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Introduction générale 
 

 

Le verre est l’un des plus anciens matériaux connu par l’Homme. Ses propriétés de malléabilité, 

de transparence et de pureté ont encouragé son utilisation dans la vie quotidienne. Depuis plusieurs 

décennies, des verres transparents dans la partie visible du spectre optique ont servi dans l'industrie de 

l'affichage et de l'éclairage en tant que substrats pour des couches de poudre de matériaux luminescents.  

Au cours des dernières décennies, les verres optiquement actifs ont fait l’objet de recherches intensives 

car ils offrent une large gamme d'applications dans des domaines de plus en plus sophistiqués. 

Actuellement, ces matériaux sont parmi les candidats potentiels pour des applications en 

optoélectronique (transport de l’information par fibres optiques, commutation...). Ils sont en particulier  

utilisés pour la conception et le développement de dispositifs optiques tels que les amplificateurs à 

fibre optique, des matériaux de stockage optiques, des convertisseurs de lumière, des capteurs,  des 

modulateurs acousto-optiques, des guides d'ondes 3D, etc.[1][2][3].  

Pour obtenir un matériau optiquement actif ayant une émission lumineuse adéquate, on doit 

doper de manière appropriée les verres par des espèces luminescentes. En raison de leur grand 

déplacement Stokes (Stokes-shift) et de leurs étroites bandes d’émission provenant des transitions 

internes dans la couche électronique 4f, les ions de terres rares (lanthanides) se présentent comme le 

meilleur choix. Malheureusement, ces transitions sont pratiquement interdites par les lois de la 

mécanique quantique (règles de Laporte), et leur excitation optique directe est pratiquement 

impossible. Bien qu’elles soient partiellement permises lorsque l’ion de terre rare occupe un 

environnement à basse symétrie, ces transitions donnent généralement des raies relativement faibles, 

et seulement les transitions de transfert de charge f-d peuvent être exploitées directement par excitation 

optique avec une grande efficacité. Ainsi, dans la plupart des cas, la sensibilisation de ces ions par 

d’autres espèces absorbantes (autre terre rare, métal de transition, nanoparticules métallique ou de 

semi-conducteurs) est nécessaire afin d’améliorer leur émission [4][5][6]. 

Traditionnellement, un verre est obtenu par refroidissement d’un mélange de poudres porté à 

la fusion. Bien que cette méthode soit la plus utilisée pour une production à grande échelle, elle n’est 

pas toujours très bien adaptée pour fabriquer des verres dédiés pour l’optique. Aussi, le procédé sol 

gel, abréviation de «solution-gélification», s’avère être une méthode plus adaptée car elle permet 

d’obtenir des verres très purs et plus homogènes. En effet, cette méthode utilise des précurseurs liquides 
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et conduit à une meilleure homogénéité à l’échelle moléculaire. Par ailleurs, cette méthode permet de 

préparer des verres sous différentes formes (films, monolithe,…) avec des compositions variées et à 

des températures plus basses que celles requises pour la fusion de poudres [7][8]. Avec la méthode sol-

gel on peut aussi atteindre des taux de dopage beaucoup plus importants qu’avec ceux atteints par la 

technique de fusion [9]. 

La plupart des verres rencontrés dans notre vie courante sont à base de silice (SiO2). Cependant, 

l’utilisation de ces verres dans les dispositifs optoélectroniques est limitée par leur faible capacité de 

dissoudre une quantité adéquate de terres rares. En effet, pour des concentrations relativement 

importantes (~10 % de dopant), les atomes de terres rares s’agrègent, ce qui réduit l’émission en raison 

du phénomène d’auto-extinction [10]. Pour surmonter cette limitation et augmenter la dispersion des 

terres rares dans les verres de silice, certains auteurs ont eu recours à un co-dopage par l’aluminium 

(Al), alors que d’autres ont utilisé le phosphore (P). Dans ce contexte, nous nous sommes proposés 

d’étudier l’effet de ces deux éléments sur la structure du verre et sur les propriétés spectroscopiques 

des ions de terres rares. Nous avons alors préparé par voie sol gel des verres de silicophosphates, et 

silicophosphates co-dopé avec de l’aluminium. Nous avons utilisé l’ion europium (Eu3+) comme sonde 

structurale et avons examiné les effets de ces co-dopages sur ses propriétés de luminescence. 

Par ailleurs, les nanocristaux semi-conducteurs suscitent un vif intérêt en raison de leurs propriétés 

physiques et chimiques complètement différentes de celles de leurs homologues massifs. Les propriétés 

optoélectroniques de ces nanocristaux dépendant fortement de leur taille et de leur forme, ce qui les 

rend attractifs pour de nombreuses applications telles que les absorbeurs de lumière accordables et les 

émetteurs en composants optoélectroniques, et plus récemment en tant que sondes fluorescentes des 

systèmes biologiques. Ayant une forte absorption à des longueurs d’onde accordables et une section 

efficace d’absorption élevée, les nanoparticules de sulfure de cadmium (CdS) ont été aussi utilisées 

comme sensibilisateur pour améliorer l’émission des ions terres rares dispersés dans les matrices 

vitreuses. Pour cette raison, nous avons co-dopé certains de nos échantillons par des nanoparticules de 

CdS pour amplifier l’émission des ions Eu3+. 

Ce travail de thèse, réalisé en collaboration entre le Laboratoire des Interfaces et Matériaux 

Avancés (LIMA) de la faculté des sciences de Monastir et le Laboratoire de Photonique d’Angers 

(LPhiA), a donc pour but d’analyser l’action d’un co-dopant (nanoparticule, ions P5+ et Al3+) dans une 

matrice de silice dopée terre rare, et de mettre en lien les modifications structurales avec les propriétés 

de luminescence  
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A cet effet, plusieurs techniques de caractérisation ont été utilisées. Parmi elles, l’affinement de 

raies de fluorescence FLN (en anglais Fluorescence Line Narrowing) nous a permis, par excitation 

sélective des différents environnements locaux des ions luminescents, d’identifier différents types de 

site occupés par ces centres luminescents. Des simulations par la dynamique moléculaire (DM) ont 

parallèlement été réalisées afin de mieux comprendre l’effet du co-dopage dans la matrice de silice et 

faciliter l’interprétation des résultats expérimentaux.  

Ce mémoire est constitué de cinq parties. Nous commençons avec le premier chapitre par un 

aperçu bibliographique concernant les verres et leur structure. Nous présentons succinctement l’effet 

du champ cristallin sur le spectre énergétique d’un ion de terre rare. Nous expliquons enfin l’effet de 

confinement sur les propriétés électroniques des nanoparticules de CdS.  

Le deuxième chapitre de ce travail est consacré à la description de la technique sol-gel et du 

protocole suivi pour la préparation de nos échantillons. Nous décrivons par ailleurs les techniques 

spectroscopiques utilisées pour caractériser nos échantillons. Quelques points clés concernant la 

technique de simulation par dynamique moléculaire sont aussi développés. 

Dans le troisième chapitre, nous présentons les résultats de nos mesures expérimentales par 

spectroscopie FLN et les analyses des simulations par DM des verres de silicophosphates dopés en ions 

d’europium. Nous interprétons ces résultats et mettons en lien les propriétés spectroscopiques de 

luminescence de l’europium avec les spécificités structurales observées. 

Le quatrième chapitre est dédié à l’étude de l’influence de l’aluminium dans le verre de 

silicophosphate dopé europium. Une caractérisation par photoluminescence et par FLN ainsi qu’une 

analyse par simulation de DM ont été effectuées pour une série d’échantillons présentant différentes 

concentrations d’aluminium. 

Le cinquième et le dernier chapitre est consacré à l’étude de l’effet de l’incorporation de 

nanocristaux de CdS dans une matrice de silicophosphate sur l’émission de l’ion Eu3+. La mise en 

évidence des mécanismes de transfert d’énergie entre ces centres luminescents est discutée. 

Ce mémoire s’achève par une conclusion dans laquelle nous résumons l’essentiel des résultats 

obtenus et proposons des perspectives à ce travail. 
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Chapitre I 

Etude Bibliographique 
 

I. Introduction 

Dans ce premier chapitre, nous commençons par présenter des généralités sur les matrices 

vitreuses et nous nous concentrons sur les verres d’oxydes à base de silice. Nous aborderons 

ensuite l’utilité de l’incorporation des atomes de phosphore et/ou d’aluminium dans les verres 

d’oxydes.  Enfin, nous présenterons les différents centres luminescents utilisés au cours de ce 

travail notamment les ions de terres rares (TR3+) et les nanocristaux de CdS.  

II. Les verres 

     II.1. Définition des verres  

Le  verre,  dans  le  langage  familier,  est  un  solide  fragile  (cassant)  et transparent au 

rayonnement visible. Dans le langage scientifique, le verre est défini comme un solide non 

cristallin « amorphe » présentant le phénomène de transition vitreuse. Le verre se présente à 

l’état vitreux en dessous de la température Tg à laquelle se produit cette transition. Pour la silice 

pure la transition se fait à une température particulièrement élevée (1013°C). En effet pour 

synthétiser un matériau vitreux, la technique la plus employée consiste à fondre les matériaux 

principaux jusqu’à l’obtention d’un liquide, qui par refroidissement brutal (choc thermique) 

pour éviter la cristallisation, donne un verre. Pour mieux expliquer cette méthode, la Figure I.1 

montre l’évolution du volume spécifique V du liquide en fonction de la température T. Partant 

donc d’un liquide à température élevée, le volume V décroit progressivement lors du 

refroidissement jusqu’à atteindre le point de fusion Tf. Au-dessous de cette température le 

liquide est figé donnant naissance à un verre à une température T = Tg. Si la vitesse de 

refroidissement n’est pas assez rapide, on obtient un cristal dont le volume V, se contracte 

brusquement (état décrit par la discontinuité de la pente de la courbe qui devient inférieure à 

celle du liquide initiale). 
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Figure I.1 : Variation du volume (V) de liquide en fonction de la température (T) : définition 

des températures caractéristiques Tg et Tf. 

A cause de sa structure amorphe, le verre est donc un matériau désordonné (figure I.2). Sa 

structure microscopique ne présente aucun ordre à longue distance. Seul l’ordre à courte 

distance est conservé. 

 

 

 

 

 

 

 

(a)                                       (b) 

Figure I.2 : Représentation schématique en 2 dimensions de la structure ordonnée d’un 

cristal de silice (a), et d’une structure désordonnée d’un verre de silice (b). 
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Suivant leur composition chimique, les verres peuvent être classés en plusieurs familles. On 

distingue ainsi : 

 Les verres d’oxydes (SiO2, GeO2, P2O5...)  

 Les verres d’halogénures (fluorozirconates, fluoroborates, ..)  

 Les verres de chalcogénures qui sont des verres basés sur l’association des éléments 

du groupe VI (S, Se, Te) à ceux du groupe V (Si, Ge) tels que les sulfures(Ga2S3) et 

les séléniures (CdSe),... 

 Les verres métalliques regroupant les alliages, métal de transition-métalloïde (Si, Ge, 

P, C, B) et des alliages métal-métal. 

     II.2. La composition chimique d’un verre 

Selon le rôle structural qu’ils jouent lors de la vitrification, les cations intervenant dans la 

composition du verre sont classés en trois catégories : les formateurs de réseau, les 

modificateurs de réseau et les intermédiaires (figure I.3).  

               II.2.1. Eléments formateurs  

Les formateurs de réseau sont des éléments qui peuvent à eux seuls former un verre. Les 

éléments formateurs les plus courants sont le silicium Si (sous sa forme oxyde SiO2), le 

phosphore P (sous sa forme oxyde P2O5), le bore B (sous sa forme oxyde B2O3), le germanium 

Ge (sous sa forme oxyde GeO2) et l'arsenic As (sous sa forme oxyde As2O3). Dans le cadre de 

nos recherches nous nous intéresserons aux deux oxydes de silice (SiO2) et de phosphate (P2O5).  

           II.2.2. Eléments modificateurs  

Les modificateurs de réseau (ou non-formateurs) sont des éléments qui ne peuvent pas former 

de verre à eux seuls. Ce sont principalement les alcalins, les alcalino-terreux et certains éléments 

de transition ou de terres rares. Ils sont généralement plus volumineux (rayon ionique plus 

important) que les formateurs de réseau, faiblement chargés et leurs liaisons avec les atomes 

d'oxygène sont plus ioniques que celles établies par les formateurs.  

Ils peuvent avoir deux rôles structuraux bien différents, soit modificateurs de réseau vrais, soit 

compensateurs de charge : 

 Les modificateurs de réseau vrais cassent les liaisons entre les polyèdres du réseau 

vitreux provoquant une dépolymérisation de ce dernier. Ils transforment alors les 
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oxygènes pontants, qui lient deux éléments formateurs de réseau, en oxygènes non-

pontants, liés à un seul formateur de réseau. 

 Les compensateurs de charge quant à eux compensent une charge négative sur un 

polyèdre formateur de réseau, lui permettant d’être stable dans cette configuration. 

           II.2.3. Eléments intermédiaires  

Les principaux éléments intermédiaires dans les verres d'oxydes sont l'aluminium Al, le fer Fe, 

le titane Ti, le nickel Ni et le zinc Zn. Ces éléments ont différents comportements : ils sont soit 

formateurs, soit modificateurs soit ni l'un ni l'autre de ces fonctions mais ayant un rôle 

intermédiaire comme les substances colorantes qui sont généralement des oxydes de cobalt, de 

chrome, de fer, de terres rares, des sulfures et des métaux (Cu, Ag, Au...).  

 

 

Figure I.3 : Le rôle joué par les différents constituants du verre (sodalime) : Si, formateur, 

Na modificateur vrai, Ca, compensateur de charge, Al, intermédiaire. 

 

Dans le cadre de notre étude, nous nous intéresserons aux verres d’oxydes à base de 

silicophosphate (SiO2-P2O5). En effet le groupement de ces deux oxydes est facilement obtenu 

par la méthode sol-gel. Par ailleurs, les précurseurs utilisés sont le tétraéthyl-orthosilicate 

(TEOS) pour la silice et le tétraéthyl-phosphate (TEP) pour le phosphore. Ces produits sont à 

la fois largement disponibles et bon marché. Nous expliciterons dans la suite les raisons les plus 
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profondes derrière notre choix (les raisons qui concernent la structure, les applications de ce 

type de verre) dans le paragraphe II.3.1.  

II.3. Les verres de silice 

Pour le verre de silice, le motif est constitué d’un atome de silicium (Si) placé au centre d’un 

tétraèdre formé de quatre atomes d’oxygène (O) (Figure I.4). Les tétraèdres SiO4 sont liés entre 

eux par leurs sommets via des oxygènes pontants (Op). Quatre entités tétraédriques peuvent 

ainsi être distinguées en fonction des tétraèdres, auxquels elles sont liées via les oxygènes 

pontants. Ils sont notés Qn, où n représente le nombre d’oxygènes pontants reliés au silicium. 

Ainsi, un réseau de silice parfait est presque exclusivement composé de Q4 (quelques Q3 

correspondant à des défauts). Les différentes entités présentes dans les réseaux de silice sont 

représentées sur la figure I.3. Quand on insère d’autres cations dans le réseau vitreux, ces 

derniers vont casser partiellement les liaisons entre les atomes du réseau de silice pour former 

des oxygènes non-pontants et des Qn de valeurs plus faibles en remplaçant des atomes 

d’oxygène pontants par des oxygènes non-pontants. La répartition des espèces Qn  est régie par 

des équilibres dans les liquides précurseurs : 

2Qn ↔ Qn-1 + Qn + 1 (n = 3, 2, 1) 

  

Figure I.4 : Schéma représentant les différentes unités structurales Qn rencontrées dans les 

verres de silice. 
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 Outre ses caractérisations structurales, le verre de silice  pure  est  un  excellent  isolant  

thermique,  acoustique  et  électrique.  Il  présente  un coefficient  de  dilatation  thermique  très  

faible,  c’est  un  très  bon  diélectrique  et  il  est transparent aux rayonnements ultraviolets. Sa 

propriété la plus remarquable est sans doute sa résistance très élevée aux attaques chimiques. 

Sa température de fusion est très élevée (1710°C) et à l’état  liquide  sa  viscosité  est  très  

importante,  ce  qui  rend  sa  fabrication par des techniques classiques de fusion difficile et 

couteuse. 

Nous avons fait le choix d’ajouter d’autres cations (le phosphore P5+ et l’aluminium Al3+) dans 

le système vitreux de silice pour plusieurs raisons. D’abord nous souhaitons étudier l’effet de 

ces deux cations sur la structure et la luminescence des verres de silice dopés. Un des effets 

attendus est par exemple d’améliorer la solubilité des ions luminescents qui est souvent limitée 

à de faibles concentrations de dopage dans le verre de silice pure. Enfin, cette étude nous 

permettra d’optimiser plusieurs effets relatifs à la méthode de préparation (température de 

recuit, concentration de dopage des ions luminescents,…) et à la caractérisation structurale et 

de luminescence de ce type de matériaux dans le but de l’obtention de nouveaux systèmes 

vitreux utiles dans des applications en optique. 

II.3.1. L’influence du phosphore et de l’aluminium sur le verre à base de silice 

La solubilité des ions de terres rares (TR3+) dans des verres d'oxydes change d'une matrice 

vitreuse à l'autre [1-2] . Dans les verres de silice pure, la solubilité des ions TR3+ est très faible 

et les ions TR3+ ont tendance à former des agrégats alors que les verres de phosphate sont bien 

connus pour leur capacité à accueillir de grandes quantités d'ions de TR3+ (plus de 10 % de 

dopant) [3]. Le codopage de la silice avec de l'aluminium [4-5] ou du phosphore [6-7] a montré 

son efficacité dans la dispersion des ions de TR3+ et donc dans la modification de la structure 

et de la luminescence des verres à base d’oxydes de silice.  

Selon Funabiki et al [8], la dispersion des ions de terres rares en présence d’un codopage est 

expliquée par des effets entropiques. Suivant ces considérations, les rôles d’un codopage par P- 

et Al- sont schématiquement représentés sur la Figure I.5. En effet, les ions de phosphore 

forment une couche de solvatation autour d’un ion de terre rare car l'énergie de formation de 

complexes TR-P et Si-P apparaît plus petite que celles des complexes TR-Si car l’ion de 

phosphore est lié à des oxygènes non pontants, et il dispose également d'une coordination 

tétraédrique (de TO4) similaire à l’ion Si. Par conséquent, un codopage (TR, P) réduit 

efficacement la température d’immiscibilité et supprime la séparation de phase (agrégation des 
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terres rares). D'autre part, l'énergie de formation de complexes TR-Al et Si-Al peuvent être 

comparables ou supérieures à celles des complexes TR-Si parce qu'une unité AlO4 tétraédrique 

n'a pas d’oxygènes non pontants alors qu’une unité octaédrique AlO6 a une structure locale 

similaire à la structure locale de la TR (à savoir, un grand nombre de coordination de l'oxygène 

et le même état de charge). Ainsi, le partage de sites entre Al et TR augmente l'entropie du verre 

fondu, et par conséquent, la séparation de phase est supprimée. 

. 

 

Figure I.5 : Effet d’un codopage avec de l’aluminium  (Al) ou du phosphore (P) sur la 

dispersion des ions de terres rares (D’après[8]). 

 

Par ailleurs, les verres de phosphate présentent une grande transparence, un faible indice de 

réfraction et une bonne durabilité chimique [9]. Ils sont très faciles à préparer dans diverses 

compositions sous forme de monolithes et ils conservent leurs propriétés utiles lors de 
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l'introduction d'une quantité importante d'ions actifs. En outre, l'addition d'aluminium dans le 

verre de phosphate aide à durcir le verre et à réduire son comportement hygroscopique [5]. 

Ainsi, nous avons rassemblé ces trois constituants (Si, P et Al) pour obtenir un verre présentant 

une bonne résistance chimique et a priori une grande capacité de dispersion des concentrations 

plus importantes d’ions de terres rares. 

III. Les terres rares et les nanocristaux de CdS en tant que centres 

luminescents  

L’introduction des ions terres rares ou de particules semi-conductrices ou métalliques confère 

aux verres des propriétés spectroscopiques exceptionnelles. En effet, ces matériaux sont utilisés 

dans de nombreuses applications technologiques telles que les lasers, les amplificateurs 

optiques, les concentrateurs solaires luminescents,… 

Dans ce travail, nous nous sommes intéressés à préparer des verres dopés par des ions de terres 

rares ou/et codopés par des particules de sulfure de cadmium (CdS).  Dans les paragraphes 

suivants nous présentons les propriétés essentielles des ions de terres rares et des particules de 

semi-conducteurs II-VI. 

III.1. Les terres rares   

Les terres rares (TR) désignent 17 métaux : le scandium, l'yttrium, et les quinze lanthanides. 

Ces matières minérales aux propriétés exceptionnelles sont indispensables à de nombreuses 

applications dans les technologies de pointe. En effet, les ions de terres rares, avec leurs couche 

électronique interne 4f, donnent lieu à de nombreuses raies d’émission couvrant une grande 

partie du spectre électromagnétique allant de l’ultraviolet jusqu’au proche et moyen infrarouge. 

Par ailleurs, ces éléments possèdent des propriétés magnétiques intéressantes qui font d’eux des 

éléments irremplaçables dans la fabrication d’aimants beaucoup plus performants que les 

aimants classiques. 

              III.1.1. Structure électronique  

La configuration électronique des terres rares à l’état atomique s’écrit :  

[Xe] 4fN 5dm 6s2 

Avec : 

[Xe] = 1s2 2s2 2p6 3s2 3p6 3d10 4s2 4p6 4d10 5s2 5p6 
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[Xe] est la configuration électronique du xénon et N varie de 0 pour le Lanthane à 14 pour le 

Lutécium et m = 0 ou 1. 

Les ions de terres rares peuvent être divalents ou tétravalents mais on les rencontre 

principalement à l’état trivalent (TR3+).   

Les ions de terres rares trivalents possèdent une configuration [Xe] 4fN-1 si m = 0 ou une 

configuration [Xe] 4fN si m =1 (pour le lanthane La (m =1 et N = 0) et le lutécium (m=1 et N = 

14).  

Les électrons 4f étant écrantés par ceux des couches 5d et 6s, ils sont alors faiblement sensibles 

à l’effet de la matrice dans laquelle les ions de terres rares sont insérés. Cette particularité des 

terres rares leur offre des propriétés optiques singulières, notamment : 

 de nombreuses transitions allant de l’infrarouge à l'ultraviolet. 

 des bandes d’émission et d’absorption étroites. 

 des niveaux d’énergie avec de longues durées de vie qui atteignent des millisecondes 

(ms). 

              III.1.2. Niveaux d’énergie des ions de terres rares 

Une fois incorporé dans une matrice hôte, l’ion de terres rares est influencé par son 

environnement proche. Ceci se manifeste par un champ électrostatique appelé champ cristallin 

qui perturbe les niveaux énergétiques de l’ion libre. L’hamiltonien total s’écrit alors : 

                                                         𝐻 =  𝐻𝑙𝑖𝑏𝑟𝑒  + 𝐻𝐶                                        (Equation I.1) 

                                                     𝐻𝑙𝑖𝑏𝑟𝑒  = 𝐻0 + 𝐻𝑒 + 𝐻𝑆𝑂                                  (Equation I.2) 

 

 Le terme H0 est l’hamiltonien de configuration. Il contient les termes qui décrivent 

l’énergie cinétique et l’énergie potentielle des électrons de la couche 4f dans le champ 

créé par le noyau. Ce terme traduit donc l’attraction coulombienne de chaque électron 

avec le noyau. 

 Le terme He correspond à l’hamiltonien dû à la répulsion électrostatique entre les 

électrons. Cette interaction conduit à l’obtention des termes spectroscopiques 2S+1L, 

dégénérés (2S+1) (2L+1) fois.   

 Les interactions magnétiques entre les orbitales électroniques et les moments de spins 

magnétiques sont prises en compte dans le terme de couplage spin-orbite (aussi appelé 
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« couplage de Russel-Sanders ») noté HSO. Ce terme lève partiellement la 

dégénérescence des termes L, S et décompose chaque terme spectroscopique 2S+1L en 

2S+1 ou 2L+1 niveaux selon que S < L ou S > L. Les niveaux 2S+1LJ  de l’ion libre 

obtenus sont des multiplets. Les fonctions d'onde propres de l'hamiltonien Hlibre sont 

caractérisées par les nombres quantiques L, S, J et MJ. 

Dans ce qui précède, les quantités L, S et J représentent : 

       S : le moment résultant de couplage entre spins 

       L : le moment résultant de couplage entre orbitales (L = S, P, D, F, G…) 

       J : le moment cinétique total  𝐽 =  𝐿⃗⃗ +  𝑆        

Le dernier terme, HC, est l’hamiltonien qui décrit l’influence du champ cristallin dû aux ions 

environnants sur l’électron considéré. Cet hamiltonien décompose les multiplets 2S+1LJ en des 

sous-niveaux Stark. Lorsque J est entier (cas de l’ion Eu3+), on obtient au maximum 2J+1 sous-

niveaux Stark. Si J est demi-entier (cas de l’ion Er3+), la levée de dégénérescence est partielle. 

On obtient alors J+1/2 doublets de Kramers. 

La figure I.6 illustre l’effet des différents termes de l’hamiltonien sur l’état de l’ion de terres 

rares quand il est inséré dans une matrice hôte. 

 

Figure I.6. Ordre de grandeur des principaux hamiltoniens responsables de l’éclatement de 

la configuration 4fN
 

de l’ion TR3+. 
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              III.1.3. Les transitions électroniques 

L’interaction des ions de terres rares avec un rayonnement électromagnétique donne naissance 

à des transitions entre les différents niveaux d’énergie de ces ions. Ces transitions peuvent être 

classifiées en deux catégories suivant qu’elles sont accompagnées ou non par l’échange d’un 

photon : 

 Transitions radiatives 

 Transitions non radiatives 

a) Les transitions radiatives : 

 L’absorption : 

Soit un rayonnement électromagnétique composé de photons d’énergie E = hν. Lorsque ce 

rayonnement traverse un matériau contenant des ions de terres rares, l’absorption est donc le 

phénomène physique avec lequel un photon interagit avec un ion terre rare. Au cours de cette 

interaction l’ion de terres rares passe de son niveau fondamental E1 à un niveau excité E2 (figure 

I.7). 

La différence d’énergie ΔE = E2 – E1 entre les deux niveaux correspond à l’énergie des photons 

de l’onde électromagnétique. 

 

              

  Figure I.7. Principe de l’absorption  

L’émission : 

 L’émission spontanée  

L’ion se désexcite de façon radiative en revenant spontanément dans son état d’énergie 

fondamental en émettant ainsi un nouveau photon de même énergie E = hν que le photon 

incident (Figure I.8). Il s’agit donc d’un phénomène réciproque au phénomène d’absorption. 
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Ce processus est celui de toutes les sources lumineuses à l'exception des lasers qui sont basés 

sur un second type d'émission, proposé par Albert Einstein en 1917, qui est l'émission stimulée. 

  

Figure I.8. Principe de l’émission spontanée 

 L’émission stimulée  

Au cours de l’émission stimulée, un ion dans un état excité émet un photon grâce à la 

stimulation que provoque l’arrivée d’un faisceau laser présentant des photons d’énergie  hν = 

E2 – E1 (Figure I.9). Le photon stimulé est identique au photon incident, il prend les mêmes 

caractéristiques (longueur d’onde, phase, direction et trajectoire…) qu’un photon excitateur. 

L’émission stimulée agit donc comme une duplication de la lumière.  

Pour obtenir 1'émission stimulée d'atomes, la population N2 du niveau d'énergie E2 doit être 

supérieure à celle du niveau fondamental N1. Une excitation lumineuse est donc nécessaire pour 

atteindre un régime d'inversion de population entre E1 et E2. On parle dans ce cas de « pompage 

optique » ou électrique. 

 

Figure I.9. Principe de l’émission stimulée 
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b) Les transitions multiphoniques : 

L’ion se désexcite de façon non radiative, suivant la transition E2 → E1 lorsqu’il fournit une 

partie de son énergie sous forme de vibrations à la matrice hôte en créant des phonons (Figure 

I.10). Cette énergie est absorbée par les vibrations des atomes présents dans le milieu. 

 

 

Figure I.10. Mécanismes d'excitation et de désexcitation électroniques dans les ions 

Terres rares. 

III.1.4. Les transferts d’énergie  

Les transferts d’énergie dans la matrice vitreuse varient en fonction du taux de dopage en ions 

de terres rares. En effet, plus la concentration en ions augmente plus la distance inter-ionique 

diminue, ce qui fait varier les mécanismes d'interaction entre les ions. En effet, ces mécanismes 

de transfert d’énergie me servent ensuite dans l’interprétation des résultats de luminescence des 

ions de terres rares seuls(Er3+/Yb3+) ou des ions de terres rares en présence de 

nanoparticules(Eu3+/CdS). 

Lors du processus de transfert d'énergie, un ion donneur (D) va transférer son énergie vers un 

ion accepteur (A). Ce transfert d’énergie peut s’effectuer selon plusieurs types d’interaction. 

Suivant que l’ion (A) se trouve initialement dans son état fondamental ou dans un état excité 

on distingue deux cas : 

- L’ion accepteur se trouve initialement dans son état fondamental 

Un ion donneur (D), situé dans son premier état excité (ED2), libère une énergie qui permet à un 

deuxième ion (A), situé dans son état fondamental (EA1), de passer vers l'état excité EA2 (Figure 

I.11). 
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Figure I.11. Principe général d'un transfert d'énergie (TE). 

Lorsqu'à la fin du transfert, les électrons de l'ion donneur se trouvent non pas sur le niveau 

fondamental mais sur un niveau d'énergie ED1 compris entre ED2 (excité) et ED0 (fondamental) 

(Figure I.12) le transfert d'énergie est dit par relaxation croisée. On parlera aussi d'auto-

extinction lorsque ce transfert a lieu entre deux ions de même nature. 

 

         Figure I.12. Principe d'un transfert d'énergie (TE) par relaxation croisée. 

- L’ion accepteur se trouve initialement dans un état excité 

Ce type de transfert se fait 
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 entre deux ions se trouvant dans un état excité, il conduit à des émissions à partir d'un 

niveau d'énergie supérieur au niveau excité initialement. C’est le phénomène d’up-

conversion par relaxation croisée (Figure I.13). 

 

 Figure I.13. Principe d’up-conversion par relaxation croisée. 

 Par absorption de deux photons par un seul ion. Un premier photon sert à atteindre 

le premier état excité ED1, puis un second photon fait passer l’ion de terres rares de 

1'état ED1 vers 1'état ED2 avec une énergie double que celle de l’état ED1 menant ainsi 

à une émission avec une énergie plus grande que celle d’excitation. C’est le 

phénomène d’up-conversion par absorption dans l’état excité (Figure I.14). 

 

 

Figure I.14. Principe d’up-conversion par absorption dans l’état excité. 
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III.1.5. Durée de vie d’un niveau  

L’absorption d’un photon par un ion terre rare fait passer ses électrons d’un état fondamental à 

un état excité. Les électrons, une fois excités, retournent à leur état fondamental, soit par 

transition radiative, soit par transition non-radiative. 

La probabilité de transition WT d’un niveau excité i est donnée par la somme des probabilités 

des transitions radiatives 𝑊𝑖𝑗
𝑅 et non radiatives 𝑊𝑖𝑗

𝑁𝑅 , vers l’ensemble des niveaux j possibles. 

La durée de vie effective τi du niveau i est inversement proportionnelle à sa probabilité de 

transition : 

                                           𝑊𝑇 = ∑ (𝑊𝑖𝑗
𝑅 + 𝑊𝑖𝑗

𝑁𝑅)𝑗 =
1

𝜏𝑖 
                                                           (Equation I.3) 

 

Cette durée de vie régule la décroissance spontanée du nombre d’atomes présents dans l’état 

excité selon l’équation : 

                                               𝑛(𝑡) = 𝑛0. 𝑒
−

𝑡

𝜏𝑖                                                        (Equation I.4) 

 

L’intensité de luminescence est proportionnelle aux nombres d’atomes dans l’état excité. Il est 

donc possible de remonter à la valeur de la durée de vie. Toutefois, les transferts d’énergie entre 

ions ou la présence de différents sites peuvent rendre le déclin de l’intensité de luminescence 

en fonction du temps non exponentiel. Différentes méthodes sont alors utilisées pour évaluer la 

durée de vie, comme un ajustement avec plusieurs exponentielles, ou juste avec une seule pour 

les temps longs, ou encore en relevant le temps que l’intensité de luminescence met pour perdre 

un facteur e après excitation, ou enfin, en intégrant l’intensité pour retrouver la durée de vie 

moyenne par : 

                                   𝜏𝑚 = ∫ 𝑡𝐼(𝑡)𝑑𝑡/
∞

0
∫ 𝐼(𝑡)𝑑𝑡

∞

0                                                                     (Equation I.5) 

III.1.6. L’europium 

Les matrices vitreuses dopées par des ions de terre rare présentent un double intérêt : soit l’ion 

luminescent est utilisé pour ses propriétés émettrices en vue d’applications dans les domaines 

de l’optique, pour la réalisation de lasers [10] [11] ou d’amplificateurs [12] [13][14] (c’est par 

exemple le cas de l’erbium [15]), soit il est utilisé comme sonde structurale pour analyser la 
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structure de la matrice, et c’est le cas de l’europium[16] [17]. Outre qu’il soit plus sensible que 

les autres terres rares à l’influence du champ cristallin généré par l’environnement local, cet ion 

présente en plus l’avantage de posséder un niveau émetteur (5D0) et un niveau fondamental (7F0) 

non dégénérés. Ceci conduit à un spectre d’émission relativement simple à interpréter en termes 

de structure. 

En effet, le splitting de la transition5D0→
7F1 est très sensible à la structure de l’environnement 

local. Dans le cadre de la théorie du champ cristallin, cette transition est essentiellement 

fonction de deux paramètres notés B20 et B22.Ces deux paramètres sont directement liés au 

champ quadripolaire subit par le site luminescent. La forme de la raie spectrale associée à cette 

transition dipolaire magnétique dépend principalement de la position relative de ses 3 sous-

niveaux Stark, dont les intensités de transition radiative sont quasi identiques et pratiquement 

indépendantes de l’environnement local. Les énergies des 3 sous-niveaux Stark du 

niveau7F1sont en revanche liées à la structure locale à travers les paramètres de champ cristallin 

et peuvent s’exprimer ainsi : 

                                    E (𝜀0) = E0 (
7F1)   +

1

5
 𝐵20                                                  (Equation I.6) 

                                 𝐸(𝜀±) = E0 (
7F1)     −

1

10
 𝐵20 ±

√6

10
 𝐵22                                   (Equation I.7) 

Où E0 (
7F1) est l’énergie du barycentre du multiplet,  𝜀±  et 𝜀0 sont les énergies Stark résultant 

de la levée de dégénérescence (Figure I.15). 

Il est donc possible d’évaluer à partir du spectre de luminescence, les énergies Stark de ce 

multiplet, et d’en déduire les paramètres du champ cristallin B20 et B22 en utilisant les équations 

suivantes : 

                                           𝐵22 =
5

√6
(𝐸(𝜀+) − 𝐸(𝜀−))                                           (Equation I.8) 

                                      𝐵20 =
−5

3
(𝐸(𝜀+) + 𝐸(𝜀−) − 2𝐸(𝜀0))                                (Equation I.9) 

Le paramètre B20 est sensible à la distance des atomes entourant l’europium. Le paramètre B22, 

quant à lui, est sensible au niveau de symétrie du site luminescent. Plus B22 est grand, 

relativement à B20, moins le milieu est symétrique. 

Introduit par Leavitt [18] et Auzel [19] le paramètre Sk, invariant par rotation, prend en compte 

l’ensemble des paramètres de champ cristallin du même ordre k ; il représente globalement la 

force du champ cristallin à l’ordre k : 
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                             𝑆𝐾 = {
1

2𝑘+1
[[𝐵𝑘0

2 ] + 2 ∑ |𝐵𝑘𝑞|
2𝑘

𝑞>0 ] }
1/2

                                   (Equation I.10) 

Il est ainsi possible, grâce aux équations I.8 et I.9, d’évaluer ce paramètre à l’ordre deux : 

                                                       𝑆2 = √ 
1

5
(𝐵20

2 + 2𝐵22
2 )                                     (Equation I.11) 

L’évaluation de ce paramètre, permet une comparaison entre les sites occupés par les ions de 

terres rares, notamment en terme d’intensité du splitting Stark. 

 

Figure I.15. Eclatement du niveau 7F1 de l’ion Eu3+ sous l’effet du champ cristallin 

III.2. Les nanocristaux de sulfure de cadmium (CdS) 

L’incorporation des nanocristaux de semi-conducteurs dans des matrices vitreuses préparées 

par la méthode sol-gel permet à ces matériaux d’être de bons candidats pour plusieurs 

applications dans le domaine de l’optique comme les cellules photovoltaiques, les transistors et 

les dispositifs optoélectroniques [20][21][22]. Nous étudions au cours de notre travail 

l’influence des nanocristaux de CdS dans le verre de silice dopée en ions europium et codopées 

en phosphates préparé par la méthode sol-gel.  

Le CdS massif est un semi-conducteur à gap direct : le maximum de la bande de valence (BV) 

et le minimum de la bande de conduction (BC) se situent à la même valeur 𝑘⃗⃗  =  0⃗⃗ du vecteur 

d'onde sur le diagramme 𝐸(𝑘⃗⃗) (figure I.16). 
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Figure I.16 : Structure de bande simplifiée et mécanisme de formation d’un exciton dans un  

semiconducteur à gap direct. 

L’absorption d’un photon d’énergie supérieure à celle du gap par le semi-conducteur massif 

permet de libérer un électron de la bande de valence (BV) vers la bande de conduction (BC). 

On obtient ainsi un trou dans BV et un électron dans BC. Ces deux porteurs de charges sont 

reliés entre eux par attraction coulombienne pour former une pseudo-particule appelée exciton. 

L’exciton ainsi formé est analogue à un hydrogénoïde dont l’énergie est inférieure à celle du 

gap de la quantité EX qui représente l’énergie de liaison de l’électron et du trou et qui est donnée 

par la relation : 

                                                        𝐸𝑥 =
𝜇𝑒4

8𝜀2ℎ2                                                     (Equation I.12) 

Par ailleurs, le rayon de Bohr excitonique est donné par :  

                                      𝑎𝐵 =
𝜀ℎ2

𝜋𝜇𝑒2    ;     𝜇 =
1

𝑚𝑒
+

1

𝑚ℎ
                                          (Equation I.13) 

où , , h et e sont respectivement la constante diélectrique du semi-conducteur massif, la masse 

réduite de l’exciton, la constante de Planck et la charge de l’électron. 
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III.2.1. Confinement quantique  

On parle de confinement quantique lorsque les déplacements des électrons ou des trous d'un 

semi-conducteur sont limités dans une ou plusieurs dimensions. Selon que les porteurs de 

charges sont libres de se déplacer dans un volume macroscopique (3D), dans un plan (2D), 

suivant une direction (1D) ou confinés dans un volume nanométrique (0D), on observe des 

structures de bandes d’énergie différentes et les densités d’états par unité d’énergie D(E) qui 

prennent les formes représentées sur la figure I.17. 

 

  

                                      

Figure I.17 : Effet de la réduction de la taille sur la densité d’états d’énergie D(E) et la 

structure de bande du semi-conducteur. 

Cette figure montre que plus qu’on réduit l’espace occupé par les porteurs de charge, plus la 

structure de bandes devient discrète et se rapproche de celle d’un atome et plus les effets de 

confinement quantique seront ressentis par ces porteurs. Comme résultats de ce confinement, 
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l’ensemble des propriétés physicochimiques des nanoparticules sont extrêmement différentes 

de celles du matériau massif correspondant. En particulier, le gap d’énergie entre la bande de 

valence et la bande de conduction est nettement supérieur à celui que présente le semi-

conducteur massif et il est étroitement lié à la taille de la nanoparticule (figure I.18).  

 

Figure I.18 : Variation du gap d’énergie en fonction de la taille de la nanoparticule. 

Par ailleurs, l’énergie d’excitation de ces nanoparticules est d’autant plus grande que la taille 

est réduite. De même, les radiations lumineuses émises par ces boites quantiques dépendent 

aussi de leurs tailles, ce qui permet de balayer une grande partie du spectre électromagnétique 

en jouant sur la taille ou la composition de la nanoparticule (figure I.19). 

 

Figure I.19 : Effet de la taille de la nanoparticule sur la couleur de la radiation émise par la 

nanoparticule. 

L’exciton dans les nanoparticules et les régimes de confinement 

Dans une nanoparticule semi-conductrice, l’énergie de l’exciton résulte de deux contributions :  
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 L’énergie de confinement qui varie comme l’inverse du rayon au carré des particules 

(1/R2) 

 L’énergie d’interaction coulombienne qui varie comme l’inverse de ce rayon (1/R). 

La contribution de ces deux effets évolue de manière différente avec l’évolution du rayon des 

nanoparticules par rapport au rayon de Bohr. On distingue ainsi trois régimes de confinement : 

fort, faible et intermédiaire (figure I.20). 

 

 

Figure I.20 : Régimes de confinement : (a) fort, (b) faible, (c) intermédiaire. 

Régime de confinement fort : 

Ce régime est observé lorsque le rayon R de la nanoparticule devient inférieur au rayon de Bohr 

de l’exciton. Dans ce cas, le terme de confinement l’emporte sur celui de l’interaction 

coulombienne. Dans la théorie de la masse effective, Brus a établi une expression reliant 

l’énergie de gap Eg(R) de la nanoparticule en fonction de son rayon R [23] : 

                𝐸𝑔(𝑅) = 𝐸𝑔(∞) +
ℏ2𝜋2

2𝑅2 (
1

𝑚𝑒
+

1

𝑚ℎ
) −

1.786𝑒2

𝜀𝑅
− 0.248𝐸𝑅𝑦                      (Equation I.14) 

Dans cette équation, 𝐸𝑔(∞) représente l’énergie du gap du semi-conducteur massif, et ERy est 

l’énergie de Rydberg définie par :  

                                                        𝐸𝑅𝑦 =
2𝜇𝑒4𝜋2

ℏ2𝜀2                                                  (Equation I.15)                            

 

 

 



Chapitre I : Etude bibliographique 

27 

 

Régime de confinement faible : 

Ceci se produit lorsque la taille de la nanoparticule est plus importante que le rayon de Bohr de 

l’exciton. Dans ce cas, l’interaction coulombienne devient plus importante que l’effet du 

confinement. Pour obtenir l’énergie du gap de la nanoparticule, on néglige dans l’équation I.14 

les deux derniers termes correspondants aux énergies d’interaction électrostatique et de 

corrélation. On obtient ainsi : 

                                𝐸𝑔(𝑅) = 𝐸𝑔(∞) +
ℏ2𝜋2

2𝑅2 (
1

𝑚𝑒
+

1

𝑚ℎ
)                                        (Equation I.16) 

Régime de confinement intermédiaire : 

La transition entre le régime de fort confinement et le régime de faible confinement correspond 

à un équilibre entre les deux effets (l'énergie de confinement est comparable à l'énergie de 

Coulomb). Cette transition se manifeste quand la taille de la boite est de l'ordre du rayon de 

Bohr. Il s’établit alors un régime de confinement intermédiaire. Dans ce cas, l’énergie de gap 

de la nanoparticule est donnée par : 

                                𝐸𝑔(𝑅) = 𝐸𝑔(∞) +
ℏ2𝜋2

2𝑅2 (
1

𝑚𝑒
+

1

𝑚ℎ
) −

1.786𝑒2

𝜀𝑅
                       (Equation I.17) 

IV. Conclusion  

Dans cette partie bibliographique nous avons présenté les systèmes vitreux, essentiellement la 

silice vitreuse et l’effet de l’incorporation de phosphate et/ou d’aluminium sur la structure et la 

luminescence de la matrice de silice. Nous avons aussi appréhendé les aspects théoriques 

relatifs à l’insertion des ions de terres rares et des nanocristaux de CdS en tant que centres 

luminescents dans le verre.  

Nous avons plus particulièrement montré que le choix d’un verre de silice codopé en phosphate 

est motivé par plusieurs raisons :  

- L’oxyde de phosphore (P2O5) est un bon candidat pour la dispersion des ions 

luminescents et l’augmentation du taux de dopage de ces ions actifs dans une matrice à 

base de silice. 

- Le système vitreux de silicophosphate (SiO2-P2O5) est facile à obtenir par voie sol-gel.  

- Il s’agit également d’un système simple destiné à nous servir pour l’étude des matériaux 

optiquement actif. 

 



Chapitre I : Etude bibliographique 

28 

 

 

V. Références 

[1] J. S. Wang, E. M. Vogel, and E. Snitzer, “Tellurite glass: a new candidate for fiber devices,” 

Opt. Mater., vol. 3, no. 3, pp. 187–203, Aug. 1994. 

[2] S. Shen, A. Jha, E. Zhang, and S. J. Wilson, “Compositional effects and spectroscopy of 

rare earths (Er3+, Tm3+, and Nd3+) in tellurite glasses,” Comptes Rendus Chim., vol. 5, no. 

12, pp. 921–938, Dec. 2002. 

[3] K. Seneschal et al., “Properties and structure of high erbium doped phosphate glass for 

short optical fibers amplifiers,” Mater. Res. Bull., vol. 40, no. 9, pp. 1433–1442, Sep. 2005. 

[4] Y. Zhang and A. Navrotsky, “Thermochemistry of rare-earth aluminate and aluminosilicate 

glasses,” J. Non-Cryst. Solids, vol. 341, no. 1–3, pp. 141–151, Aug. 2004. 

[5] J. Johnson, R. Weber, and M. Grimsditch, “Thermal and mechanical properties of rare earth 

aluminate and low-silica aluminosilicate optical glasses,” J. Non-Cryst. Solids, vol. 351, 

no. 8–9, pp. 650–655, Apr. 2005. 

[6] T. Murata, Y. Moriyama, and K. Morinaga, “Relationship between the local structure and 

spontaneous emission probability of Er3+ in silicate, borate, and phosphate glasses,” Sci. 

Technol. Adv. Mater., vol. 1, no. 3, pp. 139–145, Sep. 2000. 

[7] S. Jiang et al., “Er3+-doped phosphate glasses for fiber amplifiers with high gain per unit 

length,” J. Non-Cryst. Solids, vol. 263–264, pp. 364–368, Mar. 2000. 

[8] F. Funabiki, T. Kamiya, and H. Hosono, “Doping effects in amorphous oxides,” J. Ceram. 

Soc. Jpn., vol. 120, no. 1408, p. 616–A–616–A, 2012. 

[9] T. I. Suratwala, R. A. Steele, G. D. Wilke, J. H. Campbell, and K. Takeuchi, “Effects of 

OH content, water vapor pressure, and temperature on sub-critical crack growth in 

phosphate glass,” J. Non-Cryst. Solids, vol. 263–264, pp. 213–227, Mar. 2000. 

[10] J. T. Kringlebotn, J.-L. Archambault, L. Reekie, and D. N. Payne, “Er^3+:Yb^3+-

codoped fiber distributed-feedback laser,” Opt. Lett., vol. 19, no. 24, p. 2101, Dec. 1994. 

[11] M. J. Dejneka et al., “La2O3-Al2O3-SiO2 Glasses for High-Power, Yb3+-Doped, 980-nm 

Fiber Lasers,” J. Am. Ceram. Soc., vol. 85, no. 5, pp. 1100–1106, Dec. 2004. 

[12] M. M. Bubnov et al., “Fabrication and optical properties of fibers with an Al2O3-P2O5-

SiO2 glass core,” Inorg. Mater., vol. 45, no. 4, pp. 444–449, Apr. 2009. 

[13] P. Joshi, S. Shen, and A. Jha, “Er3+-doped boro-tellurite glass for optical amplification 

in the 1530–1580 nm,” J. Appl. Phys., vol. 103, no. 8, p. 083543, 2008. 

[14] Y. Ohishi, A. Mori, M. Yamada, H. Ono, Y. Nishida, and K. Oikawa, “Gain 

characteristics of tellurite-based erbium-doped fiber amplifiers for 15-µm broadband 

amplification,” Opt. Lett., vol. 23, no. 4, p. 274, Feb. 1998. 

[15] J. D. B. Bradley and M. Pollnau, “Erbium-doped integrated waveguide amplifiers and 

lasers,” Laser Photonics Rev., vol. 5, no. 3, pp. 368–403, May 2011. 

[16] M. J. Lochhead and K. L. Bray, “Spectroscopic characterization of doped sol-gel silica 

gels and glasses: evidence of inner-sphere complexation of europium(III),” J. Non-Cryst. 

Solids, vol. 170, no. 2, pp. 143–154, Jun. 1994. 

[17] G. Cormier, J. A. Capobianco, and A. Monteil, “Molecular dynamics simulation of the 

trivalent europium ion doped in silica and sodium disilicate glasses,” J. Non-Cryst. Solids, 

vol. 152, no. 2–3, pp. 225–236, Feb. 1993. 

[18] R. P. Leavitt, “On the role of certain rotational invariants in crystal-field theory,” J. 

Chem. Phys., vol. 77, no. 4, p. 1661, 1982. 

[19] F. Auzel and O. L. Malta, “A scalar crystal field strength parameter for rare-earth ions : 

meaning and usefulness,” J. Phys., vol. 44, no. 2, pp. 201–206, 1983. 



Chapitre I : Etude bibliographique 

29 

 

[20] K. Ravichandran and P. Philominathan, “Investigations on microstructural and optical 

properties of CdS films fabricated by a low-cost, simplified spray technique using perfume 

atomizer for solar cell applications,” Sol. Energy, vol. 82, no. 11, pp. 1062–1066, Nov. 

2008. 

[21] R. A. Ganeev et al., “Nonlinear optical characteristics of CdS and ZnS nanoparticles 

implanted into zirconium oxide thin films,” Opt. Spectrosc., vol. 97, no. 4, pp. 580–587, 

Oct. 2004. 

[22] Y. Yang, J. Shi, S. Dai, X. Zhao, and X. Wang, “High third-order non-resonant optical 

non-linearities of surface modified CdS quantum dots embedded in BaTiO3 thin film,” Thin 

Solid Films, vol. 437, no. 1–2, pp. 217–222, Aug. 2003. 

[23] L. E. Brus, “Electron–electron and electron-hole interactions in small semiconductor 

crystallites: The size dependence of the lowest excited electronic state,” J. Chem. Phys., 

vol. 80, no. 9, p. 4403, 1984. 

 

 

 

 

 

 

 

 



 

 

 

 

Chapitre II 

 

Techniques expérimentales et méthodes de 
caractérisation et de simulation 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



 



Chapitre II : Techniques expérimentales et Méthodes de modélisation et de simulation 

 

 

 

31 

 

 

 

Chapitre II  

 Techniques expérimentales et Méthodes de 

modélisation et de simulation 

 

 

I. Introduction 

Dans ce chapitre, nous allons présenter les différentes techniques de caractérisations optiques 

et structurales des matrices vitreuses étudiées. Ceci sera accompagné d’une description des 

appareils ainsi qu’un aperçu sur les concepts théoriques qui sous-tendent leurs fonctionnements. 

II. Le procédé sol gel 

Comme nous avons déjà vu au paragraphe II.1 du chapitre I la température de fusion de la silice 

est très élevée (1710°C), ce qui rend sa fabrication par des techniques classiques de fusion 

difficile et couteuse. Pour cela nous avons choisi la méthode sol gel pour préparer les 

échantillons étudiés au cours de notre travail. En effet, le procédé sol-gel permet d'obtenir des 

verres à des températures inférieures à celles des méthodes conventionnelles. Par ailleurs, le sol 

- gel permet d'obtenir des matériaux de grandes pureté et homogénéité à l’échelle moléculaire 

pour des compositions variées. De plus, cette voie liquide d'élaboration autorise également une 

mise en forme très diversifiée. À partir d'une même solution et en fonction du mode de séchage 

du gel, le matériau final prend des formes très différentes : matériaux massifs (monolithes de 

verres ou de céramiques), poudres, aérogels (séchage supercritique), fibres, composites, gels 

poreux ou membranes, et, bien entendu, films ou couches minces. La figure II.1 représente les 

différentes étapes suivies lors de la préparation d’un verre par la méthode sol-gel. 
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Figure II.1. Principe du processus sol-gel. 

Le procédé Sol-Gel, comme l’indique son nom, implique le passage de l’état d’un sol vers l’état 

d’un gel. Le sol est une suspension colloïdale de particules dans un liquide et le gel est une 

chaîne polymérique pouvant atteindre des dimensions macroscopiques. 

II.1. Principe Physico-chimique 

La solution de départ est constituée en général par : 

 Un précurseur 

 Un solvant (en général un alcool) 

 Un catalyseur (acide ou basique)  

 De l’eau. 

La nature du matériau souhaité impose le précurseur,celui-ci étant le composé central de la 

solution. Le choix du catalyseur et du solvant est alors dicté par les propriétés chimiques du 

précurseur. 
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En effet les précurseurs les plus souvent utilisés dans le procédé Sol-Gel sont les alcoxydes   

métalliques de formules générale M(OR)n où M désigne un métal de valence n et R une chaîne 

alkyle de type (-CnH2n+1). 

 

II.2. Mécanismes réactionnels 

Le procédé sol gel repose sur deux réactions : l’hydrolyse et la condensation. 

 II.2.1. L’hydrolyse  

L’hydrolyse est une réaction qui permet de remplacer chaque groupement alcoxyde (OR) de la 

molécule par un groupement hydroxyle (OH) en libérant un alcool (figure II.2). 

Figure II.2. L’hydrolyse. 

II.2.2. La condensation 

La réaction de condensation implique la formation des liaisons (M-O-M), qui constituent l’unité 

élémentaire de base du polymère inorganique, avec une libération d’eau ou d’alcool.  En effet 

l’expulsion d’une molécule d’eau est une conséquence de la réaction entre deux groupements 

hydroxyles (OH), alors que la libération d’un alcool aura lieu à la fin d’une réaction entre un 

groupement alcoxyde (OR) et un groupement hydroxyle (OH) (Figure II.3).  



Chapitre II : Techniques expérimentales et Méthodes de modélisation et de simulation 

 

 

 

34 

 

               

    

Figure II.3. La condensation. 

Lorsque ces deux réactions sont achevées, on obtient un gel. La transformation de la solution 

en un amas polymérique solide est alors généralement appelée la transition Sol-Gel.  

 

II.3. Transition Sol-Gel  

La transition Sol-Gel correspond au passage de l’état liquide (le sol) à l’état infiniment visqueux 

(le gel). Sous l’effet des réactions d’hydrolyse et de condensation, les monomères s’agrègent 

par création de liaisons (M-O-M) pour former des particules puis des amas de particules et enfin 

des agrégats (Figure II.3). Avec la poursuite de ces réactions, ces entités se lient en des chaînes 

ramifiées pour aboutir à un macro-agrégat. 

Cette évolution structurale, s’accompagne de modifications du comportement de la solution. 

En effet, sa viscosité augmente lentement et tend brusquement vers l’infini (Figure II.4) : le sol 

ne s’écoule plus si on renverse le récipient qui le contient. C’est à ce moment précis que l’on 

considère le gel comme formé. Cet instant caractérise le temps de gélification (noté Tg). 
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Figure II.4. Schématisation de l’évolution de la viscosité d’un gel de silice en fonction du 

temps au cours de la transition Sol-Gel (Tg). 

Au temps tg la structure ainsi formée contient encore des masses liquides emprisonnées. Leurs 

éliminations se fait par évaporation. 

Comme toutes réactions chimiques, la transition Sol-Gel est sensible à son environnement, à 

travers par exemple  la température ou l’humidité, qui peut ainsi suivant sa nature, modifier la 

cinétique des réactions mises en jeux. 

 

II.4. Paramètres influençant la cinétique des réactions     

Les caractéristiques du gel obtenu après hydrolyse et condensation dépendent de plusieurs 

paramètres dont il faudra tenir compte lors du choix d’un processus d’élaboration : 

II.4.1. La température  

C’est le premier paramètre à considérer, qui intervient dans toute réaction chimique. Dans notre 

cas, elle a une influence sur les vitesses d’hydrolyse et de condensation dès la préparation du 

sol, puis pendant le vieillissement ou le stockage. Evidemment, plus elle est élevée, plus les 

réactions sont rapides. 

II.4.2. Le choix de l’alcoxyde et de sa concentration 

Ce choix se fait en fonction de la réactivité de l’alcoxyde, et du type d’échantillon que l’on veut 

élaborer. Quant à la concentration du sol en précurseur, elle influence significativement les 

mécanismes réactionnels gérant le processus Sol-Gel et notamment les réactions de 
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condensation. Celles-ci sont favorisées par l’augmentation de la concentration en précurseur. 

En effet, en réduisant l’espace entre les groupements réactifs (hydroxyle et éthoxy), leur 

probabilité de rencontre et donc de réaction augmente. Le temps de gélification s’en voit ainsi 

réduit. 

II.4.3. La concentration en eau  

Le rapport r entre la concentration en eau et en silicium dans le sol (r = [H2 O]/ [Si]) influe 

significativement sur la structure du gel. L’augmentation de ce rapport favorise une hydrolyse 

plus complète des monomères Si-(OR)4, et donc une structure de gels plus colloïdale. Ce rapport 

agit également sur les réactions de condensation en favorisant une condensation d’alcool pour 

un rapport r < 2 et celle d’eau pour un rapport r > 2. En agissant sur les réactions d’hydrolyse 

et de condensation, ce rapport influe évidemment sur le temps de gélification associé. 

II.4.4. Le solvant 

A cause de la non-miscibilité de l’eau et des alkoxysilanes, le solvant est utilisé comme milieu 

réactionnel permettant de solubiliser les espèces réactives. Généralement, pour solvater les 

silicates tétrafonctionnels, les solvants polaires tels que les alcools sont utilisés. Il est alors 

préférable d’utiliser l’alcool correspondant au ligand –OR de l’alcoxyde afin d’éviter 

d’éventuelles réactions entres les différents composants susceptibles de modifier les cinétiques 

des réactions. Le sol de départ est donc généralement une solution alcoolique. 

II.4.5. Le pH du sol (choix du catalyseur) 

Etant donnés les mécanismes mis en jeu lors de la gélification, il semble évident que le pH va 

jouer un rôle important dans l’évolution des réactions. En effet, les ions H3O
+ et OH- n’ont pas 

la même influence sur les deux types de réaction : le cation H3O
+, attiré par l’oxygène, facilite 

la substitution des groupes OR par OH- (hydrolyse), tandis que l’anion  OH-, attiré par le métal 

M électronégatif, favorise la formation de liaison M-O-M (condensation). En résumé, on peut 

dire qu’un milieu acide favorise l’hydrolyse, alors qu’un milieu basique accélère la 

condensation (Figure II.5). 
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               Catalyse acide                                                                         Catalyse basique 

Figure II.5. Les différents assemblages possibles des amas polymériques. 

Une catalyse acide, favorisant l’hydrolyse, conduit à la formation d’amas longitudinaux ; au 

contraire, une augmentation de la condensation générée par une catalyse basique, mène à des 

amas caractérisés par une forme sphérique. 

La catalyse agit donc directement sur la forme du matériau élaboré. Ce facteur interviendra 

également de façon importante sur la porosité du matériau final, ce qui conditionnera 

partiellement les propriétés physiques.  

II.5.Vieillissement : 

La réaction qui entraîne la gélification ne s’arrête pas au point de gel ; elle se poursuit. 

L’ensemble de ce processus d’évolution du gel au cours du temps est appelé vieillissement. 

Le vieillissement du gel se traduit par des modifications physico-chimiques qui ont lieu après 

la gélification. Trois processus peuvent se produire : 

 la polymérisation (étape de renforcement du réseau grâce à de nouvelles liaisons)  

 le mûrissement (processus de dissolution et de reprécipitation)  

 la transformation de phase ou synérèse (contraction du réseau solide et expulsion du 

liquide interstitiel) 

Lorsque le gel vieillit, le phénomène de réticulation conduit au rétrécissement du matériau avec 

expulsion du solvant : on parle alors de « synérèse ». Indépendamment de la synérèse, il est 

possible de sécher le gel, soit en conditions atmosphériques, soit en conditions supercritiques. 

Dans les deux cas, on obtient un réseau plus ou moins dense sans solvant. 
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II.6. Séchage  

Lorsque l’élaboration de la solution est complète, il est possible de préparer le matériau souhaité 

sous différentes formes, qu’elles soient massives, en couches minces ou en poudre. Les xérogels 

et les aérogels ne sont que deux exemples de gels que l’on peut élaborer en monolithes massifs. 

Il est à noter que l’élaboration de matériau sous cette dernière forme est très délicate, le séchage 

s’accompagne d’une contraction, or cette contraction doit se produire de façon très homogène 

dans le matériau et très lentement. Dans le cas contraire, des craquelures apparaissent et le 

matériau peut se rompre en de nombreux fragments. 

II.6.1. Séchage évaporatif 

Le xérogel est obtenu lorsque le sol subit un séchage à pression atmosphérique et à température 

ambiante ou légèrement supérieure (séchage évaporatif). Le produit ainsi préparé, présente une 

texture poreuse. Cette méthode a la caractéristique principale de générer un possible 

effondrement de la texture lors de l’évaporation des solvants. 

II.6.2. Séchage supercritique  

Pour remédier au problème de contraction du matériau lors du séchage à température ambiante 

et à pression atmosphérique, cette méthode oblige à travailler avec des températures et des 

pressions élevées. L’aérogel fabriqué par cette méthode est caractérisé par une très grande 

porosité pouvant atteindre 90% d’où une densité très faible. De plus la structure du réseau du 

gel est conservée. 

II.7. Traitement thermique 

Le traitement thermique est la dernière étape dans le processus sol-gel. Selon le matériau qu’on 

souhaite avoir (monolithe, poudre, couche mince), un traitement thermique convenable doit être 

effectué.  

Au cours de notre travail nous avons effectué le même traitement thermique pour les différents 

matériaux dopés. Le schéma de la figure II.6 explique les différentes phases du traitement 

thermique imposé à nos échantillons. 
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Figure II.6. Principe du traitement thermique 

Notons que t1 est le temps nécessaire pour la monté de la température de l’ambiante jusqu’à la 

température du recuit choisie. (t2 –t1) représente le temps de recuit de l’échantillon une fois 

porté à la température voulue (dans nos études, ce temps de recuit est d’une heure quel que soit 

la température de recuit utilisée : 150°C, 200°C,…900°C)et et (t3 –t2) représente le temps 

nécessaire au retour à la température ambiante. 

III. Techniques expérimentales 

Pour la caractérisation structurale et optique de nos échantillons, nous avons utilisé plusieurs 

techniques telles que l’absorption optique UV-visible, la photoluminescence (PL), 

photoluminescence résolue en temps (PLRT ou déclin de luminescence), la spectroscopie 

d’affinement des raies de luminescence ou en anglais Fluorescence Line Narrowing (FLN) et 

l’absorption infra-rouge (FTIR). 

III.1. Spectroscopie d’absorption UV-visible  

L’absorption optique repose sur l’interaction des radiations lumineuses avec la matière.  Pour 

un verre dopé, l’étude de l’absorption optique met en évidence les transitions électroniques 

d’absorption dans le domaine de transparence du matériau. 

           III.1.1. Principe 

Au cours d’une expérience d’absorption, on mesure les variations de l’intensité transmise en 

fonction de la longueur d’onde. L’intensité lumineuse absorbée dépend du coefficient 
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d’absorption et de l’épaisseur du matériau traversé. Selon la loi de Beer-Lambert, l’intensité 

transmise est donné par : 

                                   
𝑑𝐼

𝐼
= −𝛼𝑎𝑏𝑠 𝑑𝑙      𝐼(𝜆) = 𝐼0 𝑒𝑥𝑝[−𝛼𝑎𝑏𝑠 𝑙]                     (Equation II.1)                     

où        

 I : l’intensité transmise 

 𝐼0 : l’intensité incidente 

 𝛼𝑎𝑏𝑠 : le coefficient d’absorption 

 l : l’épaisseur de l’échantillon 

 

 

Figure II.7 : Absorption de la lumière par un matériau. 

Les spectres d’absorption sont souvent enregistrés en densité optique (𝐷𝑂(𝜆)) en fonction de 

la longueur d’onde 𝜆.  

                                                 𝐷𝑂(𝜆) = log (
𝐼0

𝐼
)                                                    (Equation II.2) 

Le coefficient d’absorption, s’exprimant en cm-1, est alors donné par : 

                                  𝛼𝑎𝑏𝑠(𝜆) =
𝐿𝑛 10

𝑙
 𝐷𝑂(𝜆)                                                       (Equation II.3) 

En remplaçant dans la loi de Beer-Lambert, on obtient la relation : 

                                             𝐼(𝜆) = 𝐼0  10−𝐷𝑂(𝜆)                                                    (Equation II.4) 

           III.1.2. Dispositif expérimental 

Les mesures d’absorption optique sont réalisées à l’aide d’un spectrophotomètre à réseau 

Shimadzu UV-3101PC. Ce dernier peut couvrir une gamme spectrale étendue du proche 

ultraviolet à l’infrarouge, correspondant à des longueurs d’onde comprise entre 200 nm et 1700 

nm. La lumière émise est dispersée par un réseau puis envoyée sur une fente qui permet de 

sélectionner une longueur d’onde donnée. 

 

 

Milieu 

absorbant 
𝐼0(λ) 𝐼(λ) 
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III.2. Spectroscopie de photoluminescence 

Un matériau excité par un rayonnement optique peut émettre une radiation lumineuse (photons). 

C’est le phénomène de la photoluminescence. Cette technique est largement utilisée pour 

étudier les propriétés optiques des matériaux cristallins et vitreux contenants des centres 

luminescents. Les ions luminescents présents dans l’échantillon sont portés dans un état excité 

en absorbant les photons d’une longueur d’onde donnée. Ils se désexcitent ensuite de façon 

radiative et/ou non radiative. La désexcitation radiative correspond à la luminescence.  

III.2.1. Principe 

Selon  l’information  qu’on  souhaite  obtenir,  on  distingue  plusieurs  variantes  de  la 

photoluminescence. Parmi ces variantes on peut citer la photoluminescence stationnaire (PL), 

la photoluminescence résolue dans le temps (PLRT) et l’excitation de la photoluminescence 

(PLE). Seulement les mesures PL et PLRT ont été faites au cours de ce travail. 

III.2.2. Photoluminescence stationnaire (PL)  

Il s’agit d’une représentation, en fonction de la longueur d’onde d’émission   λem, de l’intensité 

lumineuse émise par l’échantillon pour une longueur d’onde d’excitation 𝜆𝑒𝑥 donnée.  

III.2.3. Photoluminescence résolue en temps (PLRT) 

Le principe de la photoluminescence résolue dans le temps est d’étudier la variation de 

l’intensité de luminescence en fonction du temps, c’est donc une étude cinétique, pour une 

transition donnée, permettant d’étudier les processus de relaxation, tels que les courbes de 

déclin de luminescence.  

III.2.4. Excitation de la photoluminescence (PLE)  

Il s’agit de mesurer, en fonction de la longueur d’onde d’excitation  𝜆𝑒𝑥   du photon, l’intensité 

lumineuse émise par l’échantillon pour une longueur d’onde d’émission  𝜆em donnée. 

III.2.5. Dispositif expérimental  

Le schéma de principe d’un montage conventionnel de photoluminescence est représenté 

sur la figure II.8. 
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Figure II.8. Dispositif expérimental de la photoluminescence. 

 

Ce montage comporte essentiellement les éléments suivants : 

 un laser Nd-YAG pour la photo-excitation 

 des lentilles et un miroir pour collecter et diriger le faisceau laser.  

 un photomultiplicateur pour transformer le signal lumineux en un signal électrique. 

 Un monochromateur pour disperser un signal monochromatique. 

 Un amplificateur pour amplifier le signal électrique. 

 Un cryostat pour l’étude à basses températures. 

 Un ordinateur pour acquérir et afficher les résultats. 

Ainsi les principales étapes effectuées lors d’une expérience de photoluminescence peuvent être 

résumés en trois grandes parties : 

 Excitation de l’échantillon.  

 Analyse et détection de la lumière émise.  

 Acquisition et traitement des données.  

 

III.3. Spectroscopie FLN 

Lentilles 

Ordinateur 

Monochromateur 

Compteur 

 Amplificateur 

Photomultiplicateur 

Laser 

Nd-YAG 

Echantillon 

Miroir 
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III.3.1. Principe 

Les excitations sélectives par la spectroscopie FLN consistent à exciter, à basse température 

(77K), dans la bande d’absorption du matériau un nombre d’ions qui se trouve en résonance 

avec la longueur d’onde du laser. On utilise la technique d’affinement des raies de luminescence 

pour montrer l’existence dans un matériau, de différents environnements contenant des ions 

luminescents [1][2][3]. En effet les variations qui existent entre les environnements locaux des 

ions luminescents sont à l’origine des élargissements inhomogènes des bandes d’émission et 

d’absorption [4]. Les distributions des sites occupés par la terre rare sont donc analysées à 

travers ces élargissements inhomogènes.  

Les premières analyses par la technique FLN ont été faites par Brecher et Riseberg sur le verre 

de type SiO2-BaONa2O-ZnO [5] avec les ions europium. Cette technique s’est ensuite étendue 

à l’étude d’autres ions luminescents tels que le néodyme Nd3+[6] [7] et le chrome Cr3+ [8]. Plus 

récemment, des études FLN ont permis de suivre l’évolution de l’environnement de Eu3+ dans 

les verres utilisés pour le stockage de déchets nucléaires [9]. 

III.3.2. Montage 

Le montage expérimental, utilisé pour la sélection des sites, est exactement le même que celui 

utilisé pour les mesures de luminescence.  Il n’y a que le laser qui change.  Dans ce montage 

l’excitation se fait par le laser accordable à colorant de type "SL4000 Dye" pompé par le laser 

Nd-YAG. Pour l’europium, le colorant est un mélange de rhodamine 610 chloride (B) et 590 

chloride (6G) ajusté empiriquement afin d’obtenir une émission laser accordable entre 570 et 

580 nm. Toutes les mesures FLN ont été effectuées à 77 K en refroidissant l’échantillon dans 

un cryostat à azote liquide afin de diminuer l’élargissement homogène des raies. La 

luminescence est ensuite collectée par les dispositifs de traitement électronique : Le 

photomultiplicateur et l’ordinateur. 
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Figure II.9. Dispositif expérimental de la spectroscopie FLN. 

III.4. Spectroscopie infra-rouge (FTIR) 

La spectroscopie infrarouge est l’un des outils spectroscopiques les plus utilisés pour la 

caractérisation des liaisons moléculaires.  En  effet,  la  position  des  bandes  d’absorption  est 

directement  liée  à  la  force  de  liaison  entre  les  noyaux  atomiques.  Et comme la  plupart  

des fréquences  de  vibration  moléculaires  correspondent  au  domaine  infrarouge  du  

rayonnement électromagnétique, il y aura absorption de l’onde incidente à chaque fois que la 

fréquence de l’onde  incidente  sera  égale  à  l’une  des  fréquences  de  la  molécule.  En  plus  

de  sa  rapidité  d’exécution,  cette  méthode  de  caractérisation  est relativement sensible  et  

non  destructrice. En effet, l’analyse des bandes d’absorption permettra de remonter aux 

groupent structuraux existants dans la matrice vitreuse et d’obtenir des informations précises 

sur l’organisation structurale du matériau. 

Dans notre cas les analyses sont effectuées sur des pastilles préparées par dispersion de 

l’échantillon réduit en poudre solide dans le bromure de potassium.  
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III.5. Diffraction des Rayons X 

La  diffraction  de  rayon  X  à  haute  résolution  est  une  technique pour l’étude des matériaux 

cristallisés. Elle permet donc la détermination de plusieurs paramètres physiques renseignant 

sur la qualité du matériau caractérisé et sa structure cristalline. 

III.5.1. Principe 

La  diffraction  de  rayon  X    à  haute  résolution  consiste  à  appliquer  un  rayonnement 

monochromatique  Kα1  déjà  triée  par  passage  de  la  lumière  source  à  travers  un 

monochromateur sur l’échantillon. Quand le rayonnement pénètre dans le cristal, il y a 

absorption d’une partie  de  l’énergie  et  excitation  des  atomes  avec  émissions  de  radiations  

dans  toutes  les directions.  Les  radiations  émises  par  des  plans  atomiques (hkl) et qui  sont  

en  phases  vont engendrer  un  faisceau  cohérent  qui  pourra  être  détecté.  Les  rayons  sont  

diffractés  dans  une direction  donnée  par  chacune  des  familles  des  plans  réticulaires (hkl) 

à  chaque  fois  que  la condition de Bragg suivante est réalisée: 

2 𝑑ℎ𝑘𝑙𝑠𝑖𝑛𝜃 = 𝑛 𝜆  

avec :  

 𝑑ℎ𝑘𝑙 : la distance interréticulaire donné par 
222

0

lkh

a
dhkl


  

 θ : l’angle de Bragg  

 n : l’ordre de diffraction (un entier) 

 λ : la longueur d’onde du faisceau incident ( = 1,54056 Å) 

 𝑎0 : le paramètre de maille du cristal 

Si nous connaissons la longueur d’onde du faisceau de rayon X, nous pouvons, à partir de la 

mesure  de  l’angle  de  Bragg,  déterminer  les  distances  interréticulaires  caractéristique  du 

matériau. Nous pouvons ensuite déterminer les paramètres de maille et identifier les phases et 

les structures cristallines de l’échantillon. 
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  

  

  

  

  

  

  

 

Figure II.10. Schéma représentant le principe de la diffraction des rayons X par les plans 

réticulaires d’indices h, k et l. 

III.5.2. Dispositif experimental 

Le dispositif expérimental du diffractomètre utilisé est figuré ci-dessous. Il est constitué 

par :  

 Un tube de rayon X à anode de cuivre. 

 Un générateur à haute tension qui alimente le tube de rayon X émettant les deux raies   

𝐾𝛼1et  𝐾𝛼2 du cuivre. 

 Un  monochromateur  à  quatre  cristaux  en  Germanium  permettant  d’obtenir  un  

faisceau monochromatique de faible divergence   

 Un  ensemble goniométrique assurant le mouvement de l’échantillon suivant trois axes 

de  rotations (ω, φ, et ) et trois axes de translations (x, y et z). 

Les translations selon X et Y permettent de sélectionner la zone analysée de l’échantillon et la 

translation Z permet d’avancer l’échantillon perpendiculairement au faisceau. L’angle 𝜔 est un 

angle de rotation autour de l’axe parallèle à la surface de l’échantillon alors que l’angle de 

rotation azimutal 𝜑 permet une rotation dans la gamme [0, 2Π] autour de l’axe perpendiculaire 

à la surface de l’échantillon. Par contre l’angle  est un angle qui donne l’inclinaison de 

l’échantillon par rapport à la verticale absolue. 

Faisceau 

diffracté 

Plans  Epaisseur 
d 

Faisceau incident 

2𝜃 

𝜃 𝜃 

Interférences 

  de couche atomiques 
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Le faisceau monochromatique frappe l’échantillon sous un angle 𝜔 et les rayons diffractés sont 

récoltés par un détecteur placé sous un angle 2θ par rapport au faisceau incident.  

 

Figure II.11.Dispositif du diffractomètre Discover D8  

III.6. Microscopie Electronique à Transmission 

III.6.1. Principe 

La microscopie électronique à transmission (MET) permet la caractérisation et l’observation 

des matériaux inorganiques en utilisant un faisceau d’électrons accélérés, transmis après avoir 

traversé un échantillon très mince (typiquement, l’épaisseur ne dépasse pas 100 nm). Les 

électrons transmis donnent naissance à une image dont la résolution peut atteindre 0,8 Å. Les 

images obtenues sont interprétées à l'aide d'un support théorique. En effet, l'intérêt principal de 

la microscopie électronique est de pouvoir combiner cette grande résolution avec les 

informations de l'espace de Fourier, et donc de la diffraction. 

Pour les observations, un système de lentilles magnétiques projette l'image de l'échantillon sur 

un écran fluorescent qui transforme l'image électronique en image optique. L’imagerie 

conventionnelle permet de visualiser la morphologie et la microstructure des échantillons 

(forme et distribution de taille des grains, joints de grains…) et de distinguer les zones amorphes 

des zones cristallisées, et c’est le cas de l’étude de nos échantillons de verres de silicophosphates 

codopés en nanoparticules de CdS. Pour les échantillons cristallins, un autre mode d'utilisation 

permet de visualiser le cliché de diffraction de l'échantillon et de mettre en évidence d’éventuels 

défauts (macle, dislocation, cristallinité) ou même d’étudier le réseau réciproque en retrouvant 

les paramètres de maille, le système cristallin et les conditions d’extinction. 



Chapitre II : Techniques expérimentales et Méthodes de modélisation et de simulation 

 

 

 

48 

 

IV. Dynamique moléculaire 

La dynamique moléculaire et les simulations numériques sont utilisées pour l’analyse des 

propriétés microscopiques d’une structure vitreuse afin de compléter les informations 

concernant les propriétés macroscopiques mesurées expérimentalement par la spectroscopie de 

luminescence et la technique FLN. 

Dans nos travaux, les simulations par dynamique moléculaire ont été faite essentiellement pour 

analyser l’environnement local des ions de terre rare dans le verre de silice contenant du 

phosphate et de l’aluminium. Nous analyserons donc l’ordre radial, les nombres de coordination 

et les distributions angulaires dans l’enviroonnement local des ions europium. 

          IV.1. Principes 

Le principe de la dynamique moléculaire est basé sur le fait qu’à partir d’une configuration 

initiale, en décrivant les interactions entre atomes, on peut déterminer l’état du système à 

n’importe quel instant ultérieur en résolvant les équations du mouvement de Newton. 

 

         IV.2. Equations du mouvement 

Considérons un ensemble réaliste de N positions atomiques. La force exercée sur un atome i, 

par les N-1 autres atomes peut s’écrire sous la forme : 

                                                    𝐹𝑖(𝑟𝑖) = ∑ 𝑓𝑖𝑗(𝑟𝑖𝑗)𝑗                                               (Equation II.5) 

où  𝑟𝑖 est la position de l’atome i par rapport à une origine arbitraire, 𝑓𝑖𝑗(𝑟𝑖𝑗) est l’ensemble de 

forces d’interaction entre paires atomiques, F, f, r étant des quantités vectorielles. 

L’accélération 𝑟𝑖̈ subie par l’atome i est déduite de la force  𝐹𝑖(𝑟𝑖) en utilisant l’équation de 

Newton : 

                                                         𝐹𝑖(𝑟𝑖) =  𝑚𝑖𝑟̈𝑖                                                  (Equation II.6) 

où 𝑚𝑖 est la masse de l’atome i. 

Pour résoudre cette équation, l’algorithme le plus couramment utilisé est basé sur le 

développement de Taylor de la position dépendante du temps. Pour déterminer, donc, la 

position r(t) d’un atome, on utilise un développement de la position en t+δt et t- δt : 
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                      𝑟(𝑡 + 𝛿𝑡) = 𝑟(𝑡) + 𝑟̇(𝑡)𝛿𝑡 +
1

2
𝑟̈𝛿𝑡2 +

1

6
𝑟𝛿𝑡3 + 𝑜(𝛿𝑡4)                  (Equation II.7) 

                      𝑟(𝑡 − 𝛿𝑡) = 𝑟(𝑡) − 𝑟̇(𝑡)𝛿𝑡 +
1

2
𝑟̈𝛿𝑡2 −

1

6
𝑟𝛿𝑡3 + 𝑜(𝛿𝑡4)                (Equation II.8) 

En additionnant ces deux équations, on obtient l’algorithme de Verlet [10]: 

                      𝑟(𝑡 + 𝛿𝑡) = 2𝑟(𝑡) − 𝑟(𝑡 − 𝛿𝑡) + 𝑟̈𝛿𝑡2 + 𝑜(𝛿𝑡4)                         (Equation II.9) 

Une amélioration est apportée à cet algorithme pour remédier l’inconvénient d’accorder moins 

d’importance aux vitesses qu’aux positions.  Pour ce faire les nouvelles vitesses à 𝑡 +
1

2
𝛿𝑡 et à 

𝑡 −
1

2
𝛿𝑡 sont calculées en utilisant les équations : 

                                                  𝑣 (𝑡 +
1

2
𝛿𝑡) =

𝑟(𝑡+𝛿𝑡)−𝑟(𝑡)

𝛿𝑡
                                (Equation II.10)                      

                                                    𝑣 (𝑡 −
1

2
𝛿𝑡) =

𝑟(𝑡)−𝑟(𝑡−𝛿𝑡)

𝛿𝑡
                              (Equation II.11)                    

En utilisant l’équation II.9, on obtient : 

                                                 𝑣 (𝑡 +
1

2
𝛿𝑡) =

𝑟(𝑡)−𝑟(𝑡−𝛿𝑡)

𝛿𝑡
+ 𝑟 ̈ 𝛿𝑡                       (Equation II.12)                        

                                                 𝑣 (𝑡 +
1

2
𝛿𝑡) = 𝑣 (𝑡 −

1

2
𝛿𝑡) + 𝑟(𝑡) ̈ 𝛿𝑡                (Equation II.13)                        

Des équations II.9 et II.12 les positions sont ainsi calculées par : 

                                               𝑟(𝑡 + 𝛿𝑡) = 𝑟(𝑡) + 𝑣 (𝑡 +
1

2
𝛿𝑡) 𝛿𝑡                     (Equation II.14) 

Et les vitesses sont données par : 

                                           𝑣(𝑡) =
1

2
[𝑣 (𝑡 +

1

2
𝛿𝑡) + 𝑣 (𝑡 −

1

2
𝛿𝑡)]                    (Equation II.15)                       

          IV.3. Choix du potentiel 

Comme on vient de le voir, la détermination des trajectoires des atomes, nécessite la 

connaissance des forces interatomiques et les potentiels dont elles dérivent. La force 𝑓𝑖𝑗(𝑟𝑖𝑗) 

exercée par l’atome j sur l’atome i est donnée par : 

                                                                   𝑓𝑖𝑗(𝑟𝑖𝑗) = −∇𝑉𝑖𝑗(𝑟𝑖𝑗)                          (Equation II.16) 

où 𝑉𝑖𝑗 est le potentiel d’interaction entre les atomes i et j. 
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En effet, dans la littérature il existe plusieurs modèles de potentiel d’interaction employé pour 

la simulation des structures amorphes. Notre choix s’est porté sur le potentiel de Buckingham 

à deux corps, dont la forme est : 

                                                 𝑉(𝑟𝑖𝑗) =
𝑞𝑖𝑞𝑗

4𝜋𝜀0𝑟
+ 𝐴𝑖𝑗 exp (−

𝑟𝑖𝑗

𝜌𝑖𝑗
) −

𝐶𝑖𝑗

𝑟𝑖𝑗
6                   (Equation II.17) 

avec 𝐴𝑖𝑗, 𝜌𝑖𝑗, 𝐶𝑖𝑗 des paramètres du potentiel entre les atomes i et j. 

Le potentiel Buckingham diverge vers moins l'infini en raison de la dominance du terme −
𝐶𝑖𝑗

𝑟𝑖𝑗
6  

à faibles distances interatomiques et peut conduire à la fusion des atomes lorsque le système est 

conduit à des températures élevées. Pour remédier à ce problème, le potentiel du Buckingham 

est modifié en ajoutant un terme correctif 𝑉′
𝑖𝑗(𝑟𝑖𝑗) =

𝐵

𝑟𝑖𝑗
𝑛 + 𝐴𝑖𝑗𝑟𝑖𝑗 [11][12].  

L’utilisation du modèle à deux corps seul peut générer des structures comprenant quelques 

défauts. Pour pallier cet inconvénient, Feuston et Garofalini y ajoutent un terme à trois corps 

qui prend en compte les angles formés par les liaisons iono-covalentes : 

                                              𝑉𝑖𝑗𝑘(𝜃) =
1

2
𝐾𝑖𝑗𝑘(𝜃𝑖𝑗𝑘 − 𝜃)2                                    (Equation II.18) 

où i est l’atome central ayant les atomes j et k comme voisins,  la constante 𝐾𝑖𝑗𝑘 sert à ajuster le 

poids de la correction,  θijk  est l’angle formé par le triplet d’atomes, et 𝜃 est un angle de référence 

fixé par exemple à 109,47° pour l’interaction O-P-O [13]. Sachant que la silice seule sans 

codopage en phosphore et/ou en aluminium n’est pas concernée par l’interaction à trois corps.  

         IV.4. Outils d’analyse. 

IV.4.1.Fonction de distribution radiale  

La fonction de distribution radiale (en anglais Radial Distribution Function ou RDF) nous 

donne des informations sur la répartition radiale d’un élément autour d’un autre élément. 

Notons dNij(r), le nombre d’atome de type j contenus dans une coquille de volume dv compris 

entre les sphères de rayons r et r + dr centrées autour d’un atome i, la fonction de distribution 

radiale gij s’exprime comme : 

                                                       (
𝑑𝑁𝑖𝑗

𝑑𝑉
)

𝑟
=

𝑁𝑗

𝑉
𝑔𝑖𝑗(𝑟)                                       (Equation II.19)               
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où Nj représente le nombre total d’atomes de type j contenus dans la boite de simulation de 

volume V. 

dV s’exprime comme : 

                                                                     dV=4π r2 dr                                    (Equation II.20)                    

gij(r) se formule donc comme suit : 

                                                               𝑔𝑖𝑗(𝑟) =
1

4𝜋 𝑟2𝜌𝑗 

𝑑〈𝑁𝑖𝑗〉

𝑑𝑟
                            (Equation II.21) 

où 𝑑〈𝑁𝑖𝑗〉 indique que l’évaluation de 𝑁𝑖𝑗 résulte d’une moyenne temporelle et  𝜌𝑗 =
𝑁𝑗

𝑉
 est la 

densité moyenne de l’espèce j considérée. 

IV.4.2.Fonction de distribution cumulée  

La fonction de distribution cumulée (en Anglais CDF pour cumulative distribution function) 

représente la somme du nombre d’atome contenu dans une sphère de rayon r : 

                                                      𝑛𝑖𝑗(𝑟) = ∫ 𝑑〈𝑁𝑖𝑗(𝑟′)〉
𝑟

0
                                  (Equation II.22)                  

Soit 

                                                        𝑛𝑖𝑗(𝑟) = ∫ 𝜌𝑗𝑔𝑖𝑗(𝑟′)4𝜋 𝑟′2𝑑𝑟′𝑟

0
                    (Equation II.23)                    

Cette fonction permet de calculer le nombre de coordination relatif aux différentes couches 

d’atomes autour du site origine. 

IV.4.2. Fonction de distribution angulaire 

La fonction de distribution angulaire aijk informe sur la répartition statistique de la valeur de 

l’angle θijk entre trois atomes voisins j, i et k. Elle est définie par : 

                                               𝑎𝑖𝑗𝑘(𝜃) =
1

𝑁𝑎
∑ 𝛿(𝜃 − 𝜃𝑖𝑗𝑘)

𝑙

𝑁𝑎
𝑙=1                           (Equation II.24)                       

Où  𝑁𝑎 est le nombre total d’angles considérés, dépendant à la fois du nombre de configurations 

ainsi que du nombre d’atomes dans la simulation. Pour faire ces calculs on doit donc introduire 

des rayons de coupure qui sont déduits des premiers minimas dans les RDF des atomes 

concernés. 
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IV.4.3. Paramètres du champ cristallin 

Comme il est indiqué au premier chapitre, l’incorporation de l’ion terre rare dans une matrice 

solide se manifeste par l’action du champ cristallin sur cet ion luminescent. Par conséquent, les 

paramètres du champ cristallin tiennent compte de la configuration électronique et donc de 

l’effet d’écrantage propre à chaque terre rare. 

Pour calculer les paramètres du champ cristallin, on affecte une charge effective à chacun des 

atomes constituant l’environnement en utilisant le modèle de charge ponctuelle[14] : 

                                              𝐴𝑘,𝑞 = −𝑒2 ∑
𝑞𝑗

𝑅𝑗
𝑘+1𝑗 (−1)𝑞𝐶−𝑞

(𝑘)
(𝑅𝑗)                      (Equation II.25)                         

où j représente les atomes environnants, de charge effective 𝑞𝑗 et situés à la distance 𝑅𝑗 de l’ion 

de terre rare. 

L’action du champ cristallin sur la terre rare varie en fonction de sa configuration électronique 

propre qui produit des effets différents d’écrantage de l’action du champ cristallin. Ainsi les 

paramètres 𝜌𝑘 sont introduits pour tenir compte de l’effet de l’écrantage et relier les paramètres 

𝐴𝑘,𝑞et𝐵𝑘,𝑞. Les paramètres du champ cristallin sont alors écrits : 

                                                                 𝐵𝑘,𝑞 = 𝜌𝑘𝐴𝑘,𝑞                                        (Equation II.26)                                   

Soit pour l’europium : 

𝜌2 = 0,1666 Å2, 𝜌4 = 0,4836 Å4 et 𝜌6 = 1,2503 Å6. 

Dans notre cas, avec les ions europium, on calcule les paramètres B22 et B20 pour chacun des 

sites occupés par ces terres rares. En effet ces deux paramètres sont directement liés à la 

structure locale autour des ions d’europium. Ils dépendent généralement de la distance entre la 

terre rare et les ligands de coordination, ainsi que de la géométrie de site occupée par ces ions 

luminescents. 

IV.5. Logiciel de simulation par dynamique moléculaire et moyens de calculs 

Les simulations par dynamique moléculaire effectuées au cours de cette étude ont été réalisées 

avec le programme LAMMPS (large-scale atomic/molecular massively parallel simulator) [15]. 

Ce logiciel est couramment utilisé pour la simulation numérique au sein du laboratoire LPhiA 

de l’Université d’Angers et il a été adapté pour permettre l’utilisation d’un terme à trois corps 

dans l’expression du potentiel d’interaction. Il est très simple à utiliser surtout lorsqu’on a 
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besoin d’enchainer plusieurs étapes pour générer une structure vitreuse (fusion, trempe…). 

C’est pour toutes ces raisons qu’on a choisi de travailler avec ce logiciel plutôt qu’un autre des 

programmes existants (DL_POLY [16], GROMOS [17], AMBER [18], X-PLOR [19], moldy 

[20]). 

Les différents programmes d’analyse de la structure simulée permettant d’obtenir les fonctions 

de distribution radiale, cumulée et angulaire, ont été développés au laboratoire. 

V. Conclusion 

Au cours de ce chapitre nous avons expliqué les techniques utilisées pour caractériser les 

structures vitreuses. Nous avons présenté une description des appareils utilisés pour l’étude 

optique et l’étude structurale de nos échantillons, ainsi qu’un aperçu général sur le principe de 

la dynamique moléculaire.   
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Chapitre III  

 Caractérisation des verres de silice(SiO2) codopés en 

phosphate(P2O5) et dopés en ions europium (Eu
3+
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I. Introduction 

Bien que les travaux effectués au cours de cette étude aient été essentiellement 

expérimentaux (fabrication des échantillons et caractérisations spectroscopiques), les résultats 

obtenus ont été continuellement mis en corrélation avec ceux déduits des simulations 

numériques. Ce chapitre introduit donc la méthode de fabrication des échantillons de 

silicophosphates dopés en ions europium, ainsi que les différents résultats spectroscopiques et 

de dynamique moléculaire (DM) trouvés pour ce type de verre. 

II. Préparation des échantillons 

Les differentes matrices vitreuses sont élaborées par la méthode sol-gel. En fonction du rapport 

de concentration en dopant (Eu3+) et codopant (P5+), une série d’échantillons de verres de 

silicophosphate a été fabriquée par hydrolyse et condensation de tétraéthylorthosilicate (TEOS) 

et de tétraéthylphosphate (TEP) comme précurseurs de silice et de phosphate, d’éthanol (C2H5-

OH) et d’eau distillée (H2O) comme solvants et d’acide chlorhydrique (HCl) comme catalyseur. 

L’europium a été introduit au premier stade du processus en faisant dissoudre des nitrates 

d’europium (Eu(NO3)3.5H2O) dans le mélange [1][2]. On étudie spécifiquement l’échantillon 

dont les proportions molaires des différents constituants sont données dans le tableau III.1. 
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Tableau III.1 : Proportions molaires des différents constituants du verre étudié 

(Si/P/Eu=1/0.1/0.01). 

Nom du 

composé 

TEOS TEP C2H5-OH H2O HCl Eu(NO3)3.5H2O 

Rapport 

molaire 

1 0,1 4 3 0,2 0,01 

 

Les solutions sont agitées pendant deux heures. A ce stade, la réaction d’hydrolyse est supposée 

achevée et celle de condensation est enclenchée. La solution est donc versée dans des récipients 

adéquats pour obtenir des monolithes ayant la forme de ces récipients. Les échantillons sont 

laissés pour séchage à température ambiante. Dans le but d’éviter les fissures de la 

silicophosphate monolithique, la durée de cette opération a été assez longue (environ 5 

semaines) et le récipient a été scellé par un para-film où nous avons pratiqué quelques petits 

trous pour l’aération. Au cours de cette période, l’évaporation d’une grande quantité d’eau et 

de résidus organiques contenus dans le gel est assurée et nous obtenons donc un xérogel. 

 

III. Caractérisation spectroscopique 

III.1.Étude des verres en fonction de la température de recuit 

III.1.1. Spectres de luminescence 

Les spectres de luminescence des ions europium (Eu3+) dans les matrices vitreuses étudiées 

peuvent nous fournir des informations indispensables sur l'environnement local des ions Eu3+. 

Par conséquent, nous avons enregistré les spectres de photoluminescence (PL) pour les 

différentes étapes de densification du gel au verre pour la matrice de silicophosphate de 

composition Si/P/Eu=1/0.1/0.01. Nous avons utilisé la longueur d'onde d'excitation de 355 nm. 

Comme on le voit sur la figure III.1, les bandes d'émission associées aux transitions  5D0→ 

7F0,1,2,3,4 appartenant aux transitions internes 4f-4f des ions Eu3+
 apparaissent dans chaque 

spectre. 

Une évolution importante du spectre d'émission a été clairement constatée, ce qui montre que 

l'effet du traitement thermique est significatif. En particulier, pour les échantillons traités à une 

température inférieure à 200 ° C, la transition 5D0 → 7F2 n’est pas beaucoup plus intense que la 

transition 5D0 → 7F1. L’ensemble du spectre est presque équivalent à celui des ions europium 
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dans un environnement aqueux : les transitions 5D0 → 7F0,1,2,3,4 ne sont pas bien structurées et 

ont des intensités relativement faibles. Cela est dû à la forte densité des groupements hydroxyles 

(OH), se traduisant par un environnement à forte symétrie autour des ions Eu3+. Un faible 

élargissement inhomogène est aussi remarqué à basses températures qui est essentiellement dû 

à des environnements qui sont tous quasi-identiques. Dans des travaux précédents, il a déjà été 

mis en évidence des changements au cours du processus de densification pour les verres de 

silice dopés[3], et codopés[4]. Les auteurs de ces travaux ont rapporté l'effet des milieux aqueux 

sur l'extinction de la luminescence et la création de pièges causés par la présence des 

groupements OH ce qui explique la faible intensité des spectres mesurés. 

À partir de la température de 250°C, la transition 5D0→7F1 s’élargit et devient plus asymétrique, 

plus structurée. Au-dessus de cette température, les modifications deviennent moins 

importantes et aucun changement brutal n’est constaté.  

En effet les changements observés dans les spectres PL reflètent la transformation de 

l'environnement local autour des ions europium : la distance entre l'ion luminescent et les 

ligands, l'arrangement angulaire, le nombre de coordination… provoquant ainsi une variation 

de l'intensité du champ de ligand, et par conséquent des niveaux d’énergie de l'ion luminescent. 

D'un point de vue pratique, le nombre de raies observées pour les transitions 5D0→7FJ dans le 

spectre de luminescence peut être utilisée pour aider à déterminer la symétrie des sites occupés 

par l’ion Eu3+  [5]. 
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Figure III.1: Spectres d’émission après excitation à 355 nm de verres dopés à 1% en ions 

europium(/Si/P/Eu=1/0,1/0.01) en fonction de la température de recuit de 150°C à 900°C. 

Les intensités ont étés normalisées sur la bande d’émission 5D0→7F1. 

 

En effet, la forme et la position de la première transition, 5D0→7F0, sont très sensibles au champ 

électrostatique généré par la structure locale. Par conséquent, on remarque une légère évolution 

de la position de cette transition vers les hautes énergies lorsque la température de recuit 

augmente, ce qui confirme le changement structural dans la matrice vitreuse de silicophosphate 

en fonction du traitement thermique. La seconde transition 5D0→7F1, est principalement 

dipolaire magnétique et son intensité est insensible au champ local, mais le splitting associé est 

directement lié à la force du champ cristallin et à la symétrie du site. L'intensité et la forme de 

la troisième transition, 5D0→7F2, dépendent fortement de l'intensité du champ cristallin.  

Pour étudier l'environnement local des ions europium, nous nous concentrerons sur l’analyse 

de la bande 5D0→7F1. Les énergies des composantes Stark de cette bande, pour les différentes 

températures de recuit, sont obtenues par un ajustement gaussien, comme le montre la Figure 

III.2 avec la même surface pour les différents pics et la même largeur des deux pics à faible 

énergie car l’affinement tient compte de ces contraintes. Pour les basses températures, trois 

gaussiennes sont suffisantes pour obtenir un bon ajustement, alors que pour les températures 
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les plus élevées, six gaussiennes sont nécessaires. L'existence de trois pics qui se chevauchent 

pour cette transition à basse température (250°C) est la première indication d’une force du 

champ cristallin faible et homogène d’un site à l’autre dans ce verre [6]. 
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Figure III.2: Ajustement gaussien de la bande d’émission5D0 → 7F1 pour les deux 

échantillons recuits à 250°C et à 900°C. Les mesures ont été effectuées à température 

ambiante sous excitation à 355 nm. 

 

D'autre part, la présence de plus que trois pics dans la même bande à haute température (900°C) 

représenté sur la Figure III.2, peut être expliquée de deux façons : l'excitation sélective qui ne 

touche que certains types de sites différents et/ou la présence d’un transfert d'énergie entre les 

différents sites. En effet, certains auteurs ont expliqué l'asymétrie des sous-niveaux par des 

transferts d'énergie entre les ions de terres rares. Motegi et al.[7] ont montré qu’un transfert 

d'énergie non résonnant peut avoir lieu dans le verre de Ca (PO3)2 lorsque la concentration 

d'europium est supérieure à 20% molaire. Toutefois, cette concentration est beaucoup plus 

élevée que celle qui a été utilisée dans la présente étude (1% molaire). Par ailleurs, Ollier[8] a 

montré que la diffusion entre les ions Eu3+ ne se produit pas à une concentration de 1% molaire. 

En outre, Belliveau et al.[9] ont attribué l'asymétrie des bandes d'émission aux phonons 

absorbés, qui apparaissent pour les faibles longueurs d'onde d'excitation. Cependant, 

l'apparition de ces bandes, même pour une excitation à une longueur d'onde supérieure à 576 
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nm (Figure III.6), soutient l'hypothèse de l’existence de deux environnements pour l'europium 

trivalent dans les échantillons traités à des températures supérieures à 250°C. Des résultats 

similaires ont été obtenus dans d'autres verres d'oxydes dopés avec Eu3+[8][9]. Dans les verres 

de silicophosphate, SiO2 et P2O5 sont des formateurs de réseau et donc l'ion de terre rare peut 

occuper des sites d'au moins deux types d'environnements chimiques, compte tenu des 

premières et secondes sphères de coordination. Dans le présent verre, deux environnements 

distincts dans un verre sol-gel de silico-phosphate dopé Eu3+ sont donc attendus : un qui est 

riche en phosphore, et l’autre qui est riche en silicium et pauvre en phosphore. 

 

III.1.2. Paramètres du champ cristallin 

Afin d'obtenir un meilleur aperçu de la structure locale autour des ions d’europium, nous 

avons calculé les paramètres du champcristallin B20 et B22 qui contiennent des informations 

purement géométriques sur l'environnement local des ions Eu3+. Ensuite le paramètre de la force 

du champ cristallin S2 est déterminé à partir de ces valeurs de B20 et B22. Ainsi, on a : 

𝜀0 = 𝐸0 + 1

5
𝐵20                                     (Equation III.1)  

𝜀± = 𝐸0 − 1

10
𝐵20 ± √6

10
𝐵22              (Equation III. 2) 

Avec ε0<ε-<ε+ correspondant aux trois composantes Stark du niveau7F1et 𝐸0 son barycentre 

énergétique. De telle manière on peut obtenir les paramètres du champ cristallin du second ordre 

B20 et B22 : 

𝐵20 = −5

3
(𝜀+ + 𝜀− − 2𝜀0)              (Equation III.3)  

𝐵22 = 5

√6
(𝜀+ − 𝜀−)                                                                                           (Equation III.4) 

On en déduit donc le paramètre de la force du champ cristallin du second ordre S2 : 

𝑆2 = √1

5
(𝐵20

2 + 2𝐵22
2 )                                                                                           (Equation III.5) 

Les variations de ces paramètres en fonction de la température de recuit sont représentées sur 

les figures III.3 et III.4. 
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Figure III.3: -B22/ B20 calculé à partir les positions énergétiques de la bande 5D0→7F1 dans le 

verre sol-gel de silicophosphate dopé 1% molaire en ions d’europium pour différentes 

températures de recuit. 
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Figure III.4 : Paramètre S2 du champ cristallin, calculé à partir les positions énergétiques de 

la bande 5D0→7F1 dans le verre sol-gel de silicophosphate dopé 1% molaire en ions 

d’europium pour différentes températures de recuit. 
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Comme le montre la figure III.3, deux régimes principaux se distinguent en fonction de la 

température de traitement thermique. Le premier se termine à 600 ° C et se caractérise par un 

seul comportement des deux paramètres de champ cristallin B20 et B22, alors que deux 

comportements différents de ces paramètres sont clairement visibles dans le second régime. 

Pour une température inférieure à 250 ° C, ces paramètres présentent des variations avant d'être 

constants. Cela peut être dû à la perte d'eau importante au cours de la première étape de séchage. 

Au-dessus de 250 ° C, la structure du gel devient plus compacte simultanément avec une 

profonde modification de la structure locale autour d'ions Eu3+. D'autre part, les deux 

comportements des paramètres du champ cristallin, qui apparaissent dans le deuxième régime, 

peuvent être associés à la création de deux types de sites (I et II). Pour ces sites, les valeurs B20 

et B22 sont à peu près indépendante de la température de traitement thermique, ce qui signifie 

que l'environnement local autour des ions Eu3+ n'a pas changé. Etant donné que les valeurs des 

paramètres du champ cristallin pour le site I sont presque les mêmes que ceux observés dans le 

premier régime, on peut supposer que parmi les ions europium, il y a une partie qui occupent 

les sites insérés dans l'environnement de la silice, le constituant principal du verre, tandis que 

les autres ions peuvent occuper des sites dans les régions contenant une grande quantité de 

phosphore. En effet, lorsque la température augmente, les atomes du phosphore seront insérés 

progressivement dans le réseau du verre de silice. En outre, suite à la densification, la distance 

entre les ions Eu3+ et l'oxygène environnant sera réduite de telle sorte que des distorsions se 

produiront dans le réseau. Par conséquent, la proportion des liaisons de l'oxygène de type P-O-

Si dans la première sphère de coordination de la terre rare est augmentée en donnant naissance 

à un nouveau type de sites pour les ions europium. En effet, les valeurs de B20 et B22 dépendent 

de la longueur de la liaison, r, entre les ligands de coordination et l'ion central, et ils sont donnés 

par[9] : 

                                                                 𝐵20 ∝
3𝑍2−𝑟2

𝑟3                                           (Equation III.6)  

                                                          𝐵22 ∝
𝑥2−𝑦2

𝑟3 or𝐵20 ∝
2𝑥𝑦

𝑟3                            (Equation III.7)  

 

Ces relations montrent que B20 et B22 dépendent de la distance entre les ions Eu3+ et leurs 

ligands, et la géométrie du site occupé par ces ions de terres rares. Par conséquent, ces 

paramètres sont généralement utilisés pour identifier plus précisément l'environnement local de 

l’ion de l’europium. Nous pouvons donc interpréter les valeurs relativement élevées de B20 et 
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B22 sur le site II par une diminution de la distance entre les atomes d’europium et leurs oxygènes 

voisins. 

De même pour ce qui a été obtenu pour B22 et B20, le paramètre S2 de la force du champ cristallin 

montre deux comportements distincts lorsque la température de recuit augmente. A des 

températures inférieures à 250 °C, S2 montre des fluctuations dues à la perte d'eau importante 

encapsulée dans la structure. Au-dessus de cette température, ce paramètre reste presque 

constant en raison de la suppression lente des groupes hydroxyle. En accord avec ce qui précède, 

l'apparition des deux comportements à des températures supérieures à 600 ° C est une indication 

de la présence de deux types de sites d'europium. Pour le premier type, la force du champ 

cristallin possède à peu près la même valeur que celle observée au-dessous de cette température 

de transition, tandis que pour le second type de sites, le paramètre S2 diminue avant d'être à peu 

près constant. La constance de S2 à des températures supérieures à 800 °C indique que le réseau 

de verre atteint sa stabilité et son arrangement final. 

 

III.1.3. Déclins de luminescence et durées de vie 

Pour mieux éclaircir les changements dans la structure de verre, l'analyse de la variation 

du temps de déclin de luminescence en fonction de la température de recuit a également été 

effectuée. Les courbes de déclin obtenues sont fortement non exponentielles pour les 

températures inférieures à 600°C (figure III.5). Au-delà de cette température, la décroissance 

devient presque exponentielle. Ainsi, nous avons évalué une durée de vie moyenne  du déclin 

de luminescence en utilisant l’expression : 

                                                               𝜏 =
∫ 𝑡𝐼(𝑡)𝑑𝑡

∫ 𝐼(𝑡)𝑑𝑡
                                              (Equation III.8)                                                

Pour expliquer le comportement de déclin, deux facteurs principaux peuvent être considérés. A 

des températures plus basses, les groupements hydroxyles, qui sont encore abondants autour 

des ions Eu3+, sont à l’origine de la décroissance de la durée de vie par transfert d’énergie assisté 

par phonons. En effet, la transition5D0→7F2 atteint un maximum à 611 nm (16366 cm-1), qui 

correspond à la cinquième harmonique de la fréquence de vibration des groupements 

hydroxyles [10]. 
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Figure III.5. Evolution des courbes de déclin de luminescence obtenue en fonction de la 

température de recuit de l’échantillon de silicophosphate dopé 1% molaire en ions 

d’europium. Toutes les mesures sont effectuées à 300K avec l’excitation de 355 nm au 

maximum de la bande d’émission 5D0→7F2. 

Ainsi, l'augmentation de la durée de vie en fonction de la température de traitement thermique 

(Figure III.6), peut être due à l'élimination partielle des groupements OH présents dans la 

matrice vitreuse. En outre, le caractère non-exponentiel des courbes de déclin pour les basses 

températures peut également être attribué au transfert d'énergie entre les ions Eu3+. Cependant, 

la probabilité de ce processus devrait être négligeable en raison de la faible concentration de 

dopage de l'europium. Par suite, on peut attribuer le caractère non-exponentiel du déclin de 

luminescence à la présence de sites différents pour les ions europium dans cette matrice vitreuse 

en raison de l'hétérogénéité habituellement observée dans les verres. Sur la base de la discussion 

ci-dessus, et en tenant compte du comportement de la durée de vie en fonction de la température 

de recuit (Figure III.6) nous avons supposé la présence de deux sites distincts d'europium, l'un 

avec un environnement plus symétrique, ayant une durée de vie plus longue, tandis que l'autre 

est plus dissymétrique, présentant une courte durée de vie. 
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Figure III.6.Variation de la durée de vie en fonction de la température de recuit pour 

l’échantillon de silicophosphate dopé 1% molaire en ions europium.  

 

Nous remarquons qu’aux températures les plus élevées, la durée de vie devient presque 

constante indiquant que la structure du verre est bien établie. Le caractère quasi-exponentiel 

peut être interprété par le fait que les sites des centres luminescents se ressemblent d’avantage 

et ne sont plus soumis à la désexcitation non radiative relative aux groupements OH.  

 

 

Il est à noter aussi que les valeurs obtenues de la durée de vie pour des températures de 

traitement thermique les plus élevées sont plus grandes que celles obtenues pour le verre à base 

de SiO2 seule (𝜏 = 2,4 ms et 1,5 ms pour respectivement le verre de silice co-dopé phosphore 

et le verre de silice seule), indiquant que l'ajout de phosphore est a priori un moyen efficace 

pour éviter le regroupement des ions de terres rares. Un autre résultat important observé dans 

cette étude consiste à obtenir des durées de vie relativement plus élevées que celles observées 

dans les verres SiO2-Al2O3 dopés europium (𝜏 = 2,4 ms et 2,2 ms pour respectivement la silice 

dopée europium et co-dopée phosphore et la silice dopée europium et co-dopée aluminium) 

[11].Ceci est dû au fait que l’aluminium augmente le maintien des groupements OH dans les 

verres sol-gel puisque les ions Al3+ ont une densité de charge positive qui leur permet d’attirer 

les groupes OH- beaucoup plus que le phosphore. Cela peut aussi expliquer l'apparition de la 
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structuration dans les spectres PL à une température (250°C), inférieure à celle observée 

(350°C) dans les verres SiO2-Al2O3[11]. 

 

III.2.Etude par affinement des raies de luminescence (spectroscopie FLN) pour 

l’échantillon de silicophosphate recuit à 900°C. 

III.2.1.Spectres FLN 

Pour obtenir plus d'informations sur la structure locale des ions Eu3+ dans notre verre de 

silicophosphate, une étude a été réalisée par la technique de la spectroscopie FLN à 77K pour 

l’échantillon recuit à 900°C. Un laser à colorant pulsé a été utilisé pour exciter de façon 

sélective la bande d'absorption 7F0→5D0. 

Comme on peut le voir sur la figure III.7, les spectres contiennent une large bande dans 

l’intervalle [585 nm- 600 nm] constituée de trois pics associés aux trois composantes Stark de 

la bande 5D0→7F1. On peut aussi observer l'apparition d'un pic supplémentaire sur le côté de  

plus haute énergie (à environ 585 nm)  ce qui est similaire à ce qui a été trouvé dans d'autres 

verres[12][13][14].  
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Figure III. 7. Spectres FLN pour le verre de silicophosphate ayant le rapport molaire 

Si/P/Eu=1/0.1/0.01 et recuit à 900°C. Les mesures sont effectuées à 77K avec les longueurs 

d’onde d’excitation indiquées sur la figure et matérialisées par une flèche. 
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Ce pic se déplace et disparait progressivement vers la région de faible énergie lorsque la 

longueur d'onde de l'excitation laser augmente. Cela peut indiquer que les ions Eu3+ sont 

diversement dispersés et que leur environnement local est très différent présentant aux moins 

deux types de sites distincts. Enfin, les cinq composantes de bande d’émission5D0→7F2 ne sont 

pas bien résolues en particulier pour l'excitation à haute énergie de la transition d'absorption 

7F0→5D0. Ceci est probablement dû au fait qu’à l’excitation à haute énergie, les deux types de 

sites conduisent à la superposition des 5 pics deux fois : chacun des deux sites contribue à 5 

pics (5 composantes Stark du niveau 7F2), ce qui est donc à l’origine de cette mauvaise 

résolution. 

 III.2.2.Paramètres du champ cristallin 

Afin d'estimer la force du champ cristallin S2, on a ajusté les spectres FLN, selon la suggestion 

de Lavin et al. [14]. En effet, pour les différents spectres co-dopés phosphore, on soustrait la 

contribution du spectre non co-dopé phosphore avec une combinaison de trois pics en plus du 

spectre toute bande. La transition 5D0→7F1 a été donc évaluée par la somme de trois gaussiennes 

et du spectre de l’échantillon sans phosphore. Quelques exemples de résultats obtenus par la 

déconvolution de la bande 5D0→7F1 dans chacun des spectres FLN sont représentés sur la 

Figure III.8. Pour chaque site, la surface des trois gaussiennes ainsi que la largeur à mi-hauteur 

des deux composantes Stark de plus faible énergie (𝜀+ et 𝜀−) doivent être égales (Figure III.10). 

l’affinement tient compte de ces contraintes.  
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Figure.III.8. Exemples d’ajustement gaussien de la bande d’émission 5D0 → 7F1 excitée 

sélectivement à 576.5 nm, 577nm, 578nm et 579.5 nm. En noir sont représentés les spectres 

enregistrés pour les différentes excitations FLN. La couleur bleue montre l’ajustement 

gaussien pour chacune des trois composantes Stark. La couleur verte représente l’ajustement 

du spectre toutes bandes et la couleur rouge représente la somme des trois gaussiennes avec 

le spectre toutes bandes. 
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Le spectre toutes bandes du verre de silicophosphate présenté dans la Figure III.9 est obtenu 

après excitation à 532 nm (on excite à haute énergie afin d’exciter tous les sites). 
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Figure III.9.  Spectre de luminescence toutes bandes avec excitation à 532 nm à 77K. 

 

La superposition du spectre toutes bandes avec trois composantes Stark évoluant avec la 

longueur d’onde d’excitation peut être interprétée comme la coexistence de deux sites locaux 

(I et II) pour les ions europium dans le verre de silicophosphate étudié. Le premier, associé au 

spectre toutes bandes, n’est pas influencé par la variation de l'énergie d'excitation, tandis que le 

second type de site subit un effet d’affinement significatif.  
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Figure III.10. Eclatement du niveau 7F1 de l’ion Eu3+ sous l’effet du champ cristallin. 

 

Puisque le site I ne montre aucun effet d’affinement, seuls les paramètres de champ cristallin, 

B20 et B22 du site II ont été estimés. Par conséquent, les énergiesƐ0, Ɛ−et Ɛ+des composantes 

Stark de la transition5D0→7F1 obtenues par déconvolution pour les différentes distributions de 

site II ont été tracées en fonction de la longueur d’onde d'excitation dans la bande 7F0→5D0 sur 

la Figure III.11. L'augmentation de l’écart entre les composantes Stark avec l'énergie 

d'excitation suggère une augmentation de la force du champ cristallin qui agit sur les ions 

Eu3+[15]. 
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Figure III.11. Les composantes Stark du niveau 7F1 déterminées en fonction de la longueur 

d’onde d’excitation pour le site sensible à l’excitation sélective dans le verre de 

silicophosphate dopé en ions Eu3+. 

 

Par conséquent, les paramètres de champ cristallin, B20 et B22 du site II ont été calculés et 

représentés graphiquement sur la figure III.12. Pareillement aux résultats obtenus dans d'autres 

verres[16], on note que la valeur du B22 augmente légèrement avant de diminuer, tandis que la 

valeur  du B20 présente une augmentation continue avec la longueur d’onde d'excitation. On 

remarque aussi l’amplitude importante des variations des deux paramètres, et notamment celle 

du paramètre B20.  
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Figure III.12. Les paramètres B20 et B22 calculés à partir des positions énergétiques des 

composantes Stark du niveau 7F1 en fonction de la longueur d’onde d’excitation 
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Figure III.13 : Evolution du paramètre de la force du champ cristallin (S2) en fonction de la 

longueur d’onde d’excitation dans la bande 7F0 → 5D0. Les deux droites sont des régressions 

linéaires sur deux domaines distincts 
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Pour quantifier l'effet du champ cristallin autour des ions de terres rares, nous avons donc 

calculé le paramètre S2 de la force du champ cristallin pour les différentes longueurs d'onde 

d'excitation. Comme il apparaît clairement sur la figure III.13, les valeurs de S2 diminuent avec 

l'augmentation de la longueur d'onde d'excitation sélective.  

On peut aussi remarquer l’existence de deux régimes à travers les deux pentes différentes 

représentées sur la figure III.12. La force du champ cristallin décroit en fonction de la longueur 

d’onde d’excitation et sa croissance est plus rapide dans le deuxième régime (entre 150 et 350 

cm-1) que dans le premier régime (entre 350 et 600 cm-1). Ce résultat peut être expliqué par 

l'existence de deux milieux différents autour des ions Eu3+ suite à l'insertion du phosphore dans 

la structure de verre et donc à la variation de l’environnement locale de la terre rare. On peut 

donc supposer que les ions europium peuvent être entourés par un environnement plus ou moins 

riche en phosphore. Par comparaison avec d'autres travaux, le premier régime peut être associé 

à un environnement riche en phosphate, alors que le second régime peut être affecté à un 

environnement riche en silice[17]. 

 

 III.2.3.Déclins de luminescence et durées de vie 

En complément des spectres de luminescence, la durée de vie du niveau 5D0 a également été 

mesurée pour différentes longueurs d'onde d'excitation dans le maximum d’émission du niveau 

7F2 (Figure III.14). Les mesures ont été effectuées à 77K. Les durées de vie ont été obtenues en 

ajustant les courbes de déclin par une fonction exponentielle simple. 

Nous remarquons que la durée de vie  montre un changement marquant avec la variation des 

longueurs d’onde d’excitation, ce qui peut être corrélé à l’évolution de la force du champ 

cristallin[18]. 
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Figure III.14. Les mesures des déclins du niveau 5D0 en fonction de la longueur d’onde 

d’excitation, mesurés au maximum de la bande 5D0→7F2. Les mesures ont été faites à la 

température de 77K. Dans la même figure l’évolution des durées de vie a été reportée. 

 

Comme il est indiqué sur la Figure III.14,  montre deux comportements en fonction de la 

longueur d'onde d'excitation. En fait, il passe de 2,81 ms à 2,94 ms lorsque la longueur d'onde 

d'excitation varie de 576,5 nm à 578,5 nm avant de diminuer à 2,73 ms à 579,5 nm. Ces résultats 

confirment l'existence d'au moins deux grandes variétés de sites des Eu3+ qui ne répondent pas 

de la même façon à l’excitation sélective. 

Bien que les résultats obtenus à partir les études par la technique FLN révèlent la présence de 

deux sites principaux d’ions europium dans le verre de silicophosphate, nous avons effectué 

une étude de simulation par dynamique moléculaire pour obtenir plus d'informations sur 

l'environnement local des ions Eu3+ dans les verres considérés dans cette étude. 
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IV. Etude par dynamique moléculaire(DM) 

Des simulations par dynamique moléculaire ont été effectuées pour les compositions 

présentées dans le tableau III.2. 

 

Tableau III.2 : Présentation de différents échantillons étudiés par simulation. 

Echantillon P/Eu Nombre Eu Nombre Si Nombre P Nombre O Densité 

(g.cm-3) 

 Eu1-SiP0 0 0 4800 0 9672 2,20 

 Eu1-SiP10 10 48 4800 480 10872 2,21 

 Eu1-SiP33 33 48 4800 1584 13632 2,54 

 Eu1-SiP50 50 48 4800 2400 15672 2,75 

 Eu2-SiP10 10 96 4800 480 10944 2,21 

 

L’évolution des positions atomiques dans les boites de simulation est régie par un algorithme 

d’intégration des équations du mouvement. Le potentiel d’interaction utilisé dans ces 

simulations est celui développé par Mountjoy et al[19]. Il est composé de deux termes : le 

premier terme 𝑉𝑖𝑗(𝑟) est une contribution à deux corps décrivant les interactions entre les pairs 

d’atomes et le deuxième terme est une contribution à trois corps 𝑉𝑖𝑗𝑖(𝜃) qui permet de prendre 

en compte les effets de covalence pour les interactions de type O-P-O et P-O-P. Le potentiel 

total est donc la somme de ces deux termes : 

                                           𝑉𝑖𝑗(𝑟) =  
𝑞𝑖𝑞𝑗

4𝜋𝜀0𝑟
+ 𝐴𝑖𝑗 exp (

−𝑟

𝜌𝑖𝑗
) − 

𝐶𝑖𝑗

𝑟6                     (Equation III.9) 

                                                    𝑉𝑖𝑗𝑖(𝜃) =
1

2
𝐾𝑖𝑗𝑖(𝜃𝑖𝑗𝑖 − 𝜃)2        (Equation III.10) 

Ou i et j sont respectivement l’atome i et l’atome j, r est la distance entre deux atomes, 𝜃 est 

l’angle pour les interactions de type O-P-O et P-O-P (tableau III.4). 𝑞𝑖 et 𝑞𝑗sont respectivement 

les charges de l’atome i et l’atome j. 𝐴𝑖𝑗 , 𝐶𝑖𝑗 , 𝐾𝑖𝑗𝑖 sont les paramètres du potentiel reportés dans 

le tableau III.3 et déjà publiés dans les références [19][20][21]. La partie Coulombienne du 

potentiel d’interaction à deux corps (équation III.9) est évalué en utilisant la méthode de Wolf 

[22]. 

Toutes les simulations ont été réalisées avec le programme LAMMPS[23] : programme 

couramment utilisée au laboratoire LPhiA pour les simulations par la dynamique moléculaire, 
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en se basant sur le potentiel d’interaction de Mountjoy[19] et les conditions aux limites 

périodiques.  

 

Tableau III.3.  Paramètres du potentiel à deux corps utilisés dans l’équation III.9. 

Pairs   Aij(eV)              𝜌𝑖𝑗( Å)              Cij(ev.Å6) 

Si2,4 –O-1,2 13702,905 0,193817 54,681 

O-1,2 –O-1,2 2029,2204          0,343645 192,58 

Eu1,8 –O-1,2 5950,5287 0,253669 27,818 

P3–O-1,2 26655,472 0,181968 86,856  

 

Tableau III.4. Paramètres du potentiel à trois corps utilisés dans l’équation III.10. 

i-j-i 𝐾𝑖𝑗𝑖(eV) 𝜃𝑖𝑗𝑖(°) 

O-P-O 3,5 109,47 

P-O-P 3,0 135,5 

 

Pour produire les échantillons, nous avons utilisé la procédure suivante : nous sommes 

partis d’une configuration initiale cristalline (cristobalite dans laquelle des atomes de Si sont 

substitués par des Eu et/ou des P), chauffée à haute température (5000 K) pour assurer la fusion 

et le mélange des constituants. Le système est ensuite refroidi à 300 K vers un état vitreux à 

une vitesse de 4,7 K/ps. La structure vitreuse obtenue est finalement relaxée à température 

ambiante pendant 40 ps de manière à recueillir un ensemble statistiquement convenable de 

configurations prêtes à être interprétées à l’aide des différents outils d’analyse déjà cités dans 

le chapitre 2. 

IV.1. Analyse des structures modélisées 

Pour analyser les structures obtenues par simulation des verres de silicophosphate, nous 

commençons tout d’abord par une vue d’ensemble de différentes « boites » des échantillons 

numériques. Comme le montre la figure III.15, il est clairement apparu que les atomes 

d’europium et les atomes de phosphore sont répartis d’une façon homogène dans la structure 

vitreuse. Particulièrement, la distribution des atomes d’europium ne semblent pas affectée par 

le codopage en phosphore.  
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(a)                                                                                         (b) 

    

(c)                                                                                       (d) 

Figure III.15. Visualisation des structures vitreuses simulées : l’échantillon sans phosphore 

Eu1-SiP0 (a), l’échantillon avec 10% en phosphore Eu1-SiP10 (b), l’échantillon avec 33% en 

phosphore Eu1-SiP33 (c) et l’échantillon avec 50 % en phosphore Eu1-SiP50 (d). Couleur 

des atomes : Silicium : gris, Oxygène : rouge, Phosphore : vert, Europium : bleu. 
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Pour avoir plus d’informations sur le rôle du phosphore dans la répartition des ions de terres 

rares dans les structures simulées, une comparaison des fonctions de distribution radiale (RDF) 

et des fonctions de distribution cumulée (CDF) des paires Eu-Si et Eu-P a été faite. Nous 

commençons par la comparaison de deux structures Eu1-SiP0 (silice seule sans codopage en 

phosphate) et Eu1-SiP10 (silice codopée 10% molaire en phosphate). La figure III.16 permet 

de caractériser la deuxième sphère de coordination des ions europium. D’après cette figure, il 

est clairement apparu que les ions phosphore sont présents dans la deuxième sphère de 

coordination des Eu. En effet la coordination des Eu est aux alentours de 6 atomes de Si dans 

la silice seule (Eu1-SiP0) alors qu’elle se compose de 4 atomes de Si et de 1 atome de P dans 

le verre de silice codopé en phosphate (Eu1-SiP10). Considérant que la concentration en 

phosphore est de 10% dans l'échantillon numérique, le rapport molaire P / (Si + P) égale à 20% 

autour de Eu est donc une preuve de la tendance structurale du phosphore d’être présent dans 

la deuxième sphère de coordination de l’europium. 
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Figure III.16. Deuxième sphère de coordination des ions Eu3+ dans les verres de silice seule 

(Eu1-SiP0) et le verre de silice codopé 10% molaire en phosphate (Eu1-SiP10). 

 

Dans la figure III.17, on remarque que plus la concentration en phosphore augmente, plus la 

coordination de Eu-Si diminue et celle de Eu-P augmente.  
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Figure III.17. Deuxième sphère de coordination des ions Eu3+ dans les verres de silice 

codopée 10% molaire en P (Eu1-SiP10), 33% en P (Eu1-SiP33) et 50% en P (Eu1-SiP50). 

 

IV.2. Distribution des Qn pour les différents échantillons 

Afin de mieux explorer la structure de ces matrices vitreuses, nous avons étudié la 

connectivité du réseau de silice. Ainsi, les tétraèdres SiO4 ont été considérés en fonction de leur 

nombre n d’oxygènes pontants. En effet un silicium Qn est un silicium entouré par n oxygènes 

pontants, chacun d’eux étant défini comme lié à un autre silicium. Ainsi, un silicium Q4 est relié 

à 4 autres atomes de silicium par l’intermédiaire d’oxygènes pontants, assurant ainsi la 

continuité du réseau de silice. Nous avons étendu cette définition de Qn aux tétraèdres PO4. Les 

distributions statistiques Qn (tableau III.5) des atomes de silicium et de phosphore ont donc été 

tracées en fonction des concentrations de phosphore introduites dans la silice dopée (figure 

III.18).  
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Tableau III.5 : Distributions statistiques Qn des Si et P dans les verres étudiés. 

 

Europium Phosphate Q Q0 Q1 Q2 Q3 Q4 

 0% Si 0,0 0,0 0,1 5,4 94,5 

 10% Si 0,0         0,3 5,0 28,8 65,9 

  P 89,2 10,4 0,4 0,0          0,0      

     1% 33% Si 0,3 4,2 21,9 43,0 30,6 

  P 70,1 26,4 3,3 0,2 0,0        

 50% Si 1,2 11,6 30,4 38,5 18,2 

  P 58,3 34,5 6,8 0,4 0,0           
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Figure III.18 : Distributions statistiques Qn des atomes de silicium et de phosphore tracées 

en fonction de la concentration en phosphore introduite dans la silice dopée. 

On note clairement que le codopage en phosphore affecte le réseau de silice et ceci à travers la 

diminution de la proportion de Si en configuration Q4 et à l’augmentation simultanée des 
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configurations Q3, Q2 et Q1. En effet, la proportion de Q4 diminue de 94,5% dans la silice pure 

à 18,2% dans le verre de silice codopé avec 50% de phosphate. Parallèlement à ces 

modifications apportées dans le réseau de silice, on note l’apparition d’une structuration du 

réseau de phosphate. En effet, une augmentation de la proportion de phosphore en configuration 

Q1, Q2 et Q3 avec une diminution de celle en configuration Q0 est observée en fonction de 

l’accroissement de la concentration en phosphore introduite dans le verre. Le phosphore apporte 

donc une diversité des sites locaux occupés par les ions luminescents. 

Pour mieux exploiter ces résultats nous avons tracé les RDF et CDF des paires Si-O et P-O à 

différentes concentration en phosphores dans le réseau vitreux (figure III.19).  
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Figure III.19. Fonction de distribution radiale : RDF (a) et cumulée : CDF (b) des paires Si-

O et P-O en fonction de la concentration du phosphore dans le verre de silicophosphate dopé 

1% Eu 

D’après cette figure il est clairement observé que le phosphore est tétracoordonné comme le 

silicium, pour les différentes concentrations en phosphore dans le verre de silicophosphate dopé 

1%Eu. 
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IV.3. Première sphère de coordination de l’europium 

Pour plus d’éclaircissements sur l’effet du phosphore comme codopant dans le verre de silice, 

la figure III.20 présente les fonctions de distribution radiale et cumulée Eu-O de l’échantillon 

de silice dopée (Eu1-SiP0) et de l’échantillon de silice codopé à 10% en phosphore (Eu1-

SiP10). Les données issues de ces fonctions de distribution sont reportées dans le tableau III.6. 

 

Tableau III.6 : Position du maximum de la RDF pour la paire Eu-O ainsi que la 

coordination de l’europium en oxygène non pontant (Onp), oxygène pontant (Op) et en 

oxygène (O) dans les différents échantillons. 

Echantillon P/Eu Position du maximum 

de la RDF Eu-O 

Coordination à 3Å en 

Onp             Op             O           

Eu1-SiP0 0 2,21 2,90           1,69            4,59  

Eu1-SiP10 10 2,23 4,04           0,57            4,61     

Eu1-SiP33 33 2,25 4,74           0,78            5,52 

Eu1-SiP50 50 2,26 4,98           0,83            5,81 

Eu2-SiP10 10 2,25 3,98           0,43            4,41 

 

 

Pour chaque fonction (RDF ou CDF) nous avons séparé les contributions dues aux différents 

types d’oxygène (oxygènes non pontants (Onp), oxygènes pontants(Op) et tous les oxygènes 

(O)).  

Nous avons comparé les RDF et CDF des deux échantillons Eu1-SiP0 (sans phosphore) et Eu1-

SiP10 (codopé à 10% en phosphore). 

Comme le montre le tableau III.6, le nombre d’oxygènes non pontants composant la première 

sphère de coordination de Eu augmente avec la concentration en phosphore (de 2,9 à 4,04 pour 

respectivement Eu1-SiP0 et Eu1-SiP10) et celui des oxygènes pontants diminue (de 1,69 à 0,57 

pour respectivement Eu1-SiP0 et Eu1-SiP10). Cet effet est observé aussi dans les figures 

III.20.a et III.20.b où l’intensité du premier pic de la fonction RDF_Eu-Op diminue en passant 

de l’échantillon non codopé (Eu1-SiP0) vers l’échantillon codopé (Eu1-SiP10).  
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Figure III.20.a : Les fonctions de distribution radiale et cumulée pour la paire Eu-O dans 

l’échantillon Eu1-SiP10 
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Figure III.20.b : Les fonctions de distribution radiale et cumulée pour la paire Eu-O dans 

l’échantillon Eu1-SiP0. 
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Les courbes CDF associées prouvent également que le nombre des oxygènes pontants est plus 

élevé dans la première sphère de coordination de l’europium dans le verre de silice que dans le 

verre de silicophosphate. Ceci suggère que l'europium dispose d'un environnement d'oxygène 

différent dans le verre de silice et dans le verre de silicophosphate. En conséquence, le 

phosphore semble jouer un rôle très important dans la nature des premiers voisins de 

l’europium : il augmente le nombre d'oxygène non pontant et réduit celui des oxygènes 

pontants.  

Pour mieux expliquer cet effet, nous avons tracé la distribution statistique des oxygènes dans la 

première sphère de coordination des ions Eu3+ (Figures III.21.a et III.21.b).  
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Figure III.21.a :Distribution statistique des oxygènes non pontants (Onp), oxygènes pontant 

(Op) et oxygènes total (O) dans l’échantillon Eu1-SiP10. Le nombre entre crochets indique la 

valeur de la coordination moyenne en oxygènes. 
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Figure III.21.b : Distribution statistique des oxygènes non pontants (Onp), oxygènes pontants 

(Op) et oxygènes total (O) dans l’échantillon Eu1-SiP0. Le nombre entre crochets indique la 

valeur de la coordination moyenne en oxygènes. 

 

On remarque que le nombre de coordination Eu-O moyen dans l’échantillon Eu1-SiP10 qui est 

égale à 4,61 est dû à la présence de deux sites majoritaires dans lesquels les ions europium 

s’entourent préférentiellement de 4 ou 5 voisins oxygène. Plus de 60% de sites ne présentent 

aucun  oxygène pontant et moins de 40% de sites avec au moins un oxygène pontants.  

On observe aussi une augmentation de la distance moyenne entre l’europium et sa première 

sphère de coordination avec le codopage en phosphore (le maximum de la fonction RDF_Eu-

O passe de la position 2,21 Å pour l’échantillon Eu1-SiP0 à 2,23 Å pour l’échantillon Eu1-

SiP10). Ceci est probablement dû au fait que les ions europium ont besoin d’une plus grande 

distance pour équilibrer la nouvelle structure contenant un nombre total d’atomes d’oxygène 

plus grand que celui présent dans la structure non codopée. 

Afin de confirmer les résultats précédents, nous avons tracé les positions d'énergie des 

composantes Stark de la bande 7F1 en fonction de l'intensité du paramètre du champ cristallin 

S2 et du paramètre β (β est un paramètre indicatif du degré de la symétrie d’un site donné). Deux 
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types de sites sont observés : un site avec une haute symétrie (β >0,5) et un site avec une faible 

symétrie (β <0,5).  

En effet, en utilisant les postions atomiques des structures simulées et en se basant sur le modèle 

des charges ponctuelles [24], nous avons calculé les paramètres du champ cristallin du second 

ordre B20 et B22, ainsi que le paramètre de la force du champ cristallin S2 (équation III.5). Il est 

donc possible à partir des équations III.3 et III.4 de calculer les énergies des composantes Stark 

du niveau 7F1 pour chaque site d’europium. Afin de distinguer les différents types de site en 

fonction de leurs caractéristiques structurales, nous définissons un paramètre β = - B22 / B20 qui 

reflète le degré de symétrie d'un site Eu. Etant donné que B22> 0 et B20 <0, β est défini comme 

étant un paramètre positif. Plus le paramètre B22 est élevé plus le site est dissymétrique [25]. 

Ainsi, une faible valeur de β est liée à un site de faible symétrie, alors qu'une valeur élevée de 

β est liée à un site de haute symétrie.  

La figure III.22 présente le « splitting » des composantes Stark du niveau 7F1 en fonction du 

paramètre S2 dans le verre de silicophosphate dopé 1%Eu. Nous avons donc des sites distingués 

en fonction de leur valeur de β et nous pouvons observer que β est un paramètre pertinent pour 

lier la symétrie du site avec les composantes Stark du niveau 7F1. Par ailleurs, il convient de 

noter que les sites de faible symétrie sont associés uniquement à un domaine des valeurs S2 

limité, tandis que les sites de haute symétrie sont associés à la plupart des valeurs S2. Ce qui 

explicite donc de rencontrer les deux types de site dans le domaine de 100-400 cm-1 des valeurs 

S2, tandis que seuls les sites de haute symétrie sont rencontrés lorsque les valeurs de S2 sont 

supérieures à 400 cm-1. 
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Figure III.22. Les trois composantes Stark du niveau 7F1  calculés en fonction du paramètre 

de la force du champ cristallin S2 pour chaque site d’ion d’Eu dans le verre de silice dopée 

1% europium et co-dopée 10% phosphore. Les cubes, Les cercles et les triangles désignent 

respectivement les niveaux Stark ε0, ε- et ε+. La couleur noire désigne le site à haute symétrie 

(β>0,5), tandis que la couleure rouge désigne le site à basse symétrie (β<0,5). Les lignes 

présentent la regression linéaire pour les valeurs associées à chaque site. 

 

 IV.4. Fonction de distribution angulaire (ADF) 

Afin d'obtenir une meilleure interprétation de la diversité structurale dans la première sphère de 

coordination d’europium, nous avons calculé la Fonction de Distribution Angulaire (ADF) dans 

la structure de silice dopée 1%Eu et co-dopée 10%P. La figure III.23.a affiche l’évolution de 

cette fonction (ADF) et montre les contributions des sites à hautes et à basses symétrie. On peut 

observer que l'angle O-Eu-O est centré à 90 ° pour les sites à hautes symétrie, tandis qu'il est 

déplacé vers des angles plus grands pour les sites à faibles symétrie. Considérant qu'un haut 

degré de symétrie est plus facilement atteint avec des angles de 90°, cette observation est 

compatible avec l'idée que les sites luminescents dans la structure de silice co-dopée en 

phosphore sont soit des sites de hautes symétrie avec une première sphère de coordination bien 

structurée, soit des sites de faible symétrie avec une première sphère de coordination moins 

structurée. 

 En discriminant la fonction de distribution angulaire(ADF) en fonction de la nature de 

l’oxygène(oxygène pontant ou oxygène non pontant) lié à l’ion d’europium nous avons trouvé 
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que la structuration de cet angle à 90° est autorisée en raison de la grande quantité d'oxygène 

non-pontants créée par le phosphore dans le verre de silicophosphate (Figure III.23.b). 
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Figure III.23.a.  La fonction de distribution angulaire ADF O-Eu-O en fonction du degré de 

symétrie du site occupé par l’europium pour l’échantillon de silice dopé 1%Eu et co-dopée 

10%P. 
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Figure III.23.b. La fonction de distribution angulaire ADF O-Eu-O en fonction de la nature 

des oxygènes ( Op ou Onp) pour l’échantillon de silice dopée 1%Eu et co-dopée 10%P. 
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V. Conclusion 

L'effet du phosphore dans les verres de silice dopés europium a été étudié en utilisant à la fois 

la spectroscopie des échantillons préparés par la méthode sol-gel et l'analyse des structures 

numériques obtenues par simulation de dynamique moléculaire. 

Les spectres de photoluminescence et les mesures de durée de vie ont indiqué deux transitions 

dans l'évolution de la structure de l'échantillon au cours du processus de densification : 

- Une première transition à une température d'environ 250°C, ce qui est la signification 

d'un changement d'un environnement aqueux à un environnement plus densifié. 

- Une deuxième transition à une température d'environ 600°C, ce qui est interprété 

comme l'apparition d'un deuxième type de sites luminescents. 

En comparant ces résultats avec ceux obtenus avec un codopage d'aluminium, il convient de 

noter que le verre de silice co-dopée aluminium retarde le mécanisme de dihydroxylation par 

rapport au verre de silice co-dopée phosphore et que le phosphore favorise une structuration 

particulière de l’environnement local de terre rare à la fin du processus de densification. En 

effet, les mesures FLN ont montré que deux types de site Eu coexistent dans l'échantillon de 

silice co-dopé 10% phosphore : 

- Un premier site très influencé par la présence du phosphore autour de la terre rare. 

- Un deuxième site, non perturbé, dans la matrice de silice.  

Grace aux simulations numériques par dynamique moléculaire, on a pu confirmer que la 

structure co-dopée phosphore génère des sites Eu fortement affectés par la présence du 

phosphore dans leur seconde sphère de coordination. Le phosphore co-dopant fournit à ces sites 

une grande quantité d'oxygène non pontants et permet une structuration de la première sphère 

de coordination de l'europium. Ainsi, en fonction de leur proximité avec le phosphore, les sites 

luminescents peuvent être soit des sites à haute symétrie soit des sites à faible symétrie. Les 

deux types de site co-existent dans la structure de silice co-dopée phosphore et ont été mis en 

évidence par des mesures de spectroscopie FLN et par des simulations numériques de 

dynamique moléculaire. 
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I. Introduction 

Plusieurs verres d’oxydes ont été préparés pour divers applications dans le domaine de 

l’optique et de télécommunications tels que les lasers et les amplificateurs à fibres optiques en 

raison de leur durabilité chimique et leur stabilité thermique [1][2][3].   

Parmi les différents oxydes, la silice (SiO2) et le phosphate (P2O5) sont connus comme des 

formateurs traditionnels de la matrice vitreuse, tandis que l'aluminium est considéré comme un 

cation intermédiaire. Il peut agir soit comme un formateur soit comme un modificateur de verre 

en fonction de la composition du verre. 

En outre, la solubilité des ions de terres rares (TR) dans les verres d'oxydes varie d'un système 

de verre à l'autre [4][5]. Dans les verres de silice pure la solubilité est très faible et les ions TR3+ 

ont tendance à former des agrégats. Le dopage de la silice avec de l'aluminium[6][7]ou du 

phosphore [8][9] a déjà montré son efficacité dans la dispersion des ions de TR3+. Par ailleurs, 

l'addition d'aluminium dans la matrice vitreuse, est bien connue par son pouvoir à durcir le verre 

et à réduire son comportement hygroscopique [10]. 

Compte tenu de toutes ces raisons, nous avons choisi la matrice de silicophosphate (SiO2-P2O5) 

comme matrice hôte et nous avons étudié l’effet de l’aluminium sur les propriétés optiques et 

structurales de ce type de verre en faisant varier la concentration d’Al2O3 dans le réseau de verre 

de SiO2-P2O5. Cependant, bien que l'addition de l'aluminium ait été bien étudiée dans la silice, 

il n'y a à notre connaissance que peu d'informations sur le rôle de l'aluminium dans les verres 

de silicophosphate dopés avec des terres rares. En particulier, il n'y a aucune étude de 

modélisation concernant des verres de silice dopés europium et codopés aluminium/phosphore. 
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L’objectif de ce travail était donc de produire des nouvelles structures modélisées par la 

dynamique moléculaire (DM) pour analyser et discuter les différents rôles joués par les cations 

Al3+ et/ou P5+ dans le verre à base de silice.  

 

II. Les échantillons 

Comme pour les verres de silicophosphates dopés europium, les échantillons d’alumino-

silicophosphate ont été préparés par le processus sol-gel avec hydrolyse et condensation du 

tétraéthylorthosilicate (TEOS), tétraéthylphosphate(TEP), de l’éthanol (C2H5-OH) et de l’eau 

(H2O) en présence d’acide chlorhydrique. L’aluminium a été introduit au premier stade de la 

réaction, avec l’europium, en dissolvant le nitrate d’aluminium (Al(NO3)3.5H2O) et le nitrate 

d’europium (Eu(NO3)3.5H2O) dans le mélange initial. 

Une série d’échantillons a donc été préparée en laissant fixe le rapport molaire Eu/Si=0,01 et 

en variant le rapport Al/Eu de 0 à 4 soit Al/Eu = 0, 0,5, 2, 3, 4. Les échantillons sont tous recuits 

à une température finale de 900°C pendant une heure. 

Les rapports molaires entre les éléments dans les différents échantillons sont reportés dans le 

tableau suivant : 

Tableau IV.1. Rapports molaires entre les constituants des différents échantillons. 

Echantillon Al/Eu Al/Si Al/P Eu/Si P/Si 

Al0 0 0 0 0,01 0,1 

Al05 0,5 0,005 0,05 0,01 0,1 

Al2 2 0,02 0,2 0,01 0,1 

Al3 3 0,03 0,3 0,01 0,1 

Al4 4 0,04 0,4 0,01 0,1 

 

III. Spectres de luminescences 

Pour chacun de nos échantillons nous avons enregistré son spectre d’émission à température 

ambiante et sous l’excitation de 355 nm. Les spectres présentent des bandes typiques des 

transitions 5D0 → 7FJ=0, 1, 2 de l’europium (voir figure IV.1). 
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Figure IV.1.Spectres d’émission après excitation à 355 nm des verres de silicophosphates en 

fonction des rapports molaires Al/Eu=0, 0,5, 2, 3, 4. 

Nous avons procédé à une normalisation des différents spectres sur l’amplitude maximale de la 

transition 5D0 → 7F1 pour pouvoir comparer les intensités relatives des différentes transitions. 

En comparant les spectres de luminescence des échantillons contenant de l’aluminium à celui 

qui n’en contient pas, plusieurs différences apparaissent : 

- La transition 5D0 → 7F0 se décale vers le bleu pour les échantillons contenant de 

l’aluminium avec un élargissement simultané de la bande. 

- Les bandes d’émission 5D0 → 7F1 et 5D0 → 7F2 s’élargissent et leurs composantes Stark 

deviennent de plus en plus non résolus notamment à forte dopage en aluminium. Ce 

comportement peut être un indice sur la diversité des sites occupés par les ions europium 

et sur un environnement moins symétrique et plus inhomogène autour de la terre rare.  

Pour mieux exploiter ces résultats, nous avons calculé l’élargissement maximal à mi-hauteur Г 

de la transition 5D0 
7F0 pour les différents rapports molaires Al/Eu. Cet élargissement est 

représenté sur la figure IV.2.  
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Figure IV.2. Largeur à mi-hauteur Г de la transitions 5D07F0 en fonction des rapports 

molaires Al/Eu=0, 0,5, 2, 3, 4. Les traits entre les points sont tracés uniquement pour guider 

les yeux. 

Cette figure montre une augmentation de la largeur à mi-hauteur de la bande relative à la 

transition 5D07F0 en fonction de la concentration en aluminium introduite dans le matériau. 

En effet la variation de l’allure de la bande d’émission indique que les ions europium 

interagissent de préférence avec les ions aluminium[11] et que la diversité des sites luminescent 

augmente engendrant ainsi un élargissement inhomogène des raies. L’aluminium modifie donc 

l’environnement local des ions Eu3+ rendant les sites occupés par ces derniers moins 

symétriques. En effet, lorsque le réseau de silice est co-dopé avec une quantité d’atome 

d’aluminium en présence d’europium, on suppose que le nombre d’oxygènes non-pontants ne 

suffit pas à satisfaire les exigences des liaisons établies par les ions Eu3+ dans des sites 

similaires. Ainsi, la diversité des sites serait augmentée donnant lieu à un élargissement 

inhomogène des raies[12]. 

 

IV. Mesures de durées de vie 

Les mesures de durée de vie du niveau 5D0 pour les différents rapports molaires en Al/Eu ont 

été réalisées afin de conforter l’analyse des spectres d’émission (Figure IV.3). Les mesures ont 

été effectuées à température ambiante sous la même longueur d’onde d’excitation (355nm). La 

luminescence a été collectée au maximum de la bande d’émission de l’europium 5D0 → 7F2. 
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Figure IV.3. Courbes de déclin de luminescence à température ambiante et sous excitation de 

355 nm des verres de silicophosphates en fonction des rapports molaires Al/Eu=0, 0,5, 2, 3,4. 

 

Une simple exponentielle semble bien adéquate pour évaluer la durée de vie du niveau 5D0 dans 

l’échantillon ne contenant pas d’aluminium (Al0) et l’échantillon contenant de faibles quantités 

d’aluminium (Al05). Au-delà de ces rapports molaires, les courbes de déclins ne présentent plus 

un aspect exponentielle, indiquant ainsi une inhomogénéité significative des sites d’europium 

qui s’accroit avec l’augmentation du rapport molaire Al/Eu, soit pour Al/Eu=2, Al/Eu=3 et 

Al/Eu = 4.  Donc, pour calculer la durée de vie pour chacun des échantillons étudiés nous avons 

utilisé l’expression suivante qui fournit une durée de vie moyenne du déclin de luminescence : 

                                                               𝜏 =
∫ 𝑡𝐼(𝑡)𝑑𝑡

∫ 𝐼(𝑡)𝑑𝑡
                                             (Equation IV.1) 

Le tableau IV.2 présente les valeurs de durée de vie obtenues pour les différents échantillons. 
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Tableau IV.2. Durées de vie du niveau 5D0 dans les différents échantillons. 

Echantillon Al0 Al05 Al2 Al3 Al4 

Durée de vie 

(ms) 

2, 36 2, 30 1, 46 0, 94 1, 05 

 

La durée de vie passe de 2, 36 ms pour l’échantillon ne contenant pas de l’aluminium à 0, 94 

ms et 1, 05 ms pour les échantillons contenant respectivement un rapport molaire de Al/Eu=3 

et Al/Eu = 4. Cette diminution est en corrélation avec les résultats déjà trouvés avec les spectres 

d’émission, qui confirme le changement radical dans l’environnement local de la terre rare. Par 

ailleurs, la réduction de la durée de vie de l’émission est expliquée par une distorsion des sites 

occupés par les ions Eu3+ induite par l’aluminium. En effet, la distorsion augmente la probabilité 

de relaxation radiative simultanément avec une réduction de la durée de vie[13].  

V. Etude par affinement des raies de fluorescence (FLN) 

Une série de spectres de FLN (figure IV.4) a été réalisée pour l’échantillon Al4 

(Si/P/Eu=1/0.1/0.01 et Al/Eu=4). 
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Figure IV.4 : Mesures FLN effectuées à 77K pour l’échantillon : Si/P/Eu/Al=1/0.1/0.01/0.04 

Comme il a été suggéré dans le chapitre 3, l’évolution du spectre d’émission avec la longueur 

d’onde d’excitation nous laisse supposer l’existence de deux types de sites conformément à 



Chapitre IV 

Influence de l’aluminium sur les verres de silicophosphates (SiO2-P2O5) 

 

 

98 

 

l’interprétation de Nogami et al[14], qui ont mis en évidence la contribution à l’émission de 

deux types de site, l’un est peu influencé par le codopage en Al3+et l’autre est perturbé par la 

présence d’aluminium. Pour déterminer donc les différentes positions des composantes de la 

bande 5D0 → 7F1, nous avons utilisé la méthode donnée par V. Lavin et al [15]. En effet, pour 

les différents spectres FLN des échantillons codopés en aluminium, nous avons soustrait la 

contribution due à l’europium dans l’échantillon non codopé aluminium. La transition 5D0 → 

7F1 pour chaque spectre FLN a donc été évaluée par la somme de trois gaussiennes et du spectre 

non codopé (même méthode utilisée pour les fits des silicophosphates sans codopage en 

aluminium : chapitre 3). Nous présentons sur la figure IV.5 quelques résultats de ce type 

d’ajustement pour l’échantillon Al4. 
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Figure IV.5 : Exemples d’ajustement gaussien de la bande d’émission 5D0 → 7F1 excitée 

sélectivement à 576.5 nm (a), 577nm (b) et 579 nm (c). En noir, sont représentés les spectres 

dus aux différentes excitations FLN. La couleur bleue montre l’ajustement gaussien pour 

chacune des trois composantes Stark. La couleur verte représente l’ajustement du spectre 

toute bande de l’échantillon Al0 et la couleur rouge représente la somme d’ajustement des 

trois gaussiennes avec le spectre toute bande. 
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Comme le cas de la silice codopé en phosphate, nous avons donc tracé les énergies Ɛ0, Ɛ−et 

Ɛ+ des composantes Stark par la déconvolution des raies de la transition5D0→7F1 dans chaque 

spectre FLN (figure IV.6). 
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Figure IV.6 : Les composantes Stark du niveau 7F1 déterminées en fonction des longueurs 

d’onde d’excitation pour le site sensible aux mesures FLN dans le verre de silicophosphate 

dopé en ions Eu3+et codopé en Al3+(Si/P/Al/Eu=1/0.1/0.04/0.01). 

 

Par conséquent le paramètre S2 de la force du champ cristallin pour les différentes longueurs 

d'onde d'excitation a été aussi analysé. Comme il apparaît clairement sur la figure IV.7, les 

valeurs de S2 présentent deux comportements : elles diminuent avec l'augmentation de la 

longueur d'onde d'excitation sélective et avec la diminution de l’écart entre les composantes 

Stark 7F1 du 575 nm à 578.5 nm avant d’être pratiquement constantes pour les longueurs d’onde 

d’excitation comprise entre 579 nm et 579.5nm. 
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Figure IV.7: Evolution du paramètre de la force du champ cristallin (S2) en fonction de la 

longueur d’onde d’excitation dans la bande 7F0 → 5D0. 

 

Ce comportement, comme dans le cas d’un codopage de silice avec le phosphore peut être dû à 

l’inhomogénéité du matériau vitreux étudié et à l’existence d’au moins deux types de sites des 

ions d’europium dans ce type de verre.  

En complément des spectres de luminescence, la durée de vie de l'état 5D0 a également été 

mesurée pour les différentes longueurs d'onde d'excitation au maximum de la bande d'émission 

5D0→7F2 : (figure IV.8) 

Nous avons évalué une durée de vie moyenne  du déclin de luminescence en utilisant 

l’équation IV.1. 
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Figure IV.8 : Les mesures des déclins en fonction de la longueur d’onde d’excitation dans le 

maximum de la bande 5D0→7F2. Les mesures ont été faites à la température de 77K. 

 

L’évolution des durées de vie a été aussi reportée en fonction de longueur d’onde d’excitation 

(figure IV.9). 
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Figure IV.9 : Evolution des durées de vie du niveau 5D0 en fonction de la longueur d’onde 

d’excitation (mesurées au maximum de la bande 5D0→7F2). 
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Comme il a été déjà observé avec le co-dopage de silice avec le phosphate, nous remarquons 

que la durée de vie  présente un changement notable avec la variation des longueurs d’onde 

d’excitation et donc de la force du champs cristallin [13]. En effet,  montre deux 

comportements en fonction de la longueur d'onde d'excitation ; elle diminue de 1,20 ms à 1,03 

ms lorsque la longueur d'onde d'excitation varie entre 575,5 nm à 578,5 nm avant d’augmenter 

une deuxième fois  à l’excitation 579,5 nm et atteindre 1,09 ms. Ces résultats confirment 

l'existence d'au moins deux grandes variétés de sites des Eu3+ dans le verre de silicophosphate 

codopé en aluminium. 

Pour mieux exploiter les résultats de luminescence, nous avons effectué une étude de simulation 

par dynamique moléculaire pour obtenir plus d'informations sur l'environnement local des ions 

Eu3+ dans les verres de silice codopées P5+ et Al3+. 

 

VI. Etude par dynamique moléculaire 

Trois séries d’échantillons numériques ont été réalisées pour mieux interpréter les résultats de 

luminescence. Ainsi, l'effet de la variation du rapport molaire Al/Eu Al/P a été analysé. Les 

rapports molaires entre les différents constituants des échantillons ont été mentionnés dans le 

tableau IV.3. 

Nous avons utilisé les mêmes potentiels d’interaction à deux et à trois corps déjà utilisés au 

chapitre précédent en ajoutant seulement les paramètres relatifs à l’aluminium (tableau IV.4). 

La même méthode de simulation déjà expliquée dans le chapitre 3 a été aussi suivie. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Tableau IV.3. Rapports molaires entre les constituants des différents échantillons numériques 

utilisés au cours de l’étude par DM. 
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Série Echantillon Al/Eu Si/P/Eu 

1 Eu1-Al1-P10 1 1/0,1/0,01 

 Eu1-Al4-P10 4 1/0,1/0,01 

 Eu1-Al6-P10 6 1/0,1/0,01 

 Eu1-Al12-P10 12 1/0,1/0,01 

2 Eu2-Al1-P10 1 1/0,1/0,02 

 Eu2-Al4-P10 4 1/0,1/0,02 

 Eu2-Al6-P10 6 1/0,1/0,02 

 Eu2-Al12-P10 12 1/0,1/0,02 

3 Eu1-Al1-P10 1 1/0,1/0,01 

 Eu1-Al1-P33 1 1/0,3/0,01 

 Eu1-Al1-P50 1 1/0,5/0,01 

 

Tableau IV.4.  Paramètres du potentiel à deux corps et à trois corps utilisés dans les 

simulations. 

i-j qi (e) Aij (eV) ρij (Å) Cij (eV.Å6) 

Si-O 2.4 13,702.905 0.1938 54.681 

P-O 3.0 26,655.472 0.1819 86.856 

Eu-O 1.8 5,950.5287 0.2537 27.818 

O-O -1.2 2,029.2204 0.3436 192.58 

Al-O 1.8 12201.417 0.1956 31.997 

i-j-i Kiji (eV) θiji (°)   

P-O-P 3.0 135.5   

O-P-O 3.5 109.47   

 

VI.1. Analyse des structures modélisées 

       L’environnement local des ions europium dans le verre de silicophosphate codopé en ions 

Al3+ a été analysé avec les fonctions de distributions radiales (RDF) et cumulées (CDF) et les 

fonctions de distributions angulaires (ADF). Les coordinations moyennes pour les ions Eu3+ 

ont été calculées à des rayons de coupure déterminés à partir du premier minimum de la RDF 

correspondante: 3,0 Å pour Eu-O et 4,5 Å pour Eu-Si, Eu-P, Eu-Eu et Eu-Al. 

La figure IV.10 montre les RDF des paires P-O, Si-O, O-O, Eu-O et Al-O dans le verre 
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d’alumino-silicophosphate dopé 1% Eu, pour les différents rapports molaires Al/Eu. Une 

augmentation de la longueur de la liaison cation-oxygène avec la diminution de la valence du 

cation a été notée. Ces longueurs de liaison sont égales à 1,51, 1,62 et 1,79 Å pour 

respectivement les paires P-O, Si-O, et Al-O, et elles sont compatibles avec les valeurs 

expérimentales déterminées dans le phosphate, le silicate, et les verres d’aluminates 

[17][18][19]. Cependant, à notre connaissance, aucune donnée expérimentale pour des verres 

multi-composants correspondants à ces simulations n’est disponible pour la comparaison avec 

nos résultats. La figure IV.10.b montre les CDF associées au RDF de la figure IV.10a. Un 

plateau à la valeur de 4 est observé pour les CDF des liaisons Si-O et P-O, ce qui est la preuve 

de l’existence des tétraèdres SiO4 et des unités PO4, quel que soit le rapport molaire Eu/Al. D'un 

autre côté, la CDF des paires Al-O montre un plateau à la même valeur (4) variant légèrement 

avec la concentration en Al2O3. Il révèle également une coordination égale à 4 pour la paire Al-

O, mais avec une distribution plus large des RDF Al-O, et donc avec une première sphère de 

coordination moins structurée. 
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Figure IV.10: Fonction de distribution radiale : RDF (a) et cumulée : CDF (b) des paires P-

O, Si-O, Al-O, Eu-O et O-O en fonction du rapport molaire Al/Eu (Al/Eu=1,4,6,12) dans le 

verre d’alumino-silicophosphate dopé 1%Eu.  

 

Pour étudier l’effet de l’aluminium sur la dispersion des terres rares, nous avons aussi calculé 
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les distributions statistiques des Qn (Tableau IV.5). On constate que plus de 66% des ions de 

silicium sont des espèces Q4 dans l’échantillon ne contenant pas d’aluminium (Al/Eu = 0), alors 

que les pourcentages pour les Q3 et Q2 sont 29% et 5% respectivement. Avec l’augmentation 

de la concentration en Al, les simulations montrent qu'il y a une diminution de la proportion de 

Q4, passant de 64,4% à 46,2 % lorsque le rapport molaire Al/Eu augmente de 1 à 12 sur les 

échantillons dopés en Eu à 1%. Dans le même temps, la proportion des Q3 augmente de 28,8% 

à 38,9% et celle des Q2 augmente de 5,0% à 12,7% pour respectivement les rapports molaires 

Al/Eu = 1 et Al/Eu =12. Ce comportement dans la distribution des espèces Qn peut être expliqué 

en considérant que, lorsque la concentration en Al2O3 augmente, les liaisons Si-O-Si sont 

cassées pour former des liaisons Al-O-Al, Al-O-Si, Al -O-P ... Ce qui se traduit par une 

augmentation des proportions de Q3 et Q2 pour le silicium mais également des proportions  de 

Q1 et Q2 pour l'aluminium. En effet, pour l’aluminium, la proportion de Q1 augmente de 4,2% 

à 21,5% et celle de Q2 augmente de 0,0% à 3,3% pour respectivement Al/Eu = 1 et Al/Eu = 12 

dans les échantillons dopées Eu à 1%. D’après ces résultats on peut conclure que l’aluminium 

commence à se structurer progressivement en s’agrégeant lorsque sa concentration lui permet. 

Un autre résultat important dans la distribution des Qn est que pour une même concentration en 

phosphore et en aluminium dans le verre à base de silice, les atomes de phosphore sont plus 

dispersés dans le réseau vitreux que ceux d’aluminium En effet, pour le rapport Al/Eu = 12 à 

1% Eu et 2% Eu, les proportions des espèces Q1 et Q2 d'aluminium sont supérieures à celles des 

Q1 et Q2 de phosphore, tandis que la proportion de l’espèce Q0 des atomes de phosphore est 

plus grande que celle de l’aluminium. 
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Tableau IV.5. Distributions statistiques des Qn (Q=Si, P, Al). 

Europium Phosphate Al/Eu Q Q0 Q1 Q2 Q3 Q4 

1% 10% 0 Si 0.0 0.3        5.0          28.8         65.9 

   P 89.2      10.4       0.4            0.0             0.0     

  1 Si 0.0         0.5        5.5          29.6        64.4 

   P 90.6       9.2        0.2           0.0          0.0      

   Al 95.8       4.2        0.0           0.0           0.0           

  4 Si 0.0        0.7         6.8          34.3        58.2       

   P 86.0       12.9       1.0 0.0        0.0        

   Al 80.7      16.7        2.6          0.0           0.0           

  6 Si 0.0         0.8         9.0         34.3        55.8      

   P 91.0       8.3         0.6          0.0           0.0           

   Al 87.1       11.8       1.0          0.0           0.0           

  12 Si 0.1         1.9         12.7      38.9         46.2 

   P 88.5       10.4       1.0 0.0 0.0 

   Al 75.2        21.5      3.3          0.0           0.0           

2% 10% 1 Si 0.0          0.6          6.2        33.5        59.7 

   P 88.9       10.8        0.2           0.0          0.0      

   Al 97.9        2.1         0.0           0.0           0.0           

  4 Si 0.0          1.2         10.1        37.4        51.2 

   P 90.6        9.2         0.2           0.0        0.0        

   Al 82.3       16.1         1.6          0.0           0.0           

  6 Si 0.1          2.0         12.4         39.0         46.4 

   P 92.3            7.1           0.6          0.0           0.0           

   Al 75.5       21.0        3.3            0.2      0.0           

  12 Si 0.3    3.9        19.8          42.0          34.0 

   P 90.6        9.2          0.2            0.0 0.0 

   Al 56.4       34.4       8.3            0.0           0.0           

1% 33% 1 Si 0.3        4.3          21.7       44.3       29.3 

   P 68.2             28.3          3.3   0.1         0.0 

   Al 100.0     0.0           0.0           0.0           0.0           

1% 50% 1 Si 1.4      10.0         31.9       39.5       17.2     

   P 57.5         35.9          6.4        0.2          0.0   

   Al 95.8      4.2            0.0         0.0         0.0         
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En résumé, dans les verres contenant des formateurs mixtes (Si/P/Al), il est clair que les ions 

aluminium favorisent la dépolymérisation du réseau de silicium-oxygène, ce qui suggère que la 

majorité d'entre eux jouent le rôle de modificateur de verre. Le phosphore se substitue plus 

facilement au silicium que l’aluminium et en s’agrégeant, l’aluminium déstructure le réseau de 

silice. 

La Figure IV.11 donne un aperçu sur les structures co-dopées à différents rapports molaires 

(Al/Eu (Al/Eu = 1 (Figure IV.11.a) et Al/Eu = 12 (Figure IV.11.b)). Elle montre clairement que 

les ions europium sont dispersés de façon homogène dans la matrice vitreuse. Par conséquent, 

c’est le phosphore qui semble empêcher l’agrégation des ions d'europium étant donné qu'aucun 

agrégat de terre rare n’est clairement identifiable, que ce soit à faible ou à forte concentration 

en aluminium. 

 

 

 

             (a)                                                                    (b) 

Figure IV.11: Image du modèle du verre analysé avec Al/Eu=1(a : 

Si/P/Al/Eu=1/0,1/0,01/0,01)et Al/Eu=12(b : Si/P/Al/Eu=1/0,1/0,12/0,01) pour l’échantillon 

contenant 1%Eu. Les tétraèdres en couleur vertes représentent les unités PO4, les tétraèdres 

en rouge représentent les unités AlO4 et les sphères en bleu représentent les atomes Eu3+.  
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VI.2. Deuxième sphère de coordination de l’ion d’europium 

Comme il est indiqué sur le tableau IV.6, le nombre moyen de coordination europium-

aluminium augmente avec la concentration en aluminium. Lorsque les concentrations 

d'aluminium et de phosphore sont presque identiques (10% de P et 12% d'Al), la fonction de 

distribution cumulée Eu-Al atteint 1,25 et 1,72 respectivement pour 1% Eu et 2% Eu et la 

coordination Eu-P reste presque inchangée avec un faible nombre de coordination (0,58 et 0,57 

respectivement pour 1% Eu et 2% Eu). Un résultat important est donc observé : avec des 

concentrations presque égales d'aluminium et de phosphore dans la structure simulée, un 

nombre d'atomes d'aluminium beaucoup plus élevé que celui des atomes de phosphore entoure 

les ions europium. Ce qu’on peut conclure ici est donc que l’europium s’entoure 

préférentiellement d’aluminium. Cette observation rejoint les résultats d’une précédente étude 

[19] qui montrait que dans un verre de silice codopée en aluminium les ions TR3+ sont 

majoritairement situés dans des domaines riches en aluminium. 

 

Tableau IV.6. Coordination moyenne des paires Eu-Si, Eu-P, Eu-Eu, Eu-Al, et Eu-O (Eu-Onp 

et Eu-Op) des différents échantillons numériques utilisés au cours de l’étude par DM. 

 

 

 

Europium 

 

Phosphate 

 

Al/Eu 

         Coordination à 4.5 Å 

Eu-Si     Eu-P      Eu-Eu    Eu-Al 

  Coordination    à 3 Å    

Eu-Onp   Eu-Op    Eu-O  

1% 10% 

 

 

 

1 

4 

6 

12 

5,21         0,77         1,04      0,06 

5,81         0,83         1,12      0,35 

5,44         0,98         1,12      0,31 

5,81         0,58         1,08      1,25 

3,96         0,50        4,46                   

3,48         0,96        4,44                   

3,58         0,92        4,50     

2,58         2,10        4,68                  

 

1% 

10 

33 

50 

1 

1 

1 

5,21         0,77         1,04        0,06 

3,73         2,83         1,08        0,02 

3,08         4,27         1,04        0,02 

3,96         0,50        4,46                

4,81         0,29        5,10                

5,08         0,30       5,37 

2% 

 

 

10 

 

 

 

1 

4 

6 

12 

5,41         0,88         1,25       0,11 

5,26         0,80         1,23       0,78 

5,38         0,91         1,14       0,93 

5,58         0,57         1,17        1,72 

3,90         0,56        4,47                  

3,19         1,43        4,61                   

2,97         1,75        4,72       

2,05         2,69        4,74                   
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Pour mieux exploiter ces résultats, les fonctions de distribution radiale des paires Eu-Si, Eu-P 

et Eu-Al ont été également tracées en fonction du rapport molaire Al/Eu. Comme nous pouvons 

le voir dans la Figure IV.12 (d) une augmentation significative de la fonction de distribution 

cumulée des paires Eu-Al est observé avec l'augmentation du rapport molaire Al/Eu 

simultanément avec une diminution de la fonction de distribution Eu-P ce qui peut indiquer que 

l’aluminum remplace le phosphore lorsque la concentration en aluminium augmente. (Figure 

IV.12.(b)) . Ces résultats confirment les coordinations moyennes reportées dans le tableau IV.6 

et les statistiques de distributions Qn calculées précédemment. L'aluminium présente donc une  

propension à s’agréger (contrairement au phosphore qui est distribué de façon  plus homogène) 

et l’europium semble préférer se rapprocher de ces clusters d’aluminium. Pour expliquer ce 

comportement, nous allons nous focaliser surl’analyse de la première sphère de coordination 

de l’europium.  
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Figure IV.12: Fonction de distribution radiale : RDF  et fonction de distribution cumulée : 

CDF  des paires Eu-Si(a), Eu-P(b) et Eu-Al(c,d) en fonction du rapport molaire Al/Eu 

(Al/Eu=1,4,6,12).  

 

VI.3 Première sphère de coordination de l’ion d’europium 

Toujours dans le but d’explorer l’effet de l’aluminium dans la matrice de silicophosphate, nous 

avons également étudié l'environnement local des ions Eu3+ dans la première sphère de 

coordination. La figure IV.13 montre l'évolution des RFD et des CDF des paires Eu-O avec le 

rapport molaire Al/Eu. Les résultats issus des CDF sont présentés dans le tableau IV.4. Puisque 

la première sphère de coordination de l’europium est composée d’oxygènes pontants (Op) et 

non-pontants (Onp), il a été possible de distinguer les deux contributions dans la paire Eu-O, à 

savoir Eu-Op et Eu-Onp. Ainsi, il apparaît clairement que la contribution de la fonction de 

distribution radiale de la paire Eu-Op est responsable de l'élargissement du pic de la fonction 
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de distribution radiale totale de la paire Eu-O (Figure IV.13). Il peut également être observé, à 

partir des CDF, que la première sphère de coordination de l’europium est principalement 

composée d'Onp. Cependant, le rôle de l’aluminium comme codopant dans les verres de 

silicophosphaste est clairement d’augmenter le nombre des Op et de diminuer le  nombre des 

Onp, de sorte que le nombre de coordination total en oxygène varie peu avec le rapport molaire 

Al/Eu.  
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Figure IV.13: RDF et CDF des paires Eu-O dans les échantillons de silicophosphates dopés 

1%Eu en fonction du rapport molaire Al/Eu (Al/Eu=1,4,6,12). Les atomes d’oxygènes sont 

distingués en atomes d’oxygènes pontants (Op) et atomes d’oxygènes non pontants (Onp). 

La figure IV.14 donne une description détaillée de la distribution statistique des Op et Onp dans 

la première sphère de coordination de Eu. Bien que les configurations les plus probables soient 

des coordinations Eu-O = 4 ou 5 quelle que soit la concentration en Al, il est à noter que le 



Chapitre IV 

Influence de l’aluminium sur les verres de silicophosphates (SiO2-P2O5) 

 

 

113 

 

pourcentage des configurations ne contenant pas d’oxygène pontant diminue en passant de 60% 

à moins de 15% lorsque le rapport Al/Eu augmente de 1 à 12. 
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Figure IV.14: Distributions statistiques des (Onp), oxygens pontants (Op) et oxygènes totaux 

(O) des échantillons de silicophosphates dopés 1%Eu en fonction du rapport molaire Al/Eu 

(Al/Eu=1,4,6,12). Les nombres entre crochet présentent les nombres de coordination moyens 

en oxygène.  

 

La figure IV.15 représente l'évolution des fonctions RDF et CDF des pairs Eu-O avec la 

concentration en phosphore. On peut constater que le premier pic des RDF des Eu-O et le niveau 

du plateau des fonctions CDF sont sensiblement décalés par l'augmentation de la concentration 
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en phosphore (figure IV.15-b), ce qui n’est pas le cas en augmentant la concentration 

d'aluminium (figure IV.15a). En particulier, l'augmentation de la concentration en phosphore 

implique une augmentation de la longueur de la liaison Eu-O, ainsi qu'une augmentation du 

nombre de coordination d’Eu-O. A partir du tableau 4, on peut confirmer que ce numéro de 

coordination augmente de 4,46 à 5,37 respectivement pour 10% et 50% de phosphore, ce qui 

est principalement due à une augmentation du nombre des Onp. A partir de ces données, il 

semble donc que le phosphore et l'aluminium jouent des rôles très différents dans la 

structuration de la première sphère de coordination de l’europium : le phosphore apporte des 

Onp tandis que l'aluminium apporte des Op. 
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Figure IV.15. RDF et CDF des paires Eu-O en fonction du rapport molaire Al/Eu 

(Al/Eu=1,4,6) avec une concentration constante en phosphate (a) et en variant la 

concentration de phosphate (10%, 33%, 50% phosphate) avec un rapport molaire constant de 

Al/Eu=1 (b). 

 

Les fonctions de distribution angulaire O-Eu-O dans les verres alumino-silicophosphate sont 

présentées dans la Figure 16. Elles révèlent un pic principal à 90°, variant légèrement avec la 

concentration en aluminium (Figure IV.16 (a)).  

 



Chapitre IV 

Influence de l’aluminium sur les verres de silicophosphates (SiO2-P2O5) 

 

 

115 

 

0 20 40 60 80 100 120 140 160 180 0 20 40 60 80 100 120 140 160 180

0 20 40 60 80 100 120 140 160 180
0 20 40 60 80 100 120 140 160 180

O-Eu-O

Eu 1%

P 10%

 

 

A
D

F
(u

.a
)

Angle(Å)

 Al/Eu=1

 Al/Eu=4

 Al/Eu=6

 Al/Eu=12

(a)

Eu 1%

P 10%

Al/Eu=12

 Onp-Eu-Onp

 Op-Eu-Op

 O-Eu-O

 

 

A
D

F
(u

.a
)

Angle(Å)

(b)

 Al/Eu=1

 Al/Eu=4

 Al/Eu=6

 Al/Eu=12

Op-Eu-Op

Eu 1%

P 10%

 

 

A
D

F
(u

.a
)

Angle(Å)

(c)

Eu 1%

P 10%

Al/Eu=12

 

 

A
D

F
(u

.a
)

Angle(Å)

 Haute symétrie

 Basse symétrie

 O-Eu-O total

(d)

 

Figure IV.16: Fonction de Distribution Angulaire : ADF de O-Eu-O en fonction de la 

concentration d’aluminium (a), ADF(Onp-Eu-Onp, Op-Eu-Op, O-Eu-O des échantillons 

dopés 1% en Eu, 10% en P et ayant Al/Eu=12(b)), ADF (Op-Eu-Op) en fonction du rapport 

Al/Eu (c), et ADF (O-Eu-O) en fonction de degré de symétrie(d). 

 

Pour mieux comprendre l'origine de ce pic, nous avons tracé l'angle O-Eu-O et les contributions 

Onp-Eu-Onp et Op-Eu-Op pour l'échantillon dopé 1% Eu, codopé 10% P et ayant un rapport 

molaire Al/Eu = 12 (Figure IV.16 (b)). La dernière figure montre bien que les liaisons Onp-Eu-

Onp favorisent une structuration avec un angle à 90°, et donc des configurations plus 

symétriques. Une augmentation du rapport molaire Al/Eu montre une augmentation des 

contributions des angles Op-Eu-Op (Figure.16(c)), ce qui est en corrélation avec la croissance 

du nombre des Op et la diminution du nombre des Onp en augmentant la quantité d’aluminium. 

Pour mieux expliquer ces résultats, nous avons tracé aussi la fonction de distribution angulaire 

des O-Eu-O en fonction du degré de symétrie du site. Deux types de sites sont générés : un site 

de haute symétrie en fonction du paramètre β (indicateur de symétrie de site) déjà utilisé au 
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chapitre précedent, l’autre de plus faible symétrie (Figure 16.d). Comme dans le cas de la silice 

codopée en phosphore, nous notons que la plupart des sites "symétriques" sont induits par la 

structuration de la première sphère de coordination avec des angles centrés à 90°. Cette 

structuration est autorisée en raison de la grande quantité d'oxygène non-pontants. 

VI.4. Agrégation des terres rares 

Afin d’étudier l'effet de l’aluminium sur l’agrégation des terres rares, nous avons tenté une 

analyse de l'effet de la concentration en aluminium sur les fonctions de distribution cumulées 

(CDF) des paires Eu-Eu. Cette analyse reste toutefois peu fiable car le taux de dopage en 

europium ne permet pas d’obtenir des statistiques de bonne qualité. Pour les échantillons moins 

dopées (1% Eu par rapport à la silice), la CDF des paires Eu-Eu (tableau IV.6) présente un 

minimum pour la concentration minimale en aluminium. Lorsque la quantité d'aluminium 

augmente la CDF (Eu-Eu) augmente de 1,04 à 1,12 pour respectivement Al/Eu = 1 et Al/Eu = 

6. Cela montre que l'effet de dispersion des ions de terres rares semble être favorisé seulement 

à faible concentration d'aluminium. 

 Au contraire, pour les échantillons les plus dopées (2% Eu par rapport à la silice), une 

diminution nette de la coordination Eu-Eu avec la quantité d'aluminium est observée dans le 

matériau. Ces résultats nous mènent à supposer que pour un taux de dopage important en 

europium, un co-dopage en aluminium favorise la dispersion de la terre rare, qui préfère intégrer 

un cluster d’aluminium plutôt que de former un cluster d’europium. 

 Cependant, lorsqu'on augmente la quantité de phosphore, la coordination Eu-Eu reste presque 

constante avec une faible valeur (1,04 et 1,08 pour respectivement 10% P et 33% P). Ceci peut 

signifier qu’une faible concentration en phosphore suffit pour empêcher l’agrégation des terres 

rares.  

D’un autre côté, l'augmentation de la coordination Eu-Eu avec une concentration croissante des 

Eu3+ pour la même quantité d'aluminium révèle une tendance à l'agrégation. Ces résultats sont 

en accord avec ceux rapportés par Laegsgaard [1], qui a suggéré la présence d'une valeur seuil 

de concentration en aluminium nécessaire pour éviter l'agrégation. Jin Cheng Du et Léopold 

Kokou [2] ont aussi montré dans des simulations par DM, que l'effet de dispersion peut être 

compris en considérant que le codopant fournit des oxygènes pontants pour former une sphère 

de solvatation autour des ions de terres rares. D'autre part, les expériences réalisées par 

Lochhead et al [3] avec la spectroscopie FLN ont suggérés que l'aluminium co-dopant est très 

efficace pour disperser et isoler les ions europium dans la matrice de silice. 
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En revanche, les résultats de simulation par dynamique moléculaire de la silice co-dopée 

aluminium [4] ne conduisent pas à la même conclusion. Ces résultats, confirmés par notre étude, 

montrent qu’il n’y a pas d’évidence d’une dispersion de la terre rare, mais plutôt que la terre 

rare s’isole grâce à la structuration de son environnement local, laquelle résulte du 

rapprochement avec le co-dopant Al et/ou P. 

 

VII. Conclusion 

Les structures des verres alumino-silicophosphate dopés europium avec une concentration 

d'oxyde d'aluminium atteignant 12% molaires, ont été étudiées par spectroscopie FLN et en 

utilisant des simulations par la dynamique moléculaire. 

Les résultats de FLN montrent l’existence de plus d’un type de site occupé par l’’europium dans 

le verre étudié. Les résultats des simulations ont révélé que la distance P-O est égale à 1.50 Å 

et la coordination du phosphore est égale à 4,0 indépendamment de la concentration en 

aluminium. La longueur de la liaison Al-O est d'environ 1,78 Å et le nombre moyen de 

coordination de l'aluminium est d'environ 3,9. Une légère augmentation de cette coordination 

est observée lors de l'augmentation de la concentration d’Al2O3. 

Contrairement à l’effet du phosphore, l'aluminium apporte des ions d’oxygènes pontants dans 

la première sphère de coordination de l'europium et favorise une structuration de la deuxième 

sphère de coordination.  

La DM met en évidence une importante diversité structurale et montre que les ions Al3+
 et P5+ 

sont de préférence situés dans la seconde sphère de coordination des ions de TR. Par 

conséquent, les ions aluminium séparent les ions de terres rares dans le réseau de verre et 

forment des liaisons avec ces ions par l'intermédiaire des atomes d'oxygène. Grâce à cet effet, 

le nombre de paires ou de triplet d’europium diminue lorsqu'on augmente la quantité d’Al3+. 

En outre, il a été constaté qu’avec un nombre égal d’atomes d’aluminium et d’atomes de 

phosphore dans la matrice vitreuse à base de silice, les ions d’europium sont plus favorablement 

entourés d’atomes d’aluminium que d’atomes de phosphore. 
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Effet des nanocristaux de CdS sur la luminescence des 

verres de silicophosphates (SiO2-P2O5) dopés aux ions 

Eu
3+

. 

 

 

I. Introduction 

Comme il a été avancé dans les chapitres précédents, l’ion Eu3 + est largement utilisé comme 

sonde structurale pour explorer l'environnement local de l'élément de terre rare dans la matrice 

de verre. Il est aussi couramment utilisé dans le commerce dans de nombreux disposit ifs 

électroluminescents tels que les amplificateurs optiques et les lasers[1][2][3]. Cependant, en 

raison de ses bandes d'absorption étroites, seule une quantité limitée de rayonnement excitatr ice 

peut être absorbée par pompage direct dans les niveaux d’énergie de la couche 4f de cet ion [4]. 

Puisque l'intensité de la luminescence est proportionnelle à la fois la luminescence et la quantité 

de lumière absorbée, une faible absorption de la lumière se traduira par une faible luminescence 

et un faible rendement quantique. Une façon possible d'améliorer l'intensité des émissions 

consiste à sensibiliser les ions Eu3+ par transfert d'énergie d'espèces ayant une absorption 

efficace dans une large gamme spectrale du rayonnement électromagnétique. Pour cette raison, 

des verres dopés à l'europium avec un autre élément de terre rare ou un métal de transition ont 

été largement étudiés[4][5][6][7]. Plusieurs auteurs rapportent que la luminescence des ions 

Eu3+ peut être fortement améliorée par codopage de la matrice de verre avec des nanoparticules 

de semi-conducteurs II-VI (CdS, ZnS, CdSe, ZnO). 

En effet, ces nanoparticules, connues sous le nom de points quantiques (quantum dots) 

présentent des propriétés uniques radicalement différentes de celles du semi-conducteur massif 

correspondant à cause du confinement tridimensionnel des porteurs de charge [8][9][10]. En 

particulier, ils ont l'avantage d'absorber et d'émettre de la lumière à des longueurs d'onde 
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contrôlées par leur taille. De plus, leur bande d'absorption est grande et plus intense par rapport 

aux ions de terres rares. Ces deux propriétés font d’elles des particules mieux privilégiées pour 

sensibiliser les ions Eu3+ que les autres espèces. 

Dans ce contexte, nous avons choisi de préparer des verres de silicophosphates codopés par des 

nanoparticules de sulfure de cadmium (CdS) , un semi-conducteur ayant une large bande 

interdite (2,42 eV) qui en fait de lui un matériau largement utilisé dans de nombreuses 

applications telles que les diodes émettant de la lumière ultraviolette et les lasers à injection, les 

écrans plats, les dispositifs électroluminescents et les fenêtres infrarouges [8][9][10]. 

Ce chapitre présente donc l’effet des nanoparticules de CdS sur la luminescence des verres de 

silicophosphates dopés aux ions d’europium (SiO2-P2O5 : Eu3+). 

 

II. Préparation des échantillons par le procédé sol-gel 

Toujours en utilisant le procédé sol-gel, nous avons préparé deux séries d’échantillons. La 

première série (A), nous permettra d’étudier l’effet de la température de recuit, alors que la 

deuxième série (B), tiendra compte de l’effet de concentration de CdS sur la luminescence des 

verres de SiO2-P2O5 : Eu3+. La méthode de préparation des deux séries est la mème que celle 

que nous avons utilisée pour la préparation des verres de silicophosphate dopés aux ions 

d’europium (Chapitre 3. Paragraphe 2). Des nanoparticules de CdS encapsulées par des 

groupements thiols ont été introduites au premier étape de préparation  en les dissolvant avec 

le nitrate d’europium dans le mélange d’eau et d’acide chlorlhydrique.  

La méthode de préparation des nanoparticules de CdS est décrite dans la référence [11]. En 

effet, la procédure de synthèse est décrite comme suit : Premièrement, 5,7 mmol d'acétate de 

cadmium déshydraté et 13,8 mmol d'agents d’encapsulation ont été dissous dans 200 ml d’eau 

désionisée pour obtenir une solution ayant un PH ajusté entre 10 et 11 par l’addition goutte à 

goutte d'une solution de KOH(1M). La solution a été placée dans un flacon à trois cols munie 

d'un septum et des valves et a été désaérée avec le gaz d’azote N2 pendant 30 minutes. Une 

seconde solution aqueuse de thiourée (2,88 mmol dans 50 ml d’eau) a également été préparée 

et ajoutée judicieusement, sous agitation vigoureuse, dans la première solution. Les précurseurs 

ont été convertis en nanoparticules de CdS en menant le mélange réactionnel à 100 ° C pendant 

2 h sous azote. Cette conversion s'accompagne de l’apparition de la couleur jaune de la solution 

indiquant la formation de nanoparticules de CdS. 
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Les deux séries d’échantillons ainsi que le rapport molaire entre les différentes entités 

chimiques dans les matrices vitreuses et les températures de recuits convenables sont présentés 

dans le tableau V.1. 

 

Tableau V.1 : Composition molaire et températures de recuit des échantillons préparés et 

analysés au cours de cette étude. 

Echantillon Rapport molaire 

Si/P/CdS/Eu 

Température de recuit(°C) 

A150 1/0,1/0,02/0,01 150 

A250 1/0,1/0,02/0,01 250 

A350 1/0,1/0,02/0,01 350 

B0 1/0,1/0,00/0,02 250 

B1 1/0,1/0,01/0,02 250 

B2 1/0,1/0,02/0,02 250 

B3 1/0,1/0,03/0,02 250 

 

III. Etude structurale 

III.1. Etude par la spectroscopie FTIR 

Nous avons utilisé la spectroscopie infrarouge pour analyser la structure locale des verres de 

silicophosphates codopés en nanoparticules de CdS. Nous avons donc enregistré les spectres 

FTIR pour les deux séries d’échantillons (Figure V.1). 
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Figure V.1. Spectres de FTIR enregistrés pour les échantillons de silicophosphates codopés 

en nanoparticules de CdS, à différentes températures de recuit(a) et à différentes 

concentrations de CdS(b). 

 

Puisque nous sommes en train d’étudier des matrices vitreuses qui rassemblent simultanément 

les éléments de silicium et de phosphore, il faut être prudent dans l’affectation des différentes 

bandes observées sur les spectres, notamment à celles qui peuvent appartenir soit aux 

groupements de silicates soit aux groupements de phosphate. Nous pouvons toutefois attribuer 



Chapitre V 
Effet des nanocristaux de CdS sur la luminescence des verres de silicophosphates (SiO2-P2O5) dopés 

aux ions Eu3+. 

 

124 
 

sans ambiguïté la bande à environ 470 cm-1 aux vibrations de l'oxygène pontant (Op) où l'atome 

d'oxygène se déplace perpendiculairement au plan Si-O-Si[12]. La présence de cette bande met 

en évidence la formation du réseau de silice à trois dimensions dans le verre étudié. 

De même, la bande à 760 cm-1 est due à la vibration symétrique des atomes d'oxygène parallèles 

aux liaisons Si-O-Si. Cette bande peut également être affectée à des vibrations symétriques des 

ponts de Si-O-P et P-O-P, qui sont très faibles et leur formation est statistiquement moins 

probable que celle des Si-O-Si en raison de la faible concentration des phosphates (P2O5) dans 

ce verre. La présence de phosphate dans la structure de verre est également mise en évidence 

par la bande située à 546 cm-1 caractéristique pour les vibrations de O-P-O  du phosphate 

cristallin [13], [14]. Le chevauchement de ces bandes prouve la formation du réseau de verre 

par la réaction de condensation et indique que ces structures sont chimiquement homogènes. 

L'épaulement à environ 1200 cm-1 est attribué au mode optique transversal asymétrique des 

liaisons Si-O-Si de SiO2 [15]. La bande à 1600 cm-1 est attribuée à la vibration de l'eau H2O 

adsorbée, alors que la bande large dans la gamme 3400- 3700 cm-1 est due à un chevauchement 

des vibrations des groupements OH dus  à la fois à la molécule d'eau (3440 cm-1) et à l’atome 

d'hydrogène lié à un silicium (Si-OH) ou à un groupement phosphanol (P-OH) (3650 cm-1) [16], 

[17]. Cependant, ces bandes sont relativement faibles, ce qui signifie que l'eau n'a pas d'effet 

substantiel sur la structure et les propriétés optiques du verre. Les spectres montrent également 

un pic dans la gamme 2340-2360 cm-1, ce qui confirme la présence des groupements S-H. Ces 

groupements peuvent se lier avec le cadmium et former les nanoparticules de CdS. En outre la 

présence des nanoparticules de CdS a été confirmée par le pic caractéristique de ces 

nanoparticules à 670 cm-1[18][19][20]. Avec l'augmentation de la concentration des 

nanoparticules CdS, les bandes liées à la structure de verre deviennent de plus en plus intense 

avant de diminuer lorsque le niveau de dopage est supérieur à 0,2%. Cela peut être une 

indication de l'abaissement de la dimensionnalité du réseau par rupture des ponts Si-O-Si dans 

la structure du verre. En effet, il est connu que les nanoparticules de CdS entrent dans le verre 

en tant que modificateurs de réseau augmentant ainsi la concentration d'oxygène non pontant et 

affaiblissant les liaisons Si-O-Si [21]. Nous pouvons également noter une augmentation des 

bandes relatives aux groupements OH indiquant que les nanoparticules de CdS, qui entrent à 

l'intérieur des pores, piègent les molécules d'eau et inhibent leur évaporation.  

Notons aussi que les bandes des spectres FTIR restent aux mêmes positions mais leurs intensités 

augmentent jusqu'à ce que la température de recuit atteigne 250°C. Au-delà de cette 

température, les intensités décroissent à nouveau. L'augmentation remarquable est due à la 
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condensation des groupements silanol (Si-OH) et phosphanol (P-OH) pour former les liaisons 

Si-O-Si et P-O-P. À une température de recuit égale à 350 ° C, toutes les bandes observées sont 

moins intenses. En particulier, la diminution de l’intensité de la bande à 546 cm-1 associé au 

pont O-P-O, est plus marquée indiquant l'insertion de la faible quantité de phosphore dans la 

structure tridimensionnelle du verre de silice et la formation d'un réseau mixte de silica te-

phosphate. 

III.2. Etude par diffraction des rayons X et par Microscopie Electronique à 

Transmission : 

Comme indiqués sur la FigureV.2, les spectres de diffraction des rayons X des échantillons de 

CdS présentent un pic large caractéristique de la nature amorphe de la matrice de verre avec 

quatre pics de diffraction à 2θ = 38,44°, 44,66°, 64,70° et 78,00°. Ces pics sont attribués aux 

plans (102), (110), (203) et (105) des nanoparticules de CdS de structure cristalline hexagona le. 

L’absence des pics dus aux plans (100), (002), (101) dans les spectres de diffraction des 

différents échantillons, peut être due à leur chevauchement avec la bosse amorphe. De plus, le 

changement des intensités relatives des pics de diffraction comme montré sur la FigureV.2 

signifie que la direction de croissance et la morphologie des nanoparticules des nanoparticules 

de CdS formées dépendent de la composition initiale et de la température de recuit. On note 

cependant que les pics les plus étroits révèlent qu'une bonne cristallisation des nanoparticules a 

été obtenue pour une température de recuit de 250°C et une concentration molaire en CdS de 

0,02. Cela peut être dû à la porosité initiale du verre, qui contrôle la croissance des 

nanoparticules et commande leur taille. En outre, lorsque la température de recuit dépasse 

250°C, il peut se produire une oxydation ou la fusion de nanoparticules de CdS, ce qui rend la 

structure plus amorphe. Au-delà du point de fusion, les nanoparticules de CdS se réorganisent 

et fournissent une structure moins ordonnée. En effet, selon leur taille, les nanoparticules de 

CdS ont un point de fusion beaucoup plus faible que la matrice hôte correspondante. La taille 

moyenne des nanoparticules de CdS a été estimée en utilisant l'équation de Scherrer [21] : 

𝑑 =
0.9𝑥𝜆

𝛽𝑐𝑜𝑠𝜃
 

 

Ou 𝜆 = 1.54060Å (CuKα) et 𝛽 est la largeur à mi-hauteur de l’intensité maximale du pic(en 

Rad). 
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Figure V.2 : Spectres de diffraction des rayons X enregistrés pour les échantillons de 

silicophosphates codopés en nanoparticules de CdS, à différentes concentrations de CdS(a) et 

à différents températures de recuit(b). 

 

 

Pour la même concentration molaire de nanoparticules de CdS, l'augmentation de la 

température de recuit de 150°C à 350°C conduit à une diminution du diamètre moyen des 

nanoparticules de CdS de 24 à 21 nm. A une température de recuit constante, la taille des 
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nanoparticules passe de 10 à 23 nm avant de diminuer à 20 nm pour la concentration de CdS la 

plus élevée (0.03 molaire en CdS). 

L'image du microscope électronique à transmission (TEM) présentée à la figure V.3 indique la 

présence de petites nanoparticules sphériques ayant un diamètre allant de 2 à 5 nm 

simultanément avec la présence de nanoparticules ayant un plus large diamètre (24 nm) 

dispersées dans la matrice amorphe. Cette dernière valeur est comparable à la taille de 

nanoparticules déduite de l'étude des diffractions des rayons X, ce qui signifie que les pics de 

diffraction proviennent principalement de particules ayant la plus grande taille. En effet, il a été 

rapporté que pour une concentration élevée en CdS, les micro-pores s'effondraient, ce qui 

entraînait une croissance des domaines de CdS alors que les méso-pores réduisaient leur taille 

pour donner une distribution beaucoup plus étroite[22]. 

 

 

 

Figure V.3 : Image TEM de l’échantillon recuit à 250°C ayant une concentration molaire en 

CdS=0.02. 

III.3. Etude par absorption UV-visible 

Selon Brus [23], la taille des particules sphériques d'un semi-conducteur est liée à la largeur de 

la bande interdite selon la relation suivante: 
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𝐸𝑔(𝑅) = 𝐸𝑔(∞) +
ℏ2𝜋2

2𝑅2 [
1

𝑚𝑒
+

1

𝑚ℎ
] −

1.786𝑒2

𝜀𝑅
−

0.124𝑒4

ℏ2𝜀2
[
1

𝑚𝑒
+

1

𝑚ℎ
]                           (Equation V.1) 

où h est la constante de Planck, 𝑚𝑒 = 0,19 m0 et 𝑚ℎ = 0,78 m0 sont les masses effectives de 

l'électron et du trou, respectivement, R est le diamètre du nanocristal, e est la charge de l'électron 

et ε = 5.7, est la permittivité diélectrique relative des nanoparticules de CdS. Le premier terme 

dans l'équation ci-dessus est associé à l'énergie de la bande interdite de CdS massif (𝐸𝑔  = 2,42 

eV). Le second présente l'énergie cinétique de l'électron et du trou, qui fait décroitre  𝐸𝑔  pour 

des énergies élevées proportionnellement à R-2. Le troisième terme est dû à la force d’attraction 

coulombienne, qui fait diminuer𝐸𝑔 , pour les faibles énergies comme R-1. Ces deux termes ont 

des signes opposés pour chaque valeur de R. Cependant, dans le régime d’un confinement fort, 

pour des particules de faible taille, le premier terme domine et le second peut être ignoré. En 

outre, le dernier terme de l'équation de Brus, indépendant de la taille, correspond à la corrélation 

entre les deux porteurs de charge. Ce terme est généralement faible et peut être négligé [24].  

L'énergie de la bande interdite des nanoparticules semi-conductrices peut être estimée à partir 

du premier minimum de la dérivée seconde du spectre d'absorption optique (figure V.4), en 

localisant le centre du pic d'absorption correspondant à la transition d'énergie la plus faible entre 

les niveaux fondamentaux des trou (1Sh ) et des électrons (1Se) [25]. 
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Figure V.4. Spectres d’absorption UV-visible enregistrés pour les échantillons de 

silicophosphates codopés à différentes concentrations de nanoparticules de CdS (a) et recuits 

à différentes températures (b). 

 

Le gap optique obtenu pour les différents échantillons était à peu près égale à 3,53 eV 

indépendamment de la concentration des nanoparticules de CdS et du traitement thermique 

réalisé. La valeur obtenue est plus grande celle de CdS massif, indiquant un fort confinement 
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des porteurs de charge à l'intérieur des nanoparticules. En utilisant la valeur estimée de Eg, le 

diamètre R des particules est estimée être égale à 2,42 nm pour les différents échantillons. Deux 

arguments peuvent être avancés pour expliquer ce comportement. Tout d'abord, l’insertion des 

précurseurs de CdS dans la composition de départ peut être trop faible pour donner de grandes 

nanoparticules. D'autre part, la croissance de ces nanoparticules a lieu dans les pores, où ils sont 

isolés de manière qu’ils ne peuvent plus poursuivre leur croissance même pour les hautes 

températures de traitement thermique ou pour de grandes quantités de réactif de semi-

conducteur dans la composition de départ [26]. En revanche, la microstructure du gel final 

dépend de divers paramètres tels que le pH et la composition chimique. Etant donné que les 

différents échantillons ont été préparés dans les mêmes conditions, ils présentent donc des pores 

ayant la même taille[27][28]. 

IV. Etude optique par la spectroscopie de photoluminescence 

IV.1. Effet de la concentration des nanoparticules de CdS 

Afin d'étudier linteraction entre  les nanoparticules de CdS et les ions d’Eu3+ dans le verre sol 

gel SiO2-P2O5 recuit à 250 °C et codopé avec de différentes concentrations de CdS, les spectres 

d'émission ont été enregistrés lors de l'excitation avec l'une ou l'autre des deux longueurs d’onde 

355 nm ou 375 nm. En effet ces deux excitations correspondent à l'absorption des semi-

conducteurs détectée dans le spectre UV-visible (figure V.4). A ces longueurs d'onde, les ions 

Eu3+ ont une absorption négligeable [29]. 

Sous excitation à 375 nm, chacun des spectres PL montre une queue d'un pic étroit décalée à 

partir du début de l'absorption des nanoparticules de CdS. Avec ce pic, nous pouvons observer 

une large bande s'étendant dans la gamme de 450 à 600 nm, et une faible structure à basse 

énergie (figure V.5). 
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Figure V.5: Spectre d’émission de verre de silicophosphate codopé  

Cds/Eu3+ obtenu sous excitation de 375 nm 

 

 Le pic se situant dans la partie haute énergie est associé à la recombinaison des excitons dû à 

des pièges peu profonds (en anglais shallow traps ST), alors que la large bande est attribuée à 

des pièges plus profonds (en anglais deep traps DT) donnant lieu à des niveaux d’énergie dans 

la bande interdite des nanoparticules semi-conductrices. Ce chevauchement de la bande (DT) 

avec la plupart des pics d'émission des ions Eu3+, peut être favorable à un transfert d’énergie 

CdS → Eu3+. En effet, le codopage avec les ions Eu3+ atténue une partie de cette large bande 

d'émission et produit la structure à basse énergie, qui est affectée à des transitions dans la couche 

interne 4f des ions europium.  

Lorsque la longueur d'onde d'excitation est changée à 355 nm, chacun des spectres PL affiche 

seulement cinq pics d'émission à environ 579, 592, 611, 651 et 700 nm, qui sont associés 

respectivement aux transitions 5D0 → 7FJ (J = 0,1 , 2, 3, 4) des ions Eu3+(figure V.6). 
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Figure V.6. Spectres d’émission enregistrés avec la longueur d’onde d’excitation de 355 nm 

pour les échantillons de silicophosphates codopés à différentes concentrations de 

nanoparticules de CdS et recuits à la même température de 250°C. 

 

 Étant donné que la durée de vie des nanoparticules de CdS est tellement plus courte que celle 

des ions d’europium, l’émission des CdS ne se voit pas dans tous les spectres PL des 

échantillons étudiés. Par rapport à l'échantillon de référence, dopé uniquement avec l’europium, 

nous pouvons voir une amélioration notable de l'émission des ions Eu3+ avec le taux des 

nanoparticules de CdS introduit dans la matrice vitreuse. L’augmentation de l'intens ité 

d'émission des ions europium peut être due  à une profonde modification du réseau de verre 

autour des ions de terre rares et/ou à un transfert efficace d'énergie de nanoparticules de CdS 

vers les ions Eu3+[30]. 

En effet, les nanoparticules de CdS peuvent provoquer une modification structurale dans 

l’environnement local de la terre rare. Elles contribuent également à la déformation de la 

symétrie autour des ions de terres rares et favorisent une amélioration d’intensité des pics 

d’émission. Pour mieux voir l’effet des nanoparticules de CdS sur la symétrie locale des ions 

Eu3+, nous avons calculé le rapport R entre les intensités des émissions relatives aux transitions, 

dipolaire électrique (5D07F2) et dipolaire magnétique (5D07F1). En fait, la luminescence de 

la transition 5D07F1 autour de 592 nm est permise par l’interaction dipolaire magnétique 

(MD), tandis que la bande associée à la transition 5D07F2 est de nature dipolaire électrique 
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(ED). Par conséquent, la transition 5D07F2 est relativement insensible à l’environnement 

local, tandis que la transition 5D07F1 est particulièrement dépendante de la symétrie locale 

autour de lion de terre rare. Lorsque les ions Eu3+ sont situés dans des sites de faible symétrie, 

la transition dipolaire électrique a une probabilité plus grande que celle de la transition 

magnétique. Par conséquent R nous donne une information sur la symétrie des sites occupés 

par les ions Eu3+. Une grande valeur de R correspond à un environnement local plus déformé 

ou asymétrique et une faible valeur correspond à un environnement plus symétrique. En outre, 

le rapport R est également lié à la covalence de la liaison chimique Eu-O. Par conséquent, ce 

rapport dépend de la composition de la matrice hôte, la concentration des centres luminescents 

et de traitement thermique.   

Les valeurs obtenues pour les différentes concentrations sont comprises entre 2,4 et 3,1(tableau 

V.2), valeurs caractéristiques pour les ions Eu3+dans les sites à faible symétrie. Cependant, ces 

valeurs sont inférieures à celles estimées pour les verres de silice (sans codopage avec le 

phosphate) préparés par le processus sol-gel [31].  

 

Table V.2: La composition et le paramètre de symétrie R des échantillons préparés à 

différentes concentrations de nanoparticules de CdS, sous l’excitation de 355 nm. 

 

Composition 

molaire 

Si/P/CdS/Eu 

Température de 

recuitT(°C) 

Paramètre de 

symétrie (R) 

1/0,1/0,01/0,02 250 3,0 

1/0,1/0,02/0,02 250 2,4 

1/0,1/0,03/0,02 250 2,5 

 

De manière comparable à l'effet de l'aluminium [32], l'addition du phosphore, à une 

concentration convenable, rend la structure du verre moins rigide, la structure locale moins 

déformée et les ions Eu3+ ayant la tendance à occuper des sites plus symétrique avec une 

répartition plus homogène. Étant donné l’absence d’une extinction d'émission pour les 

différentes concentrations de CdS utilisées, nous pensons que le verre de silicophosphate est 

plus approprié pour disperser une quantité de nanoparticules de CdS ou/des ions Eu3+ plus 

grande que celle introduite dans les verres à base de silice seule. Cela peut être dû au rôle du 
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phosphore, qui est connu par son pouvoir à empêcher le regroupement ou l’agrégation des ions 

de terres rares. En outre, les nanoparticules de CdS agissent comme modificateur de réseau 

produisant des groupes CdS-O non pontants, qui peuvent coordonner avec des ions europium. 

En conséquence, l'interaction Eu-Eu est diminuée, et l'émission d'europium est augmentée. La 

présence de nanoparticules de CdS peut également être responsable d'une augmentation à la 

fois de la covalence et de la polarisation des premiers voisins des ions Eu3+ qui peuvent être 

affectés par une réaction avec le soufre [33]. L'augmentation du facteur de symétrie R pour la 

plus forte concentration de CdS est une indication d'une distorsion importante dans le réseau du 

verre due au remplissage progressif des pores par des nanoparticules de CdS. 

 

En revanche, l'augmentation de l’intensité d’émission des ions Eu3+ peut être due à un transfert 

d'énergie (TE) entre les nanoparticules de CdS et les ions Eu3+ sachant que ce processus se 

produit uniquement lorsque la distance entre les nanoparticules de CdS et les ions Eu3+ est 

suffisamment courte. Cependant, en raison d’une courte durée de vie radiative et non radiative 

des nanoparticules de CdS, un transfert d'énergie directe de ces nanoparticules à des ions Eu3+ 

est physiquement impossible. En effet, pour réaliser un transfert d'énergie efficace, le spectre 

d'émission des nanoparticules doit recouvrir spectralement une bande d'absorption des ions de 

terres rares. Or, ce n'est pas le cas pour les nanoparticules de CdS. Cependant, le transfert 

d'énergie peut être observé lorsque les défauts présents à la surface des nanoparticules de CdS 

sont abondants. Comme il est bien connu, ces défauts donnent lieu à la création de pièges dans 

le gap d’énergie des nanoparticules semi-conductrices. Lorsque l’énergie d'excitation est 

absorbée principalement par ces nanoparticules, des paires d’électron-trou sont générése. Les 

électrons générés seront d'abord piégés dans ces niveaux avant d'interagir avec les ions Eu3+ 

situés à leur proximité. Ensuite, l'électron piégé à la surface se recombine avec un trou libre de 

la bande de valence ou un trou piégé à la surface des nanoparticules avant d'être non 

radiativement transféré aux ions Eu3+. Les processus impliqués dans ce transfert d'énergie sont 

représentés schématiquement sur la figure V.7. L'augmentation de la concentration de CdS 

permet de réduire la distance entre les nanoparticules de semi-conducteur et les ions de terres 

rares, améliorant ainsi le taux de transfert d'énergie entre CdS et Eu3+. Cependant, lorsque ces 

espèces sont spatialement proches, une diminution de l’émission et de la durée de vie des ions 

Eu3+ est habituellement observée, ce qui est attribué à un transfert d'énergie inverse (BET) des 

ions Eu3+ aux nanoparticules de CdS. En outre, le fait que les raies d’émission des ions 

d’europium ne sont pas clairement observées dans les spectres de PL enregistré sous la longueur 
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d'onde d'excitation de 375 nm contrairement à ce qui a été observé avec l’excitation à 355 nm, 

peut être relié à l'effet de transfert d'énergie sur l'émission des ions Eu3+. En effet, lorsqu'on 

utilise une longueur d'onde de 355 nm, qui est voisine de l'énergie de la bande interdite des 

nanoparticules, le nombre des nanoparticules de CdS excitées, qui contribuent au transfert 

d'énergie est supérieure à celui atteint lorsque on utilise l’excitation de 375 nm. Par conséquent, 

l'émission des ions Eu3+ sera plus faible dans le cas de l’excitation à 375 nm. En outre, le fait 

qu'aucune luminescence des nanoparticules de CdS n’a été observée sous l’excitation de 355 

nm indique qu’un transfert d'énergie très rapide a eu lieu à partir des nanoparticules de CdS 

vers les ions Eu3+. En effet, lorsque les nanoparticules de CdS sont couplées avec les ions 

europium, tout exciton généré est immédiatement recombiné non radiativement en excitant les 

ions Eu3+[34]. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Figure V.7. Diagramme d’énergie montrant les differents processus de transfert d’énergie 

entre les nanoparticules de CdS et les ions d’europium dans le verre de silicophosphate. 
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IV.2. Effet de la température de recuit 

Afin d'étudier l'effet de la température de recuit sur les propriétés de luminescence de notre 

matériau, nous avons enregistré les spectres de PL pour les échantillons ayant la même 

composition de départ ( Si/P/CdS/Eu=1/0.1/0.2/0.01) et traités à différentes températures de 

recuit de 150°C à 350°C. La figure V.8 montre que l’intensité d'émission des ions Eu3+ croît 

lorsque la température de recuit augmente de 150 à 250°C. Au-dessus de cette température, une 

diminution significative de l'émission des ions Eu3+ est observée. C’est pour cette raison que 

nous avons choisi ensuite la température de recuit de 250°C, pour l’étude des nanoparticules de 

CdS dopés à différentes concentrations dans le verre de silicophosphate. En fait, plusieurs 

modifications structurales du réseau de verre, qui ont une grande influence sur l'émission des 

ions Eu3+, se produisent lors du traitement thermique. En particulier, le recuit peut réduire 

considérablement la densité de groupements hydroxyle, qui sont connus comme des agents 

d'extinction de luminescence. Cela conduit à un accroissement de l'intensité d'émission. 
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Figure V.8. Spectres d’émission enregistrés avec la longueur d’onde d’excitation de 355 nm 

pour les échantillons de silicophosphates ayant la même concentration en nanoparticules de 

CdS et recuits à différentes températures 

 

En outre, des défauts variés sont formés par les réactions d'hydrolyse et de condensation des 

précurseurs initiaux. Depuis que le transfert d'énergie se fait par l’intermédiaire des défauts à la 
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surface des nanoparticules de CdS, cela permettra d'améliorer l'émission des ions de terres rares. 

Toutefois, pour une température suffisamment élevée, la concentration de défauts diminue dans 

le réseau, ce qui inhibe le transfert d'énergie entre les défauts et les ions de terre rare. Par 

ailleurs, le traitement thermique conduit à une augmentation d’homogénéité dans 

l'environnement local. En effet la modification de la géométrie de la silice avec une température 

suffisamment élevée, produit une augmentation de la concentration des ions d’europium et des 

nanoparticules de CdS, qui pourrait se traduire par l'agrégation des pairs Eu-Eu et donc conduit 

à l’extinction de la luminescence. En outre, un transfert d’énergie inverse (back) des ions Eu3 + 

vers les nanoparticules de CdS est également possible. Pour mieux expliquer l'effet du recuit 

sur l'environnement local autour des ions Eu3+, nous avons calculé de nouveau le rapport R. 

Comme on le voit dans le tableau V.3, ce rapport augmente lorsque la température de recuit ne 

dépasse pas 250 ° C. Au-dessus de cette température, R reste constant, ce qui pourrait être dû à 

un réarrangement du réseau et une augmentation de la symétrie autour des ions de terres rares 

[35]. 

Table V.3 : Le paramètre de symétrie R des échantillons recuits à différents températures 

sous l’excitation de 355 nm. 

Composition 

molaire 

Si/P/CdS/Eu 

Température de 

recuitT(°C) 

Paramètre de 

symétrie (R) 

1/0,1/0,02/0,001 150 2,8 

1/0,1/0,02/0,001 250 3,3 

1/0,1/0,02/0,001 350 3,3 
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V. Etude du déclin de luminescence 

Pour obtenir plus d’informations sur les propriétés optiques du verre de silicophosphate codopé 

en ions Eu3+ et en nanoparticules de CdS, nous avons enregistré les spectres de déclin pour les 

deux centres luminescents (CdS et Eu3+) dans les différents échantillons. 

V.1. Déclin de l’émission des nanoparticules de CdS dans le verre de 

silicophosphate dopé en ions Eu3+ sous l’excitation 375 nm 

La figure V.9 montre les courbes de déclin sous l’excitation de 375 nm à la longueur d’onde 

d’émission des pièges peu profonds et plus profonds. Les deux courbes obtenues ont une allure 

exponentielle. Toutefois, comme il est attendu, le temps de déclin obtenu pour l'émission à 396 

nm  est égal à  1 ns, valeur plus petite que celle estimée pour l'émission de défauts à 500 nm.  
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Figure V.9. Courbes de déclin des nanoparticules de CdS à deux différentes longueur d’onde 

d’émission(396 nm et 500nm) correspondantes respectivement à l’émission de défauts de 

surfaces et de défauts profonds .Les mesures ont étés acquises à température ambiante sous 

l’excitation de 375 nm. 

 

Le temps de déclin de l'émission de défaut est presque constante (2.25-2.44 ns) indiquant que 

ces défauts sont de même origine. D'autre part, une augmentation de la durée de vie à 396 nm 

avec la concentration de CdS a été observée et est peut être due à un transfert d’énergie inverse 

(BET) des ions Eu3+ aux nanoparticules de CdS, et qui se traduit aussi par une diminution de la 
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durée de vie des ions Eu3+ comme on le verra dans le paragraphe suivant. Ces résultats indiquent 

qu'il n'est pas nécessaire d'incorporer une grande quantité de nanoparticules pour améliorer 

l'émission des ions Eu3+. Par conséquent, il faut optimiser la quantité de CdS à incorporer dans 

le verre afin d'améliorer simultanément l'émission des ions Eu3+ et éviter le transfert d'énergie 

inverse. 

V.2. Déclin des ions Eu3+ dans le verre de silicophosphate codopé avec des 

nanoparticules de CdS sous l’excitation 355 nm 

Pour obtenir plus de certitude sur le processus d'émission des ions Eu3+ en présence de 

nanoparticules de CdS, les courbes de déclin ont été mesurés à la longueur d'onde de 611nm 

(figure V.10), longueur d’onde correspondante au maximum d’émission de la transition 

5D07F2. Bien que la courbe de déclin ne soit pas exponentielle, nous avons utilisé la formule 

suivante pour estimer la durée de vie moyenne de PL pour tous les échantillons : 

                                                               𝜏 =
∫𝑡𝐼(𝑡)𝑑𝑡

∫ 𝐼(𝑡)𝑑𝑡
                                (Equation V.2) 

Ici,𝐼0 et 𝐼(𝑡)  sont respectivement les mesures d’intensité à t = 0 et t> 0. Comme on peut le voir 

sur la figure V.10 et le tableau V.4, le déclin est plus lent à faible concentration de 

nanoparticules de CdS (figure V.10(a)), alors qu’il devient plus rapide pour les concentrations 

les plus élevées. Par ailleurs le déclin devient plus rapide lorsque la température de traitement 

thermique augmente (figure V.10(b)), au contraire des résultats obtenus dans les verres de silice 

dopés uniquement avec les ions d’europium[36]. 

Tableau V.4 : La composition, les températures de recuit et la durée de vie à 612 nm des 

différents échantillons sous l’excitation de 355 nm. 

Composition 

molaire 

Si/P/CdS/Eu 

Température de 

recuitT(°C) 

Durée de vie 

 (ms) 

1/0,1/0,01/0,02 250 0,40 

1/0,1/0,02/0,02 250 0,32 

1/0,1/0,03/0,02 250 0,40 

1/0,1/0,02/0,001 150 0,20 

1/0,1/0,02/0,001 250 0,22 

1/0,1/0,02/0,001 350 0,21 



Chapitre V 
Effet des nanocristaux de CdS sur la luminescence des verres de silicophosphates (SiO2-P2O5) dopés 

aux ions Eu3+. 

 

140 
 

0 2 4 6 8

 

 

In
te

n
s

it
é

(n
o

rm
a

li
s

é
e

)

Temps (ms)

 Si/P/CdS/Eu=1/0.1/0.00/0.02recuit 250°C

 Si/P/CdS/Eu=1/0.1/0.01/0.02recuit 250°C

 Si/P/CdS/Eu=1/0.1/0.02/0.02recuit 250°C

 Si/P/CdS/Eu=1/0.1/0.03/0.02recuit 250°C

(a)

 

0 2 4 6 8 10 12

 

 

In
te

n
s

it
é

(u
.a

)

Temps (ms)

 Si/P/CdS/Eu=1/0.1/0.02/0.01recuit 150°C

 Si/P/CdS/Eu=1/0.1/0.02/0.01recuit 250°C

 Si/P/CdS/Eu=1/0.1/0.02/0.01recuit 350°C

(b)

 

Figure V.10. Courbes de déclin sous excitation de 355 nm enregistrés à 612 nm pour les 

échantillons de silicophosphates codopés à différentes concentrations de nanoparticules de 

CdS(a) et recuits à différentes températures(b) 
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 Pour expliquer ces résultats, différents facteurs doivent être invoqués. Tout d'abord, l'ajout des 

nanoparticules de CdS avec une faible quantité peut être avantageux dans la modification de 

l'environnement local des ions Eu3+ favorisant ainsi l'émission de la transition dipolaire 

électrique 5D07F2. En outre, la présence de nanoparticules de CdS réduit certaines transit ions 

non radiatives dans la relaxation des ions Eu3+ et améliore les transitions radiatives. Ceci permet 

d’éviter l'agrégation des ions d’europium et d’améliorer le transfert d'énergie CdS-Eu. Il en 

résulte une augmentation du temps de déclin. Cependant, lorsque la concentration des 

nanoparticules de CdS dépasse un seuil, leur présence devient défavorable pour l'émiss ion 

d'ions Eu3+ car ils seront très proches favorisant ainsi un BET. En outre, lorsque les 

nanoparticules de CdS sont présentes en grande quantité, elles peuvent empêcher l'élimina tion 

de l'eau adsorbée dans les pores du gel. Ces deux effets sont à l'origine de la réduction de la 

durée de vie de l’europium pour un excès de CdS. D'autre part, avec le traitement thermique, la 

structure de verre devient plus compacte réduisant ainsi les distances entre les centres 

luminescents et favorisant l'agrégation d'europium et le BET, ce qui conduit à l'extinction de la 

luminescence des ions Eu3+ à une certaine température de recuit (ici trouvée égale à 250°C). 

Ceci peut expliquer la diminution de la durée de vie du niveau 5D0 avec la température de recuit. 

En outre, les courbes de déclin ne présentent pas une allure de simple exponentielle. Elles 

peuvent être simulés par deux exponentielles qui sont associées à deux séries de sites 

d’europium habituellement observés dans les verres ayant plus d'un constituant [37]. Dans le 

cas de la présente étude, les ions europium peuvent être situés soit dans un environnement riche 

en silice, soit dans un environnement riche en phosphore. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



Chapitre V 
Effet des nanocristaux de CdS sur la luminescence des verres de silicophosphates (SiO2-P2O5) dopés 

aux ions Eu3+. 

 

142 
 

VI. Conclusion 

Nous avons étudié l'effet des nanoparticules de CdS sur l'émission des ions Eu3+ dans un verre 

de silicophosphate préparé par le procédé sol-gel. D’après cette étude, nous avons montré que 

l’émission des ions Eu3+ est considérablement dépendante de la concentration des 

nanoparticules de CdS et de la température de recuit. En outre, nous avons mis en évidence par 

la mesure de photoluminescence qu’un transfert d'énergie rapide CdS → Eu3+ et/ou des 

déformations structurales autour des ions de terres rares sont à l’origine de l’améliora t ion 

considérable de l'émission d'ions Eu3+. Par ailleurs, cette étude a révélé la présence d’un 

transfert d'énergie inverse Eu3+  CdS, qui a eu lieu lorsque la température de traitement 

thermique dépasse un seuil (250°C). Ainsi, pour obtenir l'amélioration souhaitée de l’émiss ion 

des ions Eu3+, il est nécessaire d'optimiser soit la quantité de CdS introduite dans la matrice 

vitreuse soit la température de traitement thermique. 
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Conclusion générale et perspectives 

Dans le but de chercher de nouveaux matériaux luminescents pour des applications en  

optoélectronique, nous avons élaboré et caractérisé des verres par voie Sol-Gel. En s’appuyant 

sur la méthode sol-gel et en se basant sur une étude bibliographique approfondie, nous avons 

réussi à préparer différentes matrices vitreuses à base de silicophosphate et codopées en ions 

europium, en nanoparticules de CdS et en ions aluminium. Le choix de la matrice vitreuse est 

fait en raison de ses propriétés intéressantes, notamment sa bonne stabilité chimique et 

mécanique ainsi que ses potentialités spectroscopiques. 

Comme centres luminescent, l’ion europium se révèle être une bonne sonde structurale 

dans le verre à analyser. Les nanocristaux de CdS et les ions aluminium agissent comme 

modificateurs du réseau vitreux, apportant ainsi une amélioration dans la luminescence de ce 

type de verre.  

Les analyses de luminescence de verre de silicophosphate en fonction du traitement 

thermique ont montré qu’à partir de la température de 250°C on peut parler d’une structure 

vitreuse plus structurée avec une profonde modification de la structure locale autour de l’ion 

europium. Cette température, plus basse que celle trouvée avec le verre de silice codopée en 

aluminium (350°C) montre bien le rôle que joue le phosphore dans la disparition des résidus 

présents dans la matrice vitreuse (molécules d’eau, carbones…), à des températures plus 

inférieures que celles trouvés avec l’aluminium. L’analyse des échantillons recuits à une 

température supérieure à 600°C a aussi montré le comportement du début de stabilisation 

structurale du verre de silicophosphate jusqu’à une stabilisation pratiquement totale vers la 

température de 900°C. 

La spectroscopie FLN a mis en évidence la présence de plusieurs types de sites occupés par 

les ions europium dans le verre de silicophosphate. Cette diversité de l’environnement locale 

des ions luminescents est responsable des propriétés de luminescences du verre de 

silicophosphate et de silicophosphate codopé en ions d’aluminium. Ces résultats expérimentaux 

ont été confirmés par l’étude réalisée par simulations de DM. Ainsi nous avons pu montrer : 

- Une modification de la première et deuxième sphère de coordination de la terre rare 

dans le verre de silicophosphate dopé en ions Eu3+,qu’il soit co-dopé ou non en ions 

Al3+. 
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- Une augmentation du nombre d’oxygènes non-pontants sous l’effet du codopage de la 

silice avec du phosphore a été mise en évidence induisant ainsi une meilleure 

incorporation des ions de terre rare dans le verre de silicophosphate.  

- L’apport des atomes d’oxygènes pontants avec l’insertion de l’aluminium. Les ions 

d’Al3+ s’agrègent assez facilement entre eux (plus que le phosphore) et les ions 

d’europium se rapprochent de ces clusters pour bénéficier des oxygènes pontants.  

- Une diversité de sites occupés par les ions de terres rares est observée en fonction de la 

concentration du codopant, qu’il s’agisse du phosphore ou de l’aluminium. 

L'effet des nanoparticules de CdS sur l'émission des ions Eu3+ dans un verre de 

silicophosphate préparé par le procédé sol-gel a été étudié et il a été montré que l’émission des 

ions Eu3+ est considérablement dépendante de la concentration en nanoparticules de CdS et de 

la température de recuit. En outre, il a été mis en évidence par les mesures de 

photoluminescence qu’un transfert d'énergie rapide CdS → Eu3+ et/ou des déformations 

structurales autour des ions de terres rares induisent une amélioration de l’intensité de l'émission 

des ions Eu3+. Nous mettons en évidence la présence d’un transfert d'énergie qui a lieu lorsque 

la température de traitement thermique est supérieure à 250°C. Ainsi, pour obtenir 

l'amélioration souhaitée concernant l’émission, il est nécessaire d'optimiser soit la quantité de 

CdS introduite dans la matrice vitreuse soit la température de traitement thermique. 

Outre les résultats et investigations présentés, d’autres travaux ont été menés pendant la 

durée de cette thèse et n’ont pas à ce jour abouti à des résultats suffisants pour être détaillés 

dans ce manuscrit. Nous pouvons mentionner la réalisation de verres de silicophosphates dopés 

en ions erbium/ytterbium et codopés en ions aluminium en vue d‘applications telles que les 

amplificateurs à fibre. Ce type de matériau, présentant la capacité d’incorporer une 

concentration d’ions terres rares plus importante que dans un verre de silice seule, permettrait 

donc de diminuer la longueur de la fibre optique nécessaire à la réalisation des amplificateurs 

optiques,  de quelques mètres à quelques centimètres [1][2]. Ces travaux pourront faire l’objet 

d’études ultérieures. 
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Characterization of luminescents glasses prepared  
by sol-gel method 

Résumé 
Les verres dopés par des ions de terres rares ou/et des
nanoparticules de semiconducteurs continue à faire l’objet de
plusieurs recherches grâce à leur efficacité dans les domaines
d’optoélectroniques. En effet, ces matériaux sont parmi les
candidats potentiels pour des applications en photonique tels
que les amplificateurs à fibre optique, les convertisseurs de
lumière, les capteurs et les guides d'ondes 3D.  
Dans le cadre de cette thèse, des verres à base de silice (SiO2)
dopé par des ions d’europium (Eu3+) ont été préparés par le
processus sol-gel. Afin de mieux disperser les ions de terres
rares et d’améliorer leur émission, les verres ont été codopés
par le phosphore et/ou l’aluminium. Des nanoparticules de
semi-conducteur (CdS) ont été aussi introduite dans le verre
afin d’augmenter l’absorbance de la lumière excitatrice et
d’obtenir une émission plus intense des ions Eu3+. 
Les verres préparés ont été analysés par photoluminescence
et par la technique de rétrécissement des raies de
luminescence (FLN). Ces mesures ont été suivi par des
simulations par la méthode de dynamique moléculaire (DM)
afin d’étudier l’effet de phosphore et/ou de l’aluminium sur
l’environnement local des ions d’europium et la dispersion de
ces ions dans la matrice vitreuse. La présence de deux types
de sites des ions d’europium dans le verre de silicophosphates
a été mise en évidence et a été confirmé par les deux
techniques (FLN et DM).  
L'effet des nanoparticules de CdS sur l'émission des ions Eu3+

dans un verre de silicophosphate a été aussi étudié et il a été
montré que l’émission des ions Eu3+ est considérablement
dépendante de la concentration des nanoparticules de CdS et
de la température de recuit. 
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Abstract 
Glasses doped with rare earth ions and/or semiconductor
nanoparticles continues to be the subject of several studies
due to their effectiveness in optoelectronic fields. Indeed, these
materials are among the potential candidates for photonic
applications such as optical fiber amplifiers,  light converters,
sensors and 3D waveguides. 
As part of this thesis, silica-based glasses (SiO2) doped with
europium ions (Eu3+) were prepared by the sol-gel process. In
order to better disperse the rare earth ions and improve their
emission, the glasses were codoped with phosphorus and/or
aluminum. Semiconductor nanoparticles (CdS) were also
introduced into the glass in order to increase the absorbance of
the excitation light and to obtain a more intense emission of
Eu3+ ions. 
The prepared glasses were analyzed by photoluminescence
and by the technique of Fluorescence line narrowing (FLN).
These experimental measurements were followed by
theoretical simulations using the molecular dynamics method
(DM) to study the effect of phosphorus and/or aluminum on the
local environment of the europium ions and their dispersion  in
the vitreous matrix. The presence of two types of europium ion
sites in the glass silicophosphates has been demonstrated and
confirmed by two techniques (FLN and DM). 
The effect of CdS nanoparticles on the emission of Eu3+ ions in
a glass silicophosphate was also studied and it was shown that
the emission of Eu3+ ions is considerably dependent on the
concentration of CdS nanoparticles and annealing temperature.
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