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Sometimes glass glitters more than diamonds because it has more to prove. 

T. Pratchett, The Truth 
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forme de flux macroscopiques, ou de manière probabiliste sous la forme de déplacements 

d’atomes, d’ions, de charges.  

En dépit de milliers d’années de manufacture humaine, le verre, matériau d’art et de 

technique, résiste encore aux tentatives de donner une description complète de sa structure. 

Les verres sont des systèmes complexes, qui ne possèdent pas d’ordre à longue distance, et 

dont la structure désorganisée permet d’offrir une large distribution de sites accessibles à de 

nombreux éléments. La structure des verres n’est pas encore déterminée de façon univoque 

mais elle peut être décrite de plusieurs points de vue en fonction de l’échelle d’organisation 

considérée. Les spectroscopies vibrationnelles (Raman, IR…) renseignent sur la connectivité 

des espèces. Les spectroscopies chimiquement sélectives (RMN, XANES…) permettent 

d’accéder aux informations sur l’ordre local autour d’une espèce chimique particulière. Les 

études macroscopiques rendent compte de l’arrangement des constituants du matériau.  

C’est dans ce cadre que se place la diffusion, phénomène dynamique permettant de 

caractériser la mobilité des composants chimiques du verre. L’étude de la diffusion d’un 

composant permet de quantifier sa vitesse de déplacement. Lorsque plusieurs composants 

migrent, l’étude de leur diffusion couplée permet de déterminer les interactions et couplages 

qui les lient. Les mécanismes diffusifs ainsi obtenus nous renseignent sur les relations entre 

les composants à l’échelle atomique, et donc sur la structuration du matériau. Diffusion et 

structure sont intiment liées : les phénomènes diffusifs dépendent du milieu dans lequel ils 

sont étudiés. Une approche complémentaire consiste alors à étudier des modifications de la 

structure engendrées par les déplacements des composants, ce qui permettra de tirer de 

nouvelles informations sur la structure du milieu.  
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1. ETAT DE L’ART 

1.1 La diffusion ou les diffusions? 

Un tel sujet ne saurait être traité sans discuter au préalable de ce que signifie le terme 

de diffusion. D’une manière générale, on définit la diffusion comme une somme de sauts 

aléatoires d’unités de matière (ions, atomes, molécules)  d’un emplacement à un autre dans un 

milieu. Cette définition suppose donc l’existence d’emplacements de basse énergie potentielle 

dans lesquels les atomes résident préférentiellement et entre lesquels ils se déplacent. Si cette 

notion d’emplacement est adaptée à la diffusion dans les milieux solides, elle devient 

problématique dans les fluides. Pour pallier à ces problèmes, la définition d’Onsager 

[Onsager, 1945] est purement descriptive : La diffusion est le mouvement relatif des 

différents constituants d’un liquide.  

1.1.1 La première loi de Fick, indémodable  

En 1822, Fourier écrivait la loi éponyme sur le transfert thermique. Celle-ci stipule 

que la densité de flux de chaleur est proportionnellement liée au gradient de température. 

Ainsi, dans un milieu défini, l'inhomogénéité d'un paramètre intensif, la température, 

provoque un phénomène de transport, le flux thermique, tendant à combler le déséquilibre. En 

écrivant une équation analogue pour décrire le transfert de matière, Fick posait en 1855 la 

première loi de diffusion :  

௜ܬ  =   ௜ (1)ܥ∇ܦ−

Où ܬ௜, le flux de l’élément i, est proportionnel à l’opposé de ∇ܥ௜, le gradient local de 

concentration de i à une constante près, ܦ, appelée coefficient de diffusion. Autrement dit, 

dans le cas classique où le coefficient de diffusion est positif, une variation de concentration 

en un endroit engendre un flux de matière allant du côté le plus concentré vers le moins 

concentré. L’équilibre est atteint quand le flux de matière a rééquilibré les concentrations et 

fait disparaitre le gradient. Cette équation est phénoménologique et considère la diffusion 

comme un phénomène macroscopique. Or, la diffusion à l’échelle macroscopique est le 

résultat de déplacements à l’échelle atomique.  
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1.1.2 Mouvements de particules : Autodiffusion et Diffusion de traceurs 

Les lois de Fick permettent de décrire le flux d’un élément provoqué par un gradient 

de concentration. Cependant, les observations de Brown expliquées par Einstein en 1905 

mettent en évidence les mouvements des atomes dans une solution homogène. Ce phénomène 

est connu sous le nom de mouvement Brownien et résulte des impulsions transmises à la 

particule par les molécules du milieu soumises à l'agitation thermique. Ainsi, le suivi du 

déplacement aléatoire d’un atome dans un milieu homogène (Par exemple d’un atome de Si 

dans SiO2) donnerait accès à l’autodiffusion du silicium. Or, il est difficile de suivre un atome 

sans le différencier des autres. Cette difficulté est partiellement levée par l’emploi d’isotopes, 

[Jambon, Carron, 1976].  

Or, tout composé contenant des éléments présentant des isotopes peut être caractérisé 

par son rapport isotopique. Lorsque ce composé subit un processus chimique ou physique, les 

différences de masse entre les isotopes conduiront au fractionnement des espèces légères et 

lourdes de ce composé. Quatre types de fractionnement peuvent se produire : les 

fractionnements d’équilibre lorsque le composé est soumis à une réaction chimique ou un 

changement de phase, et les fractionnements cinétiques, impliqués également lors d’une 

réaction chimique mais plus particulièrement lors des phénomènes de transport.  

Dans un gaz parfait, les énergies cinétiques des différents isotopes peuvent être 

calculées et sont proportionnelles à la masse de l’isotope multipliée par sa vitesse au carré. 

Les rapports des vitesses ou de diffusivité entre les espèces 1 et 2 sont donc égaux à la racine 

du rapport inverse des masses. Cette relation est équivalente à celle présentée en équation (2) 

avec β = 0.5 et les vitesses remplacées par des coefficients de diffusion.  

 
ଶܦଵܦ = ൬݉ଵ݉ଶ൰ఉ

 (2)  

Où D1/D2 est le rapport de la diffusion des isotopes de masse m1 et m2 [Jambon, 1980]. Or, ce 

qui est vrai dans un gaz parfait ne l’est plus dans un solide puisque aux effets de masses 

s’ajoutent les contraintes des liaisons. L’allure de l’équation (2) est toujours valable, mais la 

valeur de β peut varier, comme illustré en Figure 2. 



 

Figure

d

m

L

l’isotop

contena

qu'une m

l'isotope

que ce

fraction

donc di

l’isotop

P

calcium

(‰). D

isotopes

La diffu

dans le 

2011]. L

dépend 

e 2. Variatio

de diffusion 

modélisation

La cinétiqu

e le plus lég

ant un isoto

molécule co

e léger. Ain

elles conte

nnement. De

iffuser à de

e le plus lég

Par exempl

m sont notée

D’une maniè

s 40Ca et 44C

usion peut 

système CA

Le degré de

pas seulem

ons de rappo

de calcium

s pour diffé

ue de diffus

ger étant le 

ope lourd es

ontenant l'is

nsi, les mo

enant l'isot

eux isotope

s vitesses d

ger.  

le, le calciu

es par une 

ère général

Ca étant les 

engendrer 

AS [Richter

e fractionnem

ment de β, m

orts isotopiq

 contenant 

érents valeu

sion est don

plus mobil

st inférieure

sotope lourd

olécules com

tope lourd

es du même

différentes, 

um possède

différence δ

le, la varia

plus abond

des variatio

r et al., 1999

ment isotop

mais aussi d

ques du cal

initialemen

urs de β (lign

nc fonction

le. De plus,

e à celle co

d est énergé

mportant l'i

d. Ces di

e élément m

l’isotope le

e six isotop

δ relative à

ation isotop

dants et leur

ons de rapp

9], Figure 2

pique lors d

de la concen

lcium (cercl

t la même fr

nes continu

n de la mas

la fréquenc

ontenant un

étiquement p

sotope lége

fférences 

mais avec d

e plus lourd

pes stables. 

à un standar

pique conce

r différence 

port isotopi

2, mais auss

de la diffusio

ntration élém

les ouverts) 

fraction isot

es) [Richter

sse des élém

ce de vibrat

n isotope lé

plus stable 

er interagiro

énergétique

des masses 

d diffusant 

Les variati

rd et exprim

erne le rapp

de masse im

ique signifi

i NAS et M

on dans des

mentaire [R

 

le long d’u

topique et le

r et al., 1999

ments se dé

tion d’une m

éger. Ceci i

que celle c

ont plus fa

es engendr

différentes 

plus lentem

ions isotopi

mées en po

pport 44Ca/4

mportante :

ficatives not

MCS [Watki

s silicates fo

Richter et al

7 

un profil 

es 

9]. 

éplaçant, 

molécule 

implique 

ontenant 

cilement 

rent un 

peuvent 

ment que 

iques du 

our mille 
40Ca, les 

 16.7 %. 

tamment 

ins et al., 

ondus ne 

., 1999]. 



8 

 

Dans un système à plusieurs composants, les couplages entre différents composants peuvent 

également influencer le fractionnement isotopique [Watkins et al., 2011, 2009]. La façon dont 

les mécanismes de transport affectent le fractionnement isotopique reste assez méconnue, ce 

qui complique les interprétations des rapports isotopiques dans les minéraux [Richter et al., 

2009, 2003; Roskosz et al., 2006]. La compréhension et la modélisation de ces phénomènes 

sont donc perfectibles. Pourtant, les études traitant simultanément des flux de composants et 

des flux isotopiques dans les systèmes à plusieurs composants sont encore rares [Watkins et 

al., 2014].  

Un autre moyen de suivre un élément sans utiliser de marqueur isotopique est de 

suivre des atomes présents en toute petite quantité dans un autre milieu, comme le sodium 

dans la silice [Frischat, 1968]. Ceci donne accès au coefficient de l’espèce présente sous 

forme de trace, appelé coefficient de diffusion de traceur.  

Les coefficients d’auto diffusion et de diffusion de traceurs sont des fonctions de la 

composition du milieu [Johnson et al., 1951]. Une étude des données d’auto diffusion et de 

diffusion de traceurs montre que la diffusivité de traceur du sodium est la plus élevée dans les 

verres et des liquides d’albite (NAS) et diminue au fur et à mesure des substitutions avec 

l’anorthite (CAS) ou l’orthoclase (KAS) [Zhang et al., 2010]. En revanche, la mobilité du 

sodium est peu affectée par les faibles variations de composition allant de la jadéite à l’albite 

[Roselieb, Jambon, 1997]. Ces données brutes doivent toutefois être corrigées pour tenir 

compte des changements de viscosité du milieu. Dès lors, il apparaît que la diffusivité du 

sodium dans les silicates fondus est indépendante de la composition du milieu, et dépendrait 

plutôt de la viscosité [Mungall, 2002].  

Les coefficients de diffusion de traceurs peuvent être très différents des coefficients de 

diffusion du même élément soumis à un gradient de concentration [Kress, Ghiorso, 1993; 

Liang et al., 1997; Mungall, 2002]. Il est donc important de bien vérifier la nature des 

coefficients de diffusion. Les coefficients d’autodiffusion sont plus adaptés à la description de 

mécanismes impliquant des mouvements d’atomes ou d’ions individuels. A l’inverse, la 

description des procédés impliquant des transports de masse conduisant à des changements de 

composition se fait à l’aide des coefficients de diffusion couplée. Malheureusement, il 

n’existe pas encore de modèle complet permettant de relier l’autodiffusion et la diffusion de 

traceurs à la diffusion couplée. 
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1.1.3 Dans les milieux complexes : la Diffusion couplée 

Dans un milieu monophasé, la somme des fractions de concentration est une constante 

classiquement égale à 1 ou 100%. Ainsi, quand la concentration relative d’un élément 

diminue, elle est compensée par l’augmentation de la concentration relative d’au moins un 

autre élément. Autrement dit, il est impossible qu’il n’existe qu’un seul gradient de 

concentration dans le milieu ; un deuxième, de sens opposé, est nécessairement présent. 

Puisque le flux est proportionnel au gradient, tous les éléments soumis à un gradient vont 

migrer.  

Un gradient de concentration se définit pour une espèce qui peut être indépendamment 

ajoutée ou retirée du mélange. Dans le cas des silicates, la contrainte d’électroneutralité 

conduit à utiliser les oxydes classiques (SiO2, CaO). Ainsi, ce sont les concentrations et les 

échanges de ces composants qui seront décrits. Cependant, toute autre combinaison 

électriquement neutre d’anions et de cations peut être également considérée. Il peut être 

intéressant par exemple de considérer des espèces fictives comme Si3O6 ou Ca6O6 qui 

possèdent le même nombre d’oxygènes et donc le même nombre de charges positives. Dans 

tous les cas, la diffusion couplée se traite macroscopiquement, sans tenir compte des 

mouvements individuels des atomes ou des charges. L’existence des espèces considérées est 

hypothétique mais ces espèces doivent avoir une possible existence thermodynamique. Le 

choix d’un jeu de composants ne nécessite pas la connaissance des mécanismes de diffusion 

ni des espèces présentes dans le milieu. Cependant, plus elles approchent de la réalité, plus il 

sera facile d’essayer de comprendre les mécanismes de la diffusion et le comportement d’un 

système [Chakraborty, 1995].  

Il est d’ailleurs intéressant de tracer l’ensemble des compositions obtenues le long du 

profil de diffusion dans l’espace des compositions. Cette succession de points forme le tracé 

du chemin de diffusion et donne une vision graphique de l’évolution des compositions 

pendant le processus de diffusion comme présenté en Figure 3. La diffusion se déroule dans 

un système ternaire entre deux milieux dont l’un est riche en composant 1 et pauvre en 

composant 2 (C1
+ C2

-) ; l’autre est riche en composant 2 et pauvre en composant 1 (C1
- C2

+). 

Lorsque les échanges se mettent en place entre ces deux milieux représentés par les points, les 

compositions obtenues le long du profil de diffusion sont représentées par les lignes reliant 

ces deux points. S’il s’agit d’un échange binaire entre les composants C1 et C2, les 
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des autres, ce qui complique l’analyse de la diffusion. La mesure de la mobilité d'un 

composant dans son propre gradient de concentration peut être traitée par la méthode de la 

diffusion binaire effective (Effective Binary Diffusion,  EBD). Dans cette méthode, le 

système à composants multiples est traité comme un système pseudo binaire dans lequel tous 

les composants autres que celui d'intérêt sont traités ensembles en tant que second composant. 

Ce second composant est considéré comme un solvant, et le composé d’intérêt comme un 

soluté dont le flux est supposé dépendre uniquement de son propre gradient. Cette méthode 

n’est pas limitée aux cas où le couplage diffusif entre les éléments est faible mais 

l’information sur le couplage sera absorbée dans le coefficient d’EBD. Par contre, ces 

coefficients de diffusion dépendent largement des différences de concentrations. Ces 

coefficients ne sont pas comparables à ceux obtenus par d’autres expériences sauf dans le cas 

très précis où les gradients de concentrations sont exactement les mêmes. Ces coefficients ne 

sont donc pas des coefficients de transport puisque ce ne sont plus des grandeurs intensives. 

De plus, cette approche est limitée en raison de la dépendance des coefficients d’EBD à la 

direction de la diffusion dans l'espace de composition. Enfin, elle ne permet pas de tenir 

compte des cas d’inflexion des profils aussi appelés uphill diffusion. [Cooper, 1965]. 

1.1.5 Un cas particulier : la uphill diffusion 

Il est fréquent d’observer des couplages entre les différents composants qui diffusent 

dans le milieu. Si le couplage est suffisamment fort, un composant peut être entraîné par le 

gradient de concentration d’un autre composant au lieu de diffuser en fonction de son propre 

gradient de concentration [Zhang, 1993]. Ainsi, un élément peut être amené à se déplacer 

indépendamment de son gradient de concentration,  c'est-à-dire qu’il va se concentrer dans 

une partie du milieu au lieu de s’y répartir de manière homogène. Ce phénomène est illustré 

par le profil du sodium sur la Figure 4. A l’état initial, la concentration de sodium était la 

même dans tout l’échantillon. Les seules différences de concentrations étaient celles de silice, 

plus présent à gauche de l’échantillon, et de calcium, plus présent à droite de l’échantillon. 

Lors de la diffusion, les marches de concentration de silice et de calcium se sont arrondies, les 

éléments descendant leurs gradients. Pendant ce temps, le sodium s’est déplacé de la partie 

gauche vers la partie droite de l’échantillon pour s’y accumuler, créant ainsi un profil avec 

deux points d’inflexion caractéristique d’une uphill diffusion. 
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Figure 4. Profils de diffusion entre deux milieux semi-infinis obtenus après traitement 

thermique montrant la diffusion de silice et de calcium le long de leurs gradients, et une 

uphill diffusion marquée de sodium [Trial, Spera, 1994]. 

Ce phénomène est temporaire puisqu’une fois que l’élément moteur de l’uphill 

diffusion aura diffusé, son gradient sera nul. Le gradient de concentration de l’élément ayant 

remonté sera de nouveau le moteur de sa diffusion, de telle sorte qu’à la fin du processus de 

mélange, tous les gradients seront effacés.  

1.1.6 Activités thermodynamiques 

Jusqu’ici, nous avons considéré que la diffusion est un phénomène qui se produit en 

conséquence d’un gradient de concentration. Or, le vrai moteur de la diffusion n’est pas le 

gradient de concentration mais plutôt le gradient de potentiel chimique. Dans un milieu 

inhomogène, l'activité chimique de chaque espèce varie, ce qui entraîne des variations de 

potentiel chimique. Chaque espèce va diffuser vers la zone où son potentiel chimique sera le 

plus bas. Ceci minimise l'enthalpie libre du système, conformément au second principe de la 

thermodynamique. Cette diffusion selon le gradient de potentiel chimique est prépondérante à 

la loi de Fick ; elle peut aller dans le même sens ou s'y opposer selon que les gradients de 

concentration et d’activité vont dans le même sens ou dans des directions opposées.  
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1.1.7 Diffusion dans les silicates fondus : études antérieures. 

Il existe une myriade de systèmes géologiques profondément influencés par la 

diffusion de divers composants [Zhang et al., 2010]. Bien que les géologues aient étudié la 

diffusion dans les minéraux depuis le XXème siècle, peu de mesures expérimentales ont été 

obtenues avant le développement de la microsonde électronique dans les années 1960. Cette 

technique a permis de mesurer précisément et quantitativement les profils de diffusion, offrant 

ainsi un bon moyen de détermination des coefficients de diffusion. Cela a conduit à la 

croissance spectaculaire du nombre d'articles publiés sur la diffusion dans les minéraux. Une 

étude approfondie des bases de données [Brady, Cherniak, 2010] montre que plus des trois 

quarts des coefficients de diffusion ont été obtenus dans des silicates, les feldspaths étant les 

plus étudiés. Bien que les silicates soient généralement des systèmes complexes contenant 

plusieurs composants, la plupart des mesures concernent les coefficients de traceur et 

d'autodiffusion. Les mesures de coefficients d'interdiffusion ne représentent que 11 % des 

données de diffusion et ils ont été principalement obtenus par le traitement des données via 

l’approximation d’un système binaire effectif. Il n’y a qu’un nombre limité de mesures 

expérimentales directes de la diffusion à plusieurs composants dans les aluminosilicates. La 

plupart du temps, ce sont des systèmes ternaires qui ont été étudiés tels que CaO-Al2O3-SiO2 

[Liang, Davis, 2002; Liang et al., 1996b; Oishi et al., 1982; Sugawara et al., 1977], MgO-

Al2O3-SiO2 [Kress, Ghiorso, 1993; Richter et al., 1998], Na2O-CaO-SiO2 [Wakabayashi, 

Oishi, 1978], matrice obtenue par [Trial, Spera, 1994], K2O-Al2O3-SiO2 [Chakraborty et al., 

1995a, 1995b] et SrO-SiO2-K2O [Varshneya, Cooper, 1972]. Seules trois études ont considéré 

des systèmes plus complexes : CaO-MgO-Al2O3-SiO2 [Kress, Ghiorso, 1993; Richter et al., 

1998] et K2O-Na2O-Al2O3-SiO2-H2O [Mungall et al., 1998]. Il est étonnant qu’aucun 

aluminosilicate contenant à la fois des alcalins et des alcalino-terreux n’ai été étudié alors que 

le système CaO-Na2O-Al2O3-SiO2 est exploité industriellement, notamment par les verriers. 

Les compositions présentes dans la littérature sont reportées dans un diagramme ternaire 

(MO+M2O)-Al2O3-SiO2 avec M = Ca, Na, Mg, K et présentées en Figure 5. On notera la 

grande étendue des compositions étudiées avec des taux de silice et d’alumine allant 

respectivement de 76 à 40 wt% de SiO2 et de 0 à 20 wt% d’Al2O3. En dépit de l’absence de 

sodium dans le verre CAS étudié par Liang, ces compositions intitulées A et D sont très 

proches du verre central de cette étude noté CNAS. 
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La structure des silicates liquides est difficile à étudier en raison des températures de 

liquidus élevées. D’une manière générale, la structure des silicates vitreux est décrite au 

travers de la structure des silicates amorphes, plus facile d’accès. Pourtant, les verres sont 

fondamentalement différents des liquides. Les liquides sont supposés se trouver dans un état 

d’équilibre alors que le verre est un matériau métastable [Mysen, Richet, 2005]. La trempe 

thermique permet de figer la structure du liquide, de sorte que les éléments de 

compréhensions que nous avons sur la structure du verre semblent pouvoir être appliqués au 

liquide [Malfait et al., 2008a; Mysen, Frantz, 1994; Stebbins et al., 2008]. Ceci reste vrai 

même dans des cas de pressions extrêmes puisqu’un silicate liquide compressé, trempé et 

détendu conserve une structure analogue à celle d’un silicate compressé à l’état solide 

[Malfait et al., 2014]. 

1.2.1 Unités structurales et rôle des cations 

Les fondements de la connaissance structurale du verre ont été posés par Zachariasen 

[Zachariasen, 1932]. Sa théorie repose sur l’idée que les phases cristallines et vitreuses 

partagent les mêmes éléments structuraux, la différence résidant dans l’ordre à distance plus 

éloignée que le premier voisin. Trois conditions pour les formations de verres d'oxydes sont 

ainsi posées: 

- La coordination des formateurs de réseau est faible. 

- Les oxygènes ne peuvent pas se lier à plus de deux cations. 

- Les tétraèdres ou triangles ainsi définis ne peuvent partager que des sommets les uns 

avec les autres. 

Par la suite, il a été montré que dans un verre de silice, chaque atome de silicium est 

coordonné par quatre oxygènes et que chaque oxygène est relié à deux atomes de silicium. Le 

terme de réseau aléatoire a alors été créé pour décrire l'agencement tridimensionnel 

désordonné du verre, le désordre étant la conséquence d’une simple rotation des angles entre 

les tétraèdres. Cette notion est illustrée par la Figure 6 (reprise de [Biscoe, Warren, 1938]. Ce 

schéma permet de différencier deux types d'oxygène en fonction de leur coordination à un 

seul ou deux atomes de silicium. Ces oxygènes sont respectivement appelés oxygène non-

pontant (NBO) et oxygène pontant (BO). De là est né le concept de cation formateur et 

modificateur de réseau en fonction de leur capacité à se lier avec les oxygènes non-pontant 



16 

 

[Warren

cassent 

l’alumin

Figure 

est coor

N

L’appor

oxygène

modific

appelés 

I

D’après

dans les

et -1,38

tétrasilic

BO eng

que la l

se lier a

ioniques

P

d’oxygè

n, Pincus, 1

les liaisons

nium). Cette

6. Réseaux 

rdonné à 4 

NBO. Les ra

rt d’oxyde d

es non-pont

cateurs rédu

« fondants 

Il faut cepe

s certains c

s silicates so

8 au lieu d

cates de sod

gendrant des

liaison des B

avec d'autres

s dans lesqu

Pour un tétr

ènes pontan

940]. Les c

s entre l'oxy

e réaction s

aléatoires :

oxygènes. B

ayons des at

de sodium c

tant dont les

uisant le nom

» puisqu’il

endant relat

calculs ab i

ont plus pet

de -2 pour

dium [Ispas

s tétraèdres

BO avec le 

s cations. A

uels un anio

raèdre de si

nts [Schram

cations mod

ygène et le

’écrit :  

O3Si-O-SiO

: A) structur

B) structure

tomes sont p

conduit à la

s charges so

mbre de liai

s réduisent 

tiviser la n

initio [Tang

ites que les 

r l’oxygène

s et al., 2001

s chargés. U

silicium la

Ainsi, les sil

on unique, l'

lice ou d’al

mm, Oldfiel

dificateurs d

es formateur

O3 + Na2O 

re 2D d’un 

e 2D d’un ve

proportionn

a dépolymé

ont compen

isons coval

ainsi la tem

nature coval

gney, Scand

charges for

e dans la s

1] mettent e

Une telle dis

aisse une ch

icates peuv

'oxygène, se

lumine, on p

ld, 1984]. U

de réseau tel

rs de réseau

→ 2 (O3Si-

verre de sil

erre sodo-si

nels à leur r

risation du 

nsées par un

entes dans 

mpérature de

lente de la 

dolo, 2002]

rmelles : +2

silice fondu

en évidence

stribution d

harge résidu

ent être con

e lie à une l

peut définir 

Un verre c

ls que le so

u (typiquem

O- Na+) 

lice. Chaqu

ilicaté mont

rayon de Va

réseau par 

n cation Na+

le verre, ce

e fusion du v

liaison Si-

], les charg

2,76 au lieu 

ue. D’autre

des charge

de charges a

uelle qui peu

nsidérés com

arge variété

le terme Qn

onstitué un

odium ou le 

ment, le sili

ue atome de 

trant la créa

an der Waal

la création 
+. L’ajout de

es cations so

verre.  

-O dans les

ges ionique

de +4 pour

es calculs d

es résiduelle

a pour cons

ut être utili

mme des su

é de cations

n, n étant le

niquement d

calcium 

icium ou 

 

silicium 

ation de 

ls.  

de deux 

e cations 

ont aussi 

s verres. 

s réelles 

r la silice 

dans les 

es sur les 

séquence 

sée pour 

bstances 

s.  

e nombre 

de silice 



 

contient

commen

formés 

seul oxy

Q2, puis

Qn sont 

ne sont 

Figure 

 

rencontr

NBO a

dismuta

Au-delà

et al., 19

lier faci

L

exemple

teneur e

des mod

t presque 

nce à être 

appartienne

ygène non p

s de dimères

présentées 

pas forcém

7. Organis

 Pour se lie

rent des pr

appartenant 

ation de la fo

à de la stœc

982b]. Ils re

ilement.  

Les proprié

e, la structu

en silice, l’a

dificateurs 

seulement 

dépolymér

ent à des esp

pontant. Un

s Q1 et de m

en Figure 7

ent constitu

ations cara

er avec le N

oblèmes d’

à des uni

forme : 

chiométrie d

eprésentent

étés des verr

ure des silic

augmentatio

de réseau [

des unités

risé par l’ap

pèces Q3, c'

ne dépolym

monomères 

7. Il faut bie

ués de Q4 m

ctéristiques

de p

NBO d’un 

encombrem

ités structu

2 Q

du métasilic

une source

res sont liée

cates vitreux

on de la ten

[Lee, Stebb

s Q4. Lorsq

pport de c

'est-à-dire d

mérisation pl

Q0. Des org

en noter que

mais peuvent

s de tétraèd

polymérisat

Q3, les gro

ment stériqu

urales plus 

Q3 ↔ Q2 + 

cate (N2S), l

e abondante

es à la faço

x devient p

neur en alu

bins, 2003a]

que le rése

ations mod

des tétraèdre

lus forte co

ganisations 

e les réseaux

t bien conte

dres de silice

tion.  

os cations o

ue. Il leur e

petites ob

Q4 

les Q1 et Q0

e de NBO à 

on dont les 

lus désordo

mine et en 

]. La quant

eau 3D co

dificateurs, 

es de silice n

nduit à la f

caractéristiq

x sans ordre

nir tous typ

 

es présentan

ou les cation

est plus fac

btenues par

0 deviennen

laquelle les

composants

onnée avec 

augmentan

tification du

ontinu de 

les premie

ne présenta

formation d

ques de ces

e à longue d

pes d’espèce

nt différents

ons les plus 

cile de se li

r des réact

nt communs

s cations pe

s se mélang

la diminuti

nt l'électron

u désordre 

17 

la silice 

ers NBO 

ant qu’un 

d’espèces 

s espèces 

distances 

es Q. 

s degrés 

chargés 

ier à des 

tions de 

s [Mysen 

euvent se 

gent. Par 

ion de la 

égativité 

dans les 



18 

 

verres est essentielle pour comprendre l’origine microscopique des propriétés de transport ; le 

but étant de comprendre comment la structure gouverne les propriétés physiques et chimiques 

des verres. 

1.2.2 Les formateurs de réseau 

Le degré de polymérisation et la connectivité du réseau font partie des variables qui 

contrôlent les propriétés des verres et des silicates fondus. Ces variables sont souvent déduites 

du nombre moyen de NBO par tétraèdre (NBO/T) ou de la fraction de NBO sur la totalité des 

atomes d'oxygène. Le degré de polymérisation peut aussi être décrit grâce aux constantes de 

distribution des espèces Qn. 

En se substituant à la silice, quelques éléments incluant l’aluminium peuvent être des 

formateurs de réseau. Le rayon ionique de l’aluminium est de 0.47 Å et est comparable aux 

0.34 Å du silicium. Or, la charge formelle de l’aluminium est seulement de 3+ ce qui l’oblige 

à s’associer avec un cation pour obtenir une charge totale de 4+ et ainsi entrer dans les sites 

tétraédriques du réseau silicaté. Le rôle de cation compensateur de charge est joué 

généralement par un alcalin ou un alcalino-terreux. La substitution de la silice par 

l’aluminium provoque l’augmentation de la longueur de liaison tétraèdre-oxygène (T-O) 

d'environ 10%. Ce changement est rendu possible par une augmentation de l'angle T-O-T. 

[Lee, Stebbins, 2003a]. L’aluminium requérant des cations pour compenser sa charge, il capte 

ceux disponibles dans le verre qui passent d’un rôle de modificateur de réseau à un rôle de 

compensateur de charge. L’ajout d’aluminium engendre donc une polymérisation significative 

du réseau verrier [Mysen, Richet, 2005]. Ceci est illustré par la Figure 8 qui montre les lignes 

de même polymérisation. Lorsque la composition représentée par un point est enrichie en 

alumine tout en conservant son rapport silice-sodium, la composition se déplace suivant la 

flèche dans le diagramme ternaire. L’espèce majoritairement présente change, et les tétraèdres 

de silice sont de plus en plus polymérisés. 
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type de désordre structural générant plus de NBO que prévu par stœchiométrie avait été prédit 

à partir des variations de viscosité des aluminosilicates avec la composition [Toplis, Dingwell, 

2004; Toplis et al., 1997] et reste encore non élucidé [Stebbins et al., 2013; Thompson, 

Stebbins, 2013, 2012].  

L’organisation du réseau est d'une grande importance puisque les configurations 

locales des unités de réseau peuvent avoir un impact sur les propriétés de transport au sein du 

matériau. Un aspect de l'ordre à courte distance a été explicité par la règle de Loewenstein 

[Loewenstein, 1954], qui postule que la liaison Al-O-Si est plus favorable que la combinaison 

d’Al-O-Al et Si-O-Si. Ainsi, les tétraèdres d’alumine sont répartis parmi les tétraèdres de 

silice. Ceci a été confirmé par RMN-MAS, qui a permis de montrer que la distribution des 

formateurs de réseau dans des verres d’aluminosilicate n'est pas totalement aléatoire, et que 

l’organisation observée résulte de la règle de Loewenstein. Cependant, une fraction non 

négligeable de liaisons Al-O-Al est observée, et plus particulièrement dans les 

aluminosilicates de calcium plutôt que dans leurs équivalents contenant du sodium [Lee, 

Stebbins, 1999]. L’observation détaillée de l'environnement des oxygènes autour des 

formateurs de réseau a révélé que la liaison Si-NBO est énergétiquement beaucoup plus 

favorable qu’Al-NBO dans des verres aluminosilicates peralcalins, même avec une faible 

teneur en silice [Allwardt et al., 2003]. Les tétraèdres d’aluminium ne forment donc pas de 

NBO.  

1.2.3 Les modificateurs de réseau 

Comme évoqué dans les paragraphes précédents, les oxydes alcalins et alcalino-

terreux jouent un double rôle structural dans le verre. Le premier est de servir de modificateur 

de réseau. En ce sens, les cations sont liés à des atomes d'oxygènes dans un réseau 

tétraédrique. L'autre rôle est de compenser la charge des cations comme Al3+ afin qu’ils 

puissent entrer en coordinance tétraédrique. D’une manière générale, le paramètre permettant 

de distinguer formateurs et modificateurs de réseau est la force cationique, c'est-à-dire la force 

de liaison avec l’oxygène. La force de champ cationique se calcule en faisant le rapport de la 

valence du cation sur la longueur de liaison entre le cation et l’oxygène. Les formateurs de 

réseau, fortement liés aux oxygènes, ont une force cationique élevée. A l’inverse, les 

modificateurs de réseau, moins liés aux oxygènes, ont une force cationique plus faible 

[Dietzel, 1942]. La distinction entre formateurs et modificateur de réseau peut également être 

faite en termes d’énergie de liaison [Sun, 1947].  En raison de la faible énergie de liaison entre 
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l’oxygène et un modificateur de réseau par rapport à la liaison entre l’oxygène et un formateur 

de réseau, il a souvent été supposé que les modificateurs de réseau s’insèrent simplement dans 

les trous du réseau de silice. Cette hypothèse n'est pas complètement correcte puisque des 

variations marquées des propriétés physiques sont observées lorsqu'un alcalin ou un alcalino-

terreux est remplacé par un autre [Mysen, Richet, 2005]. 

Les cations modificateurs peuvent être considérés comme des sondes de la 

configuration du réseau adjacent. Dans les minéraux, et dans une certaine mesure dans les 

verres, ces cations adoptent une certaine variété de coordinations : le sodium peut être 

coordonné à 5 ou 6 oxygènes,  le calcium pouvant être coordonné à un nombre d’oxygène 

variant entre 7 et 9 [Smyth, Bish, 1988]. Les sites occupés par les modificateurs de réseau leur 

sont spécifiques ; ce ne sont pas seulement des vides occasionnels dans le réseau désordonné 

[Greaves, 1985]. Les modèles de structure doivent pourvoir intégrer les interactions ioniques 

entre les cations modificateurs et l'oxygène ainsi que l’existence d’une structure locale bien 

définie autour des cations alcalins. Dans un binaire silicate de sodium étudié par EXAFS, il a 

été observé que la première enveloppe autour du sodium est constituée d’oxygène, son plus 

proche voisin. La deuxième enveloppe est attribuée à la présence d’un autre atome de sodium. 

Ceci a conduit Greaves à proposer un modèle de réseau aléatoire (Modified Random Network 

model) constitué de deux sous-réseaux continus, aléatoires et interpénétrés : un réseau 

covalent très polymérisé constitué de formateurs de réseau et des canaux ioniques constitué de 

modificateurs [Greaves et al., 1981]. Ce modèle est schématisé en Figure 9. Il fournit un 

moyen de visualiser le transport ionique, les alcalins se déplaçant au travers de ces canaux 

ioniques.  
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percolation, les ions alcalins sont principalement coordonnés aux NBO. La proximité entre 

ces ions permet des effets coopératifs améliorant la diffusion. Ce mécanisme est appelé « saut 

intra canal ». Dans un verre d'aluminosilicate hautement polymérisé, les ions alcalins 

compensent la charge négative des unités [AlO4]
-. Le mécanisme de diffusion des alcalins est 

appelé « saut de réseau » et doit se faire avec le minimum de changements configurationnel 

de la structure. Dans ce cas, il est prévu que l'enthalpie d'activation pour la diffusion dans les 

aluminosilicates alcalins diminue avec la teneur en alumine [Houde-Walter et al., 1993].  

La distribution de Na+ et ses différentes interactions dans un aluminosilicate de 

sodium ont été étudiée par RMN du 23Na [Lee, Stebbins, 2003b]. Le sodium est caractérisé 

par un temps de relaxation spin-réseau "liquid-like". Ceci laisse présager de sa très grande 

mobilité. Cette mobilité implique que les échanges entre de nombreux sites peuvent se faire 

sans trop désordonner les positions de silicium ou d'oxygène [George et al., 1998]. Le sodium 

est distribué de manière homogène dans la structure. Cette observation peut paraître 

contradictoire avec la notion de canaux, mais ces informations obtenues par RMN sont 

moyennées sur de grands volumes. Le sodium peut alors servir de sonde pour décrire les 

différents environnements locaux présents dans le verre. L’ion sodium interagit 

préférentiellement avec les NBO mais aussi avec trois types de BO classés par ordre 

décroissant d’affinité : Al-O-Al, Al-O-Si et Si-O-Si. Lorsque le rapport Si/Al varie, la 

proportion de ces trois BO varie également entraînant un changement de longueur moyenne 

de liaison Na-BO. Cette distance Na-O est l'un des facteurs clés dans le contrôle du transport 

de sodium puisqu’elle contribue largement à la barrière d’énergie de diffusion. Ces résultats 

ont été confirmés par RMN du 17O [Lee et al., 2009].  

Aluminosilicates de calcium et sodium 

Le calcium et le sodium sont des cations de mêmes rayons ioniques qui possèdent des 

charges différentes. Leurs affinités pour les différents types d’oxygènes présents dans le verre 

et leur rôle dans la structure du verre sont assez différents. Ceci peut s’illustrer par la 

différence de structure cristalline entre l’anorthite (CaAl2Si2O8) et la néphéline (NaAlSiO4). 

Si les distances radiales T-O des premières sphères de coordinance sont approximativement 

les mêmes, ce n’est pas le cas des deuxième et troisième sphères de coordinance qui sont plus 

éloignées dans les aluminosilicates de calcium que de sodium [Taylor, Brown, 1979]. De 

plus, il existe une grande différence de Cp entre les liquides d’anorthite et d’albite [Richet, 

Bottinga, 1984a, 1984b]. Enfin, les enthalpies de mélange des liquides d’aluminosilicates de 
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calcium sont plus faibles que les enthalpies de mélange des liquides d’aluminosilicates de 

sodium [Hess, 1995]. Tout ceci permet de justifier que l’association entre aluminium et 

alcalin est plus favorable qu’entre aluminium et alcalino-terreux. La différence est telle 

qu’elle pourrait même donner naissance à des topologies différentes. En effet, la RMN a mis 

en évidence la préférence du calcium pour le rôle de modificateur de réseau se liant aux NBO 

de la silice plutôt que comme compensateur de charge de l’aluminium [Lee, Stebbins, 2006]. 

Plusieurs études de RMN [Allwardt et al., 2003; Lee, Stebbins, 2003a, 2003b; Lee et 

al., 2003]  ont tenté de déterminer comment ces cations se répartissent autour des BO et des 

NBO. La RMN détecte trois types de NBO : Na-NBO, Ca-NBO et des fractions considérables 

de {Na, Ca}-NBO. La répartition de déplacement chimique indique un plus grand nombre de 

configurations (et donc un plus grand désordre) autour des liaisons Ca-NBO par rapport aux 

liaisons Na-NBO. Il est probable que l’association Ca-NBO soit préférée à l’association Na-

NBO. Cette hiérarchisation résulte de la concurrence entre les effets stériques et 

électrostatiques du cation. Lorsque l’effet électrostatique domine, le cation de plus fort champ 

sera favorisé pour compenser la charge du NBO. D'autre part, lorsque l'effet stérique 

prédomine, le plus gros cation est favorisé [Lee et al., 2003]. Toutefois, l’appariement le plus 

favorable semble être celui d’un mélange de Ca et Na autour des NBO. Des calculs ab initio 

suggèrent que les liaisons Na-NBO et Ca-NBO sont respectivement plus courtes que les 

liaisons Na-BO et Ca-BO [Cormack, Du, 2001; Cormier et al., 2003; Ispas et al., 2002].  

Même si elles sont plus faibles que les interactions avec les NBO, les interactions entre les 

cations et les BO sont mises en évidence par RMN.  

 Dans les verres dont les unités structurelles Qn dominantes sont Q2 et Q3, le calcium 

montre une tendance à former des liaisons Ca-NBO préférentiellement avec les Q2, alors que 

les liaisons Na-NBO se font préférentiellement avec les Q3 [Jones et al., 2001]. Ceci laisse 

penser que l’équilibre de dismutation de Q3 en Q2 et Q4 peut être déplacé en fonction du cation 

modificateur de réseau. Il est intéressant de remarquer que dans toutes ces études, la 

distribution des cations ne montre pas de regroupement dans des régions plus riches en 

cations au détriment de zones plus polymérisées, contrairement à ce qui est attendu dans le 

modèle de Greaves. Il n’existe donc pas encore de description définitive de la structure du 

verre. Elle pourrait venir des futures observations TEM, pour l’instant restreintes à 

l’observation de verres de silice [Huang et al., 2013, 2012]. 
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1.3 Propriétés de transport 

Les propriétés de transport sont le reflet macroscopique de la migration des espèces se 

déroulant à l’échelle microscopique. En fonction de leur nature, les mobilités des unités 

structurales du réseau sont associées à des modes de transports différents. La mobilité des 

formateurs de réseaux, unités structurantes du verre, est associée à un mode de transport 

visqueux. Les modificateurs de réseau étant des unités plus mobiles et électriquement 

chargées, ils sont associés à la conductivité électrique du verre. 

1.3.1 Viscosité 

La viscosité du verre est une de ses propriétés les plus importantes puisqu’elle permet 

de déterminer ses températures d’affinage, de formage et de recuit. D’une manière générale, 

la viscosité η quantifie la résistance à l’écoulement du matériau soumis à une force de 

cisaillement. Plus la viscosité est élevée, moins le matériau s’écoule. Cette propriété est 

fonction de la composition du verre : plus le verre est dépolymérisé par la présence de 

modificateurs de réseau, plus l’écoulement est facile, plus la viscosité est faible. La viscosité 

varie très fortement avec la température : plus le verre est chaud, plus il est fluide et plus la 

viscosité est faible. La viscosité s’exprime en Pa.s dans les unités SI ou de manière 

traditionnelle en poises, ce qui équivaut au déci-Pa.s. A haute température, les faibles 

viscosités se mesurent à l’aide d’un rhéomètre mettant en rotation deux cylindres 

concentriques avec un certain couple. La viscosité est alors inversement proportionnelle à la 

vitesse de rotation. Les fortes viscosités se mesurent en suivant l’élongation d’un matériau 

soumis à une force de traction.  

La viscosité est un paramètre variant sur de nombreux ordres de grandeurs entre 

matériaux comme présenté dans le Tableau 1. De même, la viscosité du verre varie avec la 

température sur de nombreux ordres de grandeur comme illustré par la Figure 10. Cette figure 

met clairement en évidence le comportement non-arrhénien de la viscosité sur de larges 

plages de température.  
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Tableau 1. Ordre de grandeurs de viscosités en Pa.s de quelques fluides à pression et 

température ambiante, sauf mention contraire. 

Fluide Viscosité

Eau 10-3

Miel  10

Beurre de cacahuètes 250

Eau (à -13°C) 1012

Verre (à T° de transition) 1012

Verre (à T° de formage) 104

Verre (à T° d’élaboration) 10

 

 

 

Figure 10. Logarithme de la viscosité d’un verre de trioxide de bore et d’un verre float 

(70 wt% SiO2, 21% Na2O, 9% CaO) en fonction de l’inverse de la température. Illustration 

tirée de [Doremus, 2002]. 

Toutefois, la viscosité peut être approximée par une loi d’Arrhenius sur de petites 

plages de température (équation 3) où ߟ଴ est un facteur pré-exponentiel, Ea l’énergie 

d’activation de l’écoulement visqueux, R la constante des gaz parfaits et T, la température.  
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ߟ  = .଴ߟ exp ൬ܴܶܽܧ൰ (3)  

Pour modéliser le comportement non-Arrhénien de la viscosité, son évolution avec la 

température est traditionnellement modélisée par l’équation empirique (4) appelée équation de 

Vogel-Fulcher-Tamman :  

ߟ  = .଴ߟ exp ൬ ܶܣ − ଴ܶ൰ (4)  

Où ߟ଴, A et T0 sont des constantes d’ajustement du modèle et sont fonction de la composition 

du verre. T0 serait supérieure d’au moins 50°C à la température de transition vitreuse du verre 

[Adam, Gibbs, 1965]. Différents modèles existent pour retrouver ces paramètres à partir de la 

composition verrière, dont le récent modèle statistique développé sur 2200 compositions 

verrières [Fluegel, 2007]. L’évolution de la viscosité avec la température peut parfois dévier 

du comportement décrit par la loi de VFT, notamment lorsque le verre contient de l’eau.  

La viscosité peut se définir comme la mobilité de parties adjacentes d’un système, ce 

qui diffère de la diffusion qui est la mobilité relative des différents constituants de ce système 

[Onsager, 1945]. Même si ces grandeurs sont différentes, il existe des liens empiriques entre 

viscosité et diffusivité des espèces formatrices de réseau. La viscosité peut être reliée à la 

diffusivité D des espèces de rayon r au travers de l’équation de Stokes-Einstein : 

ܦ  =   (5) ߟݎߨ6ܴܶ

Cette équation s’applique normalement à la diffusion de particules sphériques non chargées 

dans un fluide peu visqueux, ce qui semble un assez mauvais modèle des phénomènes de 

diffusion d’espèces dans le verre liquide. Il faut également noter que cette équation ne peut 

pas être appliquée à la diffusion de l’aluminium. Dans un verre de silice fondue à 1000°C, la 

diffusion de l’aluminium se fait suivant un coefficient de l’ordre de 10-13 cm²/s alors que 

l’équation de Stokes-Einstein conduit à un coefficient de diffusion de l’ordre de 10-23 cm²/s ce 

qui est bien plus petit que la réalité [Frischat, 1969]. Cette équation est souvent inadéquate 

pour relier diffusivité et viscosité dans les silicates vitreux.  

Une autre équation liant diffusivité des formateurs de réseau et viscosité a été 

développée par Eyring : 
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ܦ  = ߟߣܶ݇  (6)  

Où k est la constante de Boltzmann et λ correspond à une distance de saut atomique de l’ordre 

de 2.8 Å [Shimizu, Kushiro, 1984], correspondant au diamètre de l’anion O2-. Cette équation 

donne des relations plus satisfaisantes entre autodiffusion de l’oxygène et viscosité que la 

relation de Stokes-Einstein [Dunn, 1982; Lesher et al., 1996; Terai, Oishi, 1997; Tinker et al., 

2003]. Cependant, elle est contestée dans certains systèmes [Liang et al., 1996a] 

En règle générale, la modélisation de la viscosité par une loi d’Arrhénius permet 

d’extraire une énergie d’activation de l’écoulement visqueux. Celle-ci varie en fonction de la 

composition : plus un verre contient de modificateurs de réseau, moins il sera visqueux à la 

même température. L’énergie d’activation de l’écoulement visqueux sera alors plus faible. 

Ceci n’est pas toujours vrai à proximité de la transition vitreuse et du liquidus où les verres 

très riches en modificateurs de réseau, appelés verres « fragiles », peuvent présenter de plus 

fortes énergies d’activation que des verres moins riches en modificateurs de réseau. Sur la 

plage de température 1100-1400°C, l’énergie d’activation de l’écoulement visqueux est de 

l’ordre de 580 kJ/mol dans la silice vitreuse [Hetherington et al., 1964], et elle chute 

rapidement à 170 kJ/mol dans un binaire contenant de la silice avec 10% d’alcalins ou de la 

silice avec 25% d’alcalino-terreux [Bockris, 1955]. 

1.3.2 Autour de la transition vitreuse 

La nature de la transition vitreuse est un sujet toujours débattu aujourd’hui. L’un des 

points clefs de sa compréhension passe par l’idée qu’il ne s’agit pas d’une transition 

thermodynamique du premier ordre correspondant à un changement d’état à une température 

bien déterminée. La transition vitreuse est une transition cinétique. La théorie d’Adam-Gibbs 

[Adam, Gibbs, 1965] décrivant la transition vitreuse à l’aide de l’entropie configurationnelle 

permet d’expliquer le comportement caractéristique des silicates fondus. Cette théorie repose 

sur l’idée que les changements configurationnels pouvant se dérouler dans le liquide 

nécessitent un échange coopératif de régions dont la taille augmente quand la température 

baisse. Cette augmentation de la taille des régions qui s’échangent limite la mobilité, qui 

devient très faible aux environs de la transition vitreuse. Ainsi, juste au-dessus de la transition 

vitreuse,  la longueur de corrélation dynamique (un indicateur de la taille des zones qui se 

réarrangent collectivement) est de l’ordre de six unités moléculaires. Ceci implique que dans 
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cette gamme de température, environ deux cents molécules doivent se coordonner pour qu’un 

verre puisse s’écouler [Berthier et al., 2005].  

Les barrières énergétiques à la diffusion dépendent de la structure locale du matériau 

et donc de la composition. En revanche, la fréquence des sauts dépend plutôt de la structure 

globale et de l’ordre à longue distance dans le matériau [Chakraborty, 1995]. La mobilité des 

formateurs de réseau autour de Tg a été étudiée par RMN, notamment dans le système 

K2Si4O9 [Farnan, Stebbins, 1994]. Leur idée centrale était de relier la durée de vie de liaison 

Si-O à la viscosité. La durée de vie de la liaison Si-O est obtenue via la durée d’échange entre 

les espèces Q3 et Q4. Ce temps caractéristique est de l’ordre de la seconde lorsque la 

température est 50°C au-dessus de Tg, et de l’ordre du dixième de seconde 80°C au-dessus de 

Tg. En revanche, sous Tg, l’échange entre espèces Q ne se produit plus. Ces temps 

caractéristiques leur ont permis de prédire la viscosité aux températures de mesure via les 

équations de Stokes-Einstein ou d’Eyring. Cela met encore une fois en évidence le lien entre 

la viscosité du matériau et la capacité des espèces formatrices de réseau à se déplacer. 

La diffusion est un phénomène temporel dépendant de paramètres spatiaux. Quelques 

dizaines de degrés au-dessus de Tg, l’échelle de temps de restructuration du réseau est 

largement supérieure à l’échelle de temps des sauts de modificateur. Ce découplage a été 

brillamment mis en évidence dans le trisilicate de sodium comme illustré par la Figure 11 

tirée de [Dingwell, Webb, 1990].  



30 

 

 

Figure 11. Echelles de temps de relaxations en fonction de l’inverse de la température dans le 

binaire Na2O-3SiO2. 

De la même manière, lorsque la température du verre diminue, le temps de corrélation 

des sauts d’ions sodium ou calcium devient beaucoup plus court que le temps de relaxation du 

réseau associé à la viscosité. Une compilation de données obtenues sur des verres silico-sodo 

calciques attestent d’un changement de régime de diffusion près de Tg pour l'oxygène, mais 

ni pour le calcium, ni pour le sodium (Figure 12).  
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Figure 12. Autodiffusion de l’oxygène, du calcium et du sodium dans un verre de type float. 

La transition vitreuse est indiquée par la flèche. Illustration tirée de Mysen et Richet 2005. 

A basses températures, l'énergie d'activation de l'écoulement visqueux est beaucoup 

plus élevée que l’énergie d’activation de la conduction électrique [Bockris, 1955], ce qui 

indique que ces deux propriétés sont régies par des procédés différents avec des barrières 

d'énergie différentes. Ce découplage entre propriétés de transport est illustré en Figure 13, où 

l’on voit qu’à hautes températures (104/T et Tg/T faibles), les temps caractéristiques 

d’écoulement visqueux ou de relaxation de spin d’une part et de conductivité électrique 

d’autre part sont identiques. Lorsque la température diminue et se rapproche de la transition 

vitreuse, les temps caractéristiques de ces deux propriétés divergent. L'énorme variation de 

viscosité avec la température est beaucoup plus importante que la variation de conductivité 

électrique. Ceci indique que la cinétique de relaxation structurale du réseau varie beaucoup 

plus avec la température que la mobilité des cations modificateurs. Ce découplage semble 

d’autant plus important dans les verres calciques que les verres sodiques. 
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Contrairement à la viscosité, la conductivité électrique évolue avec la température 

suivant une loi d’Arrhenius. Dans un verre contenant 75% de silice et 25% d’oxyde de 

sodium, l’énergie d’activation associée à la diffusion du sodium est de 78 kJ/mol juste au-

dessus de la transition vitreuse et de 30 kJ/mol sur la plage de 1100-1500°C [Owen, Douglas, 

1959]. Autour de la transition vitreuse dans un verre silico-sodo-calcique comparable (SiO2 

74 wt%, Na2O 16 wt%, CaO 9.9 wt%), les énergies d’activation de déplacement ionique du 

calcium et du sodium sont respectivement de 183 et 78 kJ/mol [Mysen, Richet, 2005]. L’ajout 

d’alumine a pour effet d’augmenter la mobilité ionique et de diminuer l’énergie d’activation 

[Isard, 1959].  

Les études de conductivité permettent de décrire la mobilité des cations de faible force 

ionique en fonction de la température. La composition du matériau joue également un rôle 

crucial : en présence d’un mélange d’alcalins, la conductivité ionique est affectée.   

1.3.4 Effet alcalin mixte – Pseudo effet alcalin 

La bonne conductivité ionique d’un matériau peut être rapidement altérée par la 

substitution d'une petite fraction de l'ion mobile par un autre ion. Ce phénomène est plus 

prononcé pour les matériaux contenant des ions alcalins et est donc généralement désigné 

comme l’effet alcalin mixte (Mixed Alkali Effect, MAE). Le MAE influence également la 

viscosité des verres. Ces effets sont illustrés en Figure 14.  

L’effet alcalin mixte est un phénomène extrêmement intéressant puisqu’il est un 

parfait exemple de l’influence des interactions atomiques entre composants sur les propriétés 

macroscopiques du matériau. La compréhension de l’impact des interactions entre cations 

porteurs de charge sur leurs mobilités est certainement la clef pour mieux le comprendre.   

Pour expliquer ce phénomène, il semble y avoir consensus autour de l’idée que les effets de 

sélectivité des sites soient importants : un ion lithium migrerait préférentiellement dans un site 

ayant au préalable contenu un autre ion lithium plutôt que dans un site ayant contenu un ion 

sodium [Bunde et al., 1994]. Pour qu’un ion lithium puisse entrer dans un site occupé par un 

sodium, un processus de relaxation du site serait nécessaire pour qu’il s’adapte à l’accueil du 

lithium. L’effet de ralentissement du MAE est d’autant plus visible que la concentration d’un 

des deux cations est très faible [Roling, Ingram, 1998]. Cet effet est visible sur la Figure 14 où 

la variation de résistivité est plus importante aux extrémités de l’abscisse. Ceci tend à faire 

penser que le MAE implique des interactions à longues portées entre cations. 
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Compte tenu de la similitude des rayons ioniques du calcium et du sodium, l’écart 

d’énergie potentielle entre deux sites favorables au sodium et au calcium est sans doute faible, 

permettant de ce fait leur mélange autour des oxygènes [Lee, Stebbins, 2003a]. De plus, un 

calcul donnant une enthalpie de mélange négative entre sodium et calcium dans les verres 

prédit une forte tendance au mélange [Ni, 2012]. La formation de paires d’ions {Na, Ca} avec 

une forte interaction ne ralentirait pas leur mobilité mais au contraire accélérerait l’inter 

diffusion [Varshneya, 2010]. En effet, des mesures de conductivité électrique et de diffusion 

ont montré que les mobilités du sodium et du calcium étaient augmentées par la présence de 

sodium dans les verres silico-sodo-calciques [Natrup et al., 2005]. Ainsi, l’ion sodium 

pourrait diminuer le coût énergétique associé au saut de calcium en venant occuper le site 

laissé vacant par le calcium. Cet échange se déroulerait sans modification de la topologie du 

verre, condition imposée par le modèle de [Mungall, 2002]. Ceci augmenterait la probabilité 

de sauts efficaces, ce qui va dans le sens des observations de Natrup et le concept de « matrix-

mediated coupling ». 
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Parmi toutes les idées et informations présentées dans cet état de l’art, certaines sont plus fréquemment employées dans la suite du manuscrit. Puisque l’étude concerne la diffusion couplée dans un système à plusieurs composants, les connaissances présentées dans les parties 1.1.1, 1.1.3 et 1.1.5 relatives à la diffusion couplée et à ses conséquences sont particulièrement exploitées.  
Cette étude est spécifiquement réalisée dans des aluminosilicates vitreux et fondus. Ainsi, les connaissances structurales présentées dans la partie 1.2 sont d’une importance cruciale pour mieux comprendre et expliquer les phénomènes diffusifs.  
Le système aluminosilicaté étudié présente un fort intérêt industriel, et l’étude de la diffusion couplée dans un système aussi complexe est une démarche originale. Elle se fera évidemment en s’appuyant sur les résultats obtenus dans d’autres systèmes silicatés de compositions proches présentés en 1.1.7.  
La diffusion des composants des silicates est intrinsèquement liée aux propriétés de transports. Les liens présentés en 1.3.4 entre des grandeurs physiques facilement accessibles comme la viscosité ou la conductivité électrique et la diffusivité fournissent donc de précieuses informations. 
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2. METHODES EXPERIMENTALES ET ANALYTIQUES 

2.1 Stratégie expérimentale 

Avant toute chose, il faut décider quel type d'expérience de diffusion est nécessaire 

dans le cadre de l’étude de la diffusion couplée dans un système à plusieurs composants. 

Puisque l’étude concerne un système contenant plusieurs composants et que l’accent est porté 

sur les couplages possibles, des expériences impliquant des traceurs migrant dans le verre 

homogène ne sont pas appropriées. Au lieu de cela, les expériences doivent impliquer des 

gradients de concentration mesurables permettant de mesurer l’impact des gradients sur la 

mobilité de tous les composants. L’étude de la diffusion couplée repose donc sur la mesure 

des échanges de composants entre des verres de compositions différentes. Elle concerne le 

système quaternaire SiO2 – Na2O – Al2O3 – CaO dont les oxydes peuvent par la suite être 

respectivement appelés S - N - A - C pour des raisons de praticité.  

L'étude expérimentale consiste à juxtaposer deux pièces de verre de différentes 

compositions dans un récipient placé à une température fixée, et dans notre cas à pression 

atmosphérique. Le principal facteur de réussite réside dans le choix des couples de diffusion. 

S’il est tentant de choisir des couples de diffusion ayant de grandes différences de 

composition pour augmenter le rapport signal sur bruit des analyses, l’expérimentateur est 

limité par la dépendance de la matrice de diffusion à la composition du verre. La matrice de 

diffusion est déterminée pour une composition unique ; l’emploi des équations de Fick 

(équation 1) ne vaut qu’avec l’approximation d’une diffusion constante le long des profils de 

diffusion. Les écarts de compositions doivent donc être limités. 

 Une estimation précise de la matrice de diffusion dans un système contenant n 

composants nécessite au moins (n-1) couples de diffusion différents, chaque couple contenant 

(n-1) profils indépendants. Cela correspond aux inconnues dans la matrice de diffusion. 

Idéalement, l'ensemble d'expériences doit être choisi de telle sorte que les (n-1) couples de 

diffusion se croisent à la composition centrale, et qu’ils soient orthogonaux dans la base des 

vecteurs propres de la matrice de diffusion. Etant donné que la matrice de diffusion et donc 

ses vecteurs propres ne sont pas connus à priori, les couples sont choisis de sorte qu’au moins 

un des composants est constant le long de chaque couple. Une stratégie expérimentale 

prudente consiste à faire (2n) expériences à l'aide d'au moins n couples différents s’ils sont 
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orthogonaux, plus de n s’ils ne le sont pas. Deux durées d’expériences différentes apportant 

des résultats cohérents sont nécessaires pour s’assurer de la reproductibilité de 

l’expérimentation [Trial, Spera, 1994]. 

Enfin, la stabilité par rapport à la convection est un autre facteur crucial, d’autant que 

la convection peut se produire même lorsque le verre de densité inférieure est initialement 

placé au-dessus du plus dense. En effet, la mobilité des éléments au cours de l’expérience de 

diffusion peut engendrer des gradients de densité, et ainsi faciliter la convection. Une fois de 

plus, la prévision de ces phénomènes nécessite la connaissance de la matrice de diffusion. 

Heureusement, cela peut être contourné en utilisant des expériences de courte durée, des 

récipients de petits diamètres ou des échantillons minces [Liang et al., 1996b]. Il faut 

cependant se placer dans des conditions permettant de négliger les effets de bords qui peuvent 

engendrer des déformations d’interfaces et d’éviter les échanges entre le verre et son 

contenant.  

2.2 Expériences de diffusion 

Les deux tranches de verre d'un couple de diffusion sont empilées dans un creuset en 

silice vitreuse de sorte que le verre le plus dense se trouve en bas de l’empilement (voir 3.4). 

L’interstice entre les verres et le creuset est comblé avec du sable pour maintenir les verres et 

limiter leur écoulement dans le creuset (Figure 16A). Le système expérimental a été conçu 

pour réduire la convection provoquée par les différences de densité entre les verres et pour 

négliger l'inter diffusion entre le creuset et le verre. Les expériences de diffusion ont été 

réalisées dans un four électrique préchauffé à la température d’étude afin que le creuset 

contenant les tranches de verre soit directement introduit à la température désirée. La durée du 

traitement thermique de diffusion est mesurée à partir du moment où le four est revenu à la 

température de contrôle, ce qui dure environ 20 minutes. Ces 20 minutes correspondent assez 

bien au temps nécessaire à la thermalisation de l'échantillon. Chaque couple de diffusion fait 

l’objet de trois expériences différentes durant toutes 20 minutes de thermalisation suivies d’un 

traitement thermique de 20 minutes, 1 et 3 heures. 

Après la durée du traitement thermique de diffusion, le couple de diffusion est 

immédiatement trempé à l’air, maintenu à 600°C pendant 1 h, puis lentement redescendu à la 

température ambiante. Compte tenu des différents coefficients de dilatation des verres et du 

creuset, de fortes contraintes mécaniques sont provoquées dans l’échantillon au cours de la 
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substituant deux à deux tous les éléments : chaque verre contient 2.5 wt% de plus que O en un 

oxyde, et 2.5% de moins que O entre un autre oxyde. Afin de pouvoir distinguer facilement 

l’interface entre les deux verres d’un couple, un verre sur deux est coloré en bleu à l’aide de 

100 ppm d’oxyde de cobalt. Les verres sont nommés selon la nomenclature suivante : la 

première lettre désigne le composant en excès, la seconde lettre le composant en défaut. Par 

exemple, le verre CA contient 10.8 + 2.5 wt% de CaO et 11.3 - 2.5 wt % d’Al2O3, les teneurs 

de SiO2 et Na2O étant identiques à celles de O. Ainsi, le couple de diffusion AC/CA met en 

jeu deux gradients opposés de 5 wt% d’Al2O3 et de CaO. 

Dans l’espace des compositions, les verres sont les sommets d’un cuboctaèdre régulier 

d’arrête 2.5 wt% et dont le milieu est le point O. Les compositions des verres mesurées par 

microsonde (voir 2.3.6) sont résumées dans le Tableau 2 et représentées dans l’espace des 

compositions en Figure 18. La figure illustre la bonne répartition des six couples dans 

l’espace des compositions afin de balayer le plus de directions possibles. L’écart de 5 wt% 

entre les verres d’un même couple a été supposé assez faible pour estimer que la diffusion est 

uniforme dans les deux verres. Tous les verres sont largement peralcalins. L’absence 

d’aluminium en coordinance 5 a été vérifiée par RMN 1D de 27Al sur les verres AN et NA à 

l’Université de Lille 1. Ainsi, nous supposons que l’aluminium n’est présent que sous la 

forme de tétraèdres de coordinance 4. 

Tableau 2 : compositions en wt% des 12 verres utilisés. Les valeurs en gras correspondent 

aux éléments substitués 

 AC AN AS CA CN CS NA NC NS SA SC SN
SiO2 65.1 65.4 62.1 64.3 63.6 61.7 64.3 64.6 62 66.9 66.7 66.8
Na2O 13.7 10.8 13.5 13.6 10.5 13.3 16 15.9 15.4 13.6 13.2 10.4
Al2O3 13.4 13.3 13.5 8.4 12 11.4 8.9 11.6 10.8 8.9 11.7 11.7

CaO 7.8 10.7 10.2 13.7 13.8 13.6 10.7 7.9 11.7 10.6 6.9 10.6

 

Les verres sont synthétisés par batch d’un kilogramme à partir de matières premières 

de qualité industrielle. Le sable de Roncevaux est utilisé comme porteur de silice et le calcaire 

Tacon comme porteur de calcium. Ces deux matières premières sont fournies par Samin, 

l’alumine hydratée par Keraglass et le carbonate de sodium par Novacarb. 0.3 wt% de sulfate 

de sodium et 300 ppm de coke sont utilisés comme agents affinants. Les matières premières 

sont pesées et mélangées plusieurs minutes dans un mélangeur de type turbula puis fondues 
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proportionnalité étant une constante instrumentale, il est obtenu par calibration sur un verre de 

référence dont la viscosité est connue.   

Pour comparer aux données expérimentales, un modèle statistique recoupant les 

viscosités expérimentales de plusieurs centaines de verres est utilisé pour obtenir les 

coefficients de l’équation de VFT [Fluegel, 2007]. En dépit du grand nombre de références 

prises en compte par le modèle, les verres CN, NS, CS et AS sont hors du modèle et les 

viscosités proposées proviennent d’une extrapolation. Le modèle de Fluegel rend bien compte 

du comportement des verres les moins visqueux mais tend à sous-estimer légèrement les 

viscosités les plus élevées. Ce modèle est validé pour extrapoler la viscosité des verres à des 

températures différentes de celles accessibles expérimentalement.  

2.3.3 Dilatométrie 

Le dilatomètre utilisé est un appareil Power Unit de NETZSCH. La dilatométrie 

consiste à mesurer l’élongation d’un barreau de verre de 5×5×25 mm3 chauffé à 5°C/min. Le 

barreau de verre est placé horizontalement dans le four. Une pointe montée au bout d’un 

ressort est mise en appui contre le barreau de verre. Lors de la chauffe et jusqu’à la transition 

vitreuse, le barreau de verre se comporte comme un solide : il se dilate linéairement avec la 

température. L’allongement du barreau crée une force sur la pointe, c’est ce qui permet la 

mesure. La variation de longueur du barreau normalisée par la longueur initiale est tracée en 

fonction de la température et présentée en Figure 19. La courbe ainsi obtenue peut être divisée 

en trois parties :  

- La partie I correspond à une augmentation constante de la longueur du barreau. La 

pente de cette partie donne le coefficient d’expansion thermique du verre solide. 

- La partie II est une augmentation brutale de la longueur du barreau annonçant un 

changement d’état. La transition vitreuse Tg est mesurée au point d’inflexion de 

cette partie. 

- La partie III correspond au ramollissement du verre et commence au point de 

ramollissement dilatométrique R. La diminution de la courbe ne correspond pas à 

un rétrécissement du matériau, mais à une diminution de la longueur mesurée par 

la pointe qui s’enfonce dans le matériau ramolli.  
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ݐ݀ܳ݀ = ߲߲ܳܶ ݐ݀ܶ݀ = ݉௘௖௛ܿ௣ ௘௖௛ ݐ݀ܶ݀  (8)  

Où Q est le flux de chaleur, mech la masse d’échantillon et cp ech la capacité calorique de 

l’échantillon. Ainsi, le tracé de la variation de flux de chaleur en fonction de la température 

donne accès à la variation de capacité calorifique du matériau. Une variation positive de dQ/dt 

correspond à un endotherme, une variation négative à un exotherme. 

L’appareillage consiste en un appareil de DSC de marque SETARAM. Les analyses 

ont été réalisées sous flux d’azote avec un cycle thermique composé d’une montée rapide en 

température à 100°C, d’un palier de stabilisation à 100°C, d’une rampe de 100°C à 1350°C 

avec une vitesse de balayage fixée à 10°C/min, d’un palier de stabilisation à 1350°C suivi 

d’un refroidissement rapide vers la température ambiante. L’erreur sur la mesure du cp est de 

l’ordre de 5%. Chaque mesure est le fruit de quatre étapes : 

- La ligne de base est obtenue en imposant un cycle de chauffe et de refroidissement 

à deux creusets de platine vides.  

- Une mesure de référence est réalisée en soumettant un saphir au même cycle 

thermique.  

- L’analyse proprement dite est réalisée sur des cylindres de verre massif de 10 mm 

de haut × 5 mm de diamètre soumis au même cycle thermique. Lors de cette 

première analyse, l’échantillon fond et épouse parfaitement la forme de la capsule. 

- Une deuxième analyse est réalisée sur le même échantillon parfaitement ajusté à la 

capsule. 

Le flux de chaleur/masse/vitesse de chauffage s'exprime en J.g-1.K-1 et est représenté en 

fonction de la température (Figure 20). Lors du passage de la transition vitreuse, le 

changement de capacité thermique du matériau peut être mesuré sur la courbe expérimentale : 

elle passe de façon continue de sa valeur dans le liquide à celle du verre. La température de 

transition vitreuse est mesurée au milieu des tangentes à la courbe de part et d’autre de la 

transition. 
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sondé par le laser est de l’ordre du µm3, la résolution spectrale du signal de l’ordre du cm-1. 

Les spectres ont été obtenus en trois acquisitions d’une minute sur la plage spectrale 200 – 

1400 cm-1. Les spectres subissent ensuite une série de traitements : tout d’abord, ils sont 

déplacés verticalement de telle sorte que le minimum d’intensité de chaque spectre soit égal à 

0. La correction de température et de fréquence, est appliquée [McMillan, Wolf, 1995]. Celle-

ci permet d’aplatir les intensités artificiellement élevées dans la zone 500 – 700 cm-1. Enfin, 

les spectres sont normalisés de telle sorte que l’aire sous la courbe est égale à 1. Ceci revient à 

considérer que tous les spectres contiennent la même quantité de vibrations ou encore que le 

volume d’échantillon sondé est toujours le même. Ces traitements sont appelés par la suite le 

nettoyage des spectres. 

 

L’ensemble des démarches expérimentales, des modes opératoires et des méthodes 

analytiques a été présentée dans ce chapitre. La stratégie globale et le processus expérimental 

présentés en 2.1 et 2.2 permettent d’obtenir l’ensemble des données de diffusion. Rappelons 

que le matériau est complexe puisque composé de quatre éléments ayant des propriétés très 

différentes, et que la gamme de température est très étendue, ce qui démultiplie les différences 

de comportement du matériau. La mise au point de ces procédures n’a pas été une mince 

affaire ; ce sont de plus des points particulièrement cruciaux puisque les jeux de données 

expérimentales en résultant forment le cœur de cette étude de la diffusion. 
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CHAPITRE 3 
Eléments théoriques 

 

 

3.1 Equations de diffusion dans un système quaternaire 

3.2 Dimensionnalité de la matrice de diffusion 

3.3 Modélisation des profils de diffusion 

3.4 Stabilité du système vis-à-vis de la convection 

3.5 Diffusion et activités thermodynamiques  
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3. ELEMENTS THEORIQUES 

Le modèle binaire effectif décrit en 1.1.4 peut être utilisé pour décrire globalement les 

profils de concentration individuels, mais n'offre pas un modèle cohérent pour la diffusion 

dans un système à plusieurs composants. Le modèle binaire effectif ne peut pas prédire 

correctement la forme des gradients de concentration et la direction des flux de diffusion dans 

tous les cas, notamment lorsque des couplages forts engendrent des diffusions uphill. Étant 

donné que les coefficients d’EBD sont très variables dans les liquides silicatés, une 

description cohérente de la diffusion nécessite que les flux d’éléments soient calculés en 

fonction de tous les gradients de concentration. 

3.1 Equations de diffusion dans un système quaternaire 

Les profils de concentration sont un indicateur macroscopique de la diffusion. L’étude 

de la diffusion se fait généralement au travers de l’équation de Fick : 

௜ܬ  =   ௜ (9)ܥ∇ܦ−

Où ܬ௜, le flux de l’élément i, est proportionnel à l’opposé de ∇ܥ௜, le gradient local de 

concentration de i à une constante près, ܦ, appelée coefficient de diffusion. Autrement dit, 

dans le cas classique où le coefficient de diffusion est positif, une variation de concentration 

en un endroit engendre un flux de matière allant du côté le plus concentré vers le moins 

concentré. L’équilibre est atteint quand le flux de matière a rééquilibré les concentrations et 

fait disparaitre le gradient.  

Si, dans le volume considéré, il n’y a ni production ni consommation d’élément i et 

s’il n’y a pas de convection dans le milieu, les seuls flux d’élément i sont provoqués par la 

diffusion. Ainsi, toute variation de concentration de l’élément i dans le volume est égale au 

flux de matière entrant moins le flux de matière sortant de ce volume. Cette assertion 

correspond à la loi de conservation de la masse, qui peut s’écrit sous forme d’équation : 

 
ݐ௜߲ܥ߲ =   ௜ (10)ܬ∇−
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Cette équation peut être combinée avec l’équation (9) et simplifiée en considérant que le 

coefficient de diffusion ne varie pas dans le milieu. La deuxième loi de Fick est alors 

obtenue : 

 
ݐ௜߲ܥ߲ =   ௜ (11)ܥ²∇ܦ

Ainsi, les variations de la concentration dans le temps et dans l’espace sont reliées. L’équation 

différentielle (11) peut être résolue et la distribution de concentration connue à chaque instant.  

L’emploi de ces équations pose un certain nombre de questions. Tout d’abord, le choix 

des unités. En fonction de l’unité de concentration (nombre de particules par unité de volume, 

fraction molaire ou pourcentage massique par exemples), les unités de flux devront être 

adaptées. Dans tous les cas, les coefficients de diffusion sont homogènes à une distance au 

carré divisé par un temps, et exprimés en m².s-1 en unités SI. Ensuite, les notions de 

mouvements et de flux imposent un choix de référentiel d’étude. La définition de la diffusion 

selon Onsager indique que la diffusion est une mobilité relative. Cela semble indiquer que le 

référentiel naturel est celui du « solvant », c'est-à-dire l’espèce la plus présente dans le milieu 

ou encore l’une des espèces du mélange se déplaçant moins que les autres. Ainsi, dans le cas 

des silicates fondus, le réseau de silice est souvent pris comme référentiel dans lequel les 

autres cations migrent de site en site. Le silicium étant fortement lié aux oxygènes, sa mobilité 

est faible ; le référentiel du réseau de silice coïncide donc souvent avec le référentiel du 

laboratoire. De plus, la silice est le composant le plus présent, il peut donc s’apparenter à un 

solvant. Cependant, à des températures élevées ou sur des durées assez longues, la mobilité de 

la silice ne peut plus être négligée. Or, la loi de Fick telle que décrite plus haut suppose un 

référentiel statique et doit être modifiée pour tenir compte du mouvement supplémentaire du 

référentiel de mesure. Enfin, les limites du modèle doivent être connues. Les lois de Fick ne 

peuvent s’appliquer que dans un milieu continu. Or, à l’échelle des sauts individuels, le milieu 

ne peut plus être considéré comme tel. Il faut donc s’assurer de travailler à une échelle 

spatiale et temporelle suffisamment grande pour pouvoir définir des volumes, des 

concentrations et des durées. Dans le même ordre d’idées, les lois de Fick s’appliquent mal 

aux milieux dont la structure change, ceci arrivant typiquement près de la transition vitreuse. 

Enfin, dans des conditions très loin de l’équilibre (turbulences dans le milieu, gradient de 
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concentration très élevés), l’évolution ne se fait plus en régime linéaire et les flux peuvent ne 

plus être proportionnels aux gradients. 

L’approche EBD décrite en 1.1.4 équivaut à ignorer les diffusivités croisées et la 

capacité d'un composant à diffuser dans une direction opposée à son gradient ; ces deux 

caractéristiques sont pourtant communément observées dans les silicates fondus (voir 1.1.5). 

Ainsi, une représentation plus générale de la diffusion dans un système à plusieurs 

composants est nécessaire. L’obtention de la matrice de diffusion est une méthode classique et 

rigoureuse pour décrire la diffusion dans des systèmes complexes. Il s’agit de la 

généralisation des lois de Fick [Onsager, 1945]. Dans ce cas, on considère que la diffusion 

d'un composant donné dépend linéairement de son propre gradient de concentration et 

également des gradients de concentration des autres composants. Alors, le flux de matière  ࡶଵ 

du composant 1 soumis à un gradient de fraction massique સܥଵ dans un système quaternaire 

est écrit : 

ଵࡶ  = ଵܥଵଵસܦ)ߩ− + ଶܥଵଶસܦ + ଷܥଵଷસܦ +   ସ) (12)ܥଵସસܦ

Où ߩ est la masse volumique moyenne du milieu et ܦ௜௝  le coefficient de diffusion du composé 

i provoqué par un gradient de concentration de l’élément j. Les ܦ௜௜ sont appelés coefficients 

principaux ou diagonaux. Les ܦ௜௝ sont les coefficients hors-diagonale ou coefficients croisés.  

Dans un système ne contenant ni sources ni puits de matière, l’équation de 

conservation de la masse s’écrit : 

 
ݐ߲(ଵܥߩ)߲ = સܦߩଵଵસܥଵ + સܦߩଵଶસܥଶ + સܦߩଵଷસܥଷ + સܦߩଵସસܥସ (13)  

Ces deux équations sont des généralisations de la première et la deuxième loi de Fick pour la 

diffusion dans un système quaternaire isotrope. Lorsque les variations de la composition du 

système et de la densité sont faibles, les termes non linéaires associés à la dérivée de la 

densité et des coefficients de diffusion peuvent être négligés. L'hypothèse selon laquelle les 

coefficients de diffusion sont constants dans le système est forte, mais très probablement 

vérifiée tant que la variation de la composition du système est inférieure à 5 à 10 wt% [Trial, 

Spera, 1994]. Ainsi, l’équation (13) devient : 
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ݐଵ߲ܥ߲ = ଵܥଵଵસ²ܦ + ଶܥଵଶસ²ܦ + ଷܥଵଷસ²ܦ +   ସ (14)ܥଵସસ²ܦ

Cette équation peut être écrite pour chacun des quatre composés. L’ensemble des quatre 

équations peut alors être présenté sous forme matricielle :  

 
ݐ߲߲ ൥ܥଵ⋮ܥସ൩ = ൥ܦଵଵ ⋯ ⋮ଵସܦ ⋱ ସଵܦ⋮ ⋯ ସସ൩ܦ . ଶݔ²߲߲ ൥ܥଵ⋮ܥସ൩ (15)  

La matrice contenant tous les coefficients de diffusion est désignée comme [D], la 

matrice colonne contenant les concentrations comme [C]. Cette façon d’écrire l’équation de 

diffusion met en avant les couplages entre les éléments : par exemple, la variation de C1 au 

cours du temps est fonction des gradients de concentration de tous les autres composés. 

L’équation (15) peut également s’écrire : 

 
ݐ߲[ܥ]߲ = .[ܦ] ²ݔ߲[ܥ]²߲  (16)  

Comme pour les équations de Fick (9 à 11), ces généralisations ne sont valables que dans des 

situations ou les variations de concentrations ne sont pas trop grandes. Elles ne peuvent pas 

être utilisées dans des cas de mélange convectif ou de diffusion réactive ; cela annulerait la 

nécessaire linéarité entre flux et gradient de concentration. Il existe des contraintes sur la 

matrice [D]. Toutes les valeurs propres doivent être réelles et positives, ce qui conduit aux 

quatre équations suivantes, présentées pour un système de dimension 3 × 3 en raison de leur 

complexité :  

 

ܣ = ଵଵܦൣ + ଶଶܦ + ଷଷ൧ܦ > 0 

ܤ = ൣ൫ܦଵଵܦଶଶ − ଶଵ൯ܦଵଶܦ + ൫ܦଶଶܦଷଷ − +ଷଶ൯ܦଶଷܦ ൫ܦଵଵܦଷଷ − ଷଵ൯൧ܦଵଷܦ > 0 

(17)  

 

 

ܥ = [ܦ]ݐ݁ܦ > 0 

−4 ൬ܤ − 13 ଶ൰ଷܣ − 27 ൬ܥ − 13 ܤܣ + 227 ଷ൰ଶܣ > 0 
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Les trois premières équations assurent la positivité des valeurs propres, la dernière assure 

qu’elles sont réelles (Gupta & Cooper, 1971). 

Si le système est stable, toutes les valeurs propres de [D] sont réelles et positives. [D] 

est alors diagonalisable, ce se traduit par l’égalité : 

 [D] = [P]. [Λ]. [ܲ]ିଵ (18)  

Où P est une matrice dont les colonnes sont les vecteurs propres de [D] et [Λ] est une matrice 

diagonale contenant les valeurs propres λ de [D]. En combinant les équations (16) et (18), un 

nouveau système de quatre équations est obtenu, de la forme : 

 
ݐ௜߲ݑ߲ = ௜ߣ ²ݔ௜߲ݑ²߲  (19)  

Avec [u] = [P]-1.[C], vecteur des compositions dans la base des vecteurs propres et i est un 

nombre entier compris entre 1 et 4. Désormais, les équations de diffusion sont découplées 

puisque chaque [u] ne dépend plus que de son propre gradient. Les équations peuvent alors 

être résolues en fonction de la géométrie du dispositif expérimental. Classiquement, le 

système expérimental est composé de la juxtaposition de deux morceaux de matériaux de 

compositions différentes. La diffusion se déroule alors de l’interface de contact qui définit le 

plan x=0 vers les bords libres des deux milieux mis en contact. Tant que la diffusion n’atteint 

pas les bords des deux milieux, ils sont considérés comme semi-infinis. La solution de 

l'équation (19) dans la base des vecteurs propres est alors [Chakraborty, 1994; Gupta, Cooper, 

1971; Liang et al., 1996b; Trial, Spera, 1994; Zhang, 2010] : 

௜ݑ  = − 12 erf ቆ   ቇ (20)ݐ௜ߣ2ඥݔ

Cette solution peut s’écrire dans l’espace des compositions : 

௜ܥ  = పഥܥ + ෍ ෍ ௜ܲ௝ݑ௝ ௝ܲ௞ିଵସ
௞ୀଵ

ସ
௝ୀଵ   ௞ (21)ܥ∆

Avec ̅ܥ la concentration moyenne des deux milieux en contact et ∆ܥ l’écart de concentration 

entre les deux milieux. Exprimé autrement,  
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௜ܥ  = పഥܥ + ௜2ܥ∆ erf ൬   ൰ (22)ݐܦ√2ݔ

L’obtention d’une matrice complète des coefficients de diffusion est bien plus 

complexe que s’il s’agissait seulement d’utiliser l’approximation de l’EBD. Cependant, elle 

possède l’avantage considérable de rendre compte des possibilités de diffusion uphill. Dans ce 

cas, la diffusion uphill est simplement reflétée par l’importance relative des coefficients hors-

diagonale de [D] par rapport aux coefficients diagonaux. Plus précisément, si ܦ௜௝ >  ௜௜, laܦ

mobilité du composant i sera moins influencée par son propre gradient que par le gradient de 

concentration du composé j. Une uphill diffusion de i est alors prévisible. 

3.2 Dimensionnalité de la matrice de diffusion 

Dans un système monophasé, la somme des fractions massiques des quatre 

composants est égale à 1, ou à 100%. Il n'y a finalement que trois composants dont les 

concentrations sont indépendantes. La concentration du quatrième élément peut être 

facilement remplacée par une combinaison linéaire des trois autres. Cette substitution est 

tentante car elle simplifie nettement le système en réduisant la dimension de la matrice de 

diffusion de 4 × 4 à 3 × 3. Elle doit cependant être discutée. 

La dimensionnalité de la matrice de diffusion a un impact sur les coefficients de 

diffusion contenus dans cette matrice. Soit un système dans lequel le quatrième composant est 

choisi comme étant dépendant des trois autres. Les coefficients de diffusion dans la matrice 

3 × 3 sont les neuf coefficients des trois premières colonnes et des trois premières lignes de la 

matrice 4 × 4 auxquels les coefficients de la quatrième colonne sont soustraits. Ceci est 

illustré dans l’équation suivante : 

ସܦ  = ቎ܦଵଵସ = ଵଵܦ − ଵସܦ ଵଶସܦ = ଵଶܦ − ଵସܦ ଵଷସܦ = ଵଷܦ − ଶଵସܦଵସܦ = ଶଵܦ − ଶସܦ ଶଶସܦ = ଶଶܦ − ଶସܦ ଶଷସܦ = ଶଷܦ − ଷଵସܦଶସܦ = ଷଵܦ − ଷସܦ ଷଶସܦ = ଷଶܦ − ଷସܦ ଷଷସܦ = ଷଷܦ −   ଷସ቏ (23)ܦ

Où les ܦ௜௝ସ  sont les coefficients de la matrice 3 × 3 obtenue en supposant le composé 4 

dépendant et les ܦ௜௝  sont les coefficients de la matrice 4 × 4. De plus, les coefficients de la 

matrice 4 × 4 sont reliés par l’ensemble d’équations suivant : 
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ଵଵܦ + ଶଵܦ + ଷଵܦ + ସଵܦ = ଵଶܦ 0 + ଶଶܦ + ଷଶܦ + ସଶܦ = ଵଷܦ 0 + ଶଷܦ + ଷଷܦ + ସଷܦ = ଵସܦ 0 + ଶସܦ + ଷସܦ + ସସܦ = 0 

(24)  

S’il existe de nombreux liens entre les coefficients, le processus de réduction de 

dimensionnalité de la matrice de diffusion est irréversible : à notre connaissance, il n'existe 

aucun moyen d'obtenir les seize coefficients de la matrice 4 × 4 à partir de ces treize équations 

redondantes (23 et 24), même en faisant une permutation de l’élément considéré comme 

dépendant. 

La première allégation selon laquelle une matrice (n-1) × (n-1) pourrait ne pas être 

suffisante pour décrire la diffusion dans un silicate fondu contenant n composants a été écrite 

par [Kress, Ghiorso, 1993] à propos des systèmes MAS et CMAS. Ce rejet d'un formalisme 

utilisé pendant les 50 dernières années a été si frappant que [Richter et al., 1998] ont reproduit 

les expériences et observé des phénomènes de convection qui ont déplacé et déformé les 

gradients de concentration. En utilisant des couples stables vis-à-vis de la convection, ils sont 

parvenus à décrire la diffusion dans les systèmes MAS et CMAS avec des matrices 2 × 2 et 

3 × 3. La remise en cause du formalisme mathématique était donc infondé puisque basé sur 

des données expérimentales entachées d’erreur. 

Cependant, l’utilisation de matrices de diffusion de dimension (n-1) × (n-1) conduit à 

des discussions complexes quant au choix du composé dépendant qui joue également le rôle 

de référentiel d’étude. Les flux de composants sont décrits par rapport à un réseau fixe de 

SiO2 qui est mobile dans le référentiel du laboratoire. En plus des transformations de 

référentiel, ces matrices ne contiennent pas d’informations facilement extractibles sur la 

mobilité et les interactions du nième composé. Comme montré dans les équations (23), les 

coefficients de diffusion apparents sont en fait des différences de coefficients. Leur étude est 

très fastidieuse puisque ces coefficients apparents changent de signe ou d’ordre de grandeur 

avec le composé dépendant. Les matrices obtenues de cette manière ne sont pas très utiles 

pour comparer les coefficients de diffusion en raison de leur non unicité. Cette méthode est 

plus facile à traiter mathématiquement mais semble toutefois de pertinence limitée. 
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Heureusement, certaines propriétés de la matrice de diffusion sont invariantes quelle 

que soit la dimensionnalité ou le choix du composant dépendant. Ces propriétés sont les 

valeurs propres et les vecteurs propres de la matrice de diffusion. Les valeurs propres sont 

complètement indépendantes de la représentation du système et restent constantes. Les 

coordonnées des vecteurs propres changent en fonction de la composante dépendante mais 

leur orientation dans l'espace de composition reste identique [Kirkaldy et al., 1987]. 

L'invariance de ces grandeurs permet de supposer qu'elles contiennent des informations clé 

pour comprendre les mécanismes de diffusion dans un système à plusieurs composants. Les 

vecteurs propres de la matrice de diffusion contiennent des informations sur la stœchiométrie 

des processus d'échange dans le milieu alors que les valeurs propres contiennent la fréquence 

de ces échanges [Chakraborty et al., 1995b]. 

Une question se pose sur la possibilité de décrire la diffusion à l’aide d’une 

combinaison linéaire des réactions homogènes obtenues à partir des vecteurs propres lorsque 

le chemin de diffusion est en forme de « S », c’est à dire lorsque plus de deux composants 

interviennent (voir Figure 3) [Liang et al., 1996b]. Ce cas est très fréquent, et ne peut 

effectivement pas être décrit par une réaction d'échange unique issue de la combinaison 

linéaire de deux vecteurs propres. En réalité, chaque chemin de diffusion doit répondre a trois 

critères : le chemin doit être symétrique autour du point où il coupe le vecteur reliant les deux 

compositions extrêmes, être enfermé dans un parallélogramme dont les côtés sont parallèles 

aux vecteurs propres et sa pente terminale doit être parallèle au vecteur propre principal 

[Gupta, Cooper, 1971]. Comme le chemin de diffusion est contenu dans un plan défini par les 

vecteurs propres, chaque point sur le chemin de diffusion peut être décrit par une combinaison 

linéaire entre les vecteurs propres [Thompson, Morral, 1986]. Ainsi, le chemin de diffusion 

peut être considéré comme une combinaison de vecteurs propres dont les proportions relatives 

varient le long du chemin de diffusion. 

Pour étudier le quaternaire CNAS, nous avons fait en sorte qu’un quatrième 

composant soit dépendant, ce qui signifie que sa concentration est déduite de la différence à 

100 de la somme des trois autres. Cependant, nous avons décidé de garder une matrice de 

diffusion dimension 4 × 4. Cette approche est un peu plus difficile car plus de coefficients 

sont nécessaires, mais est encore mathématiquement résolvable [Miller et al., 1986]. Il existe 

certaines contraintes sur cette matrice spécifique : premièrement, la somme des coefficients de 

diffusion dans une colonne doit être égale à zéro (équation 24). La matrice de diffusion est de 

dimension 4, mais son rang est égal à 3 puisqu’il n'y a que 3 colonnes indépendantes. Ceci 
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implique que 0 est une valeur propre de multiplicité 1 de [D]. Cela implique aussi que la 

matrice 4 × 4 n'est pas inversible, mais est diagonalisable tant que les valeurs propres sont 

différentes. 

3.3 Modélisation des profils de diffusion 

3.3.1 Méthode de Boltzman-Matano 

Deux méthodes sont souvent utilisées pour l'analyse des données de diffusion. La 

méthode de Boltzmann-Matano est basée sur les équations de conservation des espèces qui 

sont transformées et résolues par l'intégration de la pente des profils de concentration. Dans 

cette méthode, les équations de conservation de la quantité de matière sont réécrites en tenant 

compte de la dépendance du coefficient de diffusion à la composition : 

 
ݐܥ߲߲ = ݔ߲߲ ൬ܦ   ൰ (25)ݔ߲ܥ߲

Avec x, la distance de diffusion et C1 et C2 les concentrations initiales dans les deux milieux 

mis en contact. Ainsi,  

 න ஼ଶܥ݀ݔ
஼ଵ = 0 (26)  

Le changement de variable suivant est posé : 

ߝ  = 12   (27) ݐ√ݔ

L’équation 27 est résolue et ainsi, le coefficient de diffusion pour une composition C* est 

obtenu : 

ܥ)ܦ  ∗) = − ݐ12 ൬݀ܥ݀ݔ൰஼∗ න ∗஼ܥ݀ݔ
஼ଵ  (28)  

Cette méthode est valide tant que la diffusion n’engendre pas de variation volumique 

de l’échantillon, ce qui est souvent le cas. Ainsi, l’équation (28) peut être résolue 

numériquement ou graphiquement.  
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Cependant, l’application de cette méthode à des résultats expérimentaux pose un 

certain nombre de problèmes. La première source d'erreur est liée à la dérivée ݀ܥ݀/ݔ, 

puisque des petites variations de concentrations correspondant au bruit de la microsonde vont 

engendrer de fortes variations voire même des changements de signe de cette dérivée. Une 

autre source d'erreur est liée aux valeurs de l'intégrale de ܥ݀ݔ à de faibles concentrations. En 

effet, plus les valeurs sont petites, plus elles seront l’objet d’une grande incertitude relative.  

Une légère augmentation de la concentration peut engendrer une forte augmentation de la 

valeur de l'intégrale en fonction de la forme de la courbe de concentration le long du profil de 

diffusion. Ces sources d'erreurs conduisent à des incertitudes qui peuvent atteindre plus de 

80% et l'incertitude sur le coefficient d'inter diffusion sera encore plus élevée en raison de la 

propagation des erreurs [Saggioro, Ziemath, 2006]. C'est pourquoi la méthode d’optimisation 

par réduction du χ² a été préférée. 

3.3.2 Optimisation du chi carré 

Cette méthode fonctionne directement avec les données de concentrations qui sont 

plus fiables que les gradients de concentration. L'équation de modèle pour les profils de 

concentration est connue lorsque [D] est constante (équation 22). Le programme modifie 

itérativement les valeurs propres et les vecteurs propres de la matrice de diffusion qui sont les 

valeurs d'entrées. La matrice de diffusion associée est calculée, des profils de diffusion sont 

obtenus et l’écart aux profils expérimentaux est calculé. Ensuite, l'algorithme de Levenberg-

Marquardt est utilisé pour minimiser la différence entre les données et le modèle au sens des 

moindres carrés. L’objectif de l’algorithme est de minimiser la fonction d'erreur pour trouver 

le meilleur ajustement aux profils de concentration mesurés expérimentalement : 

 ߯ଶ = ෍ ෍ ቆܿ௜൫ݔ௝, ௝൯ݐ − ,ܽ)௜ݓ ,௝ݔ ௜௝ߪ(௝ݐ ቇଶேାଵ
௜ୀଵ

ெ
௝ୀଵ  (29)  

La concentration du constituant i prédite par l'équation de modèle est wi (a, x, t) alors 

que les concentrations mesurées sont ci (x, t). a est un paramètre contenant les valeurs propres 

et des éléments indépendants des vecteurs propres. M est le nombre total de profils mesurés 

par microsonde et σij est l'incertitude sur la concentration du constituant i au lieu et à l’instant 

(xj, tj). La qualité de l'ajustement est déterminée par la probabilité qu’une valeur plus petite de 

χ² soit obtenue. Cette probabilité est calculée en utilisant la distribution chi-carré des 

(M×(N+1)-N²) degrés de liberté. 
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L'ensemble des profils issus des expériences de diffusion à la même température sont 

ajustés en même temps. L'ajustement tient compte du bruit expérimental via l'erreur de 

mesure sur la concentration. Deux procédures d'ajustement ont été utilisées : d'une part, la 

matrice 4 × 4 a été déterminée avec un contenu de SiO2 déduite de la différence à 100 des 

trois autres composants. D'autre part, quatre matrices 3 × 3 ont été déterminées par la 

procédure classique largement décrite dans la littérature. Les codes d’optimisation ont été 

écrits en langage Python, et sont présentés en annexe. 

Il faut enfin noter que l’espace des solutions est irrégulier et comporte plusieurs 

minimas locaux. Cela signifie que si les paramètres initiaux entrés dans l’algorithme sont trop 

éloignés de la solution réelle, des matrices de diffusion incorrectes peuvent être obtenues. Ces 

matrices incorrectes peuvent parfois se distinguer par une mauvaise superposition des 

données expérimentales et de celles issues de l’optimisation. Dans d’autres cas, ce sont les 

comparaisons avec la littérature qui permettront de distinguer les matrices incohérentes. Par 

exemple, une matrice comportant des valeurs diagonales négatives, des coefficients de signes 

ou d’ordres de grandeurs anormaux pourra être écartée. Pour éviter de longs tâtonnements 

dans des cas de diffusion ternaire, la méthode décrite par [Schut, Cooper, 1982] peut être 

utilisée pour définir rapidement une matrice de diffusion à partir d'une seule expérience. Cette 

méthode, utilisée avec succès dans les ternaires, est difficile à généraliser dans un quaternaire. 

De plus, comme dans la méthode de Boltzmann-Matano, les incertitudes dans le calcul des 

dérivées et des intégrales multiplient les erreurs sur les coefficients de diffusion. Malgré cela, 

les matrices de diffusions obtenues par ce procédé peuvent être utilisées pour initialiser la 

procédure de raffinement des moindres carrés.  

3.3.3 Cas particulier des profils de diffusion asymétriques 

La littérature contient de nombreux cas de profils de diffusion asymétriques comme 

schématisé en Figure 23 [Chakraborty, Ganguly, 1992; Laan et al., 1994; Liang et al., 1996b; 

Loomis et al., 1985; Meissner et al., 1998; Watkins et al., 2009]. Ces asymétries sont la 

conséquence de la dépendance de la diffusivité à la concentration. Elles peuvent être causées 

par de trop grands gradients de concentrations qui provoquent une non-linéarité des équations 

de diffusion. D’une manière générale, les asymétries sont visibles lorsque les espèces les plus 

mobiles sont amenées à diffuser dans un fort gradient de silice. La pente du profil de 

concentration est plus raide du côté le plus riche en silice, ce qui signifie que la mobilité de 

l’espèce diminue lorsque la teneur en silice augmente. Une cause possible de cette asymétrie 
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 ܴܽ = ݃. ∆ܶ. ݈ଷ. ߟ݀ߚ . ߙ  (31)  

Où g, la gravité, ΔT, la variation de température dans l’échantillon, l3, le volume 

caractéristique de l’échantillon, β la dilatation thermique volumique du verre fondu, η, la 

viscosité dynamique du verre fondu, d sa densité et α, sa diffusivité thermique. Pour calculer 

l’ordre de grandeur de ce nombre,  il faut pouvoir estimer la dilatation thermique volumique 

et la diffusivité thermique du verre fondu. Ces valeurs sont estimées à partir de la littérature  

[Fluegel et al., 2005; Shibata et al., 2005]. La densité des verres est calculée et leur viscosité 

est mesurée expérimentalement.  

Les densités de chaque verre sont estimées à température ambiante avec le modèle 

d’Appen [Appen, 1970]. La densité à 1200°C est estimée en faisant la moyenne des densités 

obtenues par les modèles adéquats [Bottinga, Weill, 1972; Priven, 2004]. Les résultats 

obtenus sont présentés dans le Tableau 3. On peut observer qu’avec l’augmentation de la 

température, l’écart de densité entre les verres tend à diminuer.  

Tableau 3. Estimation des densités des verres et de la significativité de leurs différences à 

20°C et 1200°C. Si le rapport Δ/err est inférieur à un, l’écart de densité entre les verres est 

non significatif 

 AC CA AN NA AS SA NC CN SC CS SN NS 
20° 2.50 2.54 2.50 2.53 2.51 2.52 2.51 2.53 2.50 2.55 2.50 2.54
Δ/err 2.22 1.67 0.56 1.11 2.78 2.22 
1200° 2.36 2.39 2.38 2.37 2.36 2.38 2.35 2.40 2.36 2.40 2.38 2.36

Δ/err 1.07 0.36 0.71 1.79 1.43 0.71 

 

Ces densités peuvent être très différentes au sein d’un même couple et cette différence est un 

moteur pour la convection. Or, le nombre de Rayleigh ne tient compte que du gradient de 

température au sein de l’échantillon. Il faut donc calculer un gradient de température 

équivalent à la différence de densité entre les deux membres du couple. Ce calcul se fait au 

travers de la constante β qui représente la dilatation thermique volumique du verre fondu. Elle 

peut se traduire à l’aide des masses volumiques ρ des deux verres. Ainsi, 
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ߚ  = 1ܸ ∆ܸ∆ܶ = ௠௢௬௘௡݉ߩ ݉( ௠௜௡ߩ1 − ܶ∆(௠௔௫ߩ1  
(32)  

 

3.5 Diffusion et activités thermodynamiques 

Puisque la diffusion est fonction du gradient de potentiel chimique et du gradient de 

potentiel électrique, les flux d’éléments dans un système à plusieurs composants peuvent 

s’écrire [De Groot, Mazur, 1962; Onsager, 1945], 

௜ܬ  = − ෍ ௜௝ܶ௝ܮ
ݔఫ෥߲ߤ߲  (33)  

Où [L] est la matrice des coefficients de diffusion d’Onsager et ߤఫ෥  le potentiel chimique 

généralisé de l’élément j. Ce potentiel généralisé contient le potentiel chimique ߤ௝ et 

électrique : 

ఫ෥ߤ  = ௝ߤ +   ௝ (34)ݍ߮

Où ߮ est le champ électrique interne, ݍ la charge de l’élément ݆ et ߤ son potentiel chimique.  

En conséquence de l’irréversibilité thermodynamique de la diffusion, la matrice [L] est 

positive et définie comme [D] mais elle est également symétrique. En développant 

l’expression du potentiel chimique, [L] et [D] peuvent être reliées : 

ܩܮ  =   (35) ܦ

Où, dans le cas d’un mélange idéal entre les composants, 

௜௝ܩ  = ௜ߤ)߲ − ௝ܥ߲(௡ߤ  (36)  

La matrice [L] est importante puisqu’elle fournit des informations directes sur l’aspect 

microscopique de la diffusion et sur les sauts de particules dans le système verrier étudié. 
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La description théorique et mathématique de la diffusion est relativement complexe en 

dépit de l’aspect familier du phénomène. Cette complexité est notamment due au système 

verrier en lui-même puisque le nombre de composants nécessite une généralisation des 

équations de la diffusion à plusieurs dimensions. Par ailleurs, les méthodes traditionnelles de 

traitement des données de diffusion peuvent conduire à une trop forte simplification du 

problème, ce qui engendre de la perte d’informations. D’où l’écriture d’un nouvel algorithme 

permettant la modélisation des profils de diffusion, ce qui représente un savoir-faire en lui-

même. 

La maîtrise de ces outils est indispensable pour parvenir à extraire des informations 

exploitables à partir des données expérimentales. Cependant, elle n’est pas du tout nécessaire 

pour comprendre les résultats extraits et les discussions qui en découlent. 
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température dans l’échantillon équivalent à la différence de masse volumique entre les verres 

du couple. L’application numérique conduit à une variation de température de l’ordre de 

350°C à laquelle est ajoutée une variation expérimentale de l’ordre de 10°C.  

Tableau 4. Ordres de grandeur des paramètres entrant dans le calcul du nombre de Rayleigh 

pour un verre d’aluminosilicate fondu. 

g 10 m.s-2 

ΔT 360 K 

l3 4·10-2 m 

β 60·10-6 K-1 

η 102 Pa.s 

d 2 400 kg.m-3 

α 10-7 m2.s-1 

 

Le nombre de Rayleigh ainsi obtenu est  Ra ≈ 200. Or, tant que le nombre de Rayleigh reste 

inférieur à un seuil critique situé entre 1700 et 2000, il n’y a pas de risque de convection. 

Ainsi, à 1200°C, les expériences ne devraient pas présenter de convection. A 1150°C, 

l’ensemble des échantillons cristallise totalement en 20 min. Au-delà de 1200°C, la viscosité 

et la densité diminuent ; le nombre de Rayleigh augmente. 1200°C semble alors être une 

température optimale : le verre est au-dessus de sa température de cristallisation ce qui 

permettra de suivre la diffusion, mais il ne sera pas assez fluide pour que la convection se 

mette facilement en place. Cependant, le nombre obtenu semble faible au vu des cas de 

convections obtenus lors de l’expérimentation. Cette sous-estimation peut être liée aux 

nombreux paramètres obtenus par diverses estimations et modélisations. D’autres facteurs 

expérimentaux peuvent également favoriser la convection comme les bulles figées dans les 

lames de verres qui remontent à la surface lors du traitement thermique, ou les porosités entre 

les grains de sable servant à caler les lames de verre. 

4.2 Profils de diffusion 

Dix-huit expériences de diffusion ont été réalisées pour les six couples de diffusion 

pendant 20 min, 1 h et 3 h à 1200°C. L’échantillon NC/CN traité thermiquement pendant 3 h 

présente des panaches de convection à l’interface. L’échantillon SC/CS traité 20 min présente 



 

des mic

Ces deu

L

paramèt

temps d

tempéra

superpo

représen

thermiq

complex

atomiqu

pas rep

dispersi

Figur

distan

(points 

L

heure à 

en pour

par la ra

crocristaux d

ux échantillo

L'équation 

tre spatio-te

de mise en c

ature mais 

oser lorsqu'i

nter les don

quement pen

xité indiqu

ue, puisque 

productibles

ion de la me

re 26. Profil

nce à l’interf

mediums) e

Les profils 

1200°C son

rcentage ma

acine carrée

de wollasto

ons ne sont 

(22) met en

emporel cor

contact. Ain

pendant de

ils sont trac

nnées est ut

ndant 20 mi

ue que la d

des déform

 d'une exp

esure de sod

ls de concen

rface sur la 

et 3 h (poin

de concent

nt présentés

assique d'ox

e du temps 

onite à l’inte

pas inclus d

n évidence

rrespondant 

nsi, lorsque 

es durées d

cés en fonct

tilisée en F

in, 1 h et 3 h

diffusion e

mations pro

érience à l

dium par rap

ntration des

racine du te

ts foncés). L

tration des s

s en Figure 

xydes sont tr

de diffusion

erface sans 

dans le trait

que les pr

à distance 

 les traitem

différentes, 

tion de ce p

Figure 26 p

h. La bonne

st le seul 

ovoquées pa

l'autre. Com

pport aux au

s couples AC

emps de mis

Les lignes n

six couples 

27. Les con

tracées en fo

n. Pour des 

doute liés 

tement des r

rofils de co

à l'interface

ments thermi

les profils

paramètre sp

our les cou

e superposit

phénomène

ar des phén

mme annon

utres compo

C/CA (A) et

se en contac

noires relien

de diffusio

ncentrations

onction de l

raisons de 

à un refroid

résultats. 

ncentration 

e divisée par

iques sont e

s de concen

patio-tempo

uples AC/CA

tion des pro

e responsab

omènes con

ncé en 2.3.6

osants est ob

t SN/NS (B) 

ct. 20 min (p

nt les points

on après mis

s en Na2O, C

la distance 

clartés du g

dissement t

n sont fonct

r la racine c

effectués à l

ntration do

orel. Cette f

A et SN/N

ofils en dépi

ble de la 

nvectifs ne 

6, une plus

bservée. 

 en fonction

(points clair

s obtenus ap

se en conta

CaO, Al2O3

à l'interface

graphique, l

77 

rop lent. 

tion d'un 

carrée du 

la même 

oivent se 

façon de 

S traités 

it de leur 

mobilité 

seraient 

s grande 

 

n de la 

rs), 1 h 

près 1 h. 

act d’une 

3 et SiO2 

e divisée 

la teneur 



78 

 

en silice est représentée sur un axe secondaire à gauche du graphique. Pour éviter que les 

courbes ne se superposent, l’échelle de l’axe de la silice est différente. La silice se déplaçant 

peu, cette mise en page n’écrase pas d’information. La partie supérieure de l’empilement des 

verres est à la gauche du graphique. Sur cette figure, les lignes noires représentent les profils 

de concentrations obtenus par la modélisation (voir 4.3). Certains profils sont légèrement 

asymétriques, ce qui indique que la matrice de diffusion n’est pas tout à fait constante le long 

des profils. Cependant, le modèle arrive bien à reproduire les profils : les courbes issues de la 

modélisation ne rendent pas seulement compte des grandes tendances des données 

expérimentales ; elles arrivent également à suivre les subtiles inflexions résultant de la 

diffusion uphill. 
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Plusieurs caractéristiques qualitatives peuvent être discutées en étudiant directement la 

Figure 27. Tout d'abord, il existe deux familles de distance de diffusion. La mobilité du 

sodium et parfois celle du calcium sont associées à de longues distances de diffusion : environ 

3 mm pour une expérience d'une heure (couple NC/CN, Figure 27c par exemple). Une 

distance plus courte, de l’ordre de 600 µm, est toujours associée à la diffusion de silicium et 

d’aluminium, parfois de calcium (couples SA/AS, AC/CA, SC/CS). Il semble que l'alumine et 

la silice sont contraintes à des diffusions sur de courtes distances et que ces éléments 

raccourcissent la distance de diffusion de calcium. Au contraire du calcium, le sodium est 

insensible à toute limitation et diffuse toujours sur de plus grandes distances (SN/NS, 

AN/NA).  

D’autre part, des diffusions uphill de calcium et d’aluminium ont été observées dans la 

moitié des couples de diffusion. Chaque fois que le sodium diffuse contre une espèce 

diffusant lentement comme la silice ou l’aluminium, une uphill de calcium est générée 

(AN/NA, SN/NS). Quand l’aluminium diffuse contre toute autre espèce que le calcium, une 

uphill de calcium est générée (AN/NA, SA/AS). Lorsque la silice et le sodium diffusent l'un 

contre l'autre, une grande uphill de calcium est provoquée, ainsi qu’une plus petite uphill 

d’aluminium  (SN/NS). Ces phénomènes sont la preuve directe de l’existence de couplages 

forts entre les composants qui seront discutés en termes de coefficient de diffusion croisés et 

des réactions d'échange par la suite. De plus, toutes ces uphills confirment que la 

simplification par EBD n'est pas pertinente pour ce système quaternaire. Selon [Gupta, 

Cooper, 1971] les uphills devraient toujours apparaître par paires, mais cela n’est pas toujours 

très visible sur les profils expérimentaux. La variabilité de la concentration du sodium dans le 

couple AN/NA est faible, et il est possible que dans les couples SA/AS et SC/CS une uphill 

diffusion de sodium soit présente, mais pas observable à cause de l’erreur de mesure sur les 

concentrations. 

4.3 Matrice de diffusion 4 × 4 

La modélisation des profils permet d’obtenir une matrice de diffusion 4 × 4 présentée 

dans le Tableau 5 avec ses vecteurs propres (en colonnes) et les valeurs propres associées. 

Rappelons qu’un coefficient de diffusion ܦே௔ିே௔ positif indique que lorsque le sodium est 

soumis à un gradient de sodium, il sera poussé de la zone riche en sodium vers la zone la plus 

pauvre en sodium. On dit alors que le sodium descend son gradient. A l’inverse, un 
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coefficient de diffusion négatif ܦே௔ି஼௔ indique que lorsque le sodium est soumis à un 

gradient de calcium, il va se déplacer de la zone la plus pauvre en calcium vers la zone la plus 

riche en calcium. On dit alors que le sodium remonte le gradient de calcium. 

Tableau 5. Matrice de diffusion 4 × 4 (×108.cm².s-1), vecteurs propres et valeurs propres 

associées obtenues à partir de la modélisation des profils de diffusion à 1200° C. ܦே௔ିே௔ ܦே௔ି஼௔ ܦே௔ି஺௟ ே௔ିௌ௜ܦ Vect 1 Vect 2 Vect 3 Vect 4 
 ஼௔ିௌ௜ 0.67 0.79 0.60 0.31ܦ ஼௔ି஺௟ܦ ஼௔ି஼௔ܦ ஼௔ିே௔ܦ 0.46- 0.05- 0.03 0.74- 9.8- 14- 13- 19

 ஺௟ିௌ௜ 0.06 -0.54 0.21 -0.74ܦ ஺௟ି஺௟ܦ ஺௟ି஼௔ܦ ஺௟ିே௔ܦ 0.37- 0.76- 0.29- 0 8.7 13 12 16-

 ௌ௜ିௌ௜ Valp 1 Valp 2 Valp 3 Valp 4ܦ ௌ௜ି஺௟ܦ ௌ௜ି஼௔ܦ ௌ௜ିே௔ܦ     0.03 0.08 0.17- 0.23-
-2.0 0.75 0.97 1.0 31 0.6 0.2 0 

 

Les diffusivités de chaque élément dans son propre gradient apparaissent sur la 

diagonale de [D]. Ces coefficients sont différents des coefficients d’autodiffusion qui 

caractérisent la diffusion en l’absence de gradient. Un examen qualitatif de ces coefficients 

diagonaux montre qu'il existe une différence de près de deux ordres de grandeur entre les 

coefficients de diffusion du sodium et du calcium d'une part et les coefficients de diffusion du 

silicium et de l’aluminium d'autre part. Cette différence de mobilité est attendue puisque la 

silice et l’alumine sont des formateurs de réseau ce qui signifie qu’ils ont besoin de rompre 

des liaisons fortement covalentes pour se déplacer. Comme le sodium et le calcium sont des 

modificateurs de réseau, ils sont liés à l'oxygène par l'intermédiaire de liaisons ioniques qui 

nécessitent moins d'énergie pour être rompues. En comparant pour chaque ligne les termes 

diagonaux et hors diagonaux, il n'y a pas de termes hors diagonale négligeables. Ceci montre 

que les couplages entre les éléments sont forts et ne peuvent pas être négligés devant la 

mobilité des composants dans leur propre gradient. Les signes et les ordres de grandeur des 

coefficients diagonaux sont examinés plus en détail par la suite. 

La somme des coefficients de diffusion dans une colonne de la matrice [D] de taille 

4 × 4 est supposée être égale à 0 (voir 3.2). Ceci est vérifié avec une erreur de l’ordre de 10% 

de la somme. Mais ni cet ordre de grandeur ni les erreurs expérimentales ne sont 

représentatives de l’erreur sur les coefficients de diffusion. Une façon de quantifier la 



84 

 

sensibilité d'un problème aux paramètres d'entrée est de calculer le conditionnement. Pour un 

problème linéaire, celui-ci se définit par la formule suivante : 

[ܦ]݀݊݋ܿ  = ‖ܦ‖ ∙ ‖ଵିܦ‖ = ݎݑ݈݁ܽݒ ݁ݎ݌݋ݎ݌ ݎݑ݈݁ܽݒݔܽ݉ ݁ݎ݌݋ݎ݌ ݉݅݊  (37)  

Malheureusement, la matrice [D] possède une valeur propre nulle et n’est pas inversible. Son 

conditionnement divergerait vers une valeur infinie. Toutefois, l’optimisation sur la matrice 

[D] ne concerne pas cette valeur propre fixée à 0. Puisqu’on ne regarde pas les variations de 

cette quatrième valeur propre, on considère seulement les trois premières, ce qui revient à 

calculer le conditionnement de la matrice 3 × 3. Ainsi, le conditionnement de [D] vaut 155. 

Or, un système linéaire est bien conditionné si le conditionnement de sa matrice est proche 

de 1. En dépit de ce résultat, il est intéressant de remarquer que le mauvais conditionnement 

de [D] n’est pas provoqué par le choix de considérer une matrice 4 × 4 au lieu d’une matrice 

3 × 3. Ca calcul simple permet de montrer la sensibilité de la matrice de diffusion aux 

données expérimentales de diffusion. Mais la matrice de diffusion n’est que le résultat de la 

procédure d’optimisation par diminution des moindres carrés. C’est en réalité le 

conditionnement de l’algorithme qui importe. Intuitivement, le conditionnement de la matrice 

et celui de la procédure d’optimisation sont liés puisque plus le conditionnement de la matrice 

est élevé, plus l’optimisation sera difficile. En revanche, la sensibilité de l’algorithme 

d’optimisation peut être évaluée à part. 

 La robustesse du résultat donné par l’algorithme d’optimisations a été vérifiée. Le χ² 

correspondant à l’erreur du modèle a été calculé pour des variations relatives de chaque 

coefficient de la matrice des vecteurs propres allant de plus à moins 50%. Le même processus 

a été appliqué à la matrice des valeurs propres. La variation de l’erreur globale du modèle en 

fonction des variations relatives de chaque coefficient de la matrice des vecteurs propres est 

présentée en Figure 29. Toutes les courbes d’erreur sont en forme de puits, ce qui montre que 

chaque paramètre possède un minimum. Ce minimum de χ² est toujours obtenu pour une 

variation relative des coefficients nulle, ce qui signifie bien que chaque coefficient est à la 

valeur assurant une erreur minimale. Le même processus a été appliqué à la matrice des 

valeurs propres. Les valeurs propres sont également au fond de leur puits d’erreur. Lorsque 

les valeurs d’initialisation sont suffisamment éloignées du puits d’erreur que nous considérons 

être le bon, l’algorithme d’optimisation risque de trouver un autre puits d’erreur et conduire 

ainsi à l’obtention d’une autre solution. L’étude de l’erreur a donc été conduite sur l’intervalle 
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 La sensibilité de l’optimisation aux paramètres expérimentaux a également été testée. 

Pour ce faire, les données de compositions des verres aux extrémités du gradient de diffusion 

ou la différence de concentration entre les verres a été modifiée de 1%, ce qui correspond 

assez bien à l’erreur de mesure sur la teneur en sodium. L’impact sur les valeurs propres et sur 

les vecteurs propres est inférieur à 2%. L’optimum trouvé par l’algorithme semble très 

robuste. Une dernière façon de perturber l’algorithme consisterait en l’application d’un bruit 

aléatoire sur les profils expérimentaux de concentration. Cette méthode permettrait de 

quantifier la robustesse de l’algorithme aux perturbations des valeurs expérimentales mais, 

étant compliquée à mettre en œuvre, elle n’a pas été encore testée. 

4.4 Coefficients de diffusion  

Puisque nous avons utilisé une matrice 4 × 4 pour décrire les flux de composants d’un 

système quaternaire, l'interprétation des coefficients est plus simple. Dans ce cas, ܦ஼௔ି஼௔ est 

simplement un coefficient reliant le flux de calcium à son gradient dans le référentiel du 

laboratoire. Les couplages contenus dans les termes hors diagonale ne sont pas fonction du 

choix d’un élément dépendant et peuvent être étudiés directement. Au contraire, les 

coefficients des matrices 3 × 3 comme ܦ஼௔ି஼௔஺௟  contiennent la relation entre le flux et le 

gradient de calcium ainsi que des informations cachées sur le couplage de calcium à 

l’aluminium. Les coefficients de diffusion sont discutés par composants. 

Le coefficient d'autodiffusion de sodium ܦே௔ିே௔ est le plus élevée de tous les 

composants. Le sodium est un petit ion très mobile qui est capable de descendre son propre 

gradient beaucoup plus rapidement que d’autres modificateurs [Jambon, Carron, 1976]. Ceci 

laisse supposer que la diffusion des alcalins est découplée de la relaxation structurelle du 

réseau [Dingwell, Webb, 1990; Mungall, 2002]. Les coefficients indiquant l’influence des 

gradients des autres composants ܦே௔ି஼௔,஺௟,ௌ௜ sur le flux de sodium sont plus petits que le 

coefficient ܦே௔ିே௔ mais ne semblent pas négligeables au premier abord. Le sodium est 

supposé se coupler à l’aluminium et à la silice [Liang et al., 1996b] puisqu’il joue le rôle de 

compensateur de charge pour le premier et de modificateur de réseau pour le second. Ces 

couplages peuvent être suffisamment importants pour qu’un échange calcium/silice engendre 

une uphill diffusion du sodium dans les verres CNS [Trial, Spera, 1994]. Dans le quaternaire 

étudié, le couplage n’est pas suffisant pour créer un tel phénomène. Il est intéressant de 

regarder la place de ܦே௔ିே௔ dans un diagramme arrhénien correspondant au logarithme des 



 

coeffici

l’invers

compilé

2010; Ja

Figur

d’alum

L

attendu 

Carron, 

petit qu

influenc

étant la 

calcium

d’alumi

uphills 

SN/NS 

la littér

auquel e

longues

ents de di

e de la temp

és dans les p

ambon, Car

re 30. Diagr

minosilicate

Le coefficie

puisque la 

1976]. A l

e les termes

cée par les 

plus impor

m sera systém

inium est c

caractéristi

et AN/NA,

rature [Lian

est couplé l

s distances q

iffusion de 

mpérature. ܦே
plagioclases

rron, 1976]. 

ramme arrh

es : Ab = alb

ent diagona

diffusivité d

l’inverse du

s croisés ܦ஼
interaction

rtante. Quan

matiquemen

réé, le calc

ques du ca

 et par le gr

ng, Davis, 2

e calcium d

quand la di

traceurs oே௔ିே௔ obte

s comme ill

 

hénien de la

bite, An = aܦே௔ିே௔
al du calcium

des cations 

u sodium, l஼௔ିே௔ et ܦ஼௔
ns avec le s

nd un gradie

nt déplacé v

cium va des

alcium prov

radient d’al

2002; Lian

détermine la

ffusion est 

ou de coef

enu à 1200°

lustré en Fig

a diffusion d

anorthite. L௔  de la matr

m est plus 

diminue av

le coefficie௔ି஺௟. Cela s

sodium et l

ent de sodiu

vers le haut 

scendre le 

voquées par

luminium d

ng et al., 19

a distance et

contrôlée p

fficients d’

C se trouve

gure 30 [Be

de 22Na dans

e losange n

rice [D].  

petit que ce

vec l’augme

nt diagonal

signifie que

l’aluminium

um est créé 

du gradient

gradient d’

r le gradien

dans le coup

996b; Suga

t la directio

par le sodiu

autodiffusio

e dans la ten

ehrens, 1992

 

s différents 

oir corresp

elui du sodi

ntation de l

l du calcium

 la mobilité

m, l'interacti

dans le cou

de sodium.

’aluminium

nt de sodium

ple SA/AS q

awara et al.

n de migrat

um, de court

on en fonc

ndance des 

2; Brady, C

verres et liq

pond au coef

ium. Ce rés

leur rayon [

m  ܦ஼௔ି஼௔ 

é du calcium

ion avec le

uple de diffu

. Quand un 

m. Ceci expl

m dans les 

qu’on retrou

., 1977]. L

tion du calc

rtes distance

87 

ction de 

résultats 

Cherniak, 

quides 

fficient 

sultat est 

Jambon, 

est plus 

m est très 

e sodium 

fusion, le 

gradient 

lique les 

couples 

uve dans 

L'élément 

cium : de 

es quand 



88 

 

elle est contrôlée par l’aluminium. En comparaison avec la littérature, les uphills du calcium 

sont beaucoup plus marquées dans cette étude que dans la plupart des autres cas de diffusion 

couplée : l’amplitude de la forme de uphill du calcium est toujours inférieure à 1 wt% dans la 

littérature alors qu’elle se situe entre 2 et 4 wt% dans ce système CNAS, ceci pour des 

différences de concentration de part et d’autre de l’interface du même ordre de grandeur dans 

toutes les études.  

Les deux coefficients croisés du sodium et du calcium sont très élevés. Ceci prouve 

l’existence d’une interaction forte entre ces ions. Cette forte interaction a déjà été prédite par 

les observations RMN qui montrent l’appariement de ces ions autour des NBO [Lee, 

Stebbins, 2003a]. Ces deux coefficients croisés sont négatifs ce qui signifie que le sodium 

aura tendance à remonter le gradient du calcium pour aller dans les zones les plus riches en 

calcium et réciproquement pour le calcium. Leur forte tendance à se mélanger est cohérente 

avec les calculs d’enthalpie de mélange négative entre deux verres binaires d’alcalins [Ni, 

2012; Tomozawa, 1993]. En revanche, cela signifie que, dans le cas d’un échange entre 

sodium et calcium, le sodium sera à la fois poussé par sa tendance à descendre son gradient de 

concentration et à remonter le gradient de concentration de calcium. De même, le calcium 

sera poussé à descendre son gradient de concentration et à remonter celui du sodium. Ces 

deux forces allant dans la même direction, on peut alors dire que la présence de sodium 

accélère significativement la diffusion du calcium, d’autant plus que  ܦ஼௔ିே௔ est plus grand 

que ܦ஼௔ି஼௔. Dans une moindre mesure puisque ܦே௔ିே௔ est supérieur à ܦே௔ି஼௔, la mobilité 

du sodium est aussi accélérée par la présence de calcium. Cette observation est contradictoire 

avec celles de l'effet pseudo alcalin supposé ralentir les diffusions des éléments. En revanche, 

elles sont en parfait accord avec les observations réalisées par [Natrup et al., 2005] discutées 

dans le cadre de l’effet alcalin mixte en 1.3.4. Du point de vue structurel, on peut imaginer la 

diffusion de calcium et de sodium dans les mêmes sites ioniques puisqu’ils ont les mêmes 

diamètres ioniques, l’un venant remplir le site laissé vacant par l’autre.  

De manière moins spectaculaire que pour le calcium, les coefficients croisés de 

l’aluminium avec les autres composants sont du même ordre de grandeur que la diffusivité 

dans son propre gradient. Il est difficile de faire une évaluation quantitative, car les 

coefficients sont petits, mais la uphill diffusion de l’aluminium dans le couple SN/NS et 

l'inflexion de son profil dans le couple SC/CS sont probablement causées par ses interactions 

avec le sodium et le calcium. L’uphill d’aluminium dans le couple SC/CS a déjà été observé 
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[Liang, Davis, 2002; Liang et al., 1996b; Sugawara et al., 1977]. L’aluminium nécessite un 

compensateur de charge pour entrer dans les sites tétraédriques du réseau de silicate. Comme 

le compensateur de charge le plus favorable est le sodium (voir 1.2.3), l’aluminium pourrait 

préférer migrer vers des régions riches en sodium, ce qui expliquerait le coefficient de 

diffusion ܦ஺௟ିே௔ négatif. A l’inverse, la compensation de charge par le calcium génère des 

problèmes stériques. Toutefois, l’aluminium nécessite un compensateur de charge, même s’il 

s’agit du calcium. C’est pourquoi le coefficient de diffusion ܦ஺௟ି஼௔ est négatif et plus faible 

que ܦ஺௟ିே௔. 

La diffusion de la silice selon son propre gradient est du même ordre de grandeur que 

l’influence de gradients d’aluminium et de sodium. Ceci montre que la silice et l’aluminium 

sont fortement liés au sein du réseau. Ce résultat est cohérent avec un aspect de l'ordre à 

courte distance dans le verre qui est exprimé par la règle de Loewenstein (voir 1.2.2). 

L’aluminium et la silice sont des formateurs de réseau; leur migration ne peut être obtenue 

qu’après la rupture de liaisons plutôt covalentes avec l'oxygène. La rupture des liaisons Al-O 

favorise les réarrangements locaux et le déplacement de ses voisins qui sont susceptibles 

d'être de la silice. Dans les systèmes MAS, NCS et CAS, la silice est fortement couplée au 

calcium ou au magnésium [Liang, Davis, 2002; Liang et al., 1996b]. Cela engendre de 

nombreuses uphills de silice lors des échanges M/A [Richter et al., 1998],  N/C [Trial, Spera, 

1994] et C/A [Liang et al., 1996b; Sugawara et al., 1977]. Nous n’observons pas de uphill de 

la silice, et des couplages modérés avec le calcium et le sodium. L’importance de l’échange 

entre sodium et silice a pourtant été expérimentalement observé dans certains granites fondus 

[Mungall et al., 1998]. De plus, le mécanisme de diffusion du sodium nécessite des ruptures et 

des reformations de liaisons Si-O-Si [Mungall, 2002]. Ainsi, la silice remonterait le gradient 

de sodium et vice-versa. Ce mécanisme permet d’expliquer le signe des coefficients croisés de 

la silice et du sodium, mais il semble d’une faible importance dans le système CNAS puisque 

la silice ne diffuse que sous son propre gradient.  

4.5 Chemins diffusifs et fréquences des échanges 

Les vecteurs propres de la matrice de diffusion décrivent la direction prise par le 

chemin de diffusion dans l’espace des compositions. A partir de cette information, la 

stœchiométrie des mécanismes de diffusion peut être obtenue. Les valeurs propres 

contiennent quant à elles les importances relatives de ces mécanismes. [Chakraborty et al., 
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1995b]. Trois vecteurs propres forment une base dans l'espace de composition ; ils sont 

indépendants les uns des autres. Comme expliqué dans les éléments théoriques (3.1), le 

quatrième vecteur propre est associé à la valeur propre 0. Seuls les trois vecteurs propres 

associés à une valeur propre non nulle sont à considérer. Il s’agit de Vect1, Vect2 et Vect3 : 

 

ଵݐܸܿ݁ = −0.74 ܺே௔ଶை + 0.67 ܺ஼௔ை + 0.06 ௌܺ௜ைଶ ܸ݁ܿݐଶ =    0.03 ܺே௔ଶை + 0.79 ܺ஼௔ை − 0.29 ஺ܺ௟ଶைଷ − 0.54 ௌܺ௜ைଶ ܸ݁ܿݐଷ = −0.05 ܺே௔ଶை + 0.60 ܺ஼௔ை − 0.76 ஺ܺ௟ଶைଷ + 0.21 ௌܺ௜ைଶ 

(38)  

Vect1, Vect2 et Vect3 contiennent des informations sur les composants du liquide qui 

s’échangent. Tels quels, ces vecteurs appartiennent à l’espace des compositions massiques 

CaO-Na2O-Al2O3-SiO2. Les réactions vont donc être écrites en termes d’échanges d’oxydes. 

Or, nous considérons que le moteur de la diffusion sera les gradients de concentration des 

cations, l’oxygène ne se déplaçant que pour assurer l’électroneutralité de l’ensemble. Pour 

assurer la conservation des charges en ne considérant que la mobilité des cations, nous 

choisissons de faire une normalisation par l’oxygène. Cela signifie qu’un changement de base 

va être opéré de l’espace des compositions en oxydes réels vers un espace d’oxydes fictifs 

ayant le même nombre d’anions [Chakraborty et al., 1995b]. La nouvelle base sera donc 

Ca6O6 - Na12O6 - Al4O6 - Si3O6, exprimé en pourcentage molaire. Pour ce faire, il faut tout 

d’abord se placer à la composition centrale O et convertir les pourcentages massiques mi de 

tous les composants i en fraction molaire Xi : 

 ௜ܺ(ܱ) = ݉௜(ܱ)ܯ௜∑ ௝݉(ܱ)ܯ௝ସ௝ୀଵ  (39)  

Le facteur de conversion massique molaire Fi est ainsi obtenu pour chaque élément : 

௜ܨ  = ௜ܺ(ܱ)݉௜(ܱ) (40)  

La matrice de passage des pourcentages massiques en fractions molaires est alors déterminée :  

[݈݋ܯ]  =   (41) [௜ܨ]݃ܽ݅ܦ
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[Mol] est une matrice diagonale contenant les facteurs de conversion de pourcentage 

massique en pourcentage molaire pour chaque composant. Elle permet le changement de base 

de l’espace des compositions massiques aux compositions molaires d’oxydes réels. Il faut 

ensuite passer des oxydes réels aux oxydes fictifs. Les facteurs multiplicatifs fox sont simples : 

6 pour CaO et Na2O, 3 pour SiO2 et 2 pour Al2O3. 

[ݔܱ]  = ]݃ܽ݅ܦ ௢݂௫] (42)  

 [Ox] est la matrice de passage permettant de projeter les vecteurs de la base des oxydes réels 

dans la base des oxydes fictifs associés. Pour chaque vecteur propre, le changement de base se 

résume de la manière suivante : 

௜ݒ  = .௜ݐܸܿ݁ .[݈݋ܯ]   (43) [ݔܱ]

Dans cette nouvelle base, les vecteurs propres sont : 

 

ଵݒ = −4.5 ܺே௔ଵଶை଺ + 4.1 ܺ஼௔଺ை଺ + 0.4 ௌܺ௜ଷை଺ ݒଶ =    0.2 ܺே௔ଵଶை଺ + 5.3 ܺ஼௔଺ை଺ − 2 ஺ܺ௟ସை଺ − 3.6 ௌܺ௜ଷை଺ ݒଷ = −0.1 ܺே௔ଵଶை଺ + 0.7 ܺ஼௔଺ை଺ − 0.9 ஺ܺ௟ସை଺ + 0.26 ௌܺ௜ଷை଺ 

(44)  

Le but de ces opérations était un changement de l’espace des compositions en 

pourcentage massique d’oxyde vers des pourcentages molaires d’oxydes fictifs ayant le même 

nombre d’oxygène afin que les réactions soient équilibrées du point de vue des charges. En ne 

considérant que la mobilité des cations, le système peut être réécrit en multipliant chaque 

coefficient par le nombre de cations associé : 

 

ଵݒ = −54 ܺே௔ା + 24.4 ܺ஼௔ଶା + 1.08 ௌܺ௜ସା ݒଶ =    2.4 ܺே௔ା + 31.9 ܺ஼௔ଶା − 7.8 ஺ܺ௟ଷା − 10.9 ௌܺ௜ସା ݒଷ = −0.72 ܺே௔ା + 4.4 ܺ஼௔ଶା − 3.8 ஺ܺ௟ଷା + 0.8 ௌܺ௜ସା 

(45)  

Les vecteurs v1, v2 et v3 forment  une nouvelle base. dv1 et dv2 = 0 le long de v3. Ainsi, dv1 = 0 

donne : 

 2 ∆ܺே௔ା = 24.427 ∆ܺ஼௔ଶା + 1.0827 ∆ ௌܺ௜ସା (46)  
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Puisque les vecteurs propres définissent des directions dans l’espace des compositions, 

on peut définir quelle quantité de calcium et de silicium sont couplées à un échange avec du 

sodium. Le coefficient stœchiométrique du silicium étant dix fois inférieur à ceux du sodium 

et du calcium, on néglige la participation du silicium à l’échange. La réaction d'échange 

simplifiée associée au premier vecteur propre s'écrit : 

 ૛܉ۼା ↔   ૛ା (47)܉۱

La même procédure appliquée à v2 donne :  

  2.410.6 ∆ܺே௔ା +  3 ∆ܺ஼௔ଶା = 7.810.6 ∆ ஺ܺ௟ଷା + 10.910.6 ∆ ௌܺ௜ସା (48)  

De même, la quantité de sodium participant à l’échange est négligée. Pour obtenir des 

coefficients entiers, l’ensemble des coefficients stœchiométriques est multiplié par trois. La 

réaction d'échange simplifiée associée au deuxième vecteur propre s'écrit : 

૛ା܉۱ ૢ  ↔ ૛ ૜ାܔۯ + ૜   ૝ା (49)ܑ܁

Enfin, le même calcul est appliqué à v3 : 

 0.72 ܺே௔ା + 3.8 ஺ܺ௟ଷା ↔ 4.4 ܺ஼௔ଶା + 0.8 ௌܺ௜ସା (50)  

Ce qui conduit approximativement à l’échange suivant : 

 ૝ ܔۯ૜ା ↔ ૝ ૛ା܉۱ +   ૝ା (51)ܑ܁

Le sodium et le calcium étant les modificateurs de réseau et donc les ions les plus 

mobiles, leur échange paraît naturel et énergétiquement favorisé. Cette intuition est confirmée 

par la valeur propre associée à ce vecteur propre (3.1·10-12 m²/s) qui est deux ordres de 

grandeur plus élevée que les autres. La réaction (47) est largement prédominante dans le 

système étudié. Les réactions (49) et (51) mettent en évidence un processus impliquant à la 

fois le calcium et les deux formateurs de réseau. Il est attendu que ces réactions soient plus 

lentes puisqu’elles nécessitent la rupture de liaisons à forte tendance covalente. Effectivement, 

les valeurs propres associées à ces réactions sont respectivement de 0.62·10-13 et 0.19·10-13 

m²/s. La diffusion dans le système quaternaire étudié peut alors être décrite comme une 

combinaison des trois réactions (47), (49) et (51) se produisent simultanément, mais dans des 

proportions différentes. Il faut bien noter que seules (n-1) réactions d’échanges peuvent être 

obtenues à partir d’une la matrice de diffusion de taille n. Les réactions obtenues sont les plus 
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significatives, c'est-à-dire celles ayant les mécanismes les plus rapides, et donc les valeurs 

propres les plus élevées. Il est probable que d’autres chemins de diffusions existent.  

La même démarche a été suivie pour extraire les équations d’échanges des matrices de 

diffusions de la littérature. Elles sont récapitulées dans le Tableau 6. La composition et la 

structure du matériau étant des facteurs importants dans le cadre des études de diffusion, les 

comparaisons avec des systèmes aussi différents peut sembler hasardeuse. Les données de 

[Kress, Ghiorso, 1993] sur les systèmes MAS et CMAS sont controversées. Les expériences 

ont été reproduites par  [Richter et al., 1998] qui ont mis en évidence la présence de 

convection engendrant des déformations des gradients de concentration et donc des 

différences de résultats. Si les valeurs propres trouvées par les deux groupes sont identiques, 

les vecteurs propres et donc les coefficients de diffusion sont très différents. Leurs résultats 

sont donc à regarder avec précautions. Les réactions d’échange semblent alors se regrouper en 

familles distinctes :  

L’échange I entre le sodium et le calcium qui correspond à notre vecteur propre 

majeur est également le vecteur propre principal dans le ternaire CNS. En revanche, aucun 

échange binaire entre le calcium et le magnésium n’est mis en évidence dans le système 

CMAS. Soit il y aurait une interaction bien spécifique correspondant aux éléments impliqués 

dans l’effet pseudo-alcalin, soit le magnésium ne se comporte pas comme un modificateur de 

réseau « classique » à cause de son petit rayon ionique.  

Une réaction d’échange II entre d’une part les alcalins ou alcalino-terreux et d’autre 

part les formateurs de réseau est mise en évidence dans tous les systèmes contenant du 

calcium CAS, CMAS, CNAS. Cette réaction se retrouve avec le potassium dans le système 

KAS et le magnésium dans le MAS. Il s’agit du vecteur principal de tous les systèmes sauf du 

CNAS dont il est le deuxième vecteur. Cette réaction peut s’approximer : 

 Mଶା(ou 2Mା) ↔ 0.3 Alଷା + 0.3 Siସା (52)  

La matrice de diffusion obtenue pour le système CNAS montre bien qu’en présence d’un 

gradient d’aluminium, la mobilité du calcium est principalement contrôlée par ce gradient. 

Cela se voit sur les profils de diffusion où la distance de diffusion du calcium peut être aussi 

petite que celle des formateurs de réseau. Il n’est donc pas très étonnant de voir se produire 

une réaction d’échange entre les alcalino-terreux et les formateurs de réseau. Il est intéressant 
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de remarquer combien la stœchiométrie de cet échange est stable malgré les grandes 

différences de compositions entre les systèmes. 

Tableau 6. Equations d’échange issues de la littérature. Pour en faciliter la lecture, les 

échanges d’éléments de même nature sont écrits de la même couleur. Les valeurs propres 

sont exprimées en m²/s. Les températures sont en degrés Celsius. Les réactions sont 

équilibrées à l’arrondi près. 

Système Réactions d’échange Température Valeur propre Ref

NCS 2 Naା ↔ Caଶା 1200 11·10-11  [Trial, Spera, 

1994] Naା + 1.5 Caଶା ↔  Siସା 0.44·10-11 

   

KAS 10 Kା ↔ 0.9 Alଷା + 1.8 Siସା 1400 64.2·10-11 [Chakraborty et al., 

1995a, 1995b] 0.4 Kା + 1.2 Alଷା ↔ Siସା 14·10-11 

    

MAS Mgଶା ↔ 0.3 Alଷା + 0.3 Siସା 1550 7.0·10-11 [Richter et al., 

1998] 0.5 Mgଶା +  0.5 Siସା ↔ 1 Alଷା  2.0·10-11 

   

 Mgଶା ↔ 0.2 Alଷା + 0.3 Siସା 1500 7.6·10-11  [Kress, Ghiorso, 

1993] 1.4 Mgଶା + 0.4 Alଷା ↔ Siସା   2·10-11 

   

CMAS Caଶା ↔ 0.4 Mgଶା + 0.2 Alଷା + 0.2 Siସା 
1500 

5.9·10-11 [Richter et al., 

1998] 1 Mgଶା + 0.1 Siସା ↔  0.8 Alଷା 2.7·10-11 

 0.3 Mgଶା + 0.3 Caଶା + 0.4 Siସା ↔ Alଷା  0.3·10-11 

   

 Mgଶା ↔ 0.5 Alଷା + 0.3 Caଶା 
1500 

5.9·10-11 [Kress, Ghiorso, 

1993] Caଶା ↔ 0.1 Mgଶା + 0.4 Alଷା + 0.1 Siସା 2.7·10-11 

 Caଶା + 0.1 Mgଶା ↔ 0.5 Siସା + 0.1 Alଷା  0.3·10-11 

   

CAS 14 Caଶା ↔ 0.5 Alଷା + 0.1 Siସା 1450 12.3·10-11 [Sugawara et al., 

1977] 0.6 Caଶା + 0.9 Alଷା ↔  Siସା 5·10-11 

   

 Caଶା ↔ 0.3 Alଷା + 0.3 Siସା 1500 11·10-11 [Oishi et al., 1982]

 0.5 Caଶା + 0.5 Siସା  ↔  Alଷା  4.3·10-11  
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 Caଶା ↔ 0.4 Alଷା +  0.2 Siସା 1500 13·10-11 [Liang et al., 

1996b] 0.4 Caଶା + 0.5 Siସା  ↔  Alଷା 2.5·10-11 

   

CAS A Caଶା ↔ 0.3 Alଷା +  0.3 Siସା 1500 3.4·10-11 idem

 0.4 Caଶା + 1.1 Alଷା ↔  Siସା 0.8·10-11 

   

CAS D Caଶା ↔ 0.3 Alଷା + 0.2 Siସା 1500 3.6·10-11 idem

 0.7 Caଶା + 0.8 Alଷା ↔  Siସା 1.1·10-11 

   

CAS 7 Caଶା ↔  0.1 Alଷା +  0.4 Siସା 1500 4.3·10-11 idem

 0.3 Caଶା + 1.2 Alଷା ↔  Siସା 1.4·10-11 

   

CAS B Caଶା ↔  0.4 Alଷା +  0.2 Siସା 1500 4.7·10-11 idem

 0.1 Caଶା + 1.2 Alଷା ↔  Siସା 2.3·10-11 

   

CAS C Caଶା ↔  0.3 Alଷା +  0.3 Siସା 1500 5.6·10-11 idem

 0.3 Caଶା + 1.2 Alଷା ↔  Siସା 1.1·10-11 

   

CAS 16 Caଶା ↔  0.4 Alଷା +  0.2 Siସା 1500 9.9·10-11 idem

 0.2 Caଶା + 0.6 Siସା  ↔  Alଷା 2.3·10-11 

   

CAS 12 Caଶା ↔  0.4 Alଷା +  0.2 Siସା 1500 13.1·10-11 idem

 0.3 Caଶା + 1.1 Alଷା ↔  Siସା 3.5·10-11 

   

CNAS 2 Naା ↔ Caଶା 
1200 

3.1·10-11 Cette étude

 Caଶା ↔ 0.2 Alଷା + 0.3 Siସା 6.0·10-13  

 Caଶା +  0.2 Siସା ↔  Alଷା 2.0·10-13  

 

Une réaction d’échange III entre d’une part la silice et d’autre part l’aluminium et des 

modificateurs de réseau est mise en évidence dans les systèmes NCS, KAS, CMAS et certains 

CAS et MAS. Elle s’apparente à un échange : 

 aMା(ou Mଶା) + b Alଷା ↔ Siସା (53)  
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Cette réaction n’apparaît pas dans le système CNAS et certains CAS et MAS. A la place à 

lieu un autre échange III’ gouverné par un échange avec l’aluminium au lieu de la silice, du 

type : 

 a Caଶା + b Siସା ↔ Alଷା (54)  

Ces deux échanges III et III’ sont parfois décrits dans le même système : la 

composition MAS est la même pour Richter et Kress et Ghiosro ; la composition CAS 14 est 

identique pour Liang, Sugawara et Oishi. Les données de Kress et Ghiorso sont controversées 

dans le système CMAS, on peut alors douter des résultats obtenus pour le système MAS. De 

même, Liang remet en cause les données de Sugawara. Cela reviendrait à discuter de la 

validité de la réaction d’échange III. Pourtant, d’autres systèmes CAS étudiés par Liang 

contiennent la réaction III’ au lieu de la réaction III. Il est donc difficile de savoir si ces deux 

réactions existent vraiment, ou si l’une d’entre elle est issue d’une modélisation erronée des 

données. Si ces deux réactions existent, il est compliqué de déterminer le point de bascule 

entre l’une ou l’autre puisque les deux apparaissent dans des études différentes du même 

système. S’il s’agit d’une erreur de modélisation, elle apparaît dans différentes études. Il faut 

bien remarquer que les valeurs propres associées à cet échange sont toujours les plus faibles ; 

c’est donc la réaction dont les coefficients stœchiométriques seront les plus impactés par des 

erreurs de modélisation. 

Dans ce système CNAS, il y a suffisamment d’ion sodium pour compenser la charge 

de tous les tétraèdres d’aluminium. La probabilité que l’alcalino-terreux présent dans le 

système soit un compensateur de charge de l’aluminium est faible. De plus, les profils de 

diffusion mettent clairement en évidence que le calcium tend à diffuser en uphill vers la zone 

la moins riche en aluminium. Dans les systèmes CAS A et CAS 7, la diffusion uphill du 

calcium se fait dans la direction inverse. Dans les systèmes contenant moins de silice comme 

CAS 14, l’uphill diffusion se fait dans le même sens que dans le système CNAS. On peut 

alors soupçonner l’existence de compositions engendrant un basculement entre les réactions 

III et III’. Ces changements de composition donneraient lieu à des modifications de l’activité 

des composants, changeant ainsi la direction du gradient de concentration, et donc la direction 

de la diffusion uphill.  
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Ces deux constatations ne sont pas sans rappeler l’effet pseudo-alcalin. En effet, le système 

montre des fréquences d’échange élevées et des vecteurs propres correspondant à un système 

contenant davantage de modificateurs de réseau  

Dans la base des oxydes fictifs et en conséquence de la conservation de la charge, les 

vecteurs propres (a, b, c) associés aux échanges sont tous de la forme (a, b, -a-b). Tous ces 

vecteurs sont coplanaires, c'est-à-dire qu’ils sont compris dans le même plan, passant par 

l’origine du repère et caractérisé par son vecteur normal de coordonnées (1, 1, 1). Les 

vecteurs propres peuvent être représentés dans l’espace des compositions Al4O6-Si3O6-

(M6O6+M12O6) comme illustré en Figure 31. L’axe MO6 portant à la fois les alcalins et les 

alcalino-terreux, l’échange I est équivalent à un point au centre du plan. Les vecteurs propres 

semblent être regroupés en deux faisceaux, celui contenant les vecteurs propres principaux 

pointant vers l’axe MO6, l’autre contenant les vecteurs propres secondaires se dispersant entre 

l’axe Al4O6 et l’axe -Si3O6. Ces regroupements de vecteurs montrent bien qu’il existe une 

certaine universalité dans les équations d’échange. Au sein de chaque groupe, c'est-à-dire 

pour chaque réaction d’échange, les différences entre les vecteurs correspondent aux 

différences de coefficients stœchiométriques dans les réactions.  

Les vecteurs propres principaux (ou dans notre cas le second vecteur propre) qui 

correspondent à l’échange II sont peu dispersés en dépit de la diversité des systèmes étudiés 

dans la littérature. Ceci met en évidence la similarité des réactions d’échanges dans tous ces 

aluminosilicates. Les vecteurs propres secondaires (et dans notre cas le troisième vecteur 

propre) semblent plus dispersés que les vecteurs propres principaux. Le faisceau est en réalité 

constitué de deux groupes, ceux correspondant à l’échange III et ceux correspondant à 

l’échange III’ c'est-à-dire ceux dont l’échange se fait entre l’ion modificateur et l’ion Si4+ ou 

Al3+. Il y a sans doute coexistence de ces deux mécanismes, la difficulté résidant dans la 

découverte du point de bascule entre ces deux mécanismes.  

 



99 

 

 

Figure 31. Vecteurs propres normés des matrices de diffusions issues de la littérature 

représentés dans l’espace des oxydes fictifs. Les lignes pleines correspondent au vecteur 

propre principal, les tirets au second vecteur propre, les pointillés au troisième vecteur 

propre. 

4.6 Hypothèses sur les mécanismes d’échange 

Les équations d’échanges discutées dans la partie précédente donnent une vision 

macroscopique de la diffusion. Elles traduisent le résultat global des réactions d’échange. 

Elles offrent aussi une fenêtre sur le mécanisme microscopique de diffusion des espèces, relié 

à la structure du verre. Ces réactions permettent donc de proposer des mécanismes de 

diffusion, certes hypothétiques, mais basés sur les connaissances actuelles de la structure des 

verres et appuyés sur la réalité physique des équations d’échanges. 

La première réaction d’échange obtenue dans le quaternaire NCAS et dans le binaire 

NCS est un simple échange binaire entre les ions modificateurs de réseau. Ces ions se 

déplacent au sein de canaux présents dans le réseau de formateurs sans que l’état du réseau 

n’influence leur diffusion. Les oxygènes non-pontant jouent le rôle de passeur de charges et 
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La dernière réaction consiste en l’échange d’un formateur de réseau contre un autre 

formateur de réseau et un alcalino-terreux. Les vecteurs propres associés sont plus dispersés 

que pour les autres réactions. Il paraît difficile de proposer un mécanisme microscopique. En 

revanche, les réactions bilan peuvent être discutées. La nature des formateurs de réseau de 

part et d’autre de l’équation semble changer avec le degré de polymérisation et peut-être la 

force cationique du modificateur de réseau. En réalité, les équations III et III’ ne diffèrent 

fondamentalement que par le signe du coefficient stœchiométrique du modificateur. Si l’on 

imagine une réaction d’échange entre un tétraèdre de silice Q4 et un tétraèdre d’aluminium 

compensé par une demi charge de calcium, le bilan donne immédiatement la réaction III :  

 Alଷା + 0.5 Caଶା ↔ Siସା(ܳସ) (55)  

A l’inverse, si on imagine un échange entre un tétraèdre de silice Q0 compensé par 

deux calciums contre deux tétraèdres d’aluminium compensé par un calcium, le bilan est alors 

équivalent à la réaction III’. 

 
2 Alଷା + Caଶା ↔ Siସା(ܳ଴) + 2 Caଶା Alଷା ↔ 0.5 Siସା(ܳ଴) + 0.5 Caଶା 

(56)  

 

4.7 Influence de la réduction de dimensionnalité  

Afin de comparer notre approche à ce qui se fait habituellement dans la littérature, 

toutes les matrices de diffusion de taille 3 × 3 ont été calculées avec la même procédure 

d'ajustement que la matrice 4 × 4 et sont présentés dans les Tableau 7 et Tableau 8. La 

réduction de la dimension provient de la substitution d'un composant considéré comme 

dépendant par une combinaison linéaire des trois autres, ainsi que discuté en 3.2. Bien que les 

coefficients de diffusion varient avec le composant dépendant, les valeurs propres des 

matrices 3 × 3 restent identiques comme prévu [De Groot, Mazur, 1962]. Les valeurs des 

vecteurs propres varient également avec le composant dépendant, mais leur orientation dans 

l'espace de composition devrait être invariante et sera discutée.  
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Tableau 7. Matrices de diffusion 3 × 3 obtenues à partir des profils de diffusion à 

1200°C en considérant un composé dépendant. Les coefficients sont en µm²/s.  

Si dépendant Al dépendant ܦே௔ିே௔ௌ௜ ே௔ି஼௔ௌ௜ܦ  ே௔ି஺௟ௌ௜ܦ  ே௔ିே௔஺௟ܦ  ே௔ି஼௔஺௟ܦ ே௔ିௌ௜஺௟ܦ   

஼௔ିே௔ௌ௜ܦ 4.4  1.2 32  4.3- 2.8- 29 ஼௔ି஼௔ௌ௜ܦ  ஼௔ି஺௟ௌ௜ܦ  ஼௔ିே௔஺௟ܦ  ஼௔ି஼௔஺௟ܦ ஼௔ିௌ௜஺௟ܦ   

஺௟ିே௔ௌ௜ܦ 4.5  0.8- 29-  4.4 3.4 25- ஺௟ି஼௔ௌ௜ܦ  ஺௟ି஺௟ௌ௜ܦ        

-0.2 -0.2 0.1      

ௌ௜ିே௔஺௟ܦ     ௌ௜ି஼௔஺௟ܦ ௌ௜ିௌ௜஺௟ܦ    

    -3.4 -0.2  0 

Ca dépendant Na dépendant ܦே௔ିே௔஼௔ ே௔ି஺௟஼௔ܦ   ே௔ିௌ௜஼௔ܦ     

31  -1.8 2.7     

஼௔ି஼௔ே௔ܦ      ஼௔ି஺௟ே௔ܦ ஼௔ିௌ௜ே௔ܦ   

஺௟ିே௔஼௔ܦ 25 29 29      ஺௟ି஺௟஼௔ܦ   ஺௟ିௌ௜஼௔ܦ  ஺௟ି஼௔ே௔ܦ   ஺௟ି஺௟ே௔ܦ  ஺௟ିௌ௜ே௔ܦ   

ௌ௜ିே௔஼௔ܦ 0.04 0.05 0.2-  0.15 0.26  0.28- ௌ௜ି஺௟஼௔ܦ   ௌ௜ିௌ௜஼௔ܦ  ௌ௜ି஼௔ே௔ܦ   ௌ௜ି஺௟ே௔ܦ  ௌ௜ିௌ௜ே௔ܦ   

-3  0.25 0.20  3.3 3.5 3.5 

  

Tableau 8. Vecteurs propres (en colonnes 1 × 3) et valeurs propres associées aux quatre 

matrices de diffusion 3 × 3 du Tableau 7. Les coefficients sont en µm²/s. 

Si dépendant Al dépendant Ca dépendant Na dépendant 
Vp1 Vp2 Vp3  Vp1 Vp2  Vp3 Vp1  Vp2 Vp3  Vp1 Vp2 Vp3 

-0.7 0 0  -0.7 0  0 -1  0 0     
0.7 1 -0.6  0.6 1  0.9      -1 0.8 -0.6

0 -0.3 0.8      0  0.5 -1  0 -0.3 0.8 

    0 0.3  0.5 0  0.8 0.3  0 -0.5 -0.2

31 0.7 0.2  31 0.6  0.2 31  0.5 0.2  31 0.6 0.2 

 

Les matrices 3 × 3 peuvent être calculées à partir de la matrice 4 × 4 présentée dans le 

Tableau 5 selon l'équation 23. A titre d'exemple, la matrice calculée avec la silice comme 

élément dépendant est illustrée en Tableau 9. Elle est à comparer avec la matrice 3 × 3 
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Si dépendant obtenue expérimentalement et présentée dans le Tableau 7. La similitude entre 

les coefficients calculés et les coefficients obtenus par modélisation des profils expérimentaux 

valide notre approche qui consiste à conserver une matrice de dimension n, celle-ci permettant 

d’obtenir les résultats en dimension (n-1) si souhaité.  

Tableau 9. Matrice 3 × 3 calculée à partir de la matrice 4 × 4 avec la silice comme élément 

dépendant. Les coefficients sont en µm²/s. ܦே௔ିே௔ௌ௜ ே௔ି஼௔ௌ௜ܦ ே௔ି஺௟ௌ௜ܦ
஼௔ିே௔ௌ௜ܦ 4.5- 3.1- 28 ஼௔ି஼௔ௌ௜ܦ ஼௔ି஺௟ௌ௜ܦ
஺௟ିே௔ௌ௜ܦ 4.5 3.5 25- ஺௟ି஼௔ௌ௜ܦ ஺௟ି஺௟ௌ௜ܦ  

-0.26 -0.19 0.05 

 

Comme expliqué dans les éléments théoriques, la matrice 4 × 4 possède trois valeurs 

propres non nulles, comme les matrices 3 × 3. Quel que soit l'élément indépendant, les valeurs 

propres de toutes les matrices sont presque les mêmes: 31, 0.6 et 0.2. Les vecteurs propres 

contiennent toujours les mêmes réactions d'échange. En revanche, ils ne s’expriment pas de la 

même manière lorsque la dimension des matrices change. En effet, le nombre de composants 

est réduit et l’information manquante doit être retrouvée.  Par exemple, nous considérons la 

matrice où le sodium est considéré en tant que composant indépendant. Ainsi, les vecteurs 

propres sont: 

 

ଵݐܸܿ݁ = − ܺ஼௔ை ܸ݁ܿݐଶ =    0.8 ܺ஼௔ை − 0.3 ஺ܺ௟ଶைଷ − 0.5 ௌܺ௜ைଶ ܸ݁ܿݐଷ = −0.60 ܺ஼௔ை + 0.8 ஺ܺ௟ଶைଷ + 0.2 ௌܺ௜ைଶ 

(57)  

Pour pouvoir comparer aux résultats obtenus avec la matrice 4 × 4, les vecteurs propres sont 

projetés dans l’espace des pourcentages molaires d’oxydes comportant le même nombre 

d’oxygènes. Les vecteurs propres dans cette nouvelle base sont : 
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ଵݒ = −6.7 ܺ஼௔଺ை଺ ݒଶ =  9.2 ܺ஼௔଺ை଺ − 3.45 ஺ܺ௟ସை଺ − 5.75 ௌܺ௜ଷை଺ ݒଷ = −4.5 ܺ஼௔଺ை଺ − 6 ஺ܺ௟ସை଺ + 1.5 ௌܺ௜ଷை଺ 

(58)  

L'objectif est par exemple de déterminer la quantité de sodium, aluminium et silice qui sont 

échangées contre une certaine quantité de calcium. Comme v1, v2 et v3 forment une base, d v2 

et d v3 = 0 le long de v1. Lorsque d v2 = 0, 

 
∆Xେୟ଺୓଺ = 3.459.2 ∆X୅୪ସ୓଺ + 5.759.2 ∆Xୗ୧ଷ୓଺ 

                  = 0.38 ∆X୅୪ସ୓଺ + 0.63 ∆Xୗ୧ଷ୓଺ 

(59)  

Le principe de conservation de la matière est respecté puisque la somme des variations de 

quantité de Ca6O6, Al4O6 et Si3O6 est nulle. Ainsi, la réaction d'échange au cours de la 

diffusion contenue dans le second vecteur propre peut s'écrire : 

 Ca଺O଺ ↔ 0.63 SiଷO଺ + 0.38 AlସO଺ (60)  

Ce qui est équivalent à : 

 ૟ ۱܉૛ା ↔ ૚. ૞ ૜ାܔۯ + ૛   ૝ା (61)ܑ܁

Avec le même mode opératoire, v3 donne : 

 
∆X୅୪ସ୓଺ = 4.465.95 ∆Xେୟ଺୓଺ + 1.495.95 ∆Xୗ୧ଷ୓଺ 

                 = 0.75 ∆Xେୟ଺୓଺ + 0.25 ∆Xୗ୧ଷ୓଺ 

(62)  

La réaction d'échange décrite par le troisième vecteur propre est alors  

૜ାܔۯ  ↔ ૙. ૛૞ ૝ାܑ܁ + ૙. ૠ૞   ૛ା  (63)܉۱

Enfin, v1 impose une condition de fermeture de telle sorte que 

 6.67 ∆X୒ୟଵଶ୓଺ = 6.67 ∆Xେୟ଺୓଺ (64)  

Qui peut être écrite comme l'échange de réaction suivante 
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 ૛ ା܉ۼ ↔   ૛ା (65)܉۱

Ces échanges sont très proches de ceux obtenus à partir de la matrice 4 × 4. La même 

démarche peut être faite en choisissant un autre élément dépendant, et les mêmes équations 

d’échanges sont obtenues. Ainsi, les matrices n × n et (n-1) × (n-1) conduisent aux mêmes 

réactions et taux d’échange. Toutefois, la modélisation directe d’une matrice n × n à 

l'avantage de donner une matrice de diffusion complète. 

4.8 Profils d’activités thermodynamiques 

Les activités thermodynamiques des composants du quaternaire NCAS à 1200°C sont 

calculées pour toutes les compositions le long des profils de diffusion des six couples grâce au 

logiciel et à la base de données FactSage. Les profils d’activités ainsi obtenus sont présentés 

en Figure 34. S’il existe de nombreuses données de qualité sur les activités des binaires silice-

oxyde métallique, le nombre de données disponibles diminue brutalement avec la complexité 

du système. Les aluminosilicates de calcium ont été particulièrement étudiés pour leur rôle 

dans le traitement des métaux [Mysen, Richet, 2005] mais les données nécessaires au calcul 

d’activités dans le quaternaire Na2O–Al2O3–CaO–SiO2 sont incomplètes. Ce manque de 

données engendre des erreurs dans l’estimation de l’activité de l’alumine.  

Ces profils montrent qu’entre les deux verres d’un couple, il peut exister des gradients 

d’activités bien différents des gradients de concentration. Le couple AC/CA présente deux 

faibles gradients d’activité d’aluminium et de calcium engendrant deux profils de diffusion 

« classiques ». Le couple SA/AS présente les gradients d’activités attendus en aluminium et 

silice mais aussi un important gradient d’activité de calcium. C’est ce gradient d’activité qui 

provoque l’uphill diffusion du calcium, largement observable sur les profils de diffusion. De 

même, le couple NC/CN présente des gradients de calcium et de sodium mais aussi de silice 

et d’aluminium. Cependant, ces gradients sont sans doute trop faibles pour engendrer des 

uphills de ces formateurs de réseau de faible mobilité. Toutes les uphills de calcium peuvent 

s’expliquer par les importants gradients d’activité dans les couples AN/NA, SA/AS et SN/NS.  

La forme d’uphill du profil d’activité de l’aluminium calculé dans le couple SN/NS 

mérite d’être discutée. Initialement, l’activité de l’aluminium était à peu près constante de part 

et d’autre de l’interface. Les couplages diffusifs auraient donc créé ce profil en uphill. Le 

premier réflexe est de le considérer comme un artéfact puisque par définition, un élément ne 
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peut pas migrer contre son gradient d’activité. Pourtant, l’activité d’un composant ne suit pas 

une loi simple de diffusion : 

 

ݐ߲ܽ ≠ ݔ߲߲ ൬ࣞߛ ൰ݔ߲߲ܽ  

ݐ߲߲ܽ  = ߛ ݔ߲߲ ൬ࣞߛ ൰ݔ߲߲ܽ + ܥ ݐ߲ߛ߲  

(66)  

Où a est l’activité, ࣞ le coefficient de diffusion basé sur l’activité et ߛ le coefficient d’activité 

du composant en solution c'est-à-dire ߛ =  L’activité de l’aluminium étant initialement .ܥ/ܽ

constante, à ݐ = 0, ݔ߲/߲ܽ = 0. En revanche, les variations de concentration de tous les autres 

composants peuvent faire varier ߛ de telle sorte que ߲ݐ߲/ߛ  ≠ 0. Ainsi, les variations 

d’activité de l’aluminium peuvent être engendrées au cours du temps par les variations de 

composition du milieu l’entourant. Malgré ceci, le flux d’aluminium sera toujours dans la 

direction du gradient d’activité. L’applicabilité de ce raisonnement peut se vérifier par le fait 

que les maximum et minimum de l’uphill d’activité ne sont pas au même endroits que les 

maximum et minimum de l’uphill de concentration mais correspondent bien aux points où 

commence la variation de concentration [Zhang, 1993].  
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Les influences réciproques du calcium et de l’aluminium peuvent être mises en 

évidence en regardant les couples AC/CA et NC/CN. Dans le premier, les gradients de 

concentration et d’activité du calcium et de l’aluminium sont opposés. Mais les différences 

d’activité de part et d’autre de l’interface sont très faibles. Dans le couple NC/CN, le gradient 

de concentration de calcium est identique, mais le gradient d’activité est beaucoup plus élevé. 

Cette différence de gradient d’activité de calcium montre que plus il y a d’aluminium, plus 

l’activité du calcium est élevée, ce qui réduit son gradient d’activité. Dans le couple NC/CN, 

le fort gradient de calcium coïncide avec la présence d’un fort gradient d’aluminium. Dans le 

couple SA/AS, le gradient d’aluminium coïncide avec un gradient de calcium. Ceci montre 

bien la sensibilité de l’activité thermodynamique de aluminium à la teneur en calcium dans le 

milieu. Dans notre système, plus il y a de calcium, plus l’activité de l’aluminium est élevée. 

De même, plus il y a d’aluminium, plus l’activité du calcium est élevée. Cette relation est sans 

doute vérifiée dans des verres plus dépolymérisés comme CAS 14. En revanche, elle semble 

différente dans d’autres compositions verrières plutôt proches, comme les systèmes CAS A, 

CAS 7 et CAS D. Dans ces systèmes, les diffusions uphill de l’aluminium et du calcium se 

font réciproquement vers les milieux plus riches en calcium et en aluminium. On peut alors 

supposer que les relations entre les activités de l’aluminium et du calcium sont inversées. Les 

profils d’activités montrent également que le sodium diminue l’activité du calcium, ceci se 

voyant particulièrement bien dans le profil SN/NS, ou AN/NA. Dans ce dernier, le gradient de 

calcium engendré par le gradient d’aluminium est bien plus faible qu’attendu comme dans 

SC/CS. Ceci est dû au gradient de sodium qui contrebalance l’effet du gradient d’aluminium, 

rendant le profil de calcium pratiquement plat. L’influence de l’aluminium et du sodium sur 

l’activité du calcium est forte, au point que, comme montré dans la matrice de diffusion, la 

mobilité du calcium est plus gouvernée par les gradients d’aluminium et de sodium que par 

son propre gradient. Ainsi, les actions combinées de l’aluminium et dans notre cas du sodium, 

contrôlent la direction et la distance de déplacement du calcium. C’est sans doute ce qui 

justifie les deux réactions d’échange III et III’ discutées en 4.5.   

Pour avoir une vision plus quantitative des gradients d’activité, les flux de matière 

peuvent être écrits en fonction, non plus du gradient de concentration comme dans la loi de 

Fick, mais d’une grandeur thermodynamique liée à l’activité. Cette démarche est présentée en 

3.5. 
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Il aurait été intéressant de procéder à une modélisation des profils d’activités de la 

même manière que nous avons modélisé les profils de concentration. La matrice [G] aurait 

ainsi pu être obtenue. [D] étant connue, il aurait été possible d’obtenir la matrice [L] en tenant 

compte du champ électrique interne via le potentiel chimique généralisé (équation 32). 

Malheureusement, les données thermodynamiques sur le système Na2O-CaO-Al2O3-SiO2 et 

particulièrement sur l’activité de l’aluminium sont incomplètes et parfois erronées. Les profils 

d’activités contiennent des erreurs d’estimation qui empêchent toute modélisation 

satisfaisante. De plus, contrairement aux concentrations, la somme des activités n’est pas 

égale à 1. L’activité de l’aluminium ne peut donc pas être corrigée en utilisant une 

combinaison linéaire des autres activités. Cette démarche, pourtant intéressante, n’a pas pu 

être menée.  

Une autre démarche consiste à déterminer la matrice [L] en utilisant des modèles 

empiriques liant la matrice de diffusion [D] à l’auto diffusion des composants et aux 

propriétés thermodynamiques du silicate fondu. Les modèles classiquement utilisés dans les 

fluides moléculaires ou ioniques sont ceux de Darken et de Nernst-Planck. L’extension de ces 

modèles à la diffusion dans un système à plusieurs composants est extrêmement complexe : 

elle nécessite de décomposer la matrice de diffusion en trois matrices contenant l’auto 

diffusion des composants, leurs fractions volumiques molaires et leurs activités 

thermodynamiques. Bien que des hypothèses simplificatrices puissent être faites, ces trois 

paramètres sont également importants et difficiles d’accès en raison des fortes interactions 

entre composants qui modifient la cinétique de diffusion, des mélanges 

thermodynamiquement non-idéaux et de la variation des fractions volumiques molaires le 

long des profils de diffusion. Le modèle de diffusion « ionic common-force » développé par 

Liang [Liang et al., 1997] permet de reproduire qualitativement les profils de diffusion 

obtenus dans le système CAS. Ce travail met particulièrement en avant la difficulté d’obtenir 

des données thermodynamiques de qualité qui sont absolument nécessaires à la réussite de la 

modélisation. Cette nécessité n’étant pas satisfaite ici, il est très difficile d’exploiter ces 

données thermodynamiques. 
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A l’aide des procédures expérimentales et des outils théoriques présentés dans les deux 

chapitres précédents celui-ci, les données expérimentales de diffusion obtenues à 1200°C dans 

le système quaternaire Na2O-CaO-Al2O3-SiO2 ont été traitées et modélisées avec une grande 

certitude. 

La matrice de diffusion ainsi obtenue fournit de nombreuses informations. Tout 

d’abord, elle contient les coefficients de diffusions qui sont des outils indispensables à la 

quantification de la mobilité des composants. La matrice indique de nombreuses et intenses 

interactions entre les composants qui expliquent les phénomènes d’uphill diffusion observés 

sur les profils expérimentaux. Les caractéristiques générales des profils de diffusion ainsi que 

les interactions entre les composants sont en accord avec les données thermodynamiques 

calculées le long des profils.  

L’analyse des vecteurs propres de la matrice de diffusion a permis d’extraire les 

équations d’échanges qui synthétisent, en trois réactions simples, les principaux mécanismes à 

l’œuvre lorsque des phénomènes diffusifs sont provoqués dans le système quaternaire. Ceci 

permet de décrire les chemins diffusifs préférentiels suivis par le système.  

Ce traitement des données de diffusion permettant l’obtention des équations d’échange 

a été étendu aux autres aluminosilicates étudiés dans la littérature. Ce corpus de données a 

permis de dégager une certaine universalité des phénomènes diffusifs malgré la diversité des 

compositions et de la polymérisation des systèmes. 

Enfin, ces réactions d’échanges combinées aux connaissances actuelles sur la structure 

des verres permettent de faire des hypothèses sur les mécanismes microscopiques de la 

diffusion des espèces constituantes du matériau.   
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5. INFLUENCE DE LA TEMPERATURE  

5.1 Diffusion à 1280 et 1360°C 

Le système verrier, les modes opératoires, les méthodes analytiques et le mode de 

calcul sont exactement les mêmes que ceux utilisés pour les expériences à 1200°C. La 

différence réside uniquement dans la température du traitement thermique permettant la 

diffusion. Pour avoir une estimation de la stabilité du système, la densité à 1400°C a été 

estimée en faisant la moyenne des densités obtenues par des modèles [Bottinga et al., 1982; 

Priven, 2004] dont les résultats sont présentés dans le Tableau 10. Il apparait immédiatement 

que les écarts de densité entre les verres d’un couple sont très faibles. Avec ces densités et une 

viscosité de l’ordre de 50 Pa.s, le nombre de Rayleigh est deux fois plus élevé que dans les 

verres à 1200°C.  

Tableau 10. Estimation des densités des verres à 1400°C. 

 AC CA AN NA AS SA NC CN SC CS SN NS 
1400° 2.32 2.35 2.34 2.33 2.34 2.33 2.32 2.36 2.31 2.36 2.34 2.34

Les expériences à 1280°C ont été réalisées avec des traitements thermique de 20 min 

et 1 h. La faible épaisseur des plaques de verre ne permet pas de faire des expériences plus 

longues puisque le profil de diffusion risquait d’atteindre les bords de l'échantillon. A cause 

de la convection apparaissant pendant les expériences longues, seuls les traitements thermique 

de 20 min sont acceptables pour les couples AC/CA, NC/CN et SN/NS. En revanche, la 

convection n’a pas pu être évitée dans le couple AN/NA. De la cristallisation de wollastonite 

a perturbé l’interface de l’expérience SC/CS 20 min. Quatre expériences ont été réalisées 

pendant 20 min à 1360°C sur les couples suivants: SA/AS, NC/CN, SC/CS et SN/NS. Les 

profils de couples AC/CA et AN/NA étaient déformés à cause de la convection ; ils ne sont 

donc pas traités. L’ensemble de ces expériences à haute température est récapitulée dans le 

Tableau 11. 
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Tableau 11. Récapitulatif des conditions expérimentales à hautes températures. 

 AC/CA AN/NA AS/SA NC/CN SC/CS SN/NS 

1280°C 20 min - 20 min, 1h 20 min 1h 20 min 

1360°C - - 20 min 20 min 20 min 20 min 

  

La modélisation des profils de diffusion nécessite d’avoir un grand nombre de données 

en entrée. Or, seules 6 expériences à 1280°C et 4 expériences à 1360°C ont pu être réalisées, 

ce qui est peu en comparaison des 17 expériences à 1200°C. Ces quantités de données sont 

largement insuffisantes pour contraindre correctement l’algorithme d’optimisation. Ainsi, 

pour modéliser les données obtenues à 1280°C et 1360°C, les vecteurs propres sont fixés et 

égaux à ceux issus de la modélisation des profils à 1200°C. Les paramètres laissés libres à 

l’optimisation ne sont plus que les valeurs propres. Les profils de diffusion expérimentaux 

ainsi que les courbes issues de la modélisation sont présentés en Figure 35 pour la diffusion à 

1280°C et en Figure 36 pour la diffusion à 1360°C.  
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Il est intéressant de constater que les traits caractéristiques des profils de diffusion à 

1200°C se retrouvent dans les profils à plus haute température. Les couples NC/CN et SC/CS 

présentent toujours des formes classiques de profil de diffusion. Les uphill de calcium sont 

toujours clairement visibles dans les couples SA/AS et SN/NS. En revanche, une légère 

différence est visible sur le couple AC/CA. En effet, la composition des verres du couple 

AC/CA traité à 1280°C (Figure 35) est un peu différente de celle du couple AC/CA traité à 

1200°C (Figure 27). Le modèle arrive toujours bien à rendre compte de la forme des profils. 

Cependant, une légère différence est perceptible : des inflexions de type uphill à l’arrête des 

marches de concentrations sont visibles sur les profils à 1280°C, alors qu’elles n’apparaissent 

pas sur les profils à 1200°C. Cela est dû à la présence d’un léger gradient de sodium qui 

engendre une uphill de calcium comme dans tous les couples ou le sodium diffuse. Cette 

différence de composition des verres aurait pu avoir une influence plus marquée sur les profils 

de diffusion si l’expérience avait été menée pendant une durée plus longue. Heureusement, la 

différence reste faible pour une expérience de courte durée. La modélisation des profils de 

diffusion est un peu moins bonne pour les expériences SC/CS et SN/NS à 1360°C. Ceci est 

probablement dû à des phénomènes de mélange convectif qui déforment les interfaces et donc 

les profils de diffusion. D’une manière générale, la conservation des allures globales des 

profils de diffusion et la bonne qualité de la modélisation permettent de confirmer la 

conservation des vecteurs propres malgré les changements de température.  

La modélisation des profils ayant été faite sur la base des vecteurs propres de la 

matrice obtenue à 1200°C, la discussion concernant les vecteurs propres a déjà été présentée 

en 4.5. En revanche, des profils obtenus à 1280°C et 1360°C ont été optimisés en considérant 

les valeurs propres des matrices de diffusion comme des variables libres. Ces valeurs propres 

sont donc discutées par la suite 

5.2 Energies d’activation 

Les logarithmes des trois valeurs propres des matrices obtenues à 1200°C, 1280°C et 

1360°C sont positionnés sur un graphique arrhénien en Figure 37. Il est évident que trois 

points ne sont pas suffisants pour s’assurer avec certitude du comportement arrhénien, mais 

les données semblent suivre une tendance linéaire. Les valeurs propres principales, en noir, 

correspondent à la fréquence de l’échange (47) 2 Na+ ↔ Ca2+. Les secondes valeurs propres, 
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Les comparaisons doivent également être faites avec précautions lorsque les températures 

considérées ne sont pas du même côté de la transition vitreuse. En effet, les sauts ioniques 

dans un solide amorphe ne sont pas forcément énergétiquement équivalents à la diffusion 

dans un milieu liquide. Enfin, les mécanismes diffusionnels observés par RMN, diffusion de 

traceurs et conductivité correspondent à des mouvements de particules dont les mécanismes et 

donc les énergies d’activation peuvent être différentes de ceux obtenus par diffusion couplée 

(1.1.2 et 1.1.3). Afin d’avoir une idée des ordres de grandeurs, quelques données relatives à 

l’énergie d’activation de diffusion des autres composés (calcium, aluminium, silice) sont 

présentées. On remarquera que l’énergie d’activation de diffusion de l’aluminium est plus 

élevée que la plupart de celles associées à la diffusion de la silice. Enfin, les données de 

viscosimétrie à haute température (1100 – 1500°C) des verres NCAS ont été modélisées par 

une loi d’arrhénius, ce qui permet de présenter une énergie d’activation moyenne de la 

viscosité. 

L’échange (47) se déroulant entre deux cations mobiles ayant une forte tendance au 

mélange, il semble naturel que son énergie d’activation soit faible. Cette énergie est 

comparable à celle de la diffusion du sodium dans un verre silico-sodo-calcique ou dans un 

mélange d’albite et d’anorthite, c'est-à-dire dans un aluminosilicate mixte de sodium et de 

calcium. Elle est également comparable à la diffusion du calcium dans les basaltes de 

composition proche.  

 L’échange (49) met en jeu le calcium, la silice et l’aluminium. Ces derniers étant les 

formateurs de réseau, la rupture des liaisons avec l’oxygène nécessite une énergie élevée. Ceci 

est confirmé par l’énergie d’activation qui est plus élevée que celle de la réaction (51) et est 

comparable à la diffusion de la silice dans les systèmes CAS 7 et CAS 12. Elle est en 

revanche bien inférieure à la diffusion de l’aluminium et la silice dans les liquides de 

composition andésitique ou dacitique. Or, ces roches contiennent plus de formateurs de réseau 

que le système CNAS étudié ici. La mobilité des formateurs de réseau étant liée à la viscosité 

du verre (voir 1.3.1), il semble naturel que l’énergie d’activation de cet échange soit proche de 

celle de la viscosité. C’est effectivement le cas puisque l’énergie d’activation de l’échange 

(49) est de 266±45 kJ/mol et l’énergie d’activation moyenne du flux visqueux est de 

220 kJ/mol. 



124 

 

Tableau 12. Energie d’activation de diffusion des espèces en kJ/mol.  

 Na Ca Al Si T°C Verre - Liquide Ref

Self D  219  257 1500 CAS 7 1

  211  197 1500 CAS 12 1

[Λ]  215  240 1375-1650 CAS 7 1

  192  217 1375-1650 CAS 12 1

σ + Self  121 193   630-850 Si74 Na16 Ca10 2

RMN 71    530-1130 Ab 100 3

Tracer  53    350-1000 Ab 100 4

Tracer  76    350-1000 Ab 69 An 31 4

Tracer  178    350-1000 Ab 10 An 90 4

Tracer 85    140-900 Rhyolite 3

Tracer  159   1350-1500 Basalt 3

Tracer   313  1200-1400 Andesite 3

Self      451 1350-1660 Haplodacite 3

Viscosité   198 - 239 1100-1500 CNAS

[Λ] 120   1200-1360  

  260 1200-1360

  90 1200-1360

 

L’échange (51) met en jeu les mêmes composants que l’échange précédent. Pourtant, 

l’énergie d’activation est beaucoup plus faible. Deux raisons peuvent être évoquées pour 

expliquer ceci. Tout d’abord, comme expliqué en 3.3, la matrice de diffusion est mal 

contrainte. Ceci signifie qu’une petite variation des valeurs d’entrées engendre une forte 

variation du résultat final. Or, la matrice des vecteurs propres est bien conditionnée. La 

matrice de diffusion étant globalement le produit de la matrice des vecteurs propres par la 

matrice des valeurs propres (équation 18), la source du problème de conditionnement vient 

sans doute de la matrice des valeurs propres. Ceci n’est pas étonnant puisque conformément à 

la solution de l’équation de diffusion (équation 20), les valeurs propres ont une influence 

                                                 

1 [Liang, Davis, 2002] 
2 [Natrup et al., 2005] 
3 [Liu et al., 1987] 
4 [Zhang et al., 2010] 
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exponentielle sur la solution. Ces dernières valeurs propres sont très faibles et proviennent 

d’une matrice mal conditionnée. L’énergie d’activation associée est plus faible que celle 

correspondant à la réaction d’échange (47). Cela remet clairement en cause la validité de cette 

valeur absolue. 

5.3 Diffusion autour de la transition vitreuse 

Pour ces expériences à basses températures, le système verrier, les modes opératoires, 

et les méthodes analytiques sont presque exactement les mêmes que ceux décrits aux 

paragraphes 2.1 et 2.2. Puisque les expériences concernent des diffusions dans un matériau 

très visqueux, les distances de diffusions seront nécessairement plus courtes. Les surfaces des 

lames de verres ont été polies avec un soin tout particulier jusqu’à atteindre une qualité de 

polissage optique (rayures  ≤ 1 µm). Lorsque ces morceaux de verre sont superposés, des 

franges d’interférence apparaissent à l’interface, ce qui prouve la très faible épaisseur d’air 

entre les morceaux. La diffusion peut bien se dérouler à l’interface alors même que les 

matériaux ramollissent peu, et épousent donc difficilement la forme l’un de l’autre.  

Une autre différence expérimentale réside dans les températures et les durées de 

traitement thermique de diffusion. Au sein d’un même couple, les températures de transition 

vitreuses peuvent être très différentes. Ceci est particulièrement vrai si le couple est constitué 

d’un verre plus riche en modificateur de réseau, (donc avec une Tg relativement basse) et 

d’un verre plus riche en formateur de réseau (donc avec une Tg plus élevée). Cet écart est 

particulièrement marqué entre les verres AN et NA, SN et NS, NC et CN. Les températures 

de traitement thermique de diffusion ont été choisies pour être 10°C plus élevées que la plus 

haute transition vitreuse des deux verres du couple d’après les valeurs obtenues par DSC. 

Ainsi, il est certain que les deux verres ont dépassé leur transition vitreuse. Cependant, dans 

cette situation, le verre ayant la transition vitreuse la plus basse est porté à une température 

largement supérieure à sa Tg. Par exemple, l’écart est de plus de 70°C dans le couple AN/NA. 

Les viscosités à la température de traitement thermique sont estimées [Fluegel, 2007] et 

présentées dans le Tableau 13. L’écart entre les viscosités est de plus d’un ordre de grandeur 

entre les verres des couples AN/NA, SN/NS et NC/CN. Puisque la viscosité est si différente 

entre les membres du couple, la diffusivité dans ces verres sera également différente. Il faut 

donc s’attendre à ce que les profils soient asymétriques de part et d’autre de l’interface entre 

les deux verres. 
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Tableau 13. Logarithme des viscosités (en Pa.s) des verres estimées par Fluegel à leur 

température de traitement thermique. 

AC CA AN NA SA AS NC CN SC CS SN NS 

9.6 9.5 9.5 7.9 9.5 10.1 8.8 10.8 10.8 10.2 10.4 9.0 

Les expériences réalisées sont récapitulées dans le Tableau 14. Afin de vérifier la 

bonne température du four, une mesure est réalisée à l’aide d’un thermocouple suspendu juste 

au-dessus de l’échantillon après que le four soit arrivé à l’équilibre. Les durées de diffusion 

ont toutes permis que les deux tranches de verres se collent l’une à l’autre sans qu’elles 

puissent être arrachées. Ceci prouve que les formateurs de réseau ont suffisamment diffusé 

pour former un réseau continu entre les deux milieux. 

Tableau 14. Paramètres des expériences de diffusion à basses températures. 

Couple AC/CA AN/NA NC/CN SA/AS SC/CS SN/NS 

T°C 652 683 657 647 647 657 

t (jours) 40 47 45 35 35 41 

L’ensemble des profils expérimentaux pour les six couples de verres sont présentés en 

Figure 38. Grâce à la durée des expériences, les formateurs de réseau ont pu diffuser sur une 

distance de l’ordre de 40 µm, ce qui est juste au-dessus de la résolution spatiale de la 

microsonde. Ainsi, les profils sont suffisamment longs pour avoir au moins un point de 

mesure autour de l’ancienne interface. Il est intéressant de remarquer que toutes les 

caractéristiques observées à hautes températures sont observables à basse température : la 

diffusion uphill de calcium dans les couples AN/NA, SA/AS et SN/NS ainsi que la uphill 

d’aluminium du couple SN/NS. Cela signifie que les couplages entre les éléments semblent 

peu affectés par le changement de température. Les profils de diffusion des éléments mobiles 

sont visiblement très asymétriques. Cette asymétrie est particulièrement marquée dans les 

couples comprenant deux verres ayant des viscosités très différentes à la température de 

l’expérience, comme AN/NA ou SN/NS. Dans le verre le moins visqueux, NA ou NS, la 

mobilité est plus grande. La diffusion peut donc se dérouler sur de grandes distances, et le 

profil est moins raide. A l’inverse, dans le verre le plus visqueux comme AN ou SN, la 

diffusion se déroule sur de plus petites distance et le profil est donc plus abrupt.  
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Se pose alors la question de la modélisation de ces profils. Comme vu en 1.1.1 et 3.1, 

les lois de Fick s’appliquent mal aux milieux dont la structure change, ce qui pourrait être le 

cas ici entre les deux verres. En espérant que ce ne soit pas le cas, les asymétries empêchent 

l’utilisation de l’algorithme de modélisation des profils tel qu’il a été écrit pour les 

expériences de diffusion à haute température. Bien que la diffusion semble constante dans 

chaque moitié du système, l'hypothèse selon laquelle les coefficients de diffusion sont 

constants dans tout le système est clairement inappropriée. Il faut donc trouver une solution 

différente.  

5.4 Réactions d’échange et propriétés de transport 

Comme discuté en 3.3.3, la littérature présente de nombreux cas de modélisation de 

profils de diffusion asymétriques, l’asymétrie étant due à une dépendance des coefficients de 

diffusion à la composition. Ces données sont généralement traitées en utilisant la méthode dite 

de Boltzmann-Matano. Cette méthode nécessite une évaluation précise du gradient de 

concentration qui peut être compliquée lorsque les profils ne sont pas parfaitement lisses. Un 

autre inconvénient réside dans le fait que la méthode de Boltzmann-Matano travaille 

directement sur les coefficients de diffusion, ce qui empêche d'utiliser les contraintes connues 

sur les vecteurs propres et les valeurs propres de la matrice de diffusion. Etant donnés les 

problèmes de conditionnement de la matrice de diffusion, les petites distances de diffusion et 

la faible résolution des profils de diffusion, cette méthode semble très hasardeuse à mettre en 

place dans notre système.  
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Il est tout de même tentant de chercher à modéliser les profils symétriques comme 

AC/CA, SC/CS ou SA/AS. Comme il s’agit toujours du même système CNAS, les vecteurs 

propres peuvent une nouvelle fois être supposés constants. La matrice de diffusion s’obtenant 

grâce aux matrices des valeurs propres et des vecteurs propres, il reste à trouver une méthode 

permettant d’estimer les trois valeurs propres. Comme discuté en 1.3, la diffusion est reliée 

aux propriétés de transport. Ces propriétés de transport peuvent être scindées en deux 

catégories en fonction de leur évolution avec la température. La conductivité, associée au 

mouvement des modificateurs de réseau, suit une évolution arrhénienne sur de grandes 

gammes de température. La viscosité, associée au mouvement des formateurs de réseau, est 

non arrhénienne sur de larges gammes de températures. Son évolution est décrite par une loi 

de VFT. A hautes températures, ces propriétés sont comparables et évoluent parallèlement. 

Elles se découplent sur plusieurs ordres de grandeurs autour de la transition vitreuse. Ces 

découplages ont été observés dans les verres silico sodiques, magnésiques et calciques 

[George, Stebbins, 1998, 1996; Gruener et al., 2001] par études croisées de relaxation en 

RMN, de la conductivité et de la viscosité sur de larges plages de températures. Ces résultats 

sont présentés en Figure 13. Il apparaît également que ces découplages ne sont pas identiques 

selon la nature du cation modificateur : le sodium est moins couplé au flux visqueux que le 

calcium ou le magnésium. Ainsi, la tendance linéaire des valeurs propres obtenues en 5.2 sur 

une petite plage de hautes températures n’est pas surprenante. En revanche, nous posons 

l’hypothèse que leurs évolutions à basses températures ne suivent pas les mêmes tendances, 

une idée que nous testerons par la suite.  

La première valeur propre est associée à un échange entre les ions modificateurs 

sodium et calcium. Cette réaction étant indépendante des formateurs de réseau, les valeurs 

propres sont supposées décroître avec la température selon un comportement arrhénien. Les 

deux autres valeurs propres sont associées à des échanges contenant des formateurs de réseau. 

On peut alors supposer que, comme la viscosité, elles dévient du comportement arrhénien et 

suivent une loi de type VFT. On peut alors poser l’hypothèse suivante : la décroissance des 

deux dernières valeurs propres avec la température pourrait être obtenue par extrapolation des 

données obtenues à haute température par l’inverse de la loi de VFT qui décrit l’évolution 

moyenne de la viscosité des verres. Ces extrapolations correspondent aux courbes continues 

de la Figure 39.  
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Cette méthode donne des profils de diffusion calculés qui rendent compte de toutes les 

caractéristiques importantes des profils expérimentaux comme les distances globales de 

diffusion et les diffusions uphill. Bien sûr, elle ne permet pas de déterminer la variation des 

coefficients de diffusion avec la composition. Les fortes asymétries des profils de calcium et 

de sodium dans les couples AN/NA, SN/NS et NC/CN ne peuvent donc pas être modélisés. 

Cette méthode possède toutefois de nombreux avantages. Elle se base sur une matrice de 

diffusion qui satisfait à tous les critères mathématiques présentés dans les équations (17), ce 

qui n’est pas toujours le cas pour celles obtenues par la méthode de Boltzmann-Matano 

[Liang et al., 1996b]. De plus, elle repose sur l’optimisation de valeurs propres obtenues à 

l’aide de lois simples : une loi arrhénienne pour les échanges entre cations modificateurs, et 

l’inverse d’une loi de viscosité de type VFT pour les échanges gouvernés par des cations 

formateurs de réseau.  
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Après avoir réussi à décrire, modéliser et comprendre les mécanismes diffusifs dans le 

quaternaire Na2O-CaO-Al2O3-SiO2 à 1200°C, ce chapitre s’est attaché à élargir les 

connaissances à d’autres gammes de températures. 

Les résultats obtenus à plus hautes températures permettent d’extraire des énergies 

d’activation pour les différentes équations d’échanges. Ces énergies d’activations sont 

cohérentes avec celles obtenues dans d’autres systèmes. De plus, elles peuvent être utilement 

reliées à des énergies caractéristiques de propriétés de transport, comme la conductivité 

électrique ou la viscosité du matériau. 

L’étude de la diffusion à basse température a permis de discuter les liens entre 

propriétés de transport et diffusion. En effet, les réactions d’échanges sont invariantes avec la 

température. C’est la fréquence à laquelle ces réactions vont se produire qui varie avec la 

température. Cette évolution avec la température se fait en fonction des éléments impliqués 

dans les mécanismes et selon des lois plus ou moins comparables à celles relatives aux 

propriétés de transports, comme la conductivité électrique ou la viscosité. 

Ainsi, il est possible d’obtenir avec une grande certitude l’ensemble des coefficients 

de diffusion, les mécanismes d’échanges et leur fréquence relative tout en tenant compte des 

forts couplages cationiques. Ceci est accessible dans une très large gamme de températures 

allant de la transition vitreuse au liquidus.  

Les réactions d’échange semblant présenter une certaine universalité dans la famille 

des verres aluminosilicatés, les résultats mais aussi la logique et la démarche ce travail 

peuvent sans doute être transposé à d’autres systèmes verriers. 
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CHAPITRE 6 
Structure du verre et 

spectroscopie Raman 
 

 

6.1 Généralités et problématique 

6.2 Stratégie expérimentale et numérique 

6.3 Allure des composantes et attributions 

6.3 Evolution et quantification des espèces 
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6. STRUCTURE DU VERRE ET SPECTROSCOPIE RAMAN 

La diffusion chimique étudiée au travers des lois de Fick et des matrices des 

coefficients de diffusion est un phénomène macroscopique. Or, comme discuté en 1.1.2 puis 

schématisé en 4.6, la diffusion est également un phénomène microscopique à laquelle la 

structure du matériau participe de manière plus ou moins importante. Si la description 

macroscopique de la diffusion a été longuement traitée dans ce manuscrit, l’aspect 

microscopique l’est beaucoup moins. Ceci est bien sûr dû à la difficulté d’étudier le verre à 

petite échelle, puisque ce matériau amorphe ne possède pas d’ordre à longue distance. De 

plus, le verre présente une grande variabilité de géométries de sites cristallochimiques et 

d’environnements. Tout ceci engendre nécessairement un élargissement des signaux 

expérimentaux. Ainsi, les techniques habituellement employées pour déterminer la structure 

des cristaux ne sont pas toujours adaptées à l’analyse des matériaux amorphes. L’objectif de 

ce chapitre un peu à part est donc de faire le lien entre diffusion et structure du verre. 

Les spectroscopies vibrationnelles basées sur l’absorption infrarouge ou la diffusion 

Raman sont des techniques classiques de caractérisation et d’étude de la structure des 

minéraux et des verres. La spectroscopie Raman possède de nombreux avantages techniques. 

Les spectromètres de tables sont nombreux et facilement accessibles. L’obtention de spectres 

est rapide : l’acquisition ne prend que quelques minutes. Cette méthode est spatialement bien 

résolue puisque les équipements confocaux permettent de sonder un volume de l’ordre du 

µm3. La littérature regorge de références sur l’étude de silicates et d’aluminosilicates vitreux 

par spectroscopie Raman et l’attribution des bandes de vibration [McMillan, 1984; Mysen et 

al., 1982a]. Ces nombreuses références concernent principalement l’étude de la variation 

relative des espèces Qn présentes dans le verre. La spectroscopie Raman permettrait donc 

d’étudier facilement la modification de la structure du verre le long des profils de diffusion. 

6.1 Généralités et problématiques  

La spectroscopie Raman est basée sur l’interaction entre un rayonnement lumineux et 

la matière. La lumière étant une onde électromagnétique, son champ électrique peut interagir 

avec les électrons du matériau, induisant ainsi un moment dipolaire. D’une autre manière, on 

peut considérer que les photons du faisceau incident transmettent leur énergie aux électrons. 
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Le moment dipolaire induit dépend de la force du champ électrique incident et de la 

polarisabilité des molécules constituant le matériau. La relaxation du moment dipolaire induit, 

qui correspond à une désexcitation des atomes, engendre la réémission de photons. La 

majorité des photons sont réémis à une fréquence identique à celle du rayonnement incident. 

Il s’agit de la diffusion dite de Rayleigh. La désexcitation peut également se produire par un  

mélange de relaxation vibrationnelle et d’émission de photons. L’énergie de ces photons et la 

fréquence du faisceau réémis est donc légèrement différente de celle du rayonnement incident. 

Il s’agit de la diffusion Stokes et anti-Stokes. Le décalage entre la fréquence du rayonnement 

incident et la fréquence du faisceau réémis par diffusion de Stokes est caractéristique de la 

fréquence vibrationnelle des constituants du milieu. Ce sont donc ces émissions qui sont 

mesurées par la spectroscopie Raman ; elles représentent un milliardième du faisceau 

incident. 

Afin de pouvoir interpréter les spectres, il est nécessaire de connaître la forme des 

bandes de vibration. Dans le cadre des approximations classiques de vibrations harmoniques, 

la forme de bande d’émission Raman est intrinsèque au phénomène et correspond à une 

fonction Lorentzienne. L’anharmonicité et la présence de plusieurs atomes et vibrations 

couplées engendrent des pertes d’énergies vibrationnelles et élargissent les bandes de 

vibrations. De plus, les matériaux amorphes présentent une large gamme de géométries 

locales qui donnent lieu à un élargissement inhomogène des bandes de vibrations. Ainsi, il est 

traditionnellement considéré que les bandes de vibration ont une forme de fonction 

Gaussienne [McMillan et al., 1982; Mysen et al., 1982a]. Cependant, les calculs théoriques de 

densité d'états vibrationnels (VDOS), le caractère des modes de vibration et des calculs 

ab initio remettent en question ce choix [Spiekermann et al., 2013, 2012a, 2012b; Zotov, 

2001; Zotov et al., 1999b] 

Le spectre vibrationnel d’un système est donc défini par la nature des atomes le 

constituant, leur organisation et les forces  qui les lient. Ces paramètres sont caractéristiques 

du système étudié de telle sorte que le spectre Raman peut permettre l’identification du 

système en le comparant à une base de données. Cette méthode est largement utilisée pour la 

reconnaissance des minéraux ; c’est ce que l’on appelle la méthode du fingerprinting. Elle 

peut également être utilisée pour les verres : le matériau amorphe peut être considéré comme 

une sorte de matrice cristalline très déformée. Son spectre est donc comparé à celui d’un 

cristal de composition proche. L’élargissement inhomogène des bandes est alors attribué à la 
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perte d’ordre à longue et moyenne distance. Cela fonctionne bien pour les matériaux 

contenant un petit nombre d’unités structurales différentes [Brawer, 1975].  

Une étape supplémentaire dans l’identification du matériau et la compréhension de sa 

structure consiste à attribuer les bandes de vibrations à des modes de vibrations des unités 

structurales du matériau. Ceci peut se faire par étude des corrélations entre l’abondance des 

espèces présentes dans le milieu et l’intensité des bandes de vibration, ou par une 

modélisation de la structure et des modes de vibrations du milieu. Les unités structurelles 

individuelles comme les tétraèdres SiO4 ou les oxygènes pontants Si-O-Si sont alors 

considérés comme des molécules plus ou moins déformées dont les vibrations sont perturbées 

par les couplages avec le milieu les entourant. 

Même si la spectroscopie Raman possède une bonne résolution spatiale, tous les 

spectres de vibrations des différentes unités structurales présentes seront acquis en même 

temps. Contrairement à la RMN, ce n’est pas l'environnement structurel local près d’éléments 

spécifiques qui est obtenu mais une information globale sur une région pouvant contenir de 

nombreuses unités structurales différentes. Il faut donc pouvoir extraire du spectre les 

différentes bandes de vibrations individuelles. Pour ce faire, la procédure traditionnelle 

consiste à proposer à un algorithme d’optimisation de reproduire le spectre Raman avec un 

certain nombre de bandes gaussiennes. Le nombre de bandes est déterminé comme étant celui 

au-delà duquel la différence entre le spectre réel et le spectre modélisé ne diminue plus et 

l’erreur résiduelle semble aléatoire [Mysen et al., 1982a]. Les bandes ainsi obtenues sont alors 

attribuées à différents modes de vibrations des unités structurelles en se basant sur des 

attributions de référence. Deux hypothèses fortes sont posées :  

- Les épaulements correspondent à la présence de bandes de vibrations.  

- Les déplacements de bandes décrits dans la littérature sont considérés non pas 

comme des déplacements mais comme des variations d’intensité relatives de deux 

bandes voisines.  

Toutes les bandes ainsi obtenues sont schématisées en Figure 41, les couleurs correspondant 

aux compositions auxquelles elles sont les plus présentes. Les bandes peuvent être séparées en 

trois grandes familles en fonction de leur nombre d’onde. 

La nature des bandes de vibrations dans les zones à nombre d’onde faible ou 

intermédiaire est encore mal connue puisque de nombreux modes de vibrations peuvent s’y 
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modèle pour expliquer le déplacement de ces bandes reste toutefois à trouver. La bande des 

Q3 est parfois décomposée en deux bandes distinctes correspondant à des modes de vibrations 

« normaux » et « modifiés » par un autre arrangement de son environnement [Furukawa et al., 

1981; Matson et al., 1983]. La bande généralement attribuée aux Q4 est peu distincte du 

massif des Q2 et Q3, il est assez difficile de la placer convenablement. De plus, les bandes sont 

mal résolues dans la zone de nombres d’ondes intermédiaires. Ces variations de nombre et de 

fréquence des bandes engendrent de réels problèmes pour la modélisation des spectres. Afin 

d’avoir une meilleure modélisation, il est tentant de changer le centre des bandes, leur largeur 

et leur nombre. Les publications de Bjorn Mysen sur l’étude de divers aluminosilicates par 

spectroscopie Raman contiennent de nombreuses interrogations à ce sujet [Mysen, 1999, 

1990; Mysen et al., 2003, 1985, 1982a, 1982b, 1981]. L’ajustement manuel des 

déconvolutions de spectres dépend de la stratégie de l’expérimentateur et influence 

directement les concentrations relatives d’espèces Qn ainsi obtenues. Il faut donc trouver une 

méthode plus rigoureuse pour extraire les composantes vibrationnelles et les attribuer aux 

espèces actives. De plus, il faut souligner que l’intensité relative des composantes 

vibrationnelles n’est pas directement proportionnelle à la concentration de l’espèce vibratoire. 

En effet, la relation entre l’intensité du signal et la quantité d’espèce vibratoire passe par un 

paramètre supplémentaire appelé « section efficace ». Cette section efficace est reliée à la 

polarisabilité de l’espèce vibratoire ; elle est donc plus petite pour une espèce Q4 qu’une 

espèce Q2. Ces sections efficaces ne sont pas connues à priori, ce qui empêche l’interprétation 

directe des intensités des bandes. Une calibration par spectroscopie RMN est nécessaire pour 

quantifier les espèces structurales présentes dans les deux verres initiaux, déterminer la 

section efficace des vibrations et ainsi permettre une interprétation quantitative des résultats 

de la spectroscopie Raman.    

6.2 Stratégie expérimentale et numérique 

Décomposer les spectres à l’aide de bandes revient à dire qu’un spectre Raman peut 

être décrit comme la somme de spectres partiels correspondant aux vibrations espèces actives. 

Or, la méthode traditionnelle ne permet pas d’obtenir un jeu de spectres partiels immuables, 

puisque leur forme, leur position et leur nombre ne fait pas consensus. L’objectif ici est donc 

de trouver une méthode qui permet d’obtenir un nombre défini de spectres partiels ayant une 

forme et une position bien définie, sans faire de supposition sur le nombre, la forme et la 

position des bandes. L’abondance de chaque espèce peut être estimée à partir de l’aire de la 
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composante associée multipliée par un facteur correspondant à la section efficace du signal 

qui peut être obtenu en quantifiant la quantité réelle d’espèces par RMN. La seule hypothèse 

posée reviendrait alors à dire que les bandes de vibrations ne changent pas de forme avec la 

composition.  

En rupture avec la méthode traditionnelle de déconvolution, l’analyse en composantes 

principales (ACP) a été utilisée plusieurs fois avec succès sur des verres binaires silico 

potassique, silico-sodique et silico-calcique [Herzog, Zakaznova-Herzog, 2011; Malfait et al., 

2008b, 2007; Zakaznova-Herzog et al., 2007]. Cette méthode se base sur l’analyse statistique 

d’un grand nombre de spectres Raman issus de verres présentant de légères différences de 

compositions. Les variations de composition engendrent des variations entre les spectres. 

L’ACP permet d’obtenir le nombre de composantes indépendantes nécessaire à l’explication 

des variations entre les spectres, c'est-à-dire le nombre de composantes nécessaires à 

l’explication de la variance du jeu de données. Une fois le nombre de composantes obtenues, 

il faut en obtenir la forme. Dans la zone de vibrations des tétraèdres Qn, les équilibres entre 

les espèces présentes et la conservation de la matière permettent de contraindre un algorithme 

visant à expliquer la variance entre les spectres à l’aide du nombre de composantes fixé. 

Ainsi, les spectres partiels sont obtenus. C’est de cette méthode dont nous nous sommes 

inspirés. 

6.2.1 Démarche expérimentale 

Les spectres de verres d’aluminosilicates ne diffèrent pas beaucoup des spectres de 

silicates [Mysen et al., 1982b]. Cette observation est cohérente avec l’insertion des tétraèdres 

d’aluminium dans le réseau silicaté ; les vibrations des tétraèdres de silice et d’aluminium 

étant globalement les mêmes. Cependant, la présence de deux formateurs de réseau augmente 

considérablement les possibilités d’environnements structuraux différents. Ceci a pour 

conséquence d’élargir les bandes de vibration. Ainsi, nos essais de déconvolution de spectres 

Raman sont réalisés sur un système simplifié ne contenant pas d’aluminium. L’ACP étant une 

méthode statistique, un grand nombre de spectres doivent être acquis. De grandes quantités de 

compositions et donc de données spectrales peuvent être obtenus par évaporation d’un alcalin 

ou par préparation de nombreux verres de compositions différentes. Ici, les spectres Raman 

sont acquis le long de profils de diffusion de taille centimétrique de sorte que plusieurs 

dizaines de compositions peuvent être sondées en partant seulement de deux compositions 

initiales.  
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Nous sommes partis de l’hypothèse que chaque spectre est le produit d’un certain 

nombre k de spectres partiels correspondant aux différents modes de vibrations des espèces 

présentes multipliés par leur abondance relative. Ceci peut se transposer à l’échelle 

matricielle : la matrice S = [n × p] des spectres est le produit de la matrice des abondances 

relatives A = [n × k] par la matrice des spectres partiels P = [k × p].  

Ainsi,  

 ܵ = ܣ × ܲ (67)  

La matrice de covariance de S donne par définition : 

(ܵ)ݒ݋ܿ  = ்ܵ × ܵ (68)  

Cette matrice de covariance est carrée, réelle et symétrique donc diagonalisable. Ainsi, il 

existe une matrice Q contenant les vecteurs propres de la matrice de covariance telle que : 

 ܳିଵ × (ܵ)ݒ݋ܿ × ܳ =   (69) (௜ߣ)݃ܽ݅݀

Les ߣ௜ sont les valeurs propres de la matrice de covariance. Les vecteurs propres formant par 

définition une base, la matrice Q est orthonormale. Ainsi,  

 ்ܳ = ܳିଵ (70)  

Et donc 

 
்ܳ × ்ܵ × ܵ × ܳ = ܵ) (௜ߣ)݃ܽ݅݀ × ܳ)் × ܵ × ܳ =  (௜ߣ)݃ܽ݅݀

(71)  

On pose alors 

 ܷ = ܵ × ܳ (72)  

Ainsi,  
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 ܵ = ܷ × ܳିଵ = ܣ × ܲ (73)  

D’où,  

 
ܣ = ܷ = ܵ × ܳ ܲ = ܳିଵ 

(74)  

Les ߣ௜ indiquent la quantité d’information contenue dans la composante 

correspondante. Elles peuvent donc servir à déterminer le nombre de composantes nécessaires 

à l’explication de la variance entre les spectres k. Si k est trop petit, les composantes 

contiendront en réalité plusieurs spectres partiels. Si k est trop grand, les composantes 

contiendront trop de bruit expérimental. L’indicateur de Malinowski [Malinowski, 1977] est 

utilisé pour trouver le compromis entre un grand nombre de composantes significatives et la 

réduction du nombre de composantes contenant du bruit.  

Après avoir obtenu le nombre de composantes nécessaires à l’explication de la 

variance entre les spectres, il faut pouvoir reconstruire ces composantes. Cette reconstruction 

se fait à partir des spectres nettoyés dont la matrice n’est plus S mais Σ. L’équation (73) est 

donc réécrite 

 Σ = ܹ ×   (75) ܪ

Avec W, matrice des abondances relatives des spectres partiels contenus dans la 

matrice H et ε l’erreur résiduelle. H contient k spectres partiels. Le même mécanisme pourrait 

être réappliqué à l’ensemble pour obtenir W et H. Or, par définition de la spectroscopie, les 

composantes vibrationnelles sont nécessairement positives. Cette contrainte impose que Σ, W 

et H sont positives. Pour tirer parti de cette contrainte, la factorisation en matrices non-

négatives est utilisée à la place de l’ACP. Comme pour l’ACP, il s’agit d’expliquer la 

variance du jeu de données avec un seuil minimal de 99.5% de la variance. Chaque spectre de 

la matrice Σ est écrit comme la combinaison linéaire des k spectres partiels : 

௜ߑ  = ෍ ௝௞ܪ௜௝ݓ
௝ୀଵ  (76)  

La factorisation est obtenue en minimisant l’écart au carré entre Σ et le produit W×H. 

Malheureusement, ce problème ne possède pas de solution unique. Les solutions engendrant 
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plus précisément, les corrélations sont calculées entre les abondances relatives de chaque 

bande et les compositions mesurées par microsonde. Une très forte corrélation positive est 

observée entre la bande bleue et le calcium en même temps qu’une corrélation fortement 

négative avec la silice. Cela signifie que l’intensité de cette bande augmente avec la teneur de 

calcium et diminue avec la teneur en silice. Elle peut donc être logiquement attribuée à 

l’espèce Q2. La tendance inverse est observée pour la bande jaune, positivement corrélée avec 

la teneur silice et négativement corrélée avec la teneur en sodium et en calcium. Elle est 

naturellement attribuée à l’espèce Q4. L’attribution des bandes violette et rouge est plus 

complexe. De par leur forme et leur position, il semble naturel de les attribuer toutes les deux 

à l’espèce Q3. La bande rouge est positivement corrélée à la teneur en sodium, négativement 

corrélée à la teneur en calcium et décorrélée de la teneur en silice. Il s’agirait donc d’un Q3 

dont la charge serait compensée par un sodium. La bande violette est faiblement corrélée à la 

teneur en calcium, négativement corrélée à la teneur silice et décorrélée de la teneur en 

sodium. Il s’agirait donc d’un Q3 dont la charge serait compensée par le calcium ou par un 

mélange des espèces modificatrices. Le calcium ayant une masse atomique plus élevée que le 

sodium, la vibration des liaisons Si-NBO compensés par du calcium est censée être mesurée à 

un plus grand nombre d’onde que la vibration de la même entité compensée par du sodium, 

plus léger [Matson et al., 1983]. Il semble alors plus probable que cette bande violette soit 

associée à une vibration moyenne du Q3, ou à la vibration d’une autre espèce dépolymérisée. 

Ces attributions peuvent être directement transposées aux composantes présentées en Figure 

43.  

Toutes ces composantes ont des formes très caractéristiques bien différentes des 

traditionnelles gaussiennes. La forme bimodale de la vibration de l’espèce Q2 est 

particulièrement notable. Ceci peut s’expliquer par les différents modes de vibration d’un 

tétraèdre. Chaque espèce Qn peut vibrer de quatre manières différentes : par étirement 

symétrique ou asymétrique des liaisons Si-O, et par flexion symétrique ou asymétrique du 

tétraèdre. Les vibrations associées aux flexions se situent plutôt dans les bas nombres d’onde 

et celles associées aux étirements dans les hauts nombres d’ondes [McMillan, Wolf, 1995]. 

Les bandes de vibrations des espèces Qn sont donc des étirements. Les écarts entre les 

vibrations symétriques et asymétriques sont généralement faibles devant la largeur de bande, 

c’est pourquoi il n’y a qu’une seule bande apparente pour les espèces Q1, et Q4. Le cas du Q2 

est un peu plus compliqué. Les vibrations symétriques et asymétriques du tétraèdre se 

superposent. Mais l’ensemble BO-Si-BO est en fait couplé à l’étirement symétrique et 
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marron l’associe clairement à la présence d’unité Q4. Il est cependant difficile de l’attribuer à 

un mode de vibration particulier.  

Une fois les différents spectres partiels attribués à une espèce, il est intéressant de 

considérer leurs différents modes de vibration pour voir en quoi elles permettent de mieux 

comprendre les déconvolutions traditionnelles présentées en Figure 41. La partie des spectres 

Raman de verres la plus étudiée dans la littérature est sans conteste celle des hauts nombres 

d’ondes. Lorsque des modificateurs de réseau sont ajoutés à un verre de silice, l’apparition 

successive de bandes à 1100-1050, 1000-950, 900 et 850 cm-1 est attendue, ce qui correspond 

à l’apparition des espèces Q3 à Q0, les espèces Q4 vibrant aux alentours de 1200 cm-1. Les 

compositions que nous avons étudiées ne sont pas assez dépolymérisées pour contenir des 

espèces Q0 et Q1, mais les bandes obtenues à 1150, 1100 et aux alentours de 1000 cm-1 sont 

cohérentes avec les observations décrites dans la littérature. La forme bimodale du signal des 

unités Q2 répond aux hésitations sur la position du signal Q2 à 930 ou 980 cm-1. Les deux 

contributions presque superposées de la vibration asymétrique des Q3 et de la somme des 

vibrations symétriques des espèces Qn permettent de répondre aux questions concernant 

l’existence de deux modes de vibrations des unités Q3. Lors de l’augmentation de la teneur en 

modificateurs de réseau, la bande présente vers 1100 cm-1 se décalerait vers les bas nombres 

d’ondes alors que la bande centrée sur 950 cm-1 se décalerait vers les hauts nombres d’ondes 

[McMillan, 1984]. Ces déplacements apparents pourraient en réalité être causés par des 

changements de rapports d’intensité entre les bandes des Q2 et Q3 à des positions fixes. Ces 

changements d’intensités relatives engendrent des changements de forme des spectres. Si les 

spectres sont déconvolués avec des composantes gaussiennes ne rendant pas bien compte de 

la forme réelle des bandes de vibrations, la position des composantes devra nécessairement 

être ajustée pour chaque spectre. C’est sans doute ce qui provoque l’impression de 

déplacement.  

Les vibrations à plus bas nombres d’ondes ont également été étudiées. Elles 

correspondent aux flexions des espèces Qn et aux étirements des groupes Si-O-Si. De 

nombreuses unités vibrent dans cette gamme, ce qui complexifie les attributions de bandes. 

De plus, les vibrations sont sensibles à l’angle Si-O-Si [Spiekermann et al., 2012a]. En 

général, deux bandes vers 500 et 600 cm-1 sont considérées, la bande à 500 cm-1 possédant un 

épaulement vers 560 cm-1. Lorsque les modificateurs de réseau sont ajoutés, la bande à 500 

cm-1 semble se déplacer vers les plus grands nombre d’onde. Son intensité diminue avec la 

dépolymérisation [McMillan, Wolf, 1995]. Ces deux bandes sont classiquement attribuées à 
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l’étirement de liaisons Si-O-Si des espèces Q4 et Q3 [Deschamps et al., 2011; Xue, Stebbins, 

1991]. Notre déconvolution propose deux bandes à 540 et 545 cm-1 très corrélées avec la 

présence d’unités Q4, et dont l’intensité va logiquement diminuer avec la dépolymérisation. 

Ces bandes seront progressivement remplacées par la bande à 560 cm-1, corrélée aux unités 

Q3, ce qui engendre un déplacement apparent de la bande. Lorsque des modificateurs de 

réseau sont ajoutés, la bande à 600 cm-1 augmente en intensité mais sa position reste stable. 

Ce n’est que si le verre est très dépolymérisé qu’elle se déplace vers 700 cm-1 [McMillan, 

Wolf, 1995]. Cette bande est classiquement attribuée à l’étirement symétrique de liaisons Si-

O-Si des espèces Q2 [Deschamps et al., 2011; Xue, Stebbins, 1991]. Avec notre 

déconvolution, cette bande à 585 cm-1 contient des vibrations associées aux unités Q2 et Q3. 

Lors de la dépolymérisation, ces unités sont très présentes, ce qui est cohérent avec la forte 

intensité de la bande. Les vibrations à 700 cm-1 correspondent sans doute à l’apparition 

d’espèces Q1, absentes du système verrier étudié ici.  

Enfin, les vibrations aux nombres d’ondes intermédiaires sont généralement discutées 

sous la forme de deux bandes à 830 et 790 cm-1. La première diminue lors de la 

dépolymérisation du verre et disparaît vers la composition du disilicate, la seconde se déplace 

vers les bas nombres d’ondes avant de disparaître dans les verres plus dépolymérisés que le 

métasilicate [McMillan, Wolf, 1995]. La bande à 800 cm-1 a été attribuée aux vibrations 

symétriques des oxygènes pontants Si-O-Si [Spiekermann et al., 2012b]. Notre déconvolution 

donne deux bandes à 800 et 760 cm-1 respectivement corrélées à la présence d’unités Q4 et Q3. 

La rapide disparition de la première bande lors de la dépolymérisation est cohérente avec la 

disparition des unités Q4 à l’avantage des espèces Q3, ce qui engendre un déplacement 

apparent de la bande vers des nombres d’ondes plus bas. La bande de vibration étant associée 

aux espèces Q3, sa disparition dans des verres moins polymérisés que le métasilicate est bien 

cohérente. Le nombre d’oxygènes pontant diminuant lors de la dépolymérisation, l’attribution 

à ce mode de vibration paraît adapté. L’ensemble de nos hypothèses sur l’attribution des 

bandes de vibration est présentée dans le Tableau 16.  
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Tableau 16. Récapitulatif des attributions de bandes de vibrations. 

Espèce Mode de vibration Déplacement Raman (cm-1) 

Q4 Bending ? 540 

X Bending ? 545 

Qn Bending ? 560 

Q2 Etirement symétriques Q2-O-Si 585 

Q3 Etirement symétriques Q3-O-Si 585 

Qn Etirement symétriques Qn-O-Si 
Anneaux à 3 et 4 membres ? 

765 

Q4 Etirement symétriques Q4-O-Si  800 

Q2 Etirement symétrique NBO- Q2-NBO 940 

Q2 Etirement symétrique BO-Q2-BO 
Etirement asymétrique NBO-Q2-NBO 

1010 

Qn Etirement asymétrique Qn-O  1090 

Q3 Etirement symétrique Q3-O 1110 

X Lié au Q4 ? 1130 

Q4 Etirement symétrique Q4-O 1150 

 

Les spectres partiels obtenus sans à priori sur le verre silico-sodo-calciques sont 

similaires à ceux obtenus par des méthodes de déconvolution semblables dans les binaires 

silice-sodium et silice-calcium. Elles sont également en accord avec les résultats de 

modélisation par vibrational density of states les plus récents. De plus, il existe une excellente 

cohérence entre les modifications de spectres Raman avec la composition abondamment 

décrites dans la littérature et les bandes obtenues par la déconvolution. Se pose maintenant la 

question des équilibres entre les espèces Q présentes, et de la possibilité de rendre cette 

méthode quantitative. 

6.4 Evolution et quantification des espèces  

La matrice W contient les proportions relatives des spectres partiels. Ces proportions 

peuvent donc être tracées le long des profils de diffusion. Les proportions des composantes 

présentées en Figure 43 sont tracées le long des profils de diffusion en Figure 45. Leur 

évolution le long des profils de diffusion suit logiquement ce qui a été discuté dans en 6.3 : La 
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bande Q4 augmente avec la présence de silice comme cela est particulièrement visible dans le 

couple SC. La bande Q2 augmente avec la présence de calcium, la bande Q3 avec la présence 

de sodium, comme illustré le long du profil NC. Ceci est cohérent avec les observations RMN 

discutées en 1.2.3. Les relations entre calcium et Q2 ou sodium et Q3 ne sont cependant pas 

univoques. Par exemple, le profil SN parcouru de gauche vers la droite montre une 

augmentation constante de la teneur en sodium. Le signal associé à la vibration des unités Q3 

augmente continuellement avant d’atteindre un plateau. A l’endroit où l’intensité de la 

vibration des Q3 atteint un plateau, la vibration des Q2 augmente fortement. Ceci permet de 

conclure qu’une proportion non négligeable d’ions sodium se retrouve alors associée à des 

unités Q2.  

La bande dite Qn est globalement stable dans tous les verres et est légèrement plus 

importante dans les verres les plus dépolymérisés N et C par rapport au verre S. La constance 

de son intensité permet d’écarter une autre hypothèse. Les spectroscopistes sont habitués à 

observer des déplacements de bandes avec la composition. Ceci est notamment le fait de la 

déconvolution classique des spectres Raman en gaussiennes, méthode qui nécessite un 

réajustement de la position des bandes. Ainsi, lors de la substitution du sodium par le calcium, 

on s’attend à une diminution du signal du Q3, associé à la présence de sodium, à 

l’augmentation du signal du Q2, associé à la présence de calcium et à l’augmentation d’un 

signal Q3 qui serait non pas un Q3 sodique mais calcique. Ce Q3 calcique serait responsable 

d’un décalage visible du maximum du massif des Q. De par la forme et la position de la bande 

violette (Figure 44), celle-ci serait facilement attribuable au Q3 calcique. Or, cette bande est 

faiblement corrélée à la teneur en calcium. Son signal n’augmente pas le long du profil NC et 

n’augmente que très peu le long du profil SC. La bande violette ne peut donc être attribuée à 

la vibration d’un Q3 calcique. En revanche, son comportement le long des profils de diffusion 

est bien cohérent avec son attribution aux vibrations globales des NBO. Les bandes bleues et 

rouges, associées aux vibrations des espèces Q2 et Q3 contiennent donc les contributions 

moyennes des NBO compensés par le sodium et le calcium. 

Enfin, L’évolution de la bande X le long des profils de diffusion est complexe. Cette 

bande n’est présente que dans les profils faisant intervenir un gradient de silice. La 

participation de cette bande à l’ensemble du spectre est au maximum de 2% ce qui est très 

faible. Plus précisément, la présence de la bande X est corrélée à la dérivée de la bande des 

Q4. Cela signifie que l’intensité de cette bande est maximale au milieu de la chute de quantité 
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d’espèce Q4, c'est-à-dire là où le plus de tétraèdres ont migré ou se sont transformés. Or, le 

mécanisme le plus connu décrivant la migration des tétraèdres de silice nécessite la création 

d’un complexe de transition sous la forme SiO5 [Farnan, Stebbins, 1994; Stebbins, Poe, 1999]. 

Bien sûr, la vibration de cette espèce ne représente qu’une petite quantité du signal Raman. Il 

est donc possible de négliger cette composante, ou même de remettre en cause cette 

attribution. Jusqu’à présent, la silice pentaédrique n’a été observée que dans des systèmes 

soumis à de fortes pressions, ce qui n’est pas le cas des échantillons de diffusion. En 

revanche, si son existence en tant qu’espèce transitoire mise en jeu dans les processus de 

diffusion était avérée, la silice pentaédrique rentrerait dans la catégorie des coordinances 

minoritaires mais significativement présentes dans le verre. De plus la connaissance de la 

quantité de ces espèces minoritaires est importante pour réaliser une description précise de la 

structure globale du verre [Massiot et al., 2008]. Une bonne façon de vérifier si cette 

composante correspond à une espèce de transition consisterait à fabriquer le verre 

correspondant à la composition intermédiaire entre S et C. La déconvolution du spectre 

Raman obtenu sur ce verre permettrait de déterminer si l’espèce vibratoire apparaît dans un 

verre n’ayant pas subi de transformation par la diffusion. Une nouvelle fois, l’habitude 

d’observer des déplacements de bandes avec la composition pousse à interpréter cette bande 

différemment. Ainsi, cette bande ne serait pas une bande de vibration à part entière mais un 

moyen pour l’algorithme de déconvolution de rendre compte d’un déplacement de la bande 

des Q4 avec la composition. Or, cette bande X apparaît uniquement dans les zones où de 

nombreuses transformations d’espèces Q4 se produisent, et disparaît dans les verres aux 

extrema des profils de diffusion. La présence de cette bande ne peut donc pas seulement 

s’expliquer par les changements de compositions. 
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le sodium se trouve préférentiellement en compensateur de charge d’espèces Q3. Ainsi, la 

constante K associée à la présence de sodium devrait être plus grande que celle associée à la 

présence de calcium. En effet, dans un binaire silico-sodique, K = 0.1 et dans un silico-sodo-

calcique, K = 0.03 [Navrotsky, 1995]. Pour calculer cette constante, il faut donc être capable 

de distinguer les contributions sodiques et calciques des vibrations des différentes espèces Q. 

Malheureusement, les composantes Q obtenues par déconvolution des spectres Raman 

semblent une information moyenne des contributions sodiques et calciques.  

Un autre moyen d’étudier la spéciation des espèces consiste à coupler les informations 

obtenues par déconvolution de spectres Raman à des données structurales quantitatives 

obtenues par RMN du 29Si. 416 spectres de la silice ont été acquis sur les verres S et C à 

l’Université de Lille 1. Les spectres RMN sont déconvolués à l’aide du logiciel « dmfit » 

développé au CEMHTI [Massiot et al., 2002] et attribuées grâce à l’abondante littérature 

concernant la RMN des verres de silicates. Il apparaît alors que le verre S contient 59% de Q3 

et 41% de Q4. Le verre C contient 7% de Q2, 75% de Q3 et 18% de Q4. Les NBO/T calculées 

avec les données RMN sont respectivement de 0.59 et 0.89 pour les verres S et C. Elles sont 

bien comparables au NBO/T calculée à l’aide des compositions nominales des verres S et C 

qui sont respectivement de 0.64 et 0.95. 

La déconvolution des spectres Raman semble indiquer qu’environ 2% du signal du 

verre S est liée à la présence de vibration de Q2. Cela permet de donner un ordre de grandeur 

raisonnable sur l’erreur de déconvolution. Etant donné que nous disposons de la 

déconvolution des spectres Raman et des données quantitatives issues de la RMN, la 

combinaison des deux permettrait d’obtenir les sections efficaces des vibrations Raman. 

Ainsi, il serait possible de transformer cette spectroscopie en un outil quantitatif, tout du 

moins dans la gamme de compositions explorées. Or, l’attribution des bandes à des vibrations 

spécifiques est un processus assez difficile et les discussions qui en découlent complexifient 

l’appariement des signaux RMN et Raman. Ce travail est toujours en cours. Enfin, les 

nombreuses données de composition et d’intensité relatives des composantes spectrales 

ouvrent la perspective de développer le Raman comme un outil quantitatif, non pas en 

attribuant les bandes de vibrations à des espèces quantifiées par RMN mais en pratiquant une 

régression mathématique sur le large jeu de donnée obtenu. Toutes ces idées ne sont pour 

l’heure que des ébauches qui sont encore en cours de développement et d’essais.  
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Si la diffusion est un phénomène qui peut s’étudier à l’échelle macroscopique au 

travers des lois de Fick et des matrices de diffusion, c’est aussi un phénomène s’appuyant sur 

la mobilité des atomes au travers de mécanismes se déroulant à l’échelle microscopique. A 

cette échelle, la structure du matériau devient une donnée importante. Ce chapitre est donc un 

peu différent du reste du manuscrit puisqu’il se focalise principalement sur la structure du 

verre, évidemment liée aux phénomènes de diffusion. Le matériau étudié est une version 

simplifiée du quaternaire Na2O-CaO-Al2O3-SiO2 puisque la présence d’aluminium augmente 

les différentes possibilités de géométries et de sites, et complexifie l’interprétation des 

signaux expérimentaux. 

Ce travail pour une meilleure compréhension de la structure du verre s’est 

essentiellement appuyé sur la spectroscopie Raman. La maîtrise des expériences de diffusion 

ont permis de réaliser des profils de diffusion centimétriques dans un système simplifié, 

donnant ainsi accès à un grand nombre de compositions verrières, et donc à un grand nombre 

de spectres Raman. Les méthodes analytiques classiquement employées n’étant pas tout à fait 

satisfaisantes, il a fallu développer de nouveaux outils mathématiques et informatiques pour 

extraire des informations des spectres Raman. 

Les composantes spectrales ainsi obtenues laissent place à de nombreuses questions 

sur leurs attributions. Elles sont discutées comparativement aux positions de bandes 

employées dans la littérature ou aux récents calculs ab initio. Les corrélations entre les 

intensités relatives des bandes et la composition du matériau permettent d’alimenter ces 

discussions. Enfin, leur évolution le long des profils de diffusion est une autre piste pour 

discuter des attributions.  

En plus de donner accès à des informations structurales, la spectroscopie Raman 

pourrait devenir une technique quantitative des espèces vibratoires, et notamment des espèces 

Qn. Pour l’heure, cet idéal n’est pas atteint puisque cela nécessite une attribution certaine des 

bandes de vibrations, afin de permettre la calibration des signaux des espèces vibratoires. 

C’est dans cette perspective que ce travail se poursuit.  
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CONCLUSION ET PERSPECTIVES 

Les silicates vitreux ne constituent pas qu’un matériau d’intérêt industriel. Par 

exemple, les silicates cristallins et fondus sont des constituants importants des planètes du 

système solaire. En effet, les verres volcaniques issus du refroidissement de magmas 

témoignent de la différentiation planétaire et peuvent même permettre de préciser les 

conditions de fusion partielle dans ces milieux inaccessibles [Baratoux et al., 2011]. Par 

ailleurs, le calcul de l’âge et/ou les conditions de formation des roches nécessitent de tenir 

compte des phénomènes d’échanges et de transport. La diffusion est donc d’une grande 

importance pour comprendre et modéliser certains phénomènes géologiques. Du point de vue 

des sciences des matériaux, la diffusion est aussi un phénomène clef dans tous les 

changements structuraux possibles lors de la préparation, du traitement et du chauffage des 

matériaux. Les phénomènes d’homogénéisation, de séparation de phase, de nucléation, 

cristallisations et précipitations sont tous des illustrations macroscopiques de processus 

diffusifs.  

Cette thèse concerne la diffusion couplée dans un système verrier contenant quatre 

oxydes classiquement employés par les verriers. Il est constitué de deux formateurs de réseau, 

la silice SiO2 et l’alumine Al2O3, ainsi que deux modificateurs, l’oxyde de calcium CaO et 

l’oxyde de sodium Na2O. Le matériau est complexe, puisque constitué de composants ayant 

des rôles très différents au sein de la structure du matériau. Leurs modes de diffusion et leurs 

mobilités sont donc différents. La gamme de températures considérée est large puisqu’elle 

s’étend de la transition vitreuse vers 650°C au liquidus, au-delà de 1200°C. Sur cette plage de 

températures, le matériau est toujours liquide, mais sa viscosité évolue sur plusieurs ordres de 

grandeurs allant de la viscosité de la glace à celle du miel. 

La diffusion couplée est un phénomène qui a déjà été étudié dans de nombreux 

systèmes silicatés. L’originalité de notre démarche réside tout d’abord dans la complexité du 

système étudié puisque les études de systèmes quaternaires sont très rares et dans l’étendue de 

la gamme de températures considérées. La modélisation et le traitement mathématique de 

toutes ces données a été un travail délicat dont la difficulté s’est révélée au fur et à mesure de 

l’avancée des travaux. Cette complexité est due au système verrier en lui-même qui requiert 

une généralisation des équations de la diffusion à plusieurs dimensions. La trop forte 
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simplification du problème par les méthodes habituelles de traitement engendre de la perte 

d’informations. C’est pourquoi une nouvelle démarche a été préférée, et d’autres outils ont été 

développés. 

A l’aide des procédures expérimentales et des outils d’exploitation de données ainsi 

développés, les données expérimentales de diffusions obtenues à 1200°C dans le système 

quaternaire ont été traitées et modélisées avec une grande fiabilité. Les premiers résultats 

obtenus concernent la nature macroscopique de la diffusion. La matrice de diffusion contient 

les coefficients de diffusion qui sont des outils indispensables à la quantification de la 

mobilité des composants. Egalement, la matrice montre de nombreuses et intenses 

interactions entre les composants qui expliquent les phénomènes d’uphill diffusion observés 

sur les profils expérimentaux. Les caractéristiques générales des profils de diffusion ainsi que 

les interactions entre les composants sont en accord avec les données thermodynamiques 

calculées le long des profils.  

D’autres informations sont obtenues, mais cette fois-ci à l’échelle microscopique. 

L’analyse des vecteurs propres de la matrice de diffusion fournit les équations d’échanges qui 

synthétisent, sous la forme de trois réactions d’échanges très simples, les principaux chemins 

de diffusion suivis au sein de notre système quaternaire. Or, ce qui vaut pour une composition 

verrière n’est pas forcément vrai dans une autre. C’est pourquoi ce traitement des données de 

diffusion conduisant à l’obtention des équations d’échange a été appliqué aux autres 

aluminosilicates étudiés dans la littérature. Le résultat obtenu est remarquable puisque malgré 

la diversité des compositions et de l’état de polymérisation des systèmes, l’ensemble de 

données converge vers des chemins de diffusions présentant une certaine universalité.  

L’objectif étant de réaliser une description de la diffusion sur une gamme de 

températures allant de la transition vitreuse au liquidus, le travail s’est poursuivi à la fois à 

hautes et basses températures. Les résultats obtenus à plus hautes températures conduisent à 

l’obtention d’énergies d’activations pour les différentes équations d’échange. La plupart de 

ces énergies d’activations sont cohérentes avec celles obtenues dans d’autres systèmes. De 

plus, elles semblent corrélées à des énergies caractéristiques de propriétés de transport. La 

fréquence à laquelle ces réactions d’échange se produisent varie avec la température en 

fonction des éléments impliqués dans les mécanismes. La variation des fréquences d’échange 

sur une large gamme de température semble non-arrhénienne, même pour la première réaction 

ne faisant pas intervenir de cations formateurs de réseau. Or, la conductivité électrique d'un 
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matériau diminue avec la température en suivant une loi arrhénienne. Cela illustre donc que 

les modificateurs de réseau ne se comportent pas totalement comme des porteurs de charge 

évoluant librement dans le matériau. De plus, les découplages attendus entre la première 

réaction d’échange et les deux autres réactions mettant en jeu des formateurs de réseau sont 

bien inférieurs à nos prédictions. La diffusivité des formateurs de réseau ne peut donc pas être 

complètement prédite à l’aide des modèles d’évolution de la viscosité. Ainsi, les résultats 

obtenus à basse température ont permis de discuter les liens entre propriétés de transport et 

diffusion. 

Nous sommes donc capables d’obtenir l’ensemble des coefficients de diffusion, des 

mécanismes d’échanges et leur fréquence relative tout en tenant compte des forts couplages 

cationiques. Toutes ces informations sont accessibles dans le matériau sur une très large 

gamme de températures. De plus, nous avons mis en évidence que les réactions d’échange 

dans la famille des verres aluminosilicatés semblent suivre des chemins de diffusion 

préférentiels. Cela signifie donc que les résultats mais aussi la logique et la démarche de ce 

travail peuvent probablement être transposé à d’autres systèmes verriers.  

Si la diffusion est un phénomène qui peut s’étudier à l’échelle macroscopique au 

travers des lois de Fick et des matrices de diffusion, c’est aussi un phénomène s’appuyant sur 

la mobilité des atomes au travers de mécanismes se déroulant à l’échelle microscopique. Des 

hypothèses sur les mécanismes microscopiques de la diffusion des espèces constituantes du 

matériau sont donc proposées. A cette échelle, la structure du matériau devient une donnée 

importante. Nous nous sommes donc intéressés à la structure du matériau, intimement liée 

aux propriétés de diffusion, sous la forme d’un système simplifié.  

L’étude de la structure s’est  appuyée sur la spectroscopie Raman. Les expériences de 

diffusion permettant de réaliser de longs profils de concentrations, elles donnent accès à un 

grand nombre de compositions  verrières, et donc à un grand nombre de spectres Raman. 

Encore une fois, les méthodes  analytiques classiquement employées n’étant pas tout à fait 

satisfaisantes, il a fallu développer de nouveaux outils mathématiques et numériques pour 

extraire de cet ensemble de spectres bruts, sans avoir trop d’à priori concernant les 

composantes vibratoires individuelles. Les composantes spectrales ainsi obtenues posent de 

nombreuses questions pour parvenir à leur attribuer un réel sens physique. Les composantes 

sont discutées à la lumière des nombreuses observations décrites dans la littérature, de la 

déconvolution par des bandes gaussiennes jusqu’aux calculs ab initio. Notre démarche 
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expérimentale permet également d’interpréter les spectres partiels au travers des corrélations 

entre leurs intensités relatives et la composition du matériau ainsi qu’en étudiant leur 

évolution le long des profils de diffusion. En plus de donner accès à des informations 

structurales, la possibilité de faire de la spectroscopie Raman une technique de quantification 

des espèces vibratoires est discutée. Il se trouve que les intensités relatives des spectres 

partiels ne donnent pas directement accès à la quantité d’espèce vibratoire. La conversion 

d’une grandeur à l’autre passe par un facteur, la section efficace de vibration, qui n’est pas 

connu. Il faut donc calibrer les intensités relatives au moyen d’autres techniques quantitatives 

comme la RMN. Bien sûr, la calibration nécessite auparavant d’avoir attribué les bandes 

vibratoires avec certitude, ce qui n’est pas encore le cas. Nous sommes cependant optimistes 

quant à la possibilité de faire de la spectroscopie Raman un outil quantitatif. 

L’ensemble de ce travail soulève bien sûr de nouvelles perspectives. Tout d’abord, la 

multiplicité des diffusions (diffusion couplée, diffusion de traceurs ou d’isotopes) ne fait que 

mettre en lumière la difficulté de développer un modèle reliant toutes ces mobilités. En effet, 

il n’existe aucun modèle permettant de relier à coup sûr l’autodiffusion d’un élément et sa 

diffusion couplée dans un liquide ou dans un verre. Nous avons pu constater la complexité des 

relations entre ces différents modes de diffusion en effectuant des mesures de rapport 

isotopique du calcium le long des profils de diffusions obtenus à 1200°C. Il s’est avéré que 

lorsque le calcium diffuse sur de très petites distances, c'est-à-dire lors d’un échange avec 

l’alumine ou lors de la diffusion uphill engendrée par l’interdiffusion de la silice et 

l’aluminium, le rapport isotopique du calcium est constant. En revanche, lorsque le calcium 

diffuse sur de longues distances, c’est à dire lors de l’échange avec le sodium ou lors de la 

diffusion uphill provoquée par l’interdiffusion entre le sodium et l’aluminium, le 

fractionnement isotopique varie de manière significative. Ces expériences montrent que les 

couplages complexes entre les cations ont une influence sur la mobilité des espèces mais aussi 

sur la mobilité des isotopes constituant ces espèces.  

Lors de l’analyse et de la discussion des  résultats expérimentaux, seule la mobilité des 

cations a été considérée. Pourtant, le verre est constitué d’oxydes et l’oxygène constitue près 

de 50% massique des compositions étudiées. Dans le cadre de cette étude, nous avons 

considéré que l’oxygène ne se déplaçait que pour assurer l’électroneutralité locale du 

matériau. Il serait cependant intéressant d’étudier sa propre diffusion, par exemple en 

mesurant la diffusivité isotopique de l’oxygène dans nos systèmes. En effet, la diffusivité de 
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l’oxygène est un paramètre crucial dans les études d’équilibre d’oxydo-réduction. Dans le cas 

de déséquilibre de redox, les mobilités cationiques et la diffusivité de l’oxygène sont 

découplées, les mouvements supplémentaires de charges et de lacunes assurant la neutralité de 

l’ensemble [Cook, Cooper, 2000].  

Une autre perspective réside dans la possibilité d’étendre la gamme des compositions 

verrières. Par exemple, il serait possible d’enrichir le système en y ajoutant de la zircone ou 

du chrome. En effet, ces éléments sont des constituants importants des briques de réfractaires 

qui forment les parois des fours verriers. Ces éléments sont donc au contact du verre pendant 

les années de fonctionnement des fours verriers et interviennent dans les échanges qui se 

produisent à l’interface entre le batch de verre et les réfractaires. D’une autre manière, les 

compositions étudiées pourraient intégrer le bore, élément utilisé dans de nombreuses 

compositions verrières industrielles comme le Pyrex. Le bore est également un constituant 

important des verres de conditionnement de déchets nucléaires. Ces verres étant destinés à la 

conservation d’éléments radioactifs, ils doivent présenter une résistance mécanique et 

chimique très élevée à long terme.  

L’estimation de l’altération des verres de conditionnement  nucléaires sur des durées 

aussi longues que 300 000 ans est une question cruciale. L’étude de la diffusion non plus dans 

les liquides, mais dans les solides, est donc une perspective intéressante. L’altération des 

verres passe notamment par des processus d’interdiffusion entre les éléments alcalins présents 

dans le verre et les protons de l’eau, l’hydrolyse des oxygènes pontants par les protons ou les 

hydroxyles de l’eau et des processus de condensation ou cristallisation d’espèces dissoutes. 

La diffusion de l’eau est donc un phénomène clef de l’altération du verre. Elle est 

particulièrement complexe puisqu’il s’agit de diffusion réactive ; c'est-à-dire qu’il faut tenir 

compte des équilibres et de la cinétique de spéciation de la molécule H2O en ions OH- et H+. 

De plus, la constante d’équilibre de dismutation de l’eau, et donc sa diffusivité, sont des 

fonctions de la teneur en eau et de la composition du milieu ainsi que des paramètres de 

pression et de température. L’étude de la diffusion de l’eau est donc une question 

particulièrement délicate [Zhang, Ni, 2010].  

Une connaissance approfondie de la diffusion est donc cruciale pour le développement 

de nouveaux matériaux. J’espère que l’ensemble de ces travaux et ce manuscrit participeront à 

leur manière à l’avancée des connaissances dans ce domaine. 
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ANNEXES 

Code Python pour la modélisation des profils à 1200°C 
 
# cd C:\Users\C0745247\Desktop\diff_1200 
# %run diff_optim_4_1200C.py 
 
import numpy as np 
from numpy import linalg as LA  
from scipy.special import erf 
from glob import glob 
import matplotlib.pyplot as plt 
import os  
import pylab 
from scipy import optimize 
 
# lecture données fichier configurations 
 
config = np.genfromtxt('configurations.txt', delimiter='\t', skip_header=1) 
concentrations = config[:,3:7] 
marche = config[:,7:11] 
temps = config[:,2] 
 
# paramètres d'entrée valeurs propres et matrice de passage (colonne N, C, A, S) 
# calcul de la matrice de diffusion Diff 
 
vp = np.array([30, 0.5, 0.2, 0]) 
 
P = np.matrix([[  0.74, -0.04, -0.06, -0.05], 
               [ -0.67, -0.79,  0.32,  0.61],  
               [  0.01,  0.29, -0.37, -0.76],  
               [ -0.07,  0.54, -0.74,  0.21]]) 
      
la = np.matrix(np.diag(vp)) 
Diff = P * la * P.I 
 
# définition de la fonction de calcul de coût  
coeffs = np.concatenate((vp, np.array(P).ravel())) 
def cost_function(coeffs): 
    cost = process_exp(coeffs, exp_nb=0, plot=False) 
    for i in range(1, 15): 
        cost = np.concatenate((cost, process_exp(coeffs, exp_nb=i, plot=False))) 
    return cost 
  
def process_exp(coeffs, exp=None, exp_nb=None, plot=True): 
    vp = coeffs[:4] 
    P = np.matrix(coeffs[4:].reshape((4, 4))) 
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 # récupération des données expérimentales 
 if exp is not None: 
        files = glob('*' + exp + '*') 
        filename = files[0] 
        exp_nb = int(str(filename)[:2]) 
    else: 
        files = glob('[0-9]*.txt') 
        files.sort() 
        filename = files[exp_nb] 
    dum = np.genfromtxt(filename, delimiter='\t', skip_header=1) 
    x = dum[:,0]    # distance à l'interface 
    Naexp = dum[:,2] 
    Alexp = dum[:,3] 
    Siexp = dum[:,4] 
    Caexp = dum[:,5] 
    t = temps[exp_nb] # durée de l'expérience 
  
 # calcul des profils de concentrations à partir des valeurs d'entrée 
    C1 = erf(x/np.sqrt(4*vp[0]*t)) 
    C2 = erf(x/np.sqrt(4*vp[1]*t)) 
    C3 = erf(x/np.sqrt(4*vp[2]*t)) 
    C4 = 1 - C1 - C2 - C3  
    deltas = -0.5 * marche[exp_nb,[0,1,2,3]] 
    milieux = concentrations[exp_nb,[0,1,2,3]] 
    orig = P.I * deltas[:, None] 
    evol = np.array([orig[0] * C1, orig[1] * C2, orig[2] * C3, orig[3] * C4]) 
    profils = milieux[:, None] + P * np.matrix(evol) 
 Na = np.array(profils[0]).ravel() 
    Ca = np.array(profils[1]).ravel() 
    Al = np.array(profils[2]).ravel() 
    Si = np.array(profils[3]).ravel() 
 
    # Calcul de l'écart entre courbes calculées et expérimentales 
    error = np.concatenate(((Na - Naexp), 
                            (Ca - Caexp),  
                            (Si - Siexp), 
                            (Al - Alexp))) 
  
 # Et on plotte tout le fourbi 
    if plot: 
        fig_profil=pylab.figure() 
        Siox = fig_profil.add_subplot(111) 
        NaCaAlox = Siox.twinx() 
        Siox.plot(x, Si, label="Si", color='#EBC64E', lw=2) 
        Siox.plot(x, Siexp,marker='x', label="Si exp", color='#EBC64E') 
        NaCaAlox.plot(x, Na, label="Na", color='#DD6964', lw=2) 
        NaCaAlox.plot(x, Naexp,marker='o', label="Na exp", color='#DD6964') 
        NaCaAlox.plot(x, Ca, label="Ca", color='#B7DEE8', lw=2) 
        NaCaAlox.plot(x, Caexp,marker='v', label="Ca exp", color='#B7DEE8') 
        NaCaAlox.plot(x, Al, label="Al", color='#764263', lw=2) 
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        NaCaAlox.plot(x, Alexp,marker='x', label="Al exp", color='#764263') 
        NaCaAlox.axis([-3000,3000,0,25]) 
        Siox.axis([-3000,3000,20,80]) 
        NaCaAlox.set_title(filename) 
        NaCaAlox.set_xlabel('distance / micron') 
        NaCaAlox.set_ylabel('wt % Na2O, CaO, Al2O3') 
        Siox.set_ylabel('wt % SiO2') 
        NaCaAlox.legend() 
        Siox.legend() 
        pylab.show() 
    # pour sauvegarder les résultats, dé-commenter les lignes suivantes : 
 # truc = np.column_stack((x, Na, Ca, Al, Si)) 
    # savename = 'fit{0:02d}.txt' 
    # with open(savename.format(exp_nb), 'w') as output_file: 
        # output_file.write('# x[um2/s]\tNa\tCa\tAl\tSi\n') 
        # np.savetxt(output_file, truc, delimiter='\t') 
    return error 
  
#procédure d'optimisation pour réduire l'erreur par descente du gradient  
optim = optimize.leastsq(cost_function, coeffs, ftol=1.49012e-18, full_output=True, factor = 
10) #xtol=1.49012e-18 
 
la = np.matrix(np.diag(res[:4])) 
P = np.matrix(res[4:].reshape((4, 4))) 
Diff = P * la * P.I 
vp, vecp = np.linalg.eig(Diff) 
la = np.matrix(np.diag(vp)) 
 
# pour sauvegarder les résultats, dé-commenter les lignes suivantes : 
# machin = np.column_stack((la, vecp, Diff)) 
# savename = 'fit_data.txt' 
# np.savetxt(savename, machin, delimiter='\t') 
 
for i in range(16): 
    tmp = process_exp(res, exp_nb=i, plot=True) 
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Mobilité atomique dans les silicates vitreux et fondus 
 
Résumé : 
Cette thèse traite de la diffusion couplée dans un système verrier industriel contenant quatre 
oxydes (SiO2, Al2O3, CaO, Na2O). La gamme de températures considérée s’étend de la 
transition vitreuse (650°C) au liquidus (1200°C). Les premiers résultats concernent la nature 
macroscopique de la diffusion. La matrice des coefficients de diffusion permet de quantifier la 
mobilité des composants et met en évidence de nombreuses interactions entre eux. D’autres 
informations sont obtenues à l’échelle microscopique. Les équations d’échanges synthétisent 
les principaux chemins de diffusion suivis au sein du système sous la forme de réactions. 
L’ensemble des données de la littérature est traité et semble converger vers des chemins de 
diffusion préférentiels. Des hypothèses sur les mécanismes de la diffusion des espèces sont 
proposées. Les résultats obtenus à basse température permettent de discuter les liens entre 
propriétés de transport et diffusion. L’étude de la structure du matériau s’est appuyée sur la 
spectroscopie Raman. Les expériences de diffusion donnent accès à un grand nombre de 
compositions verrières, permettant ainsi de développer un outil statistique de traitement des 
spectres. Les composantes spectrales ainsi obtenues sont discutées à la lumière des 
nombreuses observations décrites dans la littérature. Cette démarche permet également 
d’interpréter les composantes au travers des corrélations entre leurs intensités relatives et la 
composition du matériau ainsi qu’en étudiant leur évolution le long des profils de diffusion. 
La possibilité de faire de la spectroscopie Raman une technique de quantification des espèces 
est discutée. 
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Atomic mobility in silicate glasses and melts 

 
Abstract : 
This manuscript deals with the coupled diffusion in an industrial glass system containing four 
oxides (SiO2, Al2O3, CaO, Na2O). The temperature range extends from the glass transition 
temperature (650°C) to the liquidus (1200°C). The first results concern the macroscopic 
nature of diffusion. The matrix containing the diffusion coefficients quantifies the mobility of 
the components and highlights many interactions between them. Other information can be 
obtained at the microscopic scale. The exchange equations summarize the main diffusion 
paths followed by the system in reactions form. All the data from the literature are processed 
and they seem to converge towards preferential diffusion paths. Hypothesis about the 
mechanisms of diffusion of the species are proposed. The results obtained at low temperatures 
open a discussion of the relationship between transport properties and diffusion. The study of 
the structure of the material was based on Raman spectroscopy. Diffusion experiments 
provide a large number of glass compositions, which allowed us to develop a statistical tool 
for handling spectra. The spectral components thus obtained are discussed in the light of the 
many observations described in the literature. This approach allowed us to interpret the 
components through correlations between their relative intensities and the composition of the 
material and by studying their evolution along the diffusion profiles. The possibility of a 
Raman spectroscopy technique for quantifying species is discussed. 
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