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Chapitre 1

Ce travail de recherche s’inscrit dans le cadre du projet DAMREG — « Pushing the Frontiers of
Brittleness — DAMage REsistant Glasses » financé par I’European Research Council (ERC) et dirigé
par le professeur T. Rouxel. Les verres sont des matériaux fragiles trés sensibles aux défauts de
surfaces qui apparaissent inévitablement lors de 1’¢laboration, la manipulation et le service du
matériau. Plusieurs méthodes permettent d’améliorer la résistance d’un matériau vitreux. Il est par
exemple possible de réaliser des traitements thermiques spécifiques permettant de générer des
contraintes de compression a la surface du verre, ou bien d’incorporer des particules au sein d’une
matrice vitreuse pour modifier les propriétés du matériau. Aussi, il est possible de modifier la
composition du verre pour en modifier les propriétés mécaniques. Si la premiére méthode est la plus
utilisée dans I’industrie (verres trempés), les deux derniéres le sont moins et on trouve finalement peu
d’exemple d’augmentation de la résistance du verre en jouant sur sa composition. L’objectif du projet
DAMREG est donc d’étudier fondamentalement le probléme de la fissuration dans le verre, mais
aussi de développer des matériaux vitreux aux propriétés mécaniques novatrices.

L’utilisation de composants ¢lectroniques dans des environnements extrémes nécessite
I’¢élaboration de matériaux aux propriétés spécifiques (thermiques, chimiques, mécaniques etc...). Si
le verre est un matériau pouvant répondre a certaines de ces exigences, sa fragilité reste son défaut
majeur. Cette thése a donc pour objectif I’étude mécanique de verres et vitrocéramiques aux
propriétés électriques intéressantes et s’articule autour de trois grands axes qui constitueront les
différents chapitres de ce manuscrit :

- La synthése de verres et leur caractérisation mécanique.

- L’¢élaboration de vitrocéramiques aux propriétés mécaniques intéressantes.

- La caractérisation électrique de ces matériaux et I’étude de I’effet d’un champ électrique sur
leurs propriétés mécaniques.

En respectant I’esprit du projet DAMREG, dans chacun de ces chapitres nous dresserons un
lien entre la structure et les propriétés des matériaux.

Un chapitre préliminaire constituera une introduction générale aux divers concepts abordés
dans cette étude. Un état de I’art sera également fait et amenera a justifier le choix du systeme
chimique étudié. Le verre sera défini, son histoire retracé et ses propri¢tés mécaniques données. La
dévitrification d’un matériau vitreux est une méthode permettant d’obtenir un matériau composite
possédant des propriétés différentes de la matrice d’origine. Apres avoir défini ce qu’est une
vitrocéramique les processus permettant a un verre de passer a 1’état cristallin seront abordés. Nous
verrons comment la maitrise de ceux-ci permet de créer des matériaux composites ayant des
propriétés mécaniques accrues. Nous définirons ce qu’est la piézoélectricité et quels types de verres
peuvent étre a 1’origine de vitrocéramiques piézoélectriques. Ceci nous amenera a nous intéresser
particulierement a une phase cristalline, la fresnoite Ba;TiSi2Os.

Dans le second chapitre, nous expliquerons comment les compositions vitreuses du ternaire
BaO — TiO; — Si0 ont ét¢ sélectionnées, et comment les verres furent élaborés. Apres avoir étudié
la structure de ces verres par spectroscopie (UV-visible ; Raman) leurs propriétés mécaniques seront
¢tudi¢es. L’¢étude des propriétés mécaniques a température ambiante sera 1’occasion d’utiliser un
modele empirique et d’en définir les limites en le comparant aux résultats expérimentaux. Enfin,
I’étude des propriétés mécaniques a plus haute température, et notamment de la viscosité, aménera a
proposer un modele structural pour décrire ces matériaux a 1’échelle atomique. La diffraction a haute
énergie sera alors utilisée pour valider certaines des hypotheses dressées au cours de ce chapitre.

Le troisieme chapitre sera consacré a la dévitrification de I’un des verres étudié au chapitre 2.
Aprés avoir choisi la matrice vitreuse, nous étudierons les mécanismes et la cinétique de
cristallisation. Ces résultats permettront de contrdler la dévitrification du verre parent dans le but de
synthétiser une vitrocéramique aux propriétés mécaniques et ¢électriques supérieures a celles de la
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matrice d’origine. La cristallisation de surface d’une phase piézoélectrique sera alors orientée par
I’utilisation d’une méthode simple a mettre en ceuvre mais jusqu’alors peu utilisée. Finalement, les
propriétés mécaniques de ces matériaux seront étudiées.

Le quatrieme et dernier chapitre débutera par 1’étude des propriétés électriques de ces
matériaux. Nous verrons que les conclusions tirées d’aprés I’étude mécanique du chapitre 2
permettront d’expliquer les propriétés électriques de ces verres. Le caractére piézoélectrique de la
vitrocéramique €laboré au chapitre 3 sera étudié. Enfin, nous nous intéresserons a I’influence d’un
champ électrique sur la viscosité d’un verre. Cette étude amenera a s’intéresser plus particuliérement
a un phénomeéne encore peu étudi€, le ramollissement rapide du verre sous un champ électrique de
forte intensité.

1.1. Le verre
1.1.1. Définition

Le terme « verre » posséde plusieurs acceptions. Dans le langage courant, il désigne tout aussi
bien le contenant « un verre a pied », le liquide qu’il contient « prendre un verre », que le matériau,
transparent, fragile et solide dont il est constitué « du verre ». C’est a cette derniére signification que
nous nous référerons tout au long de ce manuscrit. Quand bien méme nous soulignons cette
distinction, un public non averti n’a souvent pas conscience des autres subtilités qui se cachent
derriére ce mot et peut parfois étre surpris d’apprendre qu’il existe en réalité une multitude, une
infinité, de matériaux vitreux différents et que le verre a vitre (verre silico-sodo-calcique), celui des
plats pyrex (borosilicate) ou ceux étudiés dans cette these sont en réalité des matériaux tres différents.

Il existe tout autant de confusion dans les termes scientifiques que dans les termes courants, et
il est difficile de donner une unique définition scientifique du verre puisque celle-ci dépend souvent
du point de vue duquel on se place.

Si pour un céramiste, une céramique est « un matériau non-organique ayant subi un traitement
thermique a haute température » alors les matériaux font parti du groupe plus large des céramiques.
Bien évidemment, un spécialiste du verre s’insurgerait rapidement devant une telle définition et
préférera parler d’un « solide non-cristallin présentant le phénomene de transition vitreuse » [1].

L’un des pionniers de la recherche scientifique verri¢re décrit le verre comme « tout matériau
solide et non cristallisé se trouvant a 1’état vitreux » [2]. Cette définition pose quelques problémes car
elle est trop large et donne peu d’importance au comportement visqueux du verre. Méme (et surtout)
parmi les spécialistes du verre il existe des débats sur sa définition. La principale source de conflit
provient du fait de considérer le verre comme un matériau technique ou comme un état physico-
chimique. Ainsi, les partisans du premier groupe définissent le verre comme 1’a fait 1’ American
Society for Testing Materials [3], & savoir : « Le verre est un produit minéral obtenu par fusion et qui
se solidifie sans cristalliser ». Ceux du second groupe quant a eux s’attachent davantage a la définition
proposée par R. Haase [4] : « D’un point de vue physico-chimique, le verre est un liquide surfondu
figé ».

Le verre fait donc parti des solides amorphes, c'est-a-dire que son réseau atomique possede un
ordre a courte mais pas a longue distance et on ne peut donc pas lui attribuer de maille cristalline.
Lors de la fabrication d’un verre, les maticres premieres sont chauffées pour que le mélange atteigne
1’état liquide, le tout est refroidi suffisamment rapidement et les atomes sont alors « figés » dans un
état désordonné similaire a I’état liquide, on parle de solide amorphe. Théoriquement, il est possible
de mettre dans 1’état amorphe n’importe quel matériau des lors que la vitesse de refroidissement est
suffisamment élevée. Comme disait D. Turnbull, « presque tous les matériaux peuvent étre obtenus
amorphes s’ils sont refroidis assez rapidement jusqu’a une température assez basse » [5]. C’est ainsi
que de surprenants matériaux comme les verres métalliques firent leur apparition il y quelques
décennies [6].
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1.1.2. Histoire du verre

Le verre n’a pas attendu I’Homme pour exister car on peut le trouver sous une forme naturelle,
I’obsidienne. Cette roche issue de 1’activité volcanique provient du refroidissement rapide de coulées
de lave riche en silice. Ce verre naturel est utilisé pour ses propriétés mécaniques des les premiers
ages de ’homme moderne (200 000 ans av. J.-C.) (Figure 1.1).

Les premiers traces de verre artificiel datent de 5000 ans av. J.-C. ou il se trouvait alors sous
forme de glacure (enduit vitrifiable posé a la surface d'une céramique) en Syrie, Egypte et au Levant.
Vers 1500 ans av. J.-C. les fours permettent de plus hautes températures, les matiéres premicres sont
mieux affinées et les premiers verres translucides apparaissent.

Figure 1.1 : Pointe de lance précolombienne en obsidienne taillée (Source : Wikimedia commons).

La canne du souffleur de verre est inventée aux alentours de 200 ans av. J.-C. en Syrie. En
prenant un peu de verre en fusion au bout de sa canne creuse ’artisan peut, en soufflant dans celle-
ci, obtenir un volume creux aux parois minces. En faisant tourner la canne et en jouant sur la
température il est alors possible d’obtenir des objets transparents de différentes formes.

La premiere vitre apparait a Pompéi vers 100 ans av. J.-C.. A I’époque le verre n’était pas
totalement transparent et il faudra attendre le moyen age pour que les compositions s’affinent encore.
Il sera également possible d’obtenir des couleurs différentes permettant notamment de décorer les
églises avec des vitraux. C’est également au moyen age que le verre trouve une nouvelle utilisation,
I’optique. Les premicres lunettes apparaissent vers 1250 et les premiers télescopes et microscopes
vers 1600. Enfin, c’est vers la fin du moyen-age qu’apparaissent les premieres verreries industrielles
(Figure 1.2) généralement proches de foréts dont le bois sert de combustible et de cours d’eau pour
le refroidissement et le transport des matieres premieres (le sable).

Figure 1.2 : A l'intérieur d 'une verrerie de l’ile de Murano (Venise) 137 siccle (Anonyme).
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Le verre, alors considéré comme un produit de luxe est fabriqué industriellement partout en
Europe. De nombreuses découvertes permirent d’améliorer les procédés de fabrication, la qualité et
de baisser les frais de production.

Il faudra attendre le 20°™ siécle pour qu’une nouvelle révolution change drastiquement
I’histoire du verre, 1’apparition des verres techniques. L’incroyable explosion de la production
scientifique au cours des derni¢éres décennies a permis de donner a ce matériau de nouvelles
utilisations jusqu’alors insoupgonnées, exploitant d’autres propriétés que sa transparence.

Désormais, le verre est un produit extrémement courant et des siécles nous séparent de 1’époque
ou il était considéré comme un objet précieux symbolisant le luxe et le pouvoir. Ironiquement, le
verre n’a pas perdu de sa richesse car il enthousiasme toujours la communauté scientifique et ne cesse
de dévoiler de nouvelles propriétés et applications insoupgonnées.

1.1.3.  Aspect thermodynamique

Le verre est obtenu a partir d’une phase liquide refroidie rapidement. En abaissant la
température d’un liquide jusqu’a son point de fusion, Tm, les variables thermodynamiques telles que
le volume V ou I’entropie S décroissent de maniere réguliére. Si lors du refroidissement de ce liquide
au-dessous de Tm la viscosité est trop grande ou la vitesse de refroidissement trop rapide, la
cristallisation n’a pas le temps de se produire. Le matériau se trouve alors dans un état instable
puisqu’il est liquide en dessous de son point de fusion, on le qualifie alors de liquide surfondu. En
poursuivant le refroidissement, la viscosité du liquide va augmenter trés rapidement. Lorsque cette
derniére atteint environ 10'? Pa.s il n’est plus possible pour la structure d’atteindre 1’équilibre local
rapidement (en moins d’une seconde). On observe alors une rupture de pente dans la variation de
volume et d’entropie (Figure 1.3).

Cet événement thermodynamique est appelé température de transition vitreuse, Tg. Si son nom
fait référence a un événement ponctuel, il est connu que cette transition se fait de maniére continue et
il est plus approprié de parler de « domaine de transition vitreuse ». En de¢a de ce domaine les
réarrangements atomiques deviennent si lents qu’ils sont difficilement observables et le matériau est
considéré comme un solide avec un désordre structural proche de celui d’un liquide, c’est un verre.
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Figure 1.3 : Variation du volume spécifique et de [’entropie en fonction de la température lors du
refroidissement d’un liquide.

Il convient de définir une température précise permettant de décrire 1’histoire thermique du
verre. On nomme « température fictive », Tf, ’intersection des lignes extrapolées du verre et du
liquide (Figure 1.3). La structure du verre est alors considérée comme a I’équilibre avec celle du
liquide a cette température. En 1’absence de cristallisation, le liquide passe par un état surfondu en
dessous de la température de fusion et les grandeurs thermodynamiques extensives (V le volume et S
I’entropie) montrent une rupture de pente a la température de transition vitreuse alors que les
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grandeurs dérivées présentent une discontinuité (o le coefficient de dilatation thermique et Cp la
capacité thermique). Il y a alors une différence de volume spécifique entre le cristal et le liquide
surfondu. Alors que le matériau refroidit cet exces de volume décroit et la densité du verre s’approche
de celle du cristal. Ainsi, lorsque T < Tg le verre est dans un état métastable, son entropie décroit et
le volume spécifique tend a se rapprocher de la valeur du cristal, le verre se rétracte.

Les verres présentent des différences entre les valeurs thermodynamiques a 1’état vitreux et
I’état liquide plus ou moins importantes. Les verres de silice par exemple montrent une faible
réorganisation structurale a Tg ce qui se traduit par un faible ACp. Ceci conduit a distinguer les verres
dits « strong » ou « longs » présentant de faibles variations thermodynamiques des verres « fragile »
ou « courts » [7]. Cette appellation francaise de verre « long » ou « court » provient des artisans
verriers et qualifie la durée du soufflage qu’un verrier doit respecter lorsque le verre refroidit au bout
de sa canne. Un verre long voit ses propriétés thermodynamiques varier faiblement avec la
température (notamment la viscosité) et donc le verre peut étre formé et travaillé dans des gammes
de températures plus étendues, ce qui laisse un temps « long » a I’artisan pour travailler le verre avant
de devoir rehausser sa température.

1.1.4. Structure du verre

La structure du verre est hors équilibre, les atomes qui la composent sont figés dans une
structure amorphe ne présentant pas d’ordre a grande distance, a la différence d’un cristal. Un cristal
peut étre simplement décrit par sa maille, un motif d’organisation de ces atomes qui se répéte, pour
le verre ce n’est pas possible.

Parmi les modeles les plus répandus décrivant la structure d’un verre on trouve le modéle de
W.H. Zachariasen [1]. Le verre y est considéré comme un réseau tridimensionnel composé d'éléments
structuraux dont la disposition est désordonnée (Figure 1.4). Ces ¢léments sont, dans les verres
d’oxydes, 1’association de cations formateurs de réseau (Si, P, B...) et d’atomes d’oxygene. Les
modificateurs de réseau forment avec les atomes d’oxygenes des liaisons ioniques, plus faibles que
les liaisons covalentes et cassent les chaines de polyedres formées par les formateurs (Figure 1.5).
L’atome d’oxygéene en liaison avec un cation modificateur (Ca, Ba, Na, Li) n’est donc plus relié qu’a
un seul atome formateur du réseau, on dit que celui-ci est un oxygene non-pontant (Non-Bridging
Oxygen, NBO).

Si o0

Figure 1.4 : Représentation bidimensionnelle du réseau ordonné d’un cristal d’oxyde de silicium (a)
et d’un réseau désordonné d’un verre (b) comme celui imaginé par W.H. Zachariasen [1]. Dans les
deux cas la quatrieme valence du silicium est a imaginer au-dessus ou en dessous du plan considéré

(d’apres [8]).
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Figure 1.5 : Insertion d un modificateur de réseau (Ba’*) dans une chaine vitreuse de silice [9].

Dans ce modéle, le titane est considéré comme modificateur de réseau. Nous verrons au cours
de ce manuscrit que ce n’est pas toujours le cas. Si le modele de W.H. Zachariasen a permis
d’expliquer de nombreuses propriétés des verres, il posséde néanmoins certaines limites et il existe
des verres pour lesquels celui-ci ne fonctionne pas. Avec les avancées technologiques et
I’augmentation de la précision d’instruments permettant de sonder localement la structure du verre
telle que la spectroscopie EXAFS (Extended X-Ray Absorption Fine Structure), il apparut que le
verre posséderait un ordre 2 moyenne distance et a conduit a I’apparition du modéle Modified
Random Network (MRN) [10]. Ce modé¢le suggére que le verre est compos¢ de deux réseaux
s’interpénétrant, I’un 1i¢ aux ions formateurs et 1’autre aux ions modificateurs (Figure 1.6).
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Figure 1.6 : Représentation du Modified Random Network (MRN) de G.N. Greaves. Les zones en
pointillés représentent les tétraedres SiOq et les cations modificateurs sont en noir (d’apres [10]).

Ainsi, certains auteurs suggeérent qu’un modele totalement aléatoire type Zachariasen n’est pas
suffisant pour décrire la structure du verre et que, notamment du fait de la présence de cations
modificateurs, il puisse exister des structures ordonnées a courte distance.

W. Vogel montra par exemple qu’il existait une nanostructure ordonnée due a une séparation
de phases dans des boro-aluminates de plomb [11]. D’autres exemples plus récents mettent en
¢vidence la présence de différentes régions au sein d’un verre, par exemple d’éléments sous forme de
chaines dans des verres métalliques [12] (Figure 1.7).
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Figure 1.7 : Modélisation de la surface de verres métalliques NiwTaso (d apres [12]).

Certains verres posséderaient donc un ordre a moyenne distance, sans pour autant que ces
inhomogénéités soient des cristaux. Nous verrons plus loin dans ce manuscrit qu’il en va de méme
pour les verres étudiés ici.

1.2. Propriétés mécaniques des verres
1.2.1. Résistance mécanique

Il est possible de calculer la résistance théorique d’un verre de différentes maniéres, par
exemple en prenant en compte les énergies de liaisons et la densité volumique de liaisons atomiques
au sein du verre [13] [14]. Il existe une trés grande différence entre les valeurs théoriques (25 — 30
GPa [15]) et pratiques (70 MPa [16]) de la résistance du verre silico-sodo-calcique. Cette grande
différence est attribuée a la présence de défauts a la surface du verre, pouvant provenir de sa
fabrication ou de son service. Ces défauts sont des points faibles du verre desquels peuvent aisément
naitre une fissure. Comme 1’a dit J.F. Littleton [17] « on ne teste jamais la résistance d’un verre, tout
ce que I’on teste est la fragilité de sa surface ». Il fut remarqué que la résistance du verre dépendait
majoritairement du type de piece considéré, une fibre de verre a ainsi une résistance bien plus
importante qu’un verre plat [18].

On définit la ténacité, Kic, comme la capacité d’un matériau a résister a la propagation de
fissures. Des verres ayant une valeur de ténacité plus importante résistent plus facilement a la
propagation d’une fissure de taille donnée. Cette valeur représente une valeur critique au dessus de
laquelle la fissure va se propager rapidement. Le Tableau 1.1 donne des valeurs de ténacité pour des
matériaux typiques. Il existe différentes méthodes pour évaluer la ténacité d’un matériau mais quatre
d’entres elles sont le plus souvent utilisées : La fracture par indentation [19], Indentation strenght
[20], Single Edge Notched Beam (SENB) [21] et Single Edge Pre-cracked Beam (SEPB) [22].
Plusieurs de ces méthodes seront utilisées et comparées dans ce manuscrit (§ 2.2.3).

Tableau 1.1 : Valeurs de ténacité pour différents matériaux [23] [24].
Matériau Kic (MPa.m"?)

Acier 4340 24

Aluminium 44 - 66
Alumine 3-5

Verre silico- 0,72- 0,82

sodo-calcique
Silice vitreuse 0,74 — 0,81

e 0,85 — 0,96
aluminosilicate
Béton 0,2-14
Polystyrene 0,7-1,1
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1.2.2. Elasticité

Lorsqu’on soumet un matériau a une contrainte mécanique, celui-ci se déforme de maniere
¢lastique en suivant la loi de Hooke (1.1). On note alors module d’Young, E, le rapport entre la
contrainte uniaxiale, o, et la déformation correspondante, €, d’un matériau.

E=o0/¢ (1.1)

Lorsqu’un effort axial est exercé sur une picce sa largeur varie également. On définit alors le
coefficient de Poisson, v, comme étant le rapport de la déformation transversale a la déformation
coaxiale a la contrainte (1.2) (Figure 1.8).

—&transverse — —(lo-1)/lo
€longitudinal (L-Lo)/Lo

v =

(1.2)

Lo
< > Force L

= — ]

Figure 1.8 : Schéma d’un essai de traction.

Pour les verres, le module d”Young varie de 5 a 180 GPa (Figure 1.9), le coefficient de Poisson
de 0,1 a 0,4. En plus d’apporter une information essentielle pour 1’utilisation de ces matériaux, la
connaissance de E et v permet aussi de sonder I’ordre a courte et a moyenne distance existant dans le
verre [25].
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Figure 1.9 : Modules de Young a 293 K (a [’exception de la glace vitreuse : T = 77 K) et températures

de transition vitreuse de verres inorganiques (d’apres [25]).
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On définit finalement le module cisaillement, p, permettant de décrire le cisaillement élastique,
tel que (1.3) :
E

2(1+v)

n= (1.3)

1.2.3.  Dureté

Comme discuté précédemment, la faible résistance du verre est principalement la conséquence
de ces défauts. Ces défauts peuvent étre surfaciques ou volumiques. Dans le cas de défauts
volumiques, ceux-ci peuvent provenir de bulles ou de 1’apparition de phases cristallisées (cristallites).
Ce sont cependant les défauts de surface qui sont les plus fréquents, ceux-ci peuvent provenir de la
synthése ou de la manipulation du verre. Ainsi, connaitre et améliorer la résistance du verre a
I’apparition de ces défauts présente un intérét majeur pour tous les fabricants et utilisateurs de ce
matériau.

La dureté, H, mesure la résistance plastique d’une surface a un chargement de contact, c'est-a-
dire la résistance a une déformation permanente. Le Tableau 1.2 donne quelques valeurs de dureté
pour des verres classiques.

Tableau 1.2 : Valeurs de dureté pour différents verres [23] [24].

Verre Dureté, H
(GPa)

Silice 70-7,5
Aluminosilicate 54-59
Borosilicate 5,8-6,6
Verre Sodo-calcique 54-6,6
Verre au plomb 45
Aluminophosphate 3,2

1.2.4. Viscosité

La viscosité est ’'une des propriétés fondamentales dans la maitrise de 1’élaboration de verres.
C’est en connaissant la courbe viscosité-température d’un verre qu’un verrier est capable de savoir a
quelle température le verre doit se trouver pour qu’il soit travaillable. La viscosité est un parametre

qui caractérise D’aptitude d’un fluide a s’écouler. Pour un fluide Newtonien incompressible et
isotrope, on définit la viscosité dynamique, n, comme le coefficient de proportionnalité entre la

contrainte de cisaillement, 1, et la vitesse de distorsion angulaire, &, dont il est la conséquence (1.4)
(Figure 1.10).

Vélocité
i T u(x)
du, - — | A

x | X

)

Figure 1.10 : Schéma d’un solide subissant une contrainte de cisaillement t.
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T=18 (1.4)

Ou 7 est la contrainte de cisaillement (en Pa), § la vitesse de distorsion angulaire (en s). La
viscosité d’un verre évolue trés rapidement avec la température, surtout au voisinage de la
température de transition vitreuse, on a donc 1’habitude de la représenter en échelle logarithmique
(Figure 1.11). Lorsque la pente dans I’intervalle 107 — 10'° Pa.s est forte on dit que le verre est
« court » et inversement « long » lorsque qu’elle est faible (§ 1.1.3). La Figure 1.12 présente la
variation de la viscosité pour différents matériaux.
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Figure 1.11 : Courbe viscosité-température d’un verre sodo-calcique.

Log (viscosity in poise)
Log (viscosity in Paes)

T
Figure 1.12 : Courbe de C.A. Angell pour différents verres et polymeres [26].
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Les verres longs ont un comportement rhéologique qui suit la loi d’Arrhenius au voisinage de
Tg. L’évolution de la viscosité découle alors de I’approche statistique proposée par L. Boltzmann
pour les phénomenes activés thermiquement (1.5).

n =noexp () (15)

Ou E. est I’énergie d’activation pour I’écoulement visqueux, 1, une constante et R la constante
des gaz parfaits. La viscosité¢ des liquides fragiles varie fortement de maniére non-arrhénienne et
celle-ci peut étre décrite par loi empirique mis au point par H. Vogel [27], G.S. Fulcher [28] ainsi que
G. Tammann et W. Hesse [29] (1.6) :

n = noexp () (1.6

Cette équation empirique est appelée équation de Vogel — Fulcher — Tammann (VFT). Cette
derniere peut également s’écrire (1.7) :

1 = Toexp (TD_TT"O) (1.7)

Ou D est une constante quantifiant la capacité du verre a étre court ou long et To une température
pour laquelle la mobilité moléculaire est nulle. Augmenter D revient a s’approcher du comportement
d’un verre long.

Des liens entres les aspects thermodynamiques et relaxation ont ét¢ mis en évidence par J.
Adams et J.W. Gibbs, les propriétés de diffusion, viscosité et transport sont les conséquences de
réarrangements coopératifs. L entropie de configuration, Sc, est alors donnée par la relation (1.8) :

Sc = fTTO AC,dInT (1.8)

Quand la viscosité est plus importante, les unités structurales mises en jeu dans les processus
relaxationnels augmentent en taille. Ceci explique pourquoi Cp est discontinu et tend vers la valeur
des cristaux a Tg (Figure 1.3). Les verres longs possédent un comportement Arrhénien car Sc ne
dépend pas de la température, ce qui n’est pas le cas pour les verres courts.

Les valeurs de Tg varient énormément entre les différents verres, pouvant aller de 28 °C pour
des verres a base de chalcogénure (a-Se) [30] a 1187 °C pour des verres de silice (a-SiO») [31], les
valeurs de Tg pour le verre silico-sodo-calcique sont autour de 560 °C [32] .

1.3. Les vitrocéramiques
1.3.1.  Définition

Lorsque 1’on entend le terme « vitrocéramique », on pense tout d’abord aux plaques de cuisson
transparentes (Figure 1.13). Par abus de langage, un public non-averti ne se doutera pas que dans le
langage scientifique ce terme désigne avant tout un domaine de la science des matériaux
considérablement plus vaste que cet objet, les verres dévitrifiés. Ces matériaux sont des verres ayant
subi un traitement de dévitrification, ¢’est-a-dire qu’ils sont comparables a des matériaux composites
a matrice verre et particules céramiques. IlIs sont composés d’une phase amorphe et d’une phase
cristalline. En faisant varier la composition de la matrice, celle de la phase cristalline, la morphologie
et la quantité des cristallites, il est alors possible d’obtenir des propriétés bien différentes.
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Figure 1.13 : Plaque de cuisson en vitrocéramique.

Dans le cas des plaques de cuisson (Figure 1.13), c’est la transparence du verre associée a la
résistance aux chocs thermiques et mécaniques des céramiques qui est recherchée. Cette grande
variété de propriétés potentielles explique pourquoi, depuis leur découverte, les vitrocéramiques ont
intéressé fortement la communauté scientifique.

1.3.2.  Histoire des vitrocéramiques

L’utilisation industrielle des vitrocéramiques date de 1954 et fut attribuée a un scientifique
travaillant a Corning Glass Works, S.D. Stookey. L’anecdote raconte que par erreur celui-ci recuisit
une plaque d’un verre type disilicate de lithium avec inclusions d’argent (utilisé¢ dans 1’industrie
dentaire) a 900 °C plutot qu’a 650 °C et en augmenta ainsi les propriétés mécaniques.

S’en suivit le dépot de nombreux brevets par I’entreprise et une réussite industrielle. Si cette
découverte permit la création et la vente des trés connus (en Amérique du nord) « Corning wares »
(Figure 1.14) les vitrocéramiques trouverent une utilisation dans bien d’autres domaines et la
communauté scientifique se captiva pour ces matériaux (Figure 1.14).

Les vitrocéramiques ont tout d’abord tres largement été utilisées dans les arts de la table ou leur
transparence, leur résistance aux chocs thermiques, a la corrosion et mécanique (7ableau 1.3) fut
recherchée.

a 800 4 b

700
Titre, résumé,

500 - mot-cle

500 A

H00

Nombre de résultats
3

[
=
=]

A 100

1953 1963 1973 1983 1993 2003 2013

Année

Figure 1.14 : « Corning wares » (a) ; Nombre de papiers publiés par années contenant dans le titre
ou résumé et mot clé les mots « sittal », » vitroceramic », « glass-ceramic » ou « glass ceramic »
d’apres une recherche dans la base de données Scopus, de 1953 a 2013 [33] (b).
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Chapitre 1

Tableau 1.3 : Caractéristiques mécaniques de verres, céramiques et vitrocéeramiques [34] [35] [36].

, ie s Module Contrainte a
Te“ac'fﬁ d'Young rupture
(MPa.m™) = Gpa) (MPa)
Silice 0,74 - 0,81 69 -72 75
Verre sodo-calcique |0,72-0,82 65-74 82
AIummos_lllcate de 0,85 - 0.96 80 - 90 95
sodium
Borosilicate de sodium | 0,70 - 0,80 60-70 85
Alumine 3-45 300 - 400 200 - 400
Porcelaine 0,91 70-80 45-75
Zircone 7-13 200 - 300 800 - 1500
Carbure de silicium 25-35 300 - 420 500 - 600
Zerodur 0,9 91 90
Macor 1,53 67 94
V'trggﬁiz?r‘;q“e 3 70 - 80 150

Leurs grande résistance mécanique et adaptabilité biologique en font également des matériaux
parfaits pour substituer 1’hydroxyapatite, c'est-a-dire remplacer les os. Les vitrocéramiques sont donc
utilisées pour réaliser des prothéses de hanches [37] ou des couronnes dentaires [38]. En compensant
le coefficient de dilatation thermique de la matrice vitreuse par celui de nanocristaux Schott AG a
fabriqué des matériaux transparents a trés grande stabilité thermique, les vitrocéramiques Zerodur,
qui permirent de fabriquer des substrats pour les miroirs géants des télescopes.

Les propriétés diélectriques des vitrocéramiques en font également des matériaux intéressants
pour le stockage d’énergie [39]. Celles-ci étant préparées par fonte et coulé du verre parent, ils offrent
la possibilité d’obtenir des matériaux sans pores, favorisant leur résistance diélectrique.

La présence des cristaux permet également de jouer sur les propriétés optiques du matériau.
Ainsi, des vitrocéramiques photoniques ont vu le jour et permettent de fabriquer des guides d’ondes
ou fibres optiques [40].

1.3.3.  Les vitrocéramiques comme matériaux di¢lectriques

Les premieres vitrocéramiques diélectriques apparaissent en 1960, des cristaux de BaTiO3 sont
alors obtenus dans des verres borosilicates [41]. Tres rapidement d’autres recherches suivirent et des
vitrocéramiques di€lectriques furent synthétisées a partir de verres PbO — Nb2Os — Si0, — A O3 [42]
ou BaO — Nb2Os— SiO2— Al O3 [43]. 11 fut montré que les propriétés diélectriques et pyroélectriques
de ces matériaux dépendaient essentiellement de la taille des cristaux.

Aussi, en modifiant I’indice de réfraction de la matrice vitreuse afin que celui-ci s’approche de
celui des cristaux, ces propriétés s’en trouvaient améliorées [44] [45]. Plus tard, des vitrocéramiques
contenant d’autres cristaux tels que SrTiO3 [46], PbTiO3 [47] et LiNbOs, [48] dans des alumino-
silicates furent étudiées.

Certaines matrices vitreuses permettent €¢galement d’obtenir des vitrocéramiques diélectriques
telles que les verres de borosilicates [49] [50] ou verres aux phosphates [51] [52]. Puisque les verres
de tellures possedent un indice de réfraction proche de ceux de nombreuses phases ferroélectrique de
type pérovskite, ce systeme fut étudié¢ pour la fabrication de matériaux destinés a I’optique non-
linéaire. Des vitrocéramiques possédant des cristaux de KNbOs3 [53] ou BaTiOs [54] [55] [56] furent
étudiées.

1.3.4.  Les vitrocéramiques pour 1’optique non-linéaire
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Les premiers travaux concernant I’optique non-linéaire font suite a I’invention du laser, puisque
les effets non-linéaires, tels que la possibilité de modifier la fréquence d’une onde passant dans un
matériau non-linéaire, n’apparaissent qu’avec des ondes lumineuses de fortes intensités. Il existe
plusieurs types de matériaux non-linéaires présentant des susceptibilités électriques différentes,
donnant des effets non-linéaires de différents ordres (premier, second et troisiéme). L’optique non-
linéaire permet de faire varier la longueur d’onde d’une onde électromagnétique, de modifier
I’intensité ou encore la trajectoire de faisceaux, et est utilisée dans de nombreux domaines de notre
société, la médecine, les communications optiques et quantiques, les capteurs ou encore le
stockage/traitement de I’information. Naturellement, suite & sa découverte des chercheurs se sont
penchés sur des matériaux présentant de telles propriétés, les vitrocéramiques en font parties depuis
1975 [57] mais leur développement ne date vraiment que du début des années 90 [53]. La présence
de cristaux non-linéaires peut alors permettre la Génération de Second Harmonique (GSH) (effet non-
linéaire du second ordre) tout en conservant la transparence du matériau.

La capacité d’une vitrocéramique a conserver sa transparence doit satisfaire une de ces deux
conditions : I’indice de réfraction entre les particules et la matrice vitreuse doit étre similaire ou bien
les cristaux présents dans le matériau doivent avoir une taille D bien inférieure a la longueur d’onde
en question, A (D << A*) [58]. Pour la réalisation de fibres a cristaux photoniques, il est nécessaire
d’obtenir de hautes performances en conversion de fréquence. Plusieurs monocristaux permettent
cela, tels que KTiOPO4, LiNbO3 ou encore -BaB204. Le développement de matériaux vitreux et
polycristallins a également recu beaucoup d’attention et certains auteurs ont développé des verres
dopés au germanium possédant des non-linéarités de second ordre trés importantes, [59] [60]. Des
verres cristallisés a base de fresnoite ont également été étudiés par quelques auteurs [61], dans les
systemes BaO — TiO; — SiOz, SrO — TiO; — SiOz, BaO — TiO2 — GeO». 1l fut ainsi montré que ces
matériaux présentent des propriétés non-linéaires trés intéressantes, et notamment des valeurs de
coefficient piézoélectrique de 1’ordre des monocristaux LiNbQO3, ce qui en fait de trés bons candidats
pour 1’optique non-linéaire.

1.4. Théorie de la dévitrification
1.4.1. Théorie classique de germination (CNT)

La méthode la plus traditionnelle pour €laborer des vitrocéramiques est le traitement thermique
du verre parent. Cette théorie thermodynamique et cinétique est issue de la Théorie Classique de
Nucléation (CNT) [35]. Deux processus peuvent alors avoir lieu, la décomposition spinodale et la
transformation liquide — liquide. Si I’agitation thermique est localement suffisante, la naissance des
cristaux, ou nucléation, aura lieu discrétement au sein du verre ou a sa surface. Cette nucléation peut
étre homogene ou hétérogéne. On parle de nucléation homogene lorsque ces nucléis apparaissent
aléatoirement au sein du verre de maniere uniforme dans le volume (Figure 1.15).

Toutefois, la nucléation homogene est tres difficile a obtenir en pratique car elle nécessite non
seulement que le verre soit parfaitement homogene en termes de composition et contraintes internes,
mais aussi que la température soit homogene en son sein. Dans la pratique, des impuretés, défauts,
contraintes internes liées au refroidissement trop rapide ou au gradient thermique entre la surface du
verre et son cceur sont un ensemble de causes pouvant bloquer cette nucléation homogene, on parle
alors de nucléation hétérogene.

Lorsqu’un nucléi apparait, si celui-ci est a une taille suffisamment grande il pourra croitre, on
parle alors de croissance. En effet, il existe une taille limite en dessous de laquelle le nucléi ne pourra
pas croitre et ne formera pas un germe. Dans la CNT on considere que les nucléis ont une composition
et structure similaires a celles de la phase dans laquelle ils vont croitre, ainsi, un nucléi posséde une
énergie libre AG qui est soumise a deux contributions opposées (Figure 1.16).
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Figure 1.15 : Imge TEM haute résolution de nanocristaux de ZrO: dans une matrice vitreuse
(d’apres [62]).
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Figure 1.16 : Variation de [’énergie libre de formation d’un nucléi, AG, avec son rayon r.

Le cristal étant énergiquement plus stable que le verre, sa formation diminue 1’énergie libre
du nucléi, c’est pour cette raison qu’on identifie la cristallisation par un pic exothermique lors d’une
Analyse Thermo-Différentielle (ATD) ou Calorimétrie Différentielle a Balayage (DSC, Differential
Scanning Calorimetry). Si le nucléi est considéré comme une sphere parfaite de rayon r alors cette
diminution énergétique vaut 4/3nr°AGerist. D’un autre coté, au méme titre qu’une bulle de savon a
besoin d’énergie pour maintenir son interface avec I’air ambiant, la survie du nucléi dépend du
maintien de son interface avec le verre. Si on note y I’énergie de surface alors cette énergie libre vaut
4nr?y. L’énergie libre totale du nucléi vaut donc (1.9) :

4
AG = 41y — gnr3AGcrist (1.9)

Lorsque le nucléi posséde un rayon faible, c’est I’énergie de surface nécessaire au maintien du
rayon qui prédomine. Plus le germe grandit, c¢’est-a-dire plus son rayon augmente, plus son énergie
libre (volumique) augmente, il lui faut donc plus d’énergie pour exister. Si cette énergie n’est pas
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apportée, le nucléi ne pourra pas croitre et lorsque la température diminuera (a la fin du traitement
thermique) son rayon se réduira et il cessera d’exister. En revanche, si 1’énergie qu’on lui apporte est
suffisante pour que son rayon atteigne la valeur r* = 2y/AGerist. (Figure 1.16), alors I’énergie libre de
formation prédominera, le puits de potentiel sera franchi et quand bien méme son énergie totale
diminue, son rayon continuera d’augmenter, une cristallite sera alors née. La valeur minimale
d’énergie a apporter a ce nucléi est notée AG* et est appelée barriere thermodynamique de nucléation
[63], elle vaut (1.10) :

16my3
AGH = — (1.10)
3AGcrist
De maniére similaire, il existe une barriére d’énergie cinétique liée a la viscosité du liquide et
qu’on interpréte comme un phénoméne de diffusion pour lequel le coefficient de diffusion, D,
vaut (d’aprés I’équation de Stokes-Einstein [64]) (1.11) :

kT
D —ﬁ (1.11)

Ou A est la longueur de saut atomique, k la constante de Boltzmann et 1 la viscosité. On peut
alors écrire le taux de nucléation I sous la forme (1.12) :

__4r’h 16Ty )
I= 3A37 exp( 3AGcristkT (1.12)

Lorsque la température est basse, la viscosité est trop élevée et ce taux de nucléation est tres
faible. Lorsque la température est trop haute, typiquement autour de la température de fusion, alors
AGerist est tres petit et le taux de nucléation est encore une fois faible. Ce n’est donc qu’entre une
certaine plage de température, trés souvent entre Tg et Tm que la nucléation est possible.

11 faut bien noter qu’on parle ici de la nucléation homogene, mais la nucléation hétérogéne est
¢galement possible (et a en pratique tres souvent lieu). Celle-ci concerne les nucléis qui se forment a
des sites préférentiels tels que des défauts, bulles ou a une surface. A cause d’une surface étrangere,
I’énergie de surface effective est réduite et donc 1’apparition d’un nucléi est favorisée. On parle alors
de cristallisation de surface.

1.4.2.  Cinétique de croissance cristalline

Tout comme pour la nucléation, deux barrieres énergétiques doivent étre dépassées pour que la
croissance d’une cristallite ait lieu, une barriere thermodynamique, AGy, et une barriere cinétique dont
I’énergie d’activation pour la cristallisation est notée Ec. On peut alors décrire 1’énergie totale pour la
croissance cristalline, U, tel que :

U=agv [exp (— %)] [1 — exp (— Vift)] (1.13)

Ou ap est la distance de séparation interatomique, v la fréquence de saut [66] et V le volume du
nucléi considéré. Si U est non-nul et qu'une cristallite s’est précédemment formée (§ 1.4.1), alors
celle-ci peut croitre. Pour qu’un atome voisin du nucléi quitte 1’état vitreux pour joindre la cristallite
dans 1’état énergétiquement stable il doit utiliser la méme énergie thermodynamique, mais devra
acquérir une énergie cinétique différente, alors on peut exprimer 1’énergie totale pour la croissance
cristalline, U’, telle que (1.14) [66] :
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U= () [1 = o0 (=50 .14

On peut alors représenter une courbe typique nucléation/croissance d’un verre (Figure 1.17).
Un traitement a un ou deux paliers de température permet la nucléation et la croissance de cristaux.
Ces deux étapes peuvent étre réalisées de maniére disjointe (deux paliers) ou non (un palier).

Nucleation Croissance

Taux

Tg T, T. Température

Figure 1.17 : Schéma de principe de la nucléation/croissance dans un verre.

L’¢étape de nucléation est le plus souvent réalisée a la température correspondant au maximum
de vitesse de nucléation, T, (souvent l1égérement au-dessus de Tg). Le deuxieéme palier est quant a lui
le plus souvent réalisé a la température correspondant au maximum de croissance des cristaux, Te.
On a généralement Tg < T, < T..

Afin d’obtenir une grande quantité de cristaux d’une taille suffisamment faible pour obtenir un
échantillon transparent a I’ceil nu, un seul palier favorisant la nucléation au profit de la croissant peut
suffire. 1l faut donc connaitre la température et le temps du traitement auquel va étre soumis
I’échantillon. Nous découvrirons ceci plus tard dans le manuscrit (§ 2.2.3).

M. Avrami [67] [68] [69] décrit le taux de cristallisation total en partant de différentes
hypothéses :

- Lanucléation et la croissance ont lieu simultanément
- La phase parente ne contient aucun cristal
- Lanucléation a lieu de maniére aléatoire

Le volume que forment des cristaux sphériques, Vs, dans un matériau parent de volume V,
s’€crit alors en fonction du temps de cristallisation t et t le temps de nucléation tel que (1.15) :

_ 3
Vopigr = %TV [l ( N Utdt) dt (1.15)

Ce volume est cependant surestimé pour deux raisons. Il inclut les nucléis qui se forment dans
le volume qui a déja cristallisé et il ne prend pas en compte les cristaux qui se sont « superposés » en
grandissant I’'un a coté de 1’autre. Pour prendre en compte ces deux éléments, on peut écrire ce
nouveau volume Vs’ [70] :

41t ~T=t

! t 3
Verist = 1—exp [_? =0 I (f'c Utdt) d‘[] (1.16)
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Cette théorie est nommeée théorie de Kolmogorov, Johnson-Mehl et Avrami (KIMA) [71] [67]
[69] [68] et permet de mesurer la fraction volumique transformée au cours du processus de
cristallisation. Elle s’écrit plus généralement (dans le cas de cristaux de formes diverses) (1.17) :

V=1-exp [—g f::ot I, (ftt Utdt)m dr] (1.17)

Ou g est une constante qui dépend de la forme géométrique des cristaux et m une constante
dépendante du mécanisme de croissance et de la dimension des cristaux. Typiquement lorsque la
cristallisation et la nucléation ont lieu de maniére simultanées, n = m+1. Lorsque le nombre de germes
est constant m = n, lorsque la nucléation est surfacique m = 0,5. La connaissance de m et n peuvent
ainsi nous permettre d’obtenir des informations sur le type de cristallisation (7ableau 1.4).

Tableau 1.4 : Valeurs du parametre d’Avrami, n, et de la dimensionnalité de la croissance cristalline,
m, selon le type et les mécanismes de cristallisation [72].

Taux de croissance cristalline Constante Proportionnelle a t'/2
Type de nucléation Volume Surface Volume Surface
nucléation nombre nucléation  nombre
et de et de
Nombre de germes croissance germes (m =0,5) | croissance germes (m=0,5)
simultanées constant simultanées constant
(n=m+1) (m=n) (n =m+1) (m=n)
8 x 3D (sphéres) 4,0 3,0 1,0 2,5 1,5 0,5
° 5
“E’ g 2D (disques) 3,0 2,0 1,0 2,0 1,5 0,5
L ° 1D (aiguilles) 2,0 1,0 1,0 1,5 0,5 0,5

Lorsque le taux de croissance est proportionnel a t'?, le mécanisme de croissance est
uniquement la diffusion alors que lorsque le taux de croissance est constant avec le temps, le
mécanisme est controlé soit par I’interface de réaction ou bien par la diffusion, ce qui est souvent le
cas lors de formation de dendrites ou sphérulites [73] [74]. Dans le cas d’une séparation de phase
non-isotherme, c’est-a-dire d’un taux de nucléation et croissance indépendant de la durée de
traitement thermique, on peut écrire cette €quation (1.17) sous la forme (1.18) :

V= 1-exp[—glU™mt"] (1.18)
M. Avrami I’a réécrite sous la forme (1.19) :
V =1 — exp[—kt"] (1.19)
Ou k est le taux de transformation, n est le paramétre d’ Avrami. Cette équation peut également
s’écrire (1.20) :

In(In(1 —V)) =Ink—nlint (1.20)

On peut donc obtenir la valeur de n en déterminant la pente de In(In(1-V) avec —In(t).
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1.5. Orientation cristalline

Plusieurs méthodes permettent d’orienter la croissance des cristaux dans le cas de la
cristallisation de surface.

1.5.1.  Orientation par gradient thermique

L’orientation par gradient thermique consiste a placer un échantillon vitreux au-dessus de

résistances chauffantes et a mesurer la température au-dessus et au-dessous de I’échantillon (Figure
1.18).

En obtenant un gradient thermique entre les surfaces inférieure et supérieure, certains auteurs
ont pu obtenir une orientation cristalline de la fresnoite Ba>TiSi2Og dans du verre [75]. La montée en
température peut aussi étre cause d’orientation cristalline si elle est suffisamment importante dans un
¢chantillon suffisamment épais, car le cceur de 1’échantillon monte plus lentement en température que
sa surface.

Thermocouples —
ey

T Verre

\\\\ /
Support en

/ alumine
—,/
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g

Résistance Four adiabatique

chauffante

Figure 1.18 : Four avec gradient thermique pour orientation de la cristallisation.
1.5.2.  Orientation par traitement de surface

Une autre méthode pour obtenir des cristaux orientés consiste a traiter la surface du verre pour
y insérer des microcristaux de la phase cristalline désirée. La technique consiste a plonger un
échantillon vitreux dans un bain a ultrasons contenant des particules cristallines de fresnoite
Ba>TiSi10s. Certains de ces cristaux agissent alors comme nucléis pour la croissance cristalline lors

du traitement thermique qui suit cette premicre étape.

En utilisant cette méthode, certains auteurs ont obtenu des vitrocéramiques a base de fresnoite
Sr2TiS1,0g fortement orientées en surface sur une épaisseur de 50 um [76]. L orientation cristalline
peut permettre d’accroitre certaines propriétés anisotropiques, telles que la piézoélectricité.

1.6. Matériaux piézoélectriques

1.6.1.  Définition

La piézoélectricité est la propriété que possedent certains matériaux de se polariser
¢lectriquement sous ’action d’une contrainte mécanique (effet direct) ou réciproquement de se

déformer lorsqu’on leur applique un champ ¢électrique (effet inverse) (Figure 1.19).
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Figure 1.19 : Schéma de principe de la piézoélectricité. Effet direct (a), effet indirect (b).
1.6.2.  Histoire de la piézoélectricité

La piézoélectricité fut découverte en 1880 par Jacques et Pierre Curie alors qu’ils étudiaient
comment une contrainte pouvait générer des charges électriques dans du cristal (quartz et tourmaline).
C’est P. Langevin le premier qui eut 1’idée d’exciter des lames de quartz par signal électrique
alternatif (AC, Alternative Current) pour créer des ultrasons qui se réfléchissaient alors sur les
navires. L’usage de la piézoélectricité dans les sous-marins (sonar) durant la premiere guerre
mondiale provoqua alors un fort engouement de la communauté scientifique et un intense
développement de systémes piézoélectriques suivit.

La plupart des matériaux piézoélectriques actuels sont des céramiques, bien qu’il existe
¢galement des polymeres et des monocristaux piézoélectriques. C’est pendant la seconde guerre
mondiale que furent préparées pour la premiere fois des céramiques polycristallines avec des
constantes piézoélectriques bien supérieures aux précédentes. En 1965 ces recherches portaient
principalement sur les titanates de barium (BaTiO3) et Zirconates-Titanates de Plomb (PZT).

1.6.3.  Description de la piézoélectricité

L’effet piézoélectrique a pour origine 1’arrangement atomique au sein du cristal. Lors de
I’application d’une contrainte dans une direction cristallographique particuliere, celle-ci modifie les
positions des centres de gravité des charges positives et négatives et a pour conséquence 1’apparition
d’un dipble électrique au sein méme de la maille (Figure 1.20). L’ effet piézoélectrique nécessite donc
obligatoirement que la maille soit asymétrique (non-centrosymétrique).

Po** @O o Tit% Zrt*

a b

Ol

T>T. T<T.
Figure 1.20 : Maille d’'une PZT avec (a) et sans (b) champ électrique (Source : Wikimedia Commons).
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On classe les cristaux selon différents groupes de symétries. Il y a 230 groupes d’espace
regroupés en 32 classes cristallines. Parmi celles-ci on compte 21 classes non-centrosymétriques.

Parmi celles-ci, 20 classes sont non-cubiques et peuvent donc conduire a 1’effet pi¢zoélectrique.
10 d’entre elles possédent une polarisation ¢€lectrique spontanée et sont donc polaires. Cette
polarisation varie avec la température et on parle alors de cristaux pyroélectriques.

Parmi ces cristaux pyroélectriques certains peuvent voir leur polarisation permanente se
réorienter en leur appliquant un champ électrique, on parle alors de cristaux ferroélectriques.

Les relations liant les forces appliquées a un matériau piézoélectrique et la réponse en tension
dépendent de plusieurs facteurs, les coefficients piézoélectriques, la taille et forme de la piéce, mais
aussi la direction de I’excitation (€lectrique ou mécanique).

Le module piezoélectrique, dss, quantifie le changement de volume lorsqu’un matériau
piezoélectrique est soumis a un champ électrique et fait référence au rapport déformation/champ
¢lectrique dans la direction de polarisation.

1.6.4. Matériaux ferroélectriques

Une céramique isotrope est un matériau polycristallin dont chaque grain posseéde une orientation
particuliere et aléatoire. Lorsqu’on applique un champ électrique a ce matériau, seuls les grains
possédant une orientation de polarisation proche de celle du champ appliqué seront activés. Si le
nombre de grains est assez ¢levé, la somme vectorielle des polarisations de chaque grain est proche
de 0 et il n’y pas d’effet piézoélectrique macroscopiquement. Ainsi, un matériau ferroélectrique ne
peut étre utilis¢é comme tel seulement s’il est monocristallin ou polycristallin avec une orientation
cristalline particuliere. Fabriquer des matériaux monocristallins peut s’avérer extrémement complexe
et c’est pourquoi la nécessité de fabriquer des céramiques possédant une orientation cristalline est
privilégiée pour élaborer des pieces piézoélectriques.

Il n’est pas possible d’avoir des verres pi€zoélectriques a proprement parler, puisque la
piézoélectricité est intimement liée a la cristallinit¢ du matériau. Toutefois, il est possible de
dévitrifier un verre afin d’y faire apparaitre une phase piézoélectrique.

La fresnoite Ba,TiSi2Og est une phase cristalline présentant des propriétés piézo et
ferroélectrique [77] [78]. Cette phase présente de nombreuses propriétés intéressantes et plusieurs
auteurs se sont intéressés a sa cristallisation dans les verres.

1.7. Cristallisation de fresnoite dans les verres
1.7.1. La fresnoite : Ba;TiSi2Os

La fresnoite Ba>TiSi2Og est un minéral décrit pour la premiere fois en 1965 [79] et dont la
structure fut étudiée quelques années plus tard par P.B. Moore et S.J. Louisnathan [80]. Appartenant
au groupe d’espace P4bm, elle est composée de pyramides TiOs a bases carrées (Figure 1.21). Cette
position particulieére du titane, en coordinence 5 est la cause de la forte polarisabilité de ce cristal.

L’un des autres avantages de la fresnoite est que ce cristal contient du silicium, élément
récurrent dans les compositions vitreuses. Aussi, de nombreux matériaux piézoélectriques
contiennent généralement du plomb, ce qui n’est pas le cas de la fresnoite. Le plomb est toxique pour
I’homme et I’environnement et est classé « potentiellement cancérigéne pour I’homme et I’animal »
par le Centre International de Recherche sur le Cancer (CIRC).

La fresnoite Ba;TiSi1,0g présente donc un fort intérét pour la dévitrification d’une matrice

vitreuse dans le but de créer un matériau piézoélectrique, si bien que plusieurs auteurs se sont
intéressés a sa nano-cristallisation dans des verres [81] [82] [83].
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Figure 1.21 : Structure cristalline de la fresnoite Ba>TiSi>Os (d’apres [80]).
1.7.2.  Synthése de fresnoite

11 est possible d’obtenir des monocristaux de fresnoite par la méthode de J. Czochralski [84].
Il fut montré que la fresnoite posséde des propriétés trés intéressantes ainsi qu’une stabilité a haute
température [85] [86]. Ces matériaux possedent des propriétés piézoélectriques et notamment une
polarisabilité le long de 1’axe-c (Figure 1.21) [77], également des propriétés pyroélectriques [78],
ferroélectrique [87], de fluorescence [88] [89] et d’optique non-linéaire [90]. Dés lors, il fut possible
de considérer ce matériau pour des applications de haute technologie telles que des générateurs et
capteurs a ultrasons [91] [92] ou hautes fréquences [78]).

Ainsi, certains auteurs se sont intéressés a 1’obtention de fresnoite polycristalline par voie
vitrocéramique, c'est-a-dire par cristallisation d’un verre parent. En effet, cette méthode est
théoriquement plus simple a mettre en ceuvre que la méthode de J. Czochralski et offre donc plus de
potentiel industriel. Afin d’obtenir un matériau polarisable macroscopiquement il est nécessaire
d’orienter les cristaux (§ 1.5). Ceci peut €tre obtenu par la voie vitrocéramique puisqu’elles offrent la
possibilité de faire croitre des cristaux de manieres orientée (et controlée) dans une matrice vitreuse.
Ceci peut permettre de synthétiser des matériaux anisotropes aux propriétés accrues. Plusieurs auteurs
se sont donc intéressés a la synthése de fresnoite Ba;TiSiOg par voie vitrocéramique.

1.7.3.  Vitrocéramiques a base de fresnoite

Des vitrocéramiques a base de fresnoite BaTiSiOg ont été obtenues par cristallisation
surfacique par de nombreux auteurs [75] [82] [93] [94] [95] [96] [97] [98]. D’autres auteurs se sont
intéressés a la cristallisation de fresnoite dans des verres par méthode électrochimiques, ¢’est-a-dire
en faisant cristalliser une fonte vitreuse sous champ électrique [99] [100] [101].

Les seuls exemples de cristallisation volumique dans le systtme BaO — TiO> — SiO, (BTS)
ayant été reportés 1’ont été pour la composition steechiométrique de la fresnoite [81] [82] [97] [102]
[103] [104]. I existe encore moins d’exemples de vitrocéramiques transparentes a base de fresnoite
dans la littérature, [98] [103] [104] [105]. La difficulté vient du fait que ce verre possede une vitesse
de cristallisation trés importante, si bien qu’il est difficile de synthétiser des échantillons du verre
parent sans que celui-ci cristallise. Bien souvent les auteurs se placent autour de cette composition
pour laquelle la vitesse de cristallisation est plus faible [61] [99] [97] [106] ou bien s’intéressent a
des systémes plus complexes tels que des borosilicates [100] ou aluminosilicates [107]. Finalement
peu d’auteurs se sont intéressé€s aux propriétés mécaniques de ces matériaux [104].
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1.8. Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons défini ce qu’était un verre et détaillé ses propriétés mécaniques.
Nous avons également vu ce qu’était une vitrocéramique et une théorie de la dévitrification, la CNT.
Les vitrocéramiques sont depuis longtemps connues pour leurs propriétés mécaniques mais de
nouvelles applications apparaissent dans des domaines tels que 1’optique non-linéaire et les matériaux
piézoélectriques.

Dévitrifier un verre permet d’obtenir un matériau composite pouvant avoir des propriétés
supérieures a la matrice vitreuse, notamment mécanique. Une des méthodes classiques de fabrication
d’une vitrocéramique est le traitement thermique a un ou deux paliers, permettant de faire nucléer et
croitre des cristaux dans un massif vitreux. Certaines méthodes permettent d’orienter cette
cristallisation pour accroitre les propriétés anisotropiques telles que la piézoélectricité. Dans certains
cas, la voie céramique est la plus prometteuse pour obtenir un matériau aux cristaux piézoélectriques
orientés, c’est le cas de la fresnoite Ba;TiSi2Os.

De nombreux auteurs se sont intéressés a la synthese de cette phase par voie vitrocéramique.
Toutefois, la majorité ne s’intéressent ni aux propriétés mécaniques, ni a conserver la transparence
du matériau.

Dans ce travail, nous proposons une approche originale quant a la dévitrification de verre pour
I’obtention de vitrocéramiques texturées a base de fresnoite.

Une premicre partie sera consacrée a la synthése et 1’étude mécanique de verres dans le systeme
BaO — TiO; — Si0O,. Dans cette partie, nous dresserons également un lien entre les propriétés
mécaniques de ces matériaux et leur structure.

Aussi, la dévitrification d’un verre du systeme BTS sera étudiée et les propriétés mécaniques
d’une vitrocéramique transparente aux cristaux de fresnoite Ba,;TiSiOg orientés seront caractérisées.

Finalement, nous étudierons les propriétés €lectriques de ces matériaux ainsi qu’un phénomene
encore peu étudié€, le ramollissement d’un verre sous champ ¢€lectrique.
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L’une des premicres étapes consiste a déterminer les compositions vitreuses qui seront étudiées
par la suite. Aprées avoir choisi de faire varier le ratio Si/Ti dans ces verres, les différentes étapes de
leur synthése seront détaillées. Des analyses spectroscopiques apporteront ensuite des premicres
informations permettant de connaitre la structure de ces matériaux.

L’échographie ultrasonore et I’indentation seront ensuite utilisées pour obtenir des informations
sur les propriétés mécaniques a température ambiante de ces verres. Les résultats obtenus
expérimentalement seront comparés a ceux obtenus en utilisant un modeéle semi-empirique trés
populaire, le modele de A. Makishima & J.D.D Mackenzie [1]. Plusieurs techniques pour caractériser
la résistance a la fissuration d’un matériau seront utilisées et comparées.

Les propriétés €lastiques a haute température de ces matériaux seront étudi€es et nous verrons
comment ces résultats peuvent étre utilisés pour alimenter un modéle permettant de décrire
efficacement 1’évolution de la viscosité avec la température. Ce modele sera alors comparé a des
mesures expérimentales obtenues par fluage a charge constante.

Dans une derni€re partie, nous verrons comment I’étude des propriétés mécaniques corroborée
aux analyses structurales a permis de faire une proposition de structure atomique pour ces verres.
Ceux-ci auraient une structure présentant un ordre & moyenne-distance. Finalement la diffraction a
haute énergie sera utilisée pour obtenir davantage d’informations sur la structure de ces verres.

2.1. Synthése de verre
2.1.1.  Choix des compositions vitreuses

Il existe de nombreuses méthodes permettant de synthétiser du verre telles que la voie sol-gel,
le frittage de poudre ou le dépdt gazeux. Ces techniques spécifiques ne sont pas toujours simples a
mettre en ceuvre et sont généralement utilisées dans des cas particuliers. La fusion-trempe est de loin
la technique la plus répandue et la plus simple a mettre en ceuvre. Celle-ci consiste a porter a fusion
un meélange d’oxydes avant de le refroidir rapidement, le figeant dans 1’état amorphe. C’est cette
méthode qui fut utilisée pour synthétiser du verre de type BaO — TiO2 — SiOx.

La premiere question qu’on doit se poser lors du choix d’une composition chimique dans le but
de fabriquer du verre est : Cette composition est-elle vitrifiable ? Bien qu’il soit théoriquement
possible de vitrifier n’importe quel matériau, dans la pratique, ce n’est pas aussi simple. Atteindre
I’état vitreux nécessite de refroidir suffisamment rapidement le liquide surfondu pour qu’il puisse se
figer dans 1’état amorphe.

Les parameétres qui font qu’un systéme sera plus facilement vitrifiable qu’un autre sont trés
nombreux et il n’existe pas de théorie simple permettant de déterminer si une composition peut étre
vitrifiée par voie conventionnelle. Dans la pratique, la recherche bibliographique et I’expérience sont
indispensable pour savoir s’il est possible de former un verre d’'une composition chimique donnée.
Fort heureusement, des auteurs se sont déja penchés sur I’étude de la vitrification de verre du BaO —
TiO2 — SiO2 [2] [3] [4] [5] (Figure 2.1).

La réalisation d’essais mécaniques nécessite 1’¢laboration d’éprouvettes millimétriques
homogenes, rendant ainsi la synthése de verre particulierement difficile car il est nécessaire de
pouvoir élaborer de grande quantité de verre homogene et exempt de défauts internes (bulles, fissures,
etc...).

Il est donc nécessaire que les compositions étudiées ne soient pas seulement vitrifiable
théoriquement, mais que pratiquement il soit possible de fabriquer des échantillons de verres massifs
et homogenes a partir de celles-ci, c¢’est le cas de certaines compositions du ternaire BTS.
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Figure 2.1 : Zone vitrifiable dans le systeme BaO — TiO: — SiO: (d’apres [2]).

11 apparait sur la Figure 2.1 qu’il existe une large zone vitrifiable dans la zone 25 — 30 % BaO
et 30 % — 40 % SiO» (molaire). Il est intéressant de pouvoir faire varier le ratio SiO2/TiO: entre les
différentes compositions vitreuses afin de pouvoir déterminer le réle du titane dans ces verres, et
notamment son influence sur la structure et les propriétés mécaniques. Il fut donc décidé de
synthétiser des verres le long de la droite 0,3BaO — xTiO; — (0,7-x)SiO>, x compris dans I’intervalle
{0,00 ; 0,30}. Sur le diagramme ternaire de la Figure 2.2 sont placées les différentes compositions
vitreuses synthétisées.
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Nuances synthétisées dans le systeme BTS (points noirs), photographies prise au

microscope optique des différents échantillons de verres polis a 1 um, de diametre 10 mm et
d’épaisseur 2 mm. La zone grisée correspond a la zone vitrifiable d’aprés G.W. Babcock & C.L.

Cleek [2].
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Un Microscope Electronique a Balayage (MEB) Jeol JSM 7100F a été utilis¢ pour quantifier
les proportions molaires des verres synthétisés. Ce microscope possede un détecteur permettant de
faire de la sélection d’énergie (Energy Dispersive Spectroscopy, EDS). Trois quantifications des
atomes Ti, Si et Ba furent réalisées pour chaque composition. Le Tableau 2.1 donne les erreurs
moyennes par rapport aux compositions attendues, calculées a partir des différentes analyses par EDS.

Tableau 2.1 : Bilan des erreurs sur les proportions molaires des constituants des différents verres
synthétisés, d’apres les analyses MEB-EDS.
Erreur

. Ecart- Erreur-
Composé | moyenne tvoe type
(mol.%) yp y

BaO 0,63 1,22 0,30
TiO2 -1,06 1,34 0,34
SiO2 0,43 1,92 0,48

L’erreur moyenne totale (moyenne des erreurs moyennes sur chaque espece) est de 0,70 mol.%
tandis que I’erreur-type moyenne est de 1,49 %. Outre I’erreur de mesure de 1’analyse EDS (0,30
mol.%) ces écarts proviennent de la pesée et manipulation des matiéres premiéres, mais peuvent aussi
étre la conséquence d’évaporation des matieres premicres a 1500°C.

2.1.2.  Synthése par fusion — trempe

Les matieres premicres utilisées sont du SiO2 (99 %), TiO2 (99 %) et BaCOs (99 %) de chez
Sigma-Aldrich. Apres calcul des proportions adéquates, les matieres premiceres sont pesées et
mélangées. Ce mélange est alors mis dans un creuset en platine-rhodium (90 % Pt-10 % Rh molaire)
et ’ensemble est soumis a un cycle thermique adapté (Figure 2.3).

1600 Fusion

Décarbo-
natation

£ 800 _ _Recuit_ _
‘O
S 600 A N
= 400 \(,' S
N\
200 N
N\
0 - : : : : t : : : : t : : : : t : : — i
0 5 10 15 20

Temps (h)
Figure 2.3 : Cycle thermique utilisé pour la synthése par fusion-trempe du verre x = 0,15.

Le creuset est introduit dans un four €lectrique Nabertherm et la température est augmentée
puis maintenue pendant 90 minutes a 800 °C. Ceci permet d’effectuer la décarbonatation de BaCO3
selon la réaction (2.1) :

BaCO3(s) => BaO(S) + COz(g) (2.1)

Si celle-ci a lieu trop vite, des bulles de CO» peuvent se former dans le mélange et donner lieu

a de I’ébullition et des projections de verre en dehors du creuset. Il est donc important d’effectuer
celle-ci pendant une durée suffisamment longue (> 1 heure). Le verre est ensuite fondu a 1500 °C
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puis est coulé dans un moule en inconel 600 a température ambiante (Figure 2.4) avant d’étre broyé
dans un broyeur planétaire a boulets en carbure de tungsténe. Le mélange broyé¢ est alors remis dans
le creuset puis refondu a 1500 °C.

Figure 2.4 : Coulage du liquide précurseur dans un moule en inconel 600.

Cette opération permet d’homogénéiser le mélange et peut étre effectuée de 1 a 3 fois selon
I’aspect du verre une fois coulé sur moule froid (Figure 2.5). Le broyage semble cependant laisser
des traces de tungsténe dans la composition finale du verre, puisque le verre sans titane (x = 0,00)
présente un aspect légérement bleuté. Ces traces sont indétectables a I’EDS.

Figure 2.5 : Verre cristallisé en surface apres la premiere coulée (a), Verre homogene apres broyage
et la seconde coulée (b).

Lors de la derniere trempe, le verre est coulé dans le moule chaud (400 — 500 °C). Il est ensuite
recuit a une température de 720 °C a 770 °C selon la composition du verre (Tg £ 10 °C) pendant 5
heures avant d’étre refroidit lentement a température ambiante.

Lorsqu’il est coulé, méme sur un moule a 500 °C, le refroidissement se fait de maniere
hétérogene dans le lingot. Le recuit a pour but d’éliminer les contraintes d’origines thermiques
résultantes de ce refroidissement hétérogene et s’effectue a une température proche de la Tg. Lorsque
la quantité de titane est importante (TiO2 > 25 mol.%) le verre a tendance a cristalliser malgré le
refroidissement rapide.

Une des techniques utilisée pour le refroidir plus rapidement est la trempe entre deux plaques.
Le verre en fusion est coulé sur une plaque d’inconel a température ambiante, puis une autre plaque
(également a température ambiante) est posée sur celui-ci. Ce procédé a permis de réaliser des
éprouvettes allant jusqu’a 30 mol.% de teneur en TiO,. Les contraintes internes étant alors plus
importantes, le temps de recuit est augmenté jusqu’a 12 heures (a2 780 °C).

Il est impossible d’augmenter davantage la température de recuit car 1’échantillon présente alors
des signes de cristallisation. De plus 1’inconel 600 supporte difficilement des températures aussi
hautes si bien que le verre accroche au moule. La conséquence est que lors du refroidissement, la
partie inférieure du verre accroche au métal et une partie de 1’échantillon éclate (Figure 2.6).
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Ar

Figure 2.6 : Eclat au niveau de la surface inférieure d’'un verre de composition x = 0,20 en contact
avec le moule porté a 800 °C (x = 0,20).

Un autre inconvénient de la coulée entre deux plaques est qu’il est tres difficile de contrdler
I’épaisseur de la plaque de verre ainsi formée. Si le verre est trop peu visqueux (température trop
¢levée) la plaque sera trop mince. Si le verre est trop visqueux il peut étre difficile de poser la plaque
supérieure sur I’échantillon et le refroidissement rapide en patit.

Les creusets en Pt-Rh sont nettoyés entre chaque fusion. Ils sont plongés dans un bain d’acide
fluorhydrique, HF a 40 % pendant 1 ou 2 jours selon la quantité de verre resté au fond. Cet acide est
trés corrosif et il convient de le manipuler avec les plus grandes précautions (sous hotte, avec gants
et masque adaptés). L’HF réagit avec la silice pour former du tétrafluorure de silicium et de ’eau,
selon la réaction :

4HF (aq+Si02(s—SiFae) T +2H200) (2.2)

2.1.1.  Fabrication d’éprouvette

Une fois froid, le lingot de verre est démoulé puis coupé a la scie diamantée selon les
dimensions des éprouvettes désirées (Figure 2.7). Les échantillons sont alors polis au papier SiC. Des
morphologies, dimensions et états de surfaces différentes peuvent étre nécessaires pour la réalisation
des essais expérimentaux (Figure 2.8).

Scie

Echantillon

Figure 2.8 : Eprouvettes de verre x = 0,20 pour techniques expérimentales (1 : RFDA ; 2 : Fluage ;
3 : Flexion ; 4 : SEPB ; 5 : Spectroscopie d’impédance/Raman/UV-Visible).
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2.2. Analyse structurale des verres
2.2.1.  Spectroscopie UV-vis

La spectroscopie dans le visible et la spectroscopie Raman reposent sur les mémes principes
physiques, ’interaction entre une onde ¢lectromagnétique et les modes de vibrations de la maticre
¢tudiée. La différence d’énergie, AE, d’un faisceau électromagnétique de fréquence, v, absorbé et
émis par de la maticre respecte la relation de Planck-Einstein (2.3) :

AE = hv (2.3)

Ou h est la constante de Planck (h = 6,63.10* J.s). Dans le vide, la fréquence v et la longueur
d’onde A sont liées par la célérité de la lumiére, c, par la relation (2.4) :

v=c/A 2.4)
D’ou
AE = hc/A (2.5)

Cette relation signifie que la longueur d’onde d’un rayonnement absorbé est caractéristique de
la différence d’énergie entre deux niveaux électroniques. En mesurant celle-ci on peut donc obtenir
des renseignements sur la structure électronique de 1’édifice atomique, et donc sur la matiere étudiée.

L’appareil utilisé est un spectrophotometre Lambda 950 Perkin Elmer et est constitu¢ d’une
source polychromatique (émettant dans I’UV et le visible) et d’un prisme permettant de décomposer
le rayonnement émis par la source. En orientant correctement le systéme diaphragme-échantillon-
photodétecteur, 1’échantillon est irradi¢é par un faisceau quasi-monochromatique. Derricre
I’échantillon se trouve un photodétecteur qui mesure I’intensité du rayonnement transmis, I;, apres
avoir traversé 1’échantillon (Figure 2.9).

[, ]
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Figure 2.9 : Schéma de principe de la spectroscopie UV-Visible.

La transmittance, T, et I’absorbance, A, sont alors définies comme (2.6 ; 2.7) :
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Cette expression constitue la loi de Beer-Lambert. Le spectre enregistré est compos¢ de
différentes bandes qui renseignent sur les transitions électroniques. La présence de ces bandes
s’explique par la théorie du champ cristallin [6]. Les métaux de transitions possédent une couche 3d
partiellement remplie et les électrons répartis sur cette orbitale sont des ¢électrons de valences.
Lorsqu’un ion est isolé, les €lectrons ont des probabilités identiques de se situer dans chacune des
orbitales 3d. Lorsqu’un ion est entouré¢ par d’autres, les orbitales peuvent étre dégénérées et n’ont
plus la méme énergie. C’est cette différence d’énergie qui est mesurée et permet donc de déterminer
I’environnement autour des métaux de transition du matériau.

Alors que la quantité¢ de TiO; augmente, la couleur du verre change de bleuté (pour x = 0) a
jaune (x = 0,1), orangé (x = 0,2) puis brun (x = 0,3) (Figure 2.10). La coloration vers le rouge et
I’augmentation de 1’absorbance fut caractérisée par spectroscopie UV-Visible [7].

Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glass
Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glaés Glass'Glass GlassGlass Giass GlasSioh
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Figure 2.10 : Transparence et couleur des verres a [’eil nu, de gauche a droite x = 0,00 ; 0,05 ;
0,10; 0,15, 0,20, 0,25 ; 0.30, (épaisseur des éprouvettes de 1 mm, diamétre de 10 mm).

D’aprés les mesures de spectroscopie UV-Visible (Figure 2.11), il semble que ces verres
absorbent principalement dans 1’ultraviolet et les nuances violet-bleu. La couleur complémentaire du
bleu est le jaune, c’est pour cette raison que ces verres ont une couleur jaune orangée a I’ceil nu.
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Figure 2.11 : Spectre d’absorption pour les différents verres.

On observe également sur la Figure 2.11 un décalage de la bande d’absorption vers des
longueurs d’onde plus grande a mesure que le TiO> est ajouté a la composition du verre. D’apres
certains auteurs, Ti*", avec sa configuration électronique 3d' absorbe la lumiére aux alentours de 500
nm [8] [9]. En revanche, Ti*", avec une configuration électronique 3d° peut contribuer a 1’absorption
dans la région proche des UVs pour des verres de silicates [10].

Ainsi, des transferts de transitions de charges depuis les orbitales 2p des anions oxygenes vers
les orbitales 3d de Ti*" seraient responsables de I’absorption dans la zone 350 — 400 nm. On peut
donc en conclure que le titane se trouve majoritairement sous la forme Ti*" dans ces verres. Si tant
est que du Ti*" est présent il ne I’est qu’en trés faible quantité.
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2.2.2.  Analyse Raman

La technique Raman permet d’étudier les transitions vibrationnelles a partir du processus de
diffusion inélastique de la lumiere, c'est-a-dire la diffusion impliquant I’échange d’énergie lumicre-
maticre. Lorsqu’on excite de la mati¢re par un faisceau électromagnétique monochromatique trés
intense certains photons sont diffusés sous forme de photons de Rayleigh (diffusion élastique).
L’énergie de ces photons est égale a celle de ’excitation initiale hvgirr = hvo. D’autres photons sont
diffusés de maniére inélastique et leur énergie est modifiée par des transitions vibrationnelles
moléculaires : hvdisr = hvo - hvyip (photons Raman Stokes) et hvaisr = hvo + hwyip (photons Raman anti-
Stokes) (Figure 2.12).
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Figure 2.12 : Niveaux d’énergie pour la diffusion Raman.

La variation d’énergie observée sur le photon renseigne sur les niveaux énergétiques de rotation
et de vibration de la molécule concernée. L'ensemble des radiations diffusées sont analysées par un
spectrometre et forme le spectre Raman de I'échantillon. Les intensités décroissent rapidement du
coté anti-Stokes car la population du niveau excité diminue conformément a la loi de Boltzmann, si
bien que c’est la partie Stokes du spectre qui en pratique est analysée. Par la nature du phénomene de
diffusion de lumiéere, la diffusion Raman est observable avec les longueurs d’onde d’excitation allant
de ’UV au proche IR (Figure 2.13).
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Figure 2.13 : Schéma de principe de la spectroscopie Raman.

Les radiations d'une source laser puissante sont conduites dans une fibre optique jusqu'a
I'échantillon a analyser et provoquent son excitation. La lumiére produite est dispersée a 1’aide d’un
réseau de diffraction. Couplé a un détecteur, celui-ci fournit alors des données sur 1'échantillon qui
n'ont plus qu'a étre traitées informatiquement. L’ interprétation du spectre Raman se fait de la manicre
suivante :
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- La position des raies renseigne sur les espéces chimiques en présence dans 1’échantillon.
- La largeur des pics a mi-hauteur fournie des informations sur la structure de I’échantillon.
- La déformation des pics est fonction de 1’état de contrainte et/ou de la température.

L’ensemble des verres a été étudié en spectroscopie Raman, la Figure 2.14 présente les spectres
de I’ensemble des verres. L’identification des raies se base avant tout sur une €tude bibliographique.
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Figure 2.14 : Spectre Raman obtenue pour différentes valeurs de x = [TiO,], les lignes pointillées
sont des reperes pour les bandes discutées ci-dessous.
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Le spectre Raman du verre 0,3BaO — 0,7S102 est composé de plusieurs pics dont une bande
large a 553 cm’™!. Dans les verres BaO — SiO: cette bande est principalement visible lorsque la
proportion de barium est importante [11]. La faible bande a 770 cm™' est attribuée au mouvement des
atomes de silicium contre les oxygénes environnants [12]. Deux pics a 939 et 1080 cm™ sont
respectivement attribués au Q2 et Qs des tétracdres de silicium (Qn ou n est le nombre d’oxygene
pontant par tétraédre SiO4) [13]. La bande a 310 cm™! peut ainsi étre interprétée comme provenant de
la vibration de Ba-O [14]. En effet, on ne retrouve pas cette bande dans des verres types TiO2 — Si0»
[15].

Plusieurs auteurs se sont intéressés aux différences entre les spectres Raman du cristal de
fresnoite Ba>TiS120g et du verre de méme composition [14] [15] [16]. Ici, les verres possedent une
composition relativement proche du cristal de fresnoite et on retrouve donc des similarités entre les
spectres Raman obtenus et ceux des études précédemment citées.

Le spectre Raman de verre de fresnoite révéle un pic trés intense a 860 cm™! correspondant a
I’accourcissement de la liaison Ti-O dans les groupes TiOs. On retrouve alors une distance Ti-O trés
faible [17]. Dans cette configuration, I’oxygeéne apical est fortement li¢ au titane, formant ce qui peut
étre considéré comme une liaison double Ti=O. Cet oxygene est alors trés peu lié aux autres cations
de la structure [16] et peut étre considéré comme un oxygene non-pontant [14].
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Verres BaO — TiO, — Si0,

Lorsque x > 0 on retrouve une bande similaire, trés large a environ 870 cm™, qui semble étre
composée de deux pics et se décale vers les plus basses fréquences lorsque la proportion de titane
augmente, jusqu’a 863 cm™! pour x = 0,30. Les bandes de hautes intensités pour le rutile et I’anatase
(ou le titane est Ti[VI]) sont respectivement a 613 et 638 cm™, alors que pour B-BaxTiO4 (ou Ti est
Ti[IV]) elle se trouve & 767 cm™’. Pour la fresnoite, ou Ti est Ti[V], la bande principale se trouve a
867 cm™ [15].

Dans les verres de cette étude, la bande principale est située aux alentours de 870 cm™', indiquant
une certaine similarité avec le cristal de fresnoite, mais indiquant aussi que le titane est probablement
majoritairement en coordinence 5, comme suppos¢ par d’autres auteurs dans le cas d’un verre de
fresnoite [14] (c'est-a-dire de composition steechiométrique Ba>TiSi,0g). Aussi, le décalage vers les
basses fréquences de cette bande lorsque la teneur en TiO» augmente, pourrait indiquer un
changement de coordinence du titane.

D’ailleurs, lorsque x > 0,10 une épaule intense apparait aux alentours de 670 cm™, elle pourrait
étre attribuée a la vibration de modes v(Si-O-Si) [14] mais aussi étre indicatrice de la présence de
titane en coordinence 6 [18]. Le fait que cette bande n’apparaisse que lorsque la concentration de
TiO; est supérieure a 10 % molaire supporte d’autant plus cette idée. En effet, cela correspond a la
région dans laquelle les verres de type TiO2 — SiO2 présentent une séparation de phase [18] ce qui
suggere que du Ti[ VI] serait présent dans la région homogene du verre. Ceci pourrait indiquer qu’une
séparation de phase aurait lieu lorsque x > 0,10. D’autres auteurs font d’ailleurs états de séparation
de phase dans le systéme BTS lorsque la teneur en titane est importante [19].

Pour autant, cette bande (670 cm™) reste plus proche de celle du Ti[IV] que du Ti[VI]
(respectivement 613 — 638 cm™! et 767 cm™!). Comme 1’ont remarqué d’autres auteurs [15] [20]ceci
confirme que du Ti[ VI] pourrait étre présent lorsque le titane est en quantité suffisante, sans toutefois
confirmer I’absence totale de Ti[IV].

Finalement le pic a 1080 cm!, présent pour tous ces verres, correspond au Q3 et se déplace vers
les plus basses fréquences lorsque x augmente, jusqu’a 1040 cm™! pour x = 0,30. Ce déplacement en
fréquence est dii au remplacement de Si par Ti dans le réseau vitreux [15].

Pour aller plus loin, en considérant que Ti est majoritairement en coordinence 5, alors le nombre
moyen d’oxygene pontant par unités Si ou Ti peut étre écrit (2.8) :

__ 4[Si]+5[Ti]-2([Ba]-[Ti]/2)

Npo = [Si]+[Ti] 28
En prenant x comme étant la concentration molaire d’oxyde de titane alors (2.9) :
NBO = (ZX + 2,2)/0,7 (29)

Les valeurs de Npo sont reportées dans le Tableau 2.2. Le nombre d’oxygeéne pontant par atome
formateur (Si ou Ti) est linéairement croissant avec la substitution de SiO; par TiO,. Ceci indique
que la réticulation du réseau vitreux augmente avec 1’ajout de titane. Toutefois, il faut bien considérer
que I’équation (2.8) est une approximation. En effet, comme I’indique 1’étude des spectres Raman, le
titane peut €galement se trouver en coordinence 4, 5 et 6. Aussi, lorsqu’il est en coordinence 5, le
titane peut présenter une liaison courte avec oxygene formant ainsi un oxygene non pontant. La
détermination exacte des proportions de ces différentes coordinences du titane est difficile et
nécessiterait une étude bien plus poussée. Afin d’affirmer que le nombre de liaisons par unité de
volume augmente avec la concentration en TiO; il faudrait également s’intéresser a la compacité du
verre, que nous discuterons dans la partie suivante (§ 3.2.1).
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Tableau 2.2 : Valeurs des Npo calculées pour les différents verres.

TiO2 Nio
(mol.%)
0 3,14
5 3,29
10 3,43
15 3,57
20 3,71
25 3,86
30 4,00
2.3. Propriétés mécaniques a température ambiante

2.3.1. Elasticité
Les modules d’¢lasticité et le coefficient de Poisson, définis précédemment (§ 1.2.2), ont été
obtenus par une méthode expérimentale et par une méthode numérique. Les deux approches ont ainsi

pu étre comparées.

Approche expérimentale : Echographie Ultrasonore

La méthode de mesure des modules d’élasticité¢ a température ambiante est la méthode dite
« Pulse-écho » ou Echographie UltraSonore (UltraSonic Echography, USE). Cette technique
expérimentale est simple a mettre en ceuvre et non-destructive. Le principe de mesure est basé sur la
propagation d’ondes sonore. Une onde mécanique est produite par un générateur d’impulsion et
transmise au matériau par un transducteur piézo-¢lectrique en contact avec 1’éprouvette.

L’onde se propage au sein de celle-ci et se réfléchit sur la face opposée en suivant les lois de
Snell-Descartes. Le signal réfléchi est alors récupéré par le transducteur et transmis a un oscilloscope
numeérique (Figure 2.15).

Pulse 1" Echo
\

Générateur
d’impulsions
\\6’//

Oscilloscope

____ Transducteur
| o |

Eprouvette

Figure 2.15 : Schéma de principe de la méthode « Pulse-Echo » [21].
Le signal est observé sur 1’oscilloscope et est constitué du pulse original ainsi que des différents

¢chos. Connaissant 1’épaisseur de 1’échantillon, e, et en mesurant 1’écart de temps entre deux échos,
1, il est possible de remonter a la vitesse de propagation de I’onde dans le matériau étudié, V (2.10) :

e
V=2- (2.10)
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Cette vitesse permet le calcul des propriétés élastiques. Deux types d’ondes de volume peuvent
se propager dans le matériau, les ondes longitudinales (de compression) ou transversales (de
cisaillement) (Figure 2.16).
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Figure 2.16 : Onde longitudinale (a) et onde transversale (b).

Leurs vitesses sont dépendantes des propriétés ¢lastiques du matériau ainsi que de sa densitg,
p. Pour un matériau a comportement élastique linéaire, isotrope et homogeéne les vitesses tranversales
et longitudinales sont respectivement données par les équations (2.11) et (2.12) [21] :

u

v, = [E 2.11

t 0 (2.11)
E 1-

VW= [f— — (2.12)

p (1+v)(1-2v)

Ou E est le module d’Young, pu le module de cisaillement et v le coefficient de Poisson tel que
(2.13):
v=Lt_1 2.13
= (2.13)

On a alors pour E (2.14) et pu (2.15) :

p AtV (2.14)
V]/ 2_1
Vi
w=pv’ (2.15)

Plusieurs regles sont a respecter afin d’obtenir des résultats exploitables :

- Un gel est appliqué entre le transducteur et 1’éprouvette, il a pour but de parfaire le contact
entre les deux ¢léments garantissant ainsi une transmission du signal optimale.

- L’¢épaisseur de I’éprouvette doit étre suffisante pour éviter que les échos se superposent.

- Les dimensions latérales de 1’éprouvette doivent également Etre supérieures a celles du
transducteur afin d’éviter tout effet de bord.

- Les faces normales a la direction de propagation de I’onde, doivent étre paralléles.

- L’¢état de surface doit étre correct (poli a 50 pm).

L’erreur de mesure des modules d’élasticité est majoritairement due aux mesures de masse
volumique et dimensions de 1’échantillon. Les modules d’¢lasticité (E, p, K) et le coefficient de
Poisson, v, calculés par USE sont reportés dans le Tableau 2.4. Ceux-ci sont croissants
proportionnellement avec la teneur en TiO-.
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Approche théorique : Modele de Makishima & Mackenzie

11 est également possible de calculer des valeurs de modules d’élasticité en utilisant des modeles
semi-empiriques tels que celui de A. Makishima et J.D. Mackenzie [1]. Cette approche doit permettre
de déterminer des valeurs de modules d’¢lasticité en connaissant simplement la composition d’un
verre.

L’énergie ¢€lastique d’un verre y est calculée d’apres les énergies élastiques des différents
oxydes, pris sous formes cristallines, qui le composent. Elle se base sur le fait que pour les oxydes
cristallisés il est possible d’exprimer le module d’Young a partir de 1’énergie électrostatique
d’attraction entre deux ions de signes opposés, U, la distance interatomique les séparant, ro et la
constante de Madelung a tel que (2.16) [22] :

E = 2aU/ry3 (2.16)
La théorie de Mackenzie part du principe qu’on peut remplacer I’énergie volumique de

Madelung par un produit faisant intervenir 1’énergie de dissociation volumique, Gy, et un terme relatif
a ’empilement, Vi, de telle sorte que (2.17) :

E = 2G\V; (2.17)
On calcule alors G telle que (2.18) :
Ge = XiGix; = X Uipix; /M (2.18)

Ou xi, pi, Ui et M; sont respectivement les proportions massiques du composé i, sa densité, son
énergie de dissociation molaire et sa masse molaire. Le calcul du terme Vi vaut (2.19) :

V, = ﬁz x;Vi (2.19)

Avec V; = g‘l'[Na(XI‘:Z + yra) (2.20)

Ou p et M sont respectivement la masse volumique et la masse molaire du verre, ra et rg sont
les rayons ioniques des atomes A et B d’un composé AxBy. Le module d’Young, E, vaut alors (2.21)

E = (2p/M) % Vix; 2 Gix; (221

Ou les rayons ioniques ont été pris a partir des valeurs de R.D. Shannon [23]. Les masses
molaires et rayons utilisés pour le calcul de V; et G, ainsi que les valeurs calculées de Vi et Gi, sont
reportées dans le Tableau 2.3.

Tableau 2.3 : Valeurs utilisées pour calculer les module d’Young d’apres le modéle de Makishima &
Mackenzie [1].

Composé | Vi (pm3 Gi (kJ.cm? Mcation (g.cm™3 Feation
Si 14,02 62,76 60,08 40
Ti 14,64 86,61 79,87 67
Ba 13,13 40,58 153,33 135
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Le rayon atomique de 1’oxygeéne est pris a 135 pm. Les valeurs calculées pour Vi et G sont
similaires a celles obtenues par A. Makishima et J.D. Mackenzie [1]. Dans cette approche permettant
d’obtenir des valeurs de module d’¢élasticité théoriquement il est nécessaire de connaitre la densité du
verre (2.21).

Les masses volumiques des différents verres ont été obtenues en utilisant le principe
d’Archimede, par double pesée. Le densimetre utilisé est un EX124 OHAUS densimeter.
L’échantillon est pesé une premicre fois dans 1’air, Mair, puis dans un autre fluide, Meau (ici de I’eau
distillée). La masse volumique p de 1’échantillon se calcule d’aprés la relation (2.22) :

M .
P = Peauy —p (2.22)
air

_Meau

La température est un parametre important car la masse volumique de 1’eau en dépend. Il est
donc important de faire attention a mesurer la température de I’eau avant toute mesure de densité,
I’appareil prend alors en compte cette température pour ajuster la densité de 1’eau. Il faut également
¢viter la présence de bulles qui fausserait la mesure. La précision de I’appareil est estimée a = 0.01
g.ceml. Une campagne de répétabilité a été effectuée sur 7 échantillons de verres de nuances
différentes, 10 mesures furent effectuées pour chaque échantillon.

L’écart-type a été calculé pour chaque série de mesures. L’écart-type moyen est de 0,0024 g.cm”
I, Les masses volumiques sont données dans la Figure 2.17 en fonction de la teneur en TiOx.
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Figure 2.17 : Masses volumiques mesurées par méthode d’Archimede pour les différents verres
(rouge) et comparées a des valeurs de la littérature (points noir) [2] [3] [5] [24] [25].

Les masses volumiques mesurées sont proches de celles de la littérature. L’addition d’oxyde de
titane augmente la densité en accord avec la loi des mélanges, la masse volumique de TiO2 (4,23
g.cm®) étant plus importante que celle de la SiO» (2,65 g.cm?). Avec ces valeurs de masse volumique
il est possible de calculer le module d”Young d’apres 1’équation d’A. Makishima et J.D. Mackenzie
(2.21).

Le module d’¢lasticité isostatique peut étre €galement obtenu en le calculant d’apres la densité
d’énergie ¢lastique volumique, en suivant la premiére reégle de E. Griineisen [26] (2.23) :

K = mnU,/(9V,) (2.23)

Ou U est I’énergie molaire, Vo le volume molaire a 1’équilibre et m et n des exposants de la loi
puissance (Type Lennard-Jones [27]) décrivant respectivement le terme attractif et répulsif du
potentiel interatomique. Ainsi, le module d’¢lasticité isostatique renseigne directement sur 1’énergie
élastique volumique au sein du verre, ce qui en fait un parametre important pour la description
structurale d’un matériau vitreux. Les termes m et n ne sont pas connus car ils dépendent du type de
liaisons, de leur quantité et des atomes en présences. De cette équation (2.23), A. Makishima et J.D.
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Mackenzie montrent qu’il est possible, en appliquant un coefficient correctif, d’obtenir la formule
suivante pour calculer K, en fonction du module d’Young, E (2.24) [26] :

K=1,2V,E (2.24)

Les valeurs de module d’Young et de module d’¢lasticité isostatique obtenues par USE et par
la méthode de Makishima et Mackenzie sont reportées sur la Figure 2.18.
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Figure 2.18 : Module d’Young, E, (a) et module d’élasticité isostatique, K, (b) calculés avec le modele
de A. Makishima et J.D. Mackenzie [1] et comparés avec les valeurs obtenues par USE, pour les
différents verres. Les lignes pointillées sont des régressions linéaires.

Le modele sous-estime les modules d’élasticité d’autant plus que la quantit¢ de TiO2 est
importante, jusqu’a =~ 20 % d’écart pour le module d’Young lorsque x = 0,3. Pour le verre 0,3BaO
—0,7S10; (x = 0), le modéle décrit parfaitement le module d’Young mesuré, et un léger écart existe
avec le module d’¢€lasticité isostatique.

L’approche d’A. Makishima et J.D. Mackenzie ne prend pas en compte les différentes valences
possibles des especes dans le verre. Si I’hypothese faite que I’empilement atomique des composés du
verre est similaire a celui des oxydes qui leur correspondent peut dans certains cas fonctionner (ici
dans le cas du verre sans titane) ce n’est pas systématiquement valable. Certaines especes peuvent
avoir un comportement différent dans le verre et dans le cristal correspondant, c’est le cas ici de TiOx.
De plus, a chaque espece peut correspondre plusieurs phases cristalline (dans le cas de TiO» : anatase,
rutile, brookite, TiO2 a, TiOz B), qui sont d’autant de valeurs possibles de V; et G; a renseigner dans
I’équation (2.21).

Le module d’Young et le module d’¢lasticité isostatique sont tous deux linéairement croissant
avec |’augmentation de la quantité molaire de TiO2. Comme dit précédemment, le module d’¢élasticité
isostatique renseigne directement sur 1’énergie élastique volumique au sein du verre. Toutefois, il est
difficile de renseigner précisément les valeurs de m et n dans 1’équation (2.23). En revanche, il est
possible de calculer la densité volumique d’énergie < Up >/ < Vo > qui peut donner 1’évolution de K
a un coefficient preés. Pour un verre a plusieurs composants la densité volumique d’énergie peut €tre
obtenue soit en passant par la densité du verre (2.25), soit en passant par la densité de chacun de ses
constituants (2.26), d’apres une table thermochimique.

<Up >/<V, >=YfiAH,; /X fiM;/p) (2.25)

Ou p est la densité du verre, et fi et M; et AH,i sont la fraction molaire, la masse molaire, et
I’enthalpie de dissociation pour le constituant i°". Pour un constituant i, AxBy, en suivant un cycle
de Born-Haber on peut calculer 1’énergie de dissociation, AHa; (2.26) :
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AH,; = xAH¢(A, g) + yAH ¢(B,g) — AH¢(AB,)  (2.26)

Ou AH%(A,g) est ’enthalpie standard de formation du cation (A), AH%(B,g) I’enthalpie
standard de formation de I’anion (B), et x et y sont les quantités des ¢éléments A and B dans le composé
du verre, respectivement. L’enthalpie standard de formation d’un cation est égale a ’enthalpie de
sublimation alors que pour un anion gazeux dans son €tat standard, I’énergie de dissociation molaire
de la molécule de gaz doit étre prise en compte. On peut calculer < Up>, telle que (2.27) :

L’énergie de dissociation moyenne, < Up >, donne une estimation de la quantité d’énergie
structurelle du matériau. Celle-ci augmente avec Tg (Figure 2.19).
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Figure 2.19 : Energie de dissociation moyenne en fonction de la proportion molaire de TiO: (a) et
en fonction de la Tg obtenue par mesure de viscosité (§ 2.4.3) (b), pour les différents verres.
Dans le cas ou la densité du verre n’est pas connue, on peut utiliser I’équation (2.28) :

<Up >/<Vy, >=YfiAH,; /X fiM;/p;) (2.28)

-éme

Ou pi est la densité du 1°" constituant. Les résultats d’estimation de la densité volumique
d’énergie par ces deux équations (2.25 ; 2.28) sont donnés sur la Figure 2.20.
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Figure 2.20 : Module d’élasticité isostatique, K, en fonction de < Uy >/ < Vy >, calculé soit d apres
la densité des constituants du verre (2.28), soit d apres la densite du verre (2.25), pour les différents
verres.
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La différence observée entre les deux séries est attribuée au fait que la densité d’empilement
atomique est plus grande dans le verre que dans les oxydes parents. Le plus étonnant est de voir que
les pentes de ces deux courbes sont différentes, ce qui signifie que plus on augmente la quantité de
Ti0O; dans le verre, plus la densité d’empilement de celui-ci se rapprochera de celle du cristal. On
peut d’ailleurs déterminer une composition fictive pour laquelle ces deux courbes se croisent et ou la
densité d’empilement sera la méme dans le verre et dans le cristal. D’aprés les équations des droites
(Figure 2.20), celle-ci aurait un module d’¢lasticité isostatique de 94,7 GPa. Si ’on considere
I’équation de la Figure 2.18 issue de la régression linéaire de K avec la proportion molaire de TiO»,
X, on trouve alors que pour obtenir K = 94,7 GPa il faudrait avoir x = 0,61, ce qui correspond au verre
théorique 0,30 BaO — 0,61 TiO2 — 0,09 SiO> soit un verre avec une tres faible quantité de silice.
D’aprés [2] un tel verre est irréalisable en pratique (car en dehors du domaine vitrifiable). La densité
d’empilement atomique, Cg, est définie comme (2.29), mais peut également €tre calculée d’apres la
densité des constituants du verre (2.30) :

Cg = X 6iVi/ [(XiM;)/p] (2.29)
Cg = X iVi/[X fiM;/pi] (2.30)

Sur la Figure 2.21 sont représentées les densités d’empilement atomiques calculées d’apres les
équations (2.29 ; 2.30), en fonction de la teneur en TiO».
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Figure 2.21 : Densité d’empilement atomique, Cg, calculée pour les différents verres d’apres (2.29 ;
2.30).

Cg augmente avec la quantité de TiO> ce qui concorde avec 1’augmentation du coefficient de
Poisson (Figure 2.22). Sur la Figure 2.20, le ratio < Up>/ < Vo> augmente avec la quantité de TiO»,
de 65,1 kl.cm™ pour le verre sans titane jusqu’a 68,9 kJ.cm™ pour celui avec 30 mol.% de TiO
(calculé d’apres la densité du verre), ce qui suggere que le Ti change drastiquement la structure du
réseau atomique. Ces valeurs sont bien au-dela de ce qu’on pourrait penser en faisant le calcul d’apres
la densité d’énergie obtenue pour chaque constituant, (respectivement 59,8 kJ.mol et 66,2 kJ.mol!
pour x =0 et x =0,3).

C’est d’autant plus remarquable que 1’énergie de dissociation pour TiOz (= 667 kJ.mol™!) est
plus faible que pour SiO> (= 800 kJ.mol™') [28]. C’est une preuve que le titane resserre le réseau
vitreux en dépit du fait d’une augmentation du degré de réticulation du réseau (7ableau 2.2). La
densité d’énergie volumique est en effet bien plus élevée lorsqu’elle est calculée directement d’apres
les valeurs expérimentales (densité du verre) que lorsqu’elle est d’apres les densités des différents
oxydes qui le constituent. Toutefois, on remarque sur la Figure 2.21 que les évolutions de la densité
d’empilement atomique calculées d’apres les densités expérimentales des verres ou d’apres la densité
de leurs constituants convergent vers un verre fictif ayant une Cg de 0,60.
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A 1’échelle microscopique, la densit¢ d’empilement atomique, combinée a la présence de
liaisons faibles entre le barium et I’oxygene, rend la résistance au cisaillement faible et méne a un
coefficient de Poisson élevé (0,271 a 0,282) en comparaison avec la silice amorphe (0,17) ou le verre
silico-sodo-calcique (0,24) (Figure 2.22).
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Figure 2.22 : Coefficient de Poisson, v, obtenu par USE en fonction de la proportion molaire de TiO:.
Le coefficient de Poisson augmente nettement avec 1’ajout de titane au sein du verre, une autre

preuve que ce dernier resserre le réseau vitreux. Le Tableau 2.4, résume 1I’évolution des parameétres
obtenus expérimentalement dans cette partie.

Tableau 2.4 : Modules d’élasticité a température et pression ambiante mesurés par USE, masse
volumique et Cg (d’apres la densité expérimentale), pour les différents verres.

(ITT(')?&) ) |E(@Pa) u(GPa) K(GPa) v plgem?) Gy
£003 +002 +004 $0002 0,02
0 647 255 463 0271 360 0562
5 672 264 492 0274 366 0572
10 749 293 557 0276 375 0585
15 786 306 609 0278 383 0598
20 814 317 629 0280 390 0608
25 883 347 649 0281 393 0614
30 91,3 356 701 0282 402 0627

2.3.2. Indentation

L’indentation est une technique utilisée pour tester le comportement élasto-plastique des
matériaux. Cette technique permet de mesurer la dureté (§ 1.2.3) et de rendre compte de
I’endommagement sous chargement ponctuel d’un matériau.

Les premieres études d’indentation sur des verres datent des années 50 [29]. L’indentation
consiste a marquer la surface d’une éprouvette en appliquant une charge a I’aide d’un indenteur. Dans
le cas de I’indentation Vickers, utilisée ici, I’indenteur est une pyramide a base carrée en diamant.
Deux appareils ont été utilisés, un Fisherscope H100C et un Matsuzawa hardness tester VMT-7S
possédant tous deux un indenteur Vickers a base carrée d’angle entre les faces opposées de 136° et
pouvant atteindre des forces respectives de (50 mN — 1 N) et (3 N — 196 N).
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Lorsque la charge est faible (quelques mN sur du verre silico-sodo-calcique), une déformation
plastique apparait a la surface du verre et aucune fissure n’est présente. Lorsque la charge est plus
importante, des fissures apparaissent, puis des éclats. L’étude de ces fissures peut nous renseigner sur
le comportement mécanique du verre. Les différents types de fissures pouvant apparaitre sont :

- Fissures radiales de Palmqvist [30] parall¢les a I’axe de chargement et partant des coins de la
pyramide. Ces fissures restent généralement a la surface.

- Fissures médianes pouvant se propager parallélement a 1’axe de chargement et pouvant
apparaitre sous la zone de déformation plastique.

Ces fissures menent a 1’apparition de cercles en forme de demi-cercle ou « half penny » lorsque
ces deux types de fissures se joignent.

- Fissures latérales pouvant apparaitre sous la zone de déformation et se propageant
parallélement a la surface, de forme circulaire.

L’apparition ou non de ces différents types de fissures dépend de nombreux paramétres tels que
le matériau, I’environnement, 1’indenteur et la force appliquée. Un schéma d’une empreinte
d’indentation Vickers dans le cas de fissures radiales de Palmqvist [30] et de fissures médianes « half
penny » [31] est représenté sur la Figure 2.23.

Fissure
radiale

Vue du dessus

: ll d . |2 . H d . :
: : N P
: Vue latérale
Fissure de Fissure /
Palmqvist médiane

Figure 2.23 : Schéma d’une empreinte d’indentation, fissures radiales de Palmgqvist [30] (a) et
fissures médianes « » (b) [31].

L’ensemble des verres a été étudi€ par indentation. Les éprouvettes indentées furent polies a 1
um. Les empreintes réalisées le furent respectivement avec une charge de 1 N et 9,807 N (= 10 N)
respectivement avec le Fisherscope et le Matsuzawa. Le temps de palier a la force maximum est de
20 secondes, la vitesse de montée en charge est similaire entre le chargement et le déchargement (40
mN/seconde).

La dureté Meyer est calculée en se basant sur les mesures de la demi-longueur de la diagonale
moyenne de I’empreinte, a = d/2, respectivement données par les équations (2.31) :

Hy = — (2.31)
Ou P est la force maximale appliquée. Pour chaque composition vitreuse, 2 séries de 5
indentations ont ét¢ effectuées. Les empreintes ont ensuite été observées au microscope optique et la

longueur des fissures radiales, c, ainsi que la demi-longueur de I’empreinte, a, ont été mesurées. Des
clichés des empreintes sont reportés dans le Tableau 2.5.
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Tableau 2.5 : Clichés obtenus par microscopie optique d’empreintes d’indentation sous charge de 1
N et 9,807 N en fonction de la teneur en x = [TiO:].

1N

10 N

1N

10 N

Lors d’une série d’indentation, une distance minimale entre les empreintes de 3d doit étre
respectée afin que les fissures ne se « génent » pas. Il est possible que les fissures continuent de croitre
apres les indentations [32]. La mesure de la taille des fissures peut donc étre faussée si elle est faite
trop tardivement apres 1’indentation. La taille des empreintes a été mesurée juste aprés 1’indentation
et 24 heures plus tard afin de voir si ce phénomeéne avait lieu. La taille des fissures était inchangée ce
qui signifie que les fissures n’ont pas continué¢ de croitre. Les dimensions des empreintes mesurées
sur tous les verres ont tout de méme été mesurées moins de 4 heures apres les indentations.

La dureté est calculée en utilisant les valeurs moyennes des demi-longueurs mesurées sur une
séri€, amoy, pour chaque nuance (d’apres 1’équation 2.31). Les valeurs de dureté obtenues sont données
sur la Figure 2.24.
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Figure 2.24 : Dureté pour les différents verres a I et 10 N, calculée d’apres (2.31).

On remarque que la dureté est plus importante pour les indentations a 1 N. Cet effet est connu
sous le nom d’Indentation Size Effect [33], lorsque les charges sont faibles le calcul de dureté peut
étre faussé par la mesure des fissures, ce qui entraine sa surestimation. En effet, ’erreur de mesure
est plus importante dans le cas de fissures de petites tailles. On peut donc accorder ici plus de
crédibilité aux valeurs de duretés obtenues a 10 N. La dureté de ces verres varie de 5,1 a 7,0 GPa. Ce
sont des valeurs attendues pour des verres silicatés. Par exemple les verres silico-sodo-calciques et
verres de silices ont des duretés respectives de 6,3 et 8,7 GPa [34]. Les résultats montrent une
dépendance de la dureté avec le ratio Si/Ti et notamment lorsque la quantité de titane est élevée (30
%). La dureté est liée a la densité d’empilement atomique, Cg, qui augmente fortement avec 1’ajout
de TiO2 dans la composition du verre (Figure 2.21). Lors des indentations a 1 N, les évolutions de la
charge et du déplacement furent enregistrées et reportées sur la Figure 2.25.

1000
800 1 Pente
Zz
E 600 1 ﬂ
[
o
S 400 - Module
réduit B*
200 -
0 } } } Yty
0,0 0,5 1,0 1,5 2.0 25 3,0 35 4,0

Profondeur de I’empreinte Pénétration (mm)

Figure 2.25 : Courbes d’indentation des différents verres (a 1 N), la tangente en pointillée rouge
indique la pente pour la mesure du module réduit E* (pour le verre 0,30BaO — 0,70S8i0:).

La profondeur d’empreinte aprés décharge est sensiblement la méme pour toutes les
compositions. En revanche, la profondeur maximale atteinte lors du palier de charge a 1 N est
sensiblement différente selon la composition du verre. Il est possible de calculer le module d’¢lasticité
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réduit, E*, d’apres ces courbes d’indentation. On calcule le module réduit E* tel que la tangente a la
courbe aux premiers instants du déchargement (détails sur la Figure 2.25), en prenant en compte 1’aire
de ’empreinte. On peut alors obtenir le module d’Young en connaissant les coefficients de Poisson
du matériau, v, de I’indenteur, v;, et le module d’Young de I’indenteur E; (2.33) :

(2.32)

Les valeurs de module d’Young obtenues ainsi sont reportées dans la Figure 2.52 et seront
discutées plus loin. Les mesures des tailles de fissures des empreintes d’indentation peuvent
¢galement permettre d’estimer la résistance a la fissuration du verre, la ténacité (§ 1.2.1).

2.3.3. Détermination du type de fissure et calcul de ténacité

Par indentation

Le ratio c/a calculé d’apres les mesures d’empreintes d’indentation permet de calculer la
ténacité du verre, Kic. Il convient alors de déterminer si les fissures sont du type Palmqvist ou « half
penny ».

- Lorsque le ratio c/a est supérieur a 2,5 les fissures sont généralement de type « half penny »
et alors Kjc est calculé en utilisant la formulation d’G.R. Anstis (2.33) [31] :

E\1/2 p
Ou a est un coefficient tel que (2.34) :
0,0352
a = =—=(cot P)?/3 (2.34)

Ou vy est I’angle conique de la pyramide Vickers, soit 70,3°, donc a = 0,019.

- Lorsque c/a est inférieur a 2,5 apparaissent généralement des fissures radiales de Palmqvist et
alors il est possible de calculer Kjc d’apres la formule de K. Niihara (2.35) [35] :

Kic = 0,035‘*%5(%"’)2/5 (1)_1/2 (2.35)

\¥4 a

Ou [ est la longueur des fissures radiales et ® un facteur de contrainte égale a 3 lorsqu’un
indenteur type Vickers est utilisé, Hy la dureté Vickers. Pour chaque empreinte, on calcule cmoy et
amoy, €tant pris comme les moyennes respectives des 4 longueurs de fissures radiales et 2 diagonales
de I’empreinte. Une fois que le rapport cmoy/amoy €st calculé pour chaque empreinte (5 par force et par
verre), on calcule la moyenne de ce rapport, représenté sur la Figure 2.26 en fonction de la
composition du verre.

La force de I’indentation joue un rdle majeur sur le rapport c/a. Celui-ci croit lors de
I’augmentation de la taille de I’empreinte (donc de la charge). La mesure des fissures peut en effet
étre plus difficile si celle-ci sont petites, c'est-a-dire si la charge est trop faible. Il est donc
recommandé d’effectuer les calculs de ténacité pour des indentations effectuées sous charges
importantes, sans toutefois qu’apparaissent des fissures latérales [32].
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Figure 2.26 : Evolution de la moyenne du rapport c/a en fonction de la charge pour les différents
verres.

Pour les verres étudiés ici, des fissures latérales apparaissent parfois a 10 N (Tableau 2.5), Une
charge supérieure a 10 N serait donc excessive et I’apparition de fissures latérales serait systématique.
La grande dispersion des résultats est également un probléme récurrent lors de campagnes
d’indentation c’est pourquoi il est important d’effectuer de grandes séries pour réduire les erreurs de
mesures. Ici 5 empreintes ont été effectuées par série.

Le ratio c/a est toujours supérieur a 2,5 ce qui indiquerait que les fissures sont du type « half
penny » et qu’il faudrait alors utiliser 1’équation d’Anstis pour calculer la ténacité. Toutefois, cette
remarque est a prendre avec précautions [35] [36]. Il est en effet possible d’avoir des fissures de type
Palmqvist méme lorsque c/a > 2,5. La composition jouerait un réle important dans la transition du
type de fissure, ainsi les matériaux disposant d’un rapport E/H et v similaires auraient tendance a
avoir une transition similaire. Les verres étudiés ici ont un rapport E/H allant de 10,1 a 12,3 et un
coefficient de Poisson entre 0,271 et 0,278 ce qui est proche des verres de la littérature montrant des
fissures de type Palmqvist alors que c/a > 2,5 [35]. L’équation de Niihara a donc aussi été utilisée.
Sur la Figure 2.27 sont reportées les valeurs de ténacité calculées pour les différentes compositions,
d’apres les mesures de c/aa 1 N et 10 N en utilisant les relations d’ Anstis (2.33) et de Niihara (2.35).
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Figure 2.27 : Valeurs de ténacité pour les différents verres a 1 et 10 N calculées d’apres les équations
d’Anstis (marqueurs pleins) et de Niihara (marqueurs vides), les pointillées sont des régressions
linéaires.
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Malgré le grand écart entre les deux calculs, la ténacité est toujours croissante avec I’ajout de
Ti0,. Afin de déterminer le type de fissure « half penny » ou Palmqvist une méthode consiste a polir
une empreinte d’indentation et de 1’observer aux différents stades du polissage, afin de voir
I’évolution de la forme des fissures avec la profondeur. La Figure 2.28 présente des empreintes
d’indentation de 10 N sur un verre (x = 0,20) qui ont ét¢ réduites a différentes profondeurs par
polissage au papier SiC de grains de 3 pm.

= 10 um polis = 40 ym polis

Figure 2.29 : Photographies prises au microscope optique, sous lumiere polarisée, de la tranche
d’empreintes d’indentation pour une charge de 3 N sur les verres x = 0,00 ; 0,10 ; 0,20 ; 0,30.
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Ces images (Figure 2.28) pourraient laisser penser qu’il s’agit de fissures de type Palmquvist,
c'est-a-dire des fissures radiales déconnectées des coins de I’empreinte pyramidale de 1’indent. Ceci
est d’autant plus flagrant pour la photographie prise a 40 um de réduction, ou 1’on voit clairement
que ’empreinte a disparu et que pourtant il subsiste les fissures radiales disjointes. Les fissures furent
¢galement observées latéralement, ¢’est-a-dire que les éprouvettes indentées ont été¢ rompues le long
d’une ligne d’empreintes d’indentation afin de pouvoir observer les allures de celles-ci sous la surface
(Figure 2.29).

Plusieurs parameétres ne sont pas pris en compte dans ce type d’approche. Par exemple, il est
bien connu que le verre se densifie lorsqu’un chargement important est appliqué [29] [37]. 1l fut
d’ailleurs démontré qu’un verre avec un plus faible coefficient de Poisson présentait un maximum de
densification plus important [38].

Nous avons déja montré que le titane augmentait le coefficient de Poisson (Figure 2.22). On
peut donc s’attendre a avoir une densification plus importante dans le cas des verres avec x = [TiOz]
plus faible. On peut estimer cette densification de 30 % a 10 % pour ce type de verre compte tenu de
la valeur du coefficient de Poisson (0,271 a 0,282).

Des auteurs ont déja fait remarquer qu’une plus forte densification améne a surestimer la
ténacité du verre [39]. On peut donc s’attendre a ce que les valeurs pour les verres a faible quantité
de TiO> soient surestimées.

On remarque également sur la Figure 2.29 la présence de fissures coniques typiques de contacts
de Hertz et pouvant fausser davantage les mesures.

A priori, compte tenu du systéme de fissuration, on serait tent¢ de déterminer la ténacité avec
I’équation proposée par Anstis. Cependant, aucunes des équations proposées (Anstis [31], Nithara
[35] et Rawlings et Ponton [32]) ne conviennent car dans aucun des cas la densification de la matiére
sous I’indenteur ou bien la formation de bourrelets n’est prise en compte. En conséquence, les
équations d’indentation qui sont proposées dans la littérature ne semblent pas adaptées au cas de ces
matériaux vitreux. Une autre méthode permet de calculer la ténacité, la méthode Single Edge
Precraked-Beam (SEPB) [40].

Par Single Edge Precracked Beam

La méthode SEPB consiste a initier une fissure dans une éprouvette et a mesurer son
déplacement en fonction de la force appliquée en flexion trois points. Les éprouvettes rectangulaires
ont pour dimensions 3x4x20 mm?, leurs surfaces sont polies 4 1 pm afin de pouvoir observer
correctement I’évolution de la fissure a travers le matériau transparent. Les arrétes sont émoussées
afin d’éviter d’éventuels défauts pouvant conduire a I’apparition de fissures parasites. Pour 4 verres
(x=10,00;0,10; 0,20 ; 0,30) 4 éprouvettes ont été préparées (Figure 2.30).

0,20 ; 0,30).
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Pour introduire une pré-fissure « pre-crack » deux techniques sont couramment utilisées :

- La premicre consiste a rayer le verre avec une scie diamantée.

- La deuxieme, celle utilisée ici, consiste a réaliser une série d’empreintes d’indentation le long
d’une ligne d’un bout a I’autre d’une des surfaces de 1’éprouvette.

Les empreintes d’indentation sont réalisées avec le Matsuzawa avec une force de 2,942 N (= 3
N) et sont séparées d’une distance de 0,3 mm. Une fois indentée, 1’éprouvette est disposée dans un
dispositif pont-enclume « bridge-anvil ». Ce montage a pour but d’initier la pré-fissure a partir de la
ligne d’empreintes d’indentation. Une fois la pré-fissure initiée, I’éprouvette est cassée par flexion 3
points et la force appliquée lors de la rupture est mesurée (Figure 2.33).

Une caméra est utilisée pour filmer a travers I’éprouvette transparente afin de mesurer la
longueur de la pré-fissure in-situ (Figure 2.32 (a)). Lorsque I’éprouvette n’est pas suffisamment
transparente, il peut étre difficile de voir la pré-fissure a travers celle-ci (c’est le cas des verres x =
0,20 et x = 0,30). Dans ce cas la taille de la pré-fissure est mesurée aprés rupture de I’éprouvette
(Figure 2.32 (b)). La fissure n’étant pas parfaitement rectiligne, sa longueur est prise comme la
moyenne de 3 mesures le long de celle-ci.

Piston
superieur

Eprouvette

e Bridge- anvil

x =0,00 x =0,20

Figure 2.32 : Vue transversale de |’éprouvette pour la mesure de la pré-fissure (avant (a) pour x =
0,00) et apres (b) pour x = 0,20) rupture).

Les éprouvettes ainsi préparées furent ensuite soumises a un essai de flexion 3 points de 20 mm
de large. L’appareil est piloté en déplacement, la vitesse imposée est de 0,02 mm/s. Durant ces essais,
la charge, P, et le déplacement, u, sont mesurés. La contrainte a rupture, définie comme la contrainte
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maximale atteinte lors d’un essai, est calculée. Des exemples de ces courbes charge déplacement sont
reportés pour les 4 différents verres sur la Figure 2.34. L’humidité de I’air ambiant fut également
mesurée pendant les essais. On calcule alors Kic en utilisant 1’équation de J.E. Srawley (2.36) [41].

a%SF(q) (2.36)

=2 (2.37)
w .
__1.99-a(1-0)(2.15-3.930+2.7a
Fa) = (1+20) (1—) 15

(2.38)

Ou S est la distance entre les appuis inférieurs (20 mm), a la longueur de la pré-fissure, a la
longueur de la pré-fissure normalisée, W la hauteur de 1’éprouvette (¢’ est-a-dire la longueur maximale
de la fissure), B la largeur de I’éprouvette et P la charge appliquée lors de la rupture de I’éprouvette.

Figure 2.33 : Montage de flexion 3 points pour méthode SEPB (ici avec un verre silico-sodo-
calcique).
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Figure 2.34 : Courbe charge-déplacement pour des essais de rupture sur les différents verres (pour
méthode SEPB).

Il est possible également de calculer 1’énergie fournie au systéme correspondant au travail de
la force en mesurant I’aire sous la courbe charge-déplacement (Figure 2.34). Cette énergie est fournie
enticrement a I’éprouvette et dissipée sous forme d’énergie de surface, y lors de la rupture. Si bien
qu’il est possible d’écrire (2.39) :

J, ™ Pdu = 28, (2.39)
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Ou S; est la surface de rupture, c’est-a-dire la surface transversale de 1’éprouvette moins la
surface de la pré-fissure, S; = B(W-amoy). Le terme 2 (équation 2.39) vient du fait que deux surfaces
de rupture sont prises en compte. Une fois 1’énergie de surface calculée ainsi, y, I’équation de J.
Nakayama [42] permet alors de calculer la ténacité, connaissant le module d’Young du

matériau (2.40) :
Kic = +/2YE (2.40)

La ténacité, calculée d’apres I’équation (2.38) et I’humidité de 1’air ambiant sont représentés
sur la Figure 2.35 pour I’ensemble des essais. Pour chaque verre, la moyenne arithmétique de la
ténacité est calculée et comparée aux ténacités obtenues par indentation, en utilisant 1’équation
d’ Anstis adaptée aux fissures de type « half penny » (Figure 2.36).
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Figure 2.35 : Valeurs de ténacité obtenues par SEPB pour [’ensemble des essais, en fonction de
["humidité de I’air ambiant. Les lignes pointillées sont des guides pour les yeux.

L’effet de I’humidité sur la ténacité a déja intéressé plusieurs auteurs [43] [44]. Les valeurs de
ténacité obtenues ici par la méthode SEPB sont tres dispersées et il est difficile de percevoir une
évolution flagrante avec ’humidité de I’air ambiant. Les valeurs de ténacité obtenues par les
méthodes d’Anstis (2.33), Srawley (2.36) et Nakayama (2.39) sont reportées sur la Figure 2.35.
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Figure 2.36 : Comparaison des valeurs de ténacité moyenne obtenues, par I’équation de Nakayama

(2.39), de Srawley (2.36) et par indentation avec [’équation d’Anstis (2.33), en fonction de la teneur
en dioxyde de TiO:.
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Les valeurs de ténacité pour les différentes compositions sont tres différentes entres les trois
méthodes utilisées. Comme vu précédemment, le calcul de Kic d’aprés 1’observation de la taille des
fissures est fauss¢, quel que soit I’équation utilisée (Anstis ou Niihara), on accordera donc plus de
confiance aux résultats obtenus d’apres la méthode SEPB. En revanche, bien que les tendances soient
conservées, il existe un écart entre les calculs de Kic d’apres les méthodes de Srawley et Nakayama.
Le Kic obtenu par la méthode de Nakayama est de 9 % plus élevé que par la méthode de Srawley.

Dans les deux cas, c’est le nombre d’essais qui permet de réduire les incertitudes sur les valeurs
de ténacité¢ obtenues expérimentalement. Les facteurs affectant la précision des mesures sont trés
nombreux et peu quantifiables, ’homogénéité du verre, I’humidité de I’air ambiant, etc... Il faut donc
bien se rendre compte que les valeurs obtenues permettent avant tout de donner une idée de la
résistance a la fissuration de ces verres et de son évolution avec la teneur en titane. On peut donc
estimer que celle-ci varie entre 0,55 et 0,40 avec une tendance a la décroissance lorsque Si est
substitué par Ti. Ces valeurs sont basses pour un verre, un verre silico-sodo-calcique a typiquement
des valeurs comprises entre 0,72 — 0,82, un aluminosilicate entre 0,85 — 0,96 et 0,74 - 0,81 pour la
silice vitreuse [45] [46].

Il est communément admis qu’un matériau avec une plus grande dureté rompra sous une charge
plus faible, ¢’est-a-dire aura une ténacité plus faible. Ainsi, la silice vitreuse [47] [39] [48], les boro-
silicates [49] [50] et alumino-silicates [39] [49] voient leur ténacité diminuer lorsque la dureté
augmente. Il existe cependant également des exemples de tendances contraires dans le cas de verres
de phosphates [51] ou de certains verres bore-plomb [52].

24. Comportement en température

Dans cette partie, nous nous intéressons aux propriétés mécaniques a plus haute température, et
verrons comment celle-ci peuvent apporter des informations sur la structure de ces matériaux.

2.4.1. Dilatation thermique

Un dilatometre est un appareil qui permet de mesurer le coefficient de dilatation thermique
(CTE, Coefticient of Thermal Expansion) d’un matériau. Le dilatometre utilisé est un LINSEIS L75
Vertical dilatometer. Un échantillon de dimensions 4x4x15 mm?® est disposé sur un support en
alumine dans un four électrique haute température. Alors que I’échantillon est chauffé a 10 °C/min,
une sonde en alumine appuie sur le sommet de celui-ci avec une force de 250 mN. Une éprouvette
standardisée et calibrée ayant les mémes dimensions que 1’échantillon subit un traitement thermique
similaire, on obtient ainsi Alf, la déformation de la référence. Il est ainsi possible de calculer la
déformation de 1’éprouvette Al précisément avec la température en se basant sur le déplacement
mesuré Alior, Alrer €t le déplacement correspondant aux valeurs de la littérature, Al (2.41) :

Le coefficient de dilatation thermique linéaire, ar, sur une plage de température AT vaut (2.42)

Al
o, = m (2.42)

Ou lo est la hauteur initiale de I’échantillon. Dans le cas d’un matériau isotrope, ce qui est le
cas pour un verre, le coefficient de dilatation volumique, av, vaut (2.43) :

ay = 3ag (2.43)
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La précision des mesures est de 1 %. Le CTE est calculé sur plusieurs intervalles de température
(100 — 300 °C et 300 — 700 °C). L’essai de dilatomeétrie permet également de déterminer le domaine
de transition vitreuse puisque, comme vu au paragraphe (§ 1.1.3), la variation des variables extensives
thermodynamiques telles que 1’entropie ou le volume montrent une rupture de pente a la transition
vitreuse. La Tg est alors déterminée comme I’intersection des tangentes avant et apres le changement
de pente (Figure 2.37).

Il est également possible de mesurer le point de ramollissement dilatométrique (Softening
point). Ce point est repéré comme la température, Tds, a laquelle la courbe s’inverse (Figure 2.37).
On considére que la viscosité a cette température est de 10'° Pa.s toutefois celle-ci dépend également
du chargement et de la vitesse de chauffe. Des essais de dilatométrie ont été réalisés sur I’ensemble
des nuances. Le déplacement mesuré par I’appareil lors de la montée en température (10 °C/min) est
donné pour les différents verres sur la Figure 2.38.
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Figure 2.37 : Courbe de dilatometrie typique d’un verre (ici 0,30BaO — 0,30TiO>— 0,40Si0,).
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Figure 2.38 : Analyses dilatométriques d’éprouvettes de 15 mm de longueur pour les différents
verres.
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L’analyse de ces courbes (Figure 2.38) indique que le CTE des différents verres est trés proche.
On remarque tout de méme une 1égére augmentation de celui-ci lorsque la quantité de TiO; est plus
importante dans le verre. Cette derniére observation est plus flagrante sur la Figure 2.39, sur laquelle
est représenté le CTE pour les différents verres en fonction de la teneur en TiO».

Les valeurs de Tg et CTE déterminés sur les intervalles de températures 100 — 300 °C et 300 —
700 °C sont donnés dans le Tableau 2.6. Le changement de pente a la température de transition

vitreuse est important et est typique d’un verre ayant été recuit.

Tableau 2.6 : Bilans des données obtenues par dilatometrie sur les différents verres.

% | Tonu 0y Tas(cy o (100, 300°C) (300 700°C)

+4°C +4°C +0,10 +0,12
0 701 733 8,76 10,10
5 727 761 8,73 9,92
10 742 769 8,77 10,20
15 745 778 9,32 10,30
20 748 786 8,81 9,77
25 755 787 8,81 10,20
30 757 785 9,00 10,50

On peut lier le CTE a I’énergie de liaison des atomes d’un matériau [53]. La Figure 2.39
représente le puits de potentiel énergie-distance entre deux atomes. Si la distance interatomique est
grande et que le puits de potentiel est peu profond avec une pente douce (cas d’un CTE fort) alors un
apport d’énergie AE’ (une augmentation de la température du matériau) entrainera une forte
séparation entre les deux atomes Al’. Dans le cas d’une pente plus abrupt et un puits plus profond (cas
d’un CTE faible), un méme apport d’énergie AE = AE’ entrainera une distance de séparation plus
faible, Al < Al’.

b
o 2 105 1 300°c - 700°C T
| [ * o
o % 100 i
EA I :
g ;'\ Distanceentre & g5
;g ) " deux atomes ,_l,_j’ : §
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Figure 2.39 : Energie interatomique de séparation entre deux atomes en fonction de la distance les
separant. Un matériau avec une courbe plus escarpée (bleue) possede un CTE plus faible (a). CTE
pour les différents verres en fonction de la teneur en TiO>, les lignes pointillées sont des régressions
linaires (b).
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Le CTE est donc une indication de 1’énergie de liaison des atomes du matériau, lorsqu’un
matériau possede des énergies de liaisons faibles entre les atomes qui le constituent, une augmentation
de la température induit une augmentation de la distance entre les atomes de sa structure plus
importante, c’est-a-dire que son CTE est plus fort. Ici, le CTE est globalement croissant avec la
substitution de Si par Ti (Figure 2.38).

La densité de liaison n’a pas d’influence sur le CTE, c’est la force des liaisons qui influe sur
celui-ci. La Ti-O est plus faible que la liaison Si-O, les énergies de dissociation pour TiO; et SiO>
sont respectivement 667 kJ.mol™! et 800 kJ.mol™! [28]. Il n’est donc pas étonnant de voir le CTE
augmenter avec la teneur en TiO, et ce malgré ’augmentation de la densité volumique d’énergie
(Figure 2.20).

2.4.2. Elasticité en température

Les propriétés €lastiques d’un matériau dépendent du type de liaisons, de sa structure atomique
et de sa composition. L’amortissement élastique fait référence a la capacité d’un matériau a dissiper
de I’énergie a travers la mobilité de ces espéces (défauts compris). La technique IET (Impulse
Excitation Technique) aussi dite RFDA (Resonance Frequency and Damping Analysis) consiste a
analyser la vibration d’une éprouvette soumise a une impulsion mécanique (Figure 2.40). L’énergie
cinétique du projectile est dissipée sous forme de vibration dans I’éprouvette. Cette vibration est
enregistrée par un microphone. Le signal est amplifi¢, adapté et analysé. Le spectre de vibration, et
en particulier ses fréquences de résonance, dépendent alors des propriétés élastiques du matériau, de
sa géomeétrie et de sa densité

Le dispositif (Figure 2.40) est placé dans un four électrique pouvant monter jusqu’a 1100 °C
afin d’acquérir les propriétés élastiques du matériau en température. Plusieurs morphologies
d’éprouvettes sont possibles. Les éprouvettes sont ici en forme de parallélépipede rectangle car plus
faciles a fagonner ainsi, leurs dimensions sont de 52x12x2 mm?®. L’éprouvette doit étre la plus
mécaniquement libre possible pour vibrer et est donc suspendue en 1’air par des fils en platine (90 %)
— rhodium (10 %) de 0,1 mm de diametre. Les intersections de ces fils sont situées aux nceuds de
vibration en torsion, permettant ainsi d’éviter qu’ils affaiblissent la vibration et perturbent la mesure.
Le microphone enregistre le signal a une fréquence de 250 kHz et est situ¢ a I’extrémité d’un tube en
alumine, dont I’autre extrémité est proche de 1’éprouvette (= 1 cm).

—

-

Microphone a

A\
O\

"’ Signal de vibration

Nceuds
Projectile et lanceur

= = [~ -
Figure 2.40 : Schéma (a) et photographie (b) du dispositif RFDA en température.

Pour chaque spectre acoustique enregistré par le microphone on effectue une Transformation
de Fourier Rapide (FFT, Fast Fourier Transformation) afin d’obtenir les fréquences caractéristiques
présentes dans le spectre acoustique. Ces fréquences correspondent aux différents modes de vibration
de I’échantillon (Figure 2.41). 1l est ensuite possible de calculer les propriétés ¢€lastiques d’un
matériau, selon le mode de vibration [54] (2.44 ; 2.45).
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Figure 2.41 : Exemple de signal brut (a) puis traité par FFT (b).

. m.ff) (L3
En flexion (2.44) : E = 0,9465 (T) (t_3) T; (2.44)
Ou E est le module d’Young (en Pa), m est la masse de 1’éprouvette (en g), b, L et t sont
respectivement la largeur, longueur et épaisseur de I’éprouvette (en mm), fr est la premiere fréquence

de résonance en flexion (en Hz), T est un facteur de correction dépendant du coefficient de Poisson
et de la longueur de I’éprouvette (ici T1 = 1,022).

__4ALmff A’
bt 1+A

En torsion (2.45) : (2.45)

Ou p est le module de cisaillement (en Pa), f; est la fréquence de résonance fondamentale en
torsion (en Hz), A et A’ sont des facteurs de correction dépendant du ratio épaisseur/largeur (ici A =
0,013 ; A’ = 8,04). La principale source d’erreur provient de la mesure des dimensions de
I’échantillon. La précision sur la mesure des fréquences étant de 1 Hz, cela n’affecte pas le calcul des
modules. L’erreur de mesure sur la température est d’environ 6 °C.

Il est a noter que les dimensions centimétriques de [’échantillon ne garantissent pas
I’homogénéité thermique de celui-ci, en particulier lors d’une montée/descente en température. La

dépendance thermique des modules d’¢€lasticité est illustrée dans le cas du module de cisaillement, p,
sur la Figure 2.42.
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Figure 2.42 : u/uok en fonction de T/Tg pour le verre 0,3BaO — 0,75i0,, modélisé en utilisant
[’équation (2.46) pour T < Ty (ligne rouge) et (2.47) pour T > Ty (ligne bleue).
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Une description des valeurs expérimentales est obtenue a partir du modele de J.B. Wachtman
[55](2.48):
k= pox — BTexp(—T,/T) (2.46)

Ou pok est le module de cisaillement a 0 K et B et Ty sont des constantes. En accord avec le
second principe de la thermodynamique, la dérivée premiere du module de cisaillement avec la
température devrait étre nulle a 0 K. A plus haute température (T > Ty) une approche asymptotique a
I’axe de température est attendue puisque la résistance du liquide au cisaillement devient de plus en
plus faible.

A T’aide d’une loi de puissance (2.47) il est possible d’obtenir une modélisation trés convenable
de la dépendance du module de cisaillement au-dela de Tg [56].

W= prg(Tg/T)® (2.47)

Ou prg est le module de cisaillement a la température de transition vitreuse obtenue comme
¢tant I’intersection entre les courbes décrivant le comportement du module de cisaillement dans 1’état
vitreux (2.46) et I’état liquide (2.47) et a une constante nommée indice de ramollissement €lastique.
La Figure 2.43 montre 1’évolution du module de cisaillement normalisé en fonction de la température,
pour tous les verres.
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Figure 2.43 : u/uo en température, mesuré avec par RFDA pour tous les verres. Les lignes pointillées
sont obtenues par modélisation en utilisant [’équation de J.B. Wachtman (2.46).

On peut observer que la sensibilité a la température des verres augmente avec I’augmentation
de la concentration molaire de TiO», aussi bien dans 1’état vitreux que liquide, comme le montre
I’augmentation des coefficients B et a dans équations (2.46) et (2.47). Ce résultat concorde avec le
fait que le coefficient de Poisson augmente avec la teneur en TiO2 a température ambiante (Figure
2.22). Ceci reflete ’augmentation de la capacité du verre a se déformer par cisaillement plutot que
par changement de volume, lorsque que le titane rentre dans le réseau vitreux. Pour rappel, a = 0,07
pour a-SiO2, a = 0,98 pour un verre silico-sodo-calcique standard, o peut dépasser 2 pour des verres
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a base de métaux précieux et jusqu’a 9 pour a-Se [56]. Dans le cas présent, a va de 1,60 (x =0) a 4.60
(x =0,3). Le Tableau 2.7 donne le bilan des données mesurées, calculées et les parametres obtenus
depuis les équations (2.46) et (2.47). Les écarts quadratiques moyens (Root-Mean-Square (RMS)
error) sont calculés respectivement sur les intervalles 25 °C — (Tgrrpa - 70 °C) et (Tgrrpa + 20 °C) —
(Tgrrpa + 70 °C) pour le modele de Wachtman et pour la loi puissance. Ils sont également rapportés
sur le Tableau 2.7.

Tableau 2.7 : Données numériques obtenues d’apres les mesures d’élasticité en température pour
[’ensemble des verres étudiés (RMS = Root Mean Square).

TiO, | pox  per oM d(Tg dlp . RMS RMS
(Mol.%) | (&Pa) (GPa) ({gﬁgf) jat (Tt T B 10° o \Wachtman) ('T:“"v")e’
£02 02 +01 %01
0 | 253 254 228 44 329 829 55 160 0008 0,184
5 | 272 271 241 51  -616 748 58 229 0080 0175
10 |307 306 269 56  -798 617 65 350 0014 0,325
15 | 315 315 277 56  -107.6 659 65 422 0116 0586
20 | 329 326 280 -69  -1115 654 82 435 0031 0,507
25 | 341 341 293  -68  -1161 767 7.4 440 0509 0,364
30 | 370 368 316  -88  -1423 767 96 460 0259 0870

2.4.3. Viscosité

Dans cette partie, la viscosité (§ 1.2.4) du verre a été étudiée dans I’intervalle 10'* — 10® Pa.s.
L'essai de fluage mécanique consiste a appliquer une contrainte constante a un matériau en traction
ou en compression a une température stable et a enregistrer respectivement son allongement ou sa
réduction en fonction du temps. La hauteur de I’éprouvette a I’instant t est mesurée puis on en déduit
la déformation vraie (2.48) :

e(t) = In(1(t)/1y) (2.48)
Ou I(t) et 1o sont la hauteur a I’instant t et la hauteur initiale de 1’éprouvette. La courbe ainsi
obtenue, pour un matériau classique et lorsque la température est supérieure a 0,3 Tm, est composée

de plusieurs stades (Figure 2.44).

- Au moment initial, une déformation purement élastique est présente (2.49).
€ = 0/E (2.49)
Ou o représente la contrainte et E le module d”Y oung.
- Le premier stade est le fluage primaire, aussi dit transitoire, pendant lequel la vitesse de fluage
(ou vitesse de déformation) diminue avec le temps, ce qui correspond a une augmentation de la

résistance a 1’écoulement du matériau, ou encore a une consolidation. Pendant ce stade, la
déformation suit une loi viscoélastique du type (2.50) :

€anel (t) = Saneloo (1 — eXp (_ E)) (2.50)
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Ou eanet™ et une constante et T représente le temps de retard.

A

Primaire Secondaire Tertiaire

<
<

Déformation e

Tempst
Figure 2.44 : Courbe de fluage classique présentant les trois stades du fluage. La courbe A
correspond a un essai sous charge constante et B a un essai sous contrainte constante [57].

- Le fluage secondaire, ou stationnaire, ou quasi-visqueux, pendant lequel la vitesse de

déformation est constante avec le temps. C’est la pente donnée par le stage secondaire qui permet

d’accéder a la viscosité. Elle permet d’accéder a la vitesse de déformation vraie via I’équation (2.51).

£(t) = % 2.51)

En supposant que I’écoulement du matériau est de type Newtonien (relation de proportionnalité
entre la contrainte o et €) on peut utiliser la loi de Newton dans le cas de la compression (2.52).
o = A¢ (2.52)

Ou o est la contrainte uniaxiale et A le coefficient de F.T. Trouton [58]. Ce coefficient, aussi
nommé « coefficient of viscous traction », vaut (2.53) :

A =37 (2.53)
Ou n est la viscosité dynamique est vaut (2.54) :

c
n= s (2.54)

- Le fluage tertiaire, pendant lequel la vitesse de déformation croit jusqu’a la rupture, un
phénomene de striction peut apparaitre au cours de ce stade en traction. Tout comme pour le fluage

primaire, on peut appliquer une loi puissance a I’augmentation de la vitesse de déformation (2.55) :

g = Bt™ (2.55)

Ou B et m sont des constantes positives.
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L’appareil utilis¢ est une machine de fluage mécanique a charge constante (Figure 2.45 et
Figure 2.46) permettant une mesure différentielle de 1’écrasement de I’éprouvette. Cet appareil est
constitué¢ de deux fours pouvant monter jusqu’a 500 °C et 1500 °C auxquels est associ¢ un systéme
de balancier permettant d’appliquer un effort en traction ou compression. Le four utilisé ici est le four
haute température et les essais sont réalisés en compression.

Figure 2.45 : Photographies de la machine de fluage a charge constante (a) et de l’intérieur du four
haute température (b).

a canne en alumine b

échantillon .

o TE
%'lu

baguette en alumine
support de 1'échantillon en alumine
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Piston supérieur
Eprouvette

Piston inférieur

capteur de course

balancier inox .=
support inox

Figure 2.46 : Représentation 3D isométrique de I’appareil de fluage a charge constante (a), Vue en
coupe de la partie basse de la machine de fluage, systeme LVDT(b) [59].

La charge est transmise au piston supérieur par deux roulements a billes et est mesurée par un
capteur d’effort FN3050 measurement specialities™ se situant sous le piston inférieur. Les deux
pistons sont en alumine dense, deux disques d’alumine dense de 1,8 mm d’épaisseur sont disposés
au-dessous et au-dessus de I’éprouvette afin de protéger les pistons.
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La mesure de déplacement est effectuée par un capteur de course (Linear Variable Differential
Transformer, LVDT) SX 12 C/K/W Sensorex disposé sous le piston inférieur, creux et immobile,
auquel sont associées deux baguettes en alumine dense étant en contact I’'une avec le dessous du socle
du piston inférieur et I’autre avec le piston supérieur (Figure 2.46 (b))

Le four ¢électrique posseéde des éléments chauffants en super Kanthal (MoSi2) et est régulé en
température par un boitier Eurotherm. Deux thermocouples sont utilisés, le premier, servant a la
régulation, est situé a une distance d’environ 3 cm de I’échantillon et au niveau des éléments
chauffants, le deuxieéme, suspendu dans I’air a 1 cm de 1’éprouvette, offre une mesure plus fidele de
la température de celle-ci. Les éprouvettes sont des hexaédres de petites dimensions (= 7x5x5 mm?).
Des congés sont systématiquement réalisés sur 1I’ensemble des arrétes afin d’éviter les discontinuités
thermiques lors de 1’essai et les rayures lors du polissage. Les 6 faces des éprouvettes sont polies a 1
um. Lors de I’écrasement d’une éprouvette, celle-ci subit 1’effet « tonneau » (Figure 2.47). Ce
phénomene est le résultat des frottements entre les surfaces horizontales de I’éprouvette et les pistons.
IIs peuvent étre diminués en pulvérisant du nitrure de bore sur ces surfaces (ce qui a été fait ici).

Figure 2.47 : Eprouvette avant (a) et apres (b) essai de fluage.

Une campagne d’essais préliminaires fut réalisée sur du verre silico-sodo-calcique afin
d’étalonner 1’appareil. Les erreurs de mesures sur le déplacement, la force, la température et les
dimensions de 1’échantillon sont respectivement de 1 um, 0,5 N, 3 °C et 50 um. Les essais de fluage
furent effectués sous une contrainte d’environ 10 MPa et pour une température entre 0,9 and 1,2Tg.
La déformation vraie est alors calculée comme (2.56) :

£ = fh‘L(1 /Ddl = In(l/1,) (2.56)

Ou la vitesse de déformation vraie, £, a une température spécifique vaut &€ = I/1. Durant premier
stade, le fluage primaire, la vitesse de déformation ne cesse de diminuer. Plus basse est la température,
plus long est ce stade. Le coefficient de viscosité, n, est obtenu depuis la vitesse de déformation vraie,
¢, atteinte lorsque le temps de maintien a une température donnée vaut plusieurs fois le temps
caractéristique, T, associ¢ au premier stade du fluage.
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Figure 2.48 : Mesures obtenues par fluage a 0,98Tg sous 10 MPa avec le verre 0,3BaO — 0,2TiO>—
0,55i0> (x = 0,20). Déformation vraie (noire) décomposée en la partie anélastique (bleue) et la
vitesse de déformation constante (rouge). (Ici la déformation élastique a été soustraite).
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Une courbe typique obtenue par cet instrument est donnée sur la Figure 2.48. La pente de la
tangente a Tg du In(n) avec 1/T permet d’estimer 1’enthalpie d’activation pour I’écoulement visqueux,
AH., a Tg [56] (2.57) :

AH, =RdIn(n)/ a(1/T) (2.57)

La Figure 2.50 présente les variations du log(n) normalisé par rapport a log(ntg) avec Tg/T.
L’¢énergie libre d’activation de I’écoulement, AG,, peut étre obtenue ensuite en supposant que
I’énergie de barriére pour I’écoulement visqueux est essentiellement de 1’ énergie élastique de

cisaillement (ce qui est généralement le cas lors du fluage) et ainsi étre corrélée avec la vitesse a
laquelle les modules d’élasticité varient avec la température (voir [56] pour plus de détails) (2.58) :

AG, = AH,/(1—Y%) (2.58)
ou x peut étre calculé selon 1I’équation (2.59) :

x = (T/w) dp/ aT (2.59)
Et ainsi d’apres (2.47) et (2.59) :

x = —a(u(Tg)/w(Tg/T)* (2.60)

D’apres les résultats obtenus précédemment pour les modules d’élasticité a haute température
(§ 2.4.2), le coefficient de viscosité est exprimé tel que [56] (2.61) -

n= noexp(AGa(Tg) (Tg/T)“/RT) (2.61)

Les écarts quadratiques moyens normalisés (RMS NE) entre les valeurs expérimentales et
valeurs calculées par le modele (2.61) sont donnés dans le Tableau 2.8.

La Figure 2.49 présente les différentes valeurs de viscosité calculées d’apres les €équations (2.54
et 2.56). Sur cette courbe est également représentée une modélisation mathématique de la viscosité
obtenue d’apres I’équation (2.61).
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Figure 2.49 : Coefficients de viscosité obtenus par fluage a différentes températures, modélisés
(lignes pointillées) en utilisant I’équation (2.61).
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L’ajout de TiO; augmente nettement la viscosité du verre particulierement lorsque la
température est plus faible, I’ajout de 30 mol.% TiO: a pour conséquence une augmentation de plus
de 3 ordres de grandeurs de la viscosité pour une température donnée. Par convention la Tg (d’apres
la viscosité) est prise comme étant la température a laquelle la viscosité entre 10'? Pa.s [60] et 10!
Pa.s. Ici elle sera prise telle qu’étant la température a laquelle la viscosité vaut 10'>* Pa.s. La
comparaison des Tg obtenues par ces différentes méthodes est discutée plus loin (Figure 2.53).
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Figure 2.50 : Courbe d’Arrhénius de la viscosité des différents verres, modele (lignes pointillées) en
utilisant [’équation (2.61).

I1 est également possible de calculer indice de fragilité, au sens de la fragilité de C.A. Angell
[60], donné par la relation (2.62) :

m = dlog;,(n)/d(Tg/T) (2.62)

Le concept de fragilité, abordé précédemment (Figure 1.12), dans les verres fut introduit par
C.A. Angell pour quantifier la variation de température lors du processus de relaxation structurale
dans le liquide surfondu. Un liquide surfondu possédant une dépendance arrhénienne de la viscosité
avec la température sera catégorisé de long [60]. Un liquide possédant une dépendance non-
arrhénienne de la viscosité avec la température (pouvant €tre décrite par une loi VFT) sera catégorisé
de « fragile » ou « court » (§ 1.1.3) [60]. Pour quantifier cette catégorisation, C.A. Angell propose un
indice de fragilité¢, m [61].
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Figure 2.51 : Indice de fragilité [60] calculé avec |’équation (2.62) et enthalpie libre d’activation
pour [’écoulement visqueux (2.57) pour les différents verres.
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Pour un verre long m sera faible (17,9 pour la silice vitreuse [62]), pour un verre court m sera
¢levé (m > 400 pour un verre GessSess [63]). Pour un verre silico-sodo-calcique, m vaut entre 30 et
40 [62]. La Figure 2.51 donne la variation de I’indice de fragilité et I’enthalpie pour I’écoulement
visqueux des différents verres, calculés respectivement d’apres les équations (2.62) et (2.57) autour
de Tg.

Finalement, on peut également calculer 1’entropie libre ASa telle que (2.63) :

ASa =

_ |6AGa (2.63)

0T

o
Le Tableau 2.8 regroupe I’ensemble des résultats numériques obtenus d’apres les essais de
fluage sur les différents verres. L’analyse de ces résultats sera faite plus loin (§ 2.5.1).

Tableau 2.8 : Données numériques obtenues d’apres les essais de fluage.

TiO, | N (Teosc) (10 AHa (Tg) AGa(Tgy) | ASa(T,) RMS
(Mol.%) Pa.s) (kd.mol) (kJ.mol) '0910(M) M 1 o) (NE)
<0,3% + 54 +24 £0,88  £35
0 13 811 320 525 43,60 130 0.20
5 26 864 284 206 44,32 152 0.10
10 0.3 958 263 177 49,50 165 0.14
15 13 1039 202 150 5356 175 0.22
20 2.8 1142 229 017 5896 226 0.14
25 23 1232 200 168 6335 230 0.15
30 19.2 1293 195 201 6590 283 0.12

2.4.4. Comparaison des différentes méthodes

Les techniques expérimentales utilisées dans ce chapitre amene parfois a 1’obtention des
mémes parametres. Ainsi, les modules d’¢élasticité a température ambiante peuvent étre obtenus par
USE, indentation, RFDA. La méthode d’obtention de ces modules est décrite précisément dans les
sous-parties respectives (§ 2.2.1 ; § 2.2.2 ; § 2.3.2). Sur la Figure 2.52 sont comparés les modules
d’Young des verres étudiés ici obtenus par ces 3 techniques différentes.
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Figure 2.52 : Modules d’Young obtenus par USE, indentation et RFDA, a température ambiante,
pour les différents verres.
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Les modules d’Young suivent la méme tendance croissante avec le pourcentage molaire de
Ti0,. Le module d’Young refléte 1’énergie €lastique, il n’est donc pas étonnant de le voir augmenter
au méme titre que le degré de réticulation (7ableau 2.2) et la densité d’empilement atomique (Figure
2.21) lorsque la teneur en titane augmente.

L’écart entre ces valeurs est faible, c¢’est la technique par indentation qui présente les écarts les
plus importants aux autres méthodes. D un point de vue expérimental, c’est la technique par USE qui
est la plus simple a mettre en ceuvre.

Les valeurs de module d’Young sont relativement élevées pour des verres (lorsque la teneur en
Ti0; est élevée). Les valeurs de E vont de 63 GPa a 92 GPa (d’aprés les mesures USE) respectivement
pour les verres x = 0,00 et x = 0,30. Des valeurs classiques de module d”Young sont de 1’ordre 72
GPa pour le verre silico-sodo-calcique mais peuvent étre plus élevées pour des verres tels que des
alumino-silicates (= 100 GPa) [64]. Les valeurs les plus élevées ayant été atteintes pour des verres
sont de I’ordre de 186 GPa dans le cas de verres azotés (Y, Si, Al, N) [65].

De maniere similaire, plusieurs techniques expérimentales permettent d’obtenir les
températures caractéristiques des verres, et notamment la température de transition vitreuse. Les
valeurs de transition vitreuse des différents verres obtenues par dilatométrie, fluage, DSC et RFDA
sont reportées sur la Figure 2.53.
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Figure 2.53 : Températures de ramollissement, Tds, obtenues par dilatometrie et fluage (courbes
supérieures) et températures de transition vitreuse, Tg, obtenues par dilatometrie, fluage, DSC et
RFDA (courbes inférieures), pour ’ensemble des compositions vitreuses.

Les méthodes d’obtention de ces températures sont décrites plus précisément respectivement
dans les sous-parties (§ 2.3.1; § 2.3.3.; § 3.1.1 ; § 2.3.2.). Aussi, la température de ramollissement
dilatométrique (§ 2.3.1) est représentée sur la Figure 2.53 accompagnée de la valeur obtenue par
fluage (§ 2.3.3). La température de ramollissement et la température de transition vitreuse sont
habituellement considérées comme les points de la courbe viscosité-température d’un verre ou la
viscosité vaut respectivement 10'* et 10'>3 Pa.s. Les valeurs de ces températures obtenues par fluage
ont donc été sélectionnées comme telles, en inversant I’équation (2.61).

Les valeurs de température obtenues par fluage sont trés proches des valeurs obtenues par
dilatometrie, aussi bien pour la Tg que pour la Tds, ce qui non-seulement rassure quant a la validité
expérimentale de ces méthodes mais aussi confirme les définitions de ces températures, Tg, et Tds,
comme étant celles a laquelle la viscosité du verre vaut respectivement 10'° et 10'%° Pa.s
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Concernant la comparaison des 4 méthodes permettant d’obtenir la Tg, bien que la tendance
soit treés similaire entre les différents essais, les écarts peuvent aller jusqu’a 16 °C entre deux
méthodes. Comme discuté précédemment (§ 1.1.3), la transition vitreuse n’a pas lieu d’étre une
température précise mais plutot d’un « domaine de transition vitreuse ». Ceci confirme 1’adage « A
chaque méthode de mesure sa température de transition vitreuse ».

2.5. Lien entre structure et propriétés mécaniques
2.5.1. Lien entre élasticité & viscosité

Des valeurs pour AHa, AGa et m sont données dans Tableau 2.8. En accord avec les valeurs
d’¢lasticité et I’augmentation de 1’indice a, les liquides étudiés ici peuvent étre considérés comme
sensibles a la température (verre « court », ou fragile au sens de C.A. Angell [60]).

La tendance générale pour un verre est que a diminue lorsque le degré de connectivité du réseau
vitreux augmente. Lorsque le réseau vitreux est trés réticulé, 1’augmentation de la température au-
dela de la transition vitreuse a des conséquences beaucoup plus importante sur la chute du module de
cisaillement, et donc a est élevé. Précédemment, nous avons défendu 1’idée que le degré de
réticulation de ces verres était croissant avec I’ajout de TiO».

Les analyses Raman (§ 2.2.2) suggerent en effet que le titane substitue le silicium dans le réseau
pour former notamment des groupements TiOs. Le nombre de liaisons par cation formateur (Ti, Si)
augmente alors avec 1’ajout de Ti dans le verre (Tableau 2.2). Les valeurs obtenues pour o sont assez
hautes pour un verre (1 > a > 6) et croissent avec 1’ajout de TiO2 ce qui suggere une dégradation
rapide de la réticulation du réseau au-dessus de Tg et une faible connectivité entre les unités
structurales, principalement lorsque la concentration en TiO> est importante.

L’augmentation de a avec la concentration de TiO> est donc assez surprenante puisque le titane
resserre le réseau et augmente sa connectivité. Cela suggere qu’il existe certaines régions ou le
cisaillement est plus facile, celles-ci gouverneraient le comportement en haute température et
expliqueraient pourquoi les valeurs d’o sont aussi élevées.

Cette observation est en adéquation avec les valeurs obtenues pour I’indice de fragilité depuis
les essais de fluage. La Figure 2.54 représente la variation de 1’indice de fragilité¢ m, avec I’indice de
ramollissement ¢lastique, a, calculés pour les différents verres d’apres les équations respectives (2.62)
et (2.47).
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Figure 2.54 : Indice de ramollissement élastique, a, (2.47) et index de fragilité, m, (2.62) pour les
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Dans le cas présent, m va de 43,6 (x = 0) a 65,9 (x = 0,3). Ces valeurs sont hautes
(particulierement lorsque la quantité de titane est élevée) et typiques de liquides fragiles tels que les
verres de chalcogénures. Un indice de fragilité élevé suggeére une plus grande sensibilité¢ en
température de la viscosité. Comme montré lors de ’analyse Raman (§ 2.2.2), le titane peut se trouver
en un plus grand nombre de coordinences différentes [IV] [V] [VI] dans le réseau que la silice [IV].
Cette grande variété de positions possibles du titane facilite les réarrangements structuraux lors de
I’écoulement visqueux et peut alors expliquer pourquoi la fragilité augmente avec la substitution de
Si par Ti dans le réseau vitreux. Cette idée est confortée par les valeurs de ASa du Tableau 2.8.
L’entropie libre quantifie la facilité des réarrangements structuraux dans le verre, sa valeur est
croissante avec [Ti0z].

Ce comportement de la viscosité est donc en adéquation avec celui du cisaillement puisque la
variation du module de cisaillement avec la température (7ableau 2.7), celui-ci, quand bien méme
plus élevée pour les verres riches en titane, varie plus vite lors de I’augmentation de la température.

Une suggestion est donc que le titane favorise la formation d’ilots a fort degrés de réticulation,
expliquant ainsi pourquoi les valeurs de modules d’¢lasticité augmentent avec 1’ajout de TiO,. En
revanche, ces ilots seraient séparés par une zone tampon moins résistante, qui favoriserait le
glissement et expliquerait les fortes valeurs de a et coefficient de viscosité.

2.5.2. Similarité avec la fresnoite

L’augmentation de la fragilité¢ avec la concentration en TiO2 suggere que le titane favorise la
formation de canaux permettant 1’écoulement de groupements structuraux plus denses
énergétiquement. La structure de la fresnoite cristalline Ba,TiSi>0g [66] est composée de pyramides
TiOs et groupement Si2O7 qui occupent les coins et la base de la maille primitive tétragonale (§ 1.7.1).
Cette structure est lamellaire (Figure 2.55) et est constituée de couches de Ba-O séparées par des
couches de groupements Si,07 et TiOs paralleles au plan (001) et normales a 1’axe-c (Figure 1.21).

Figure 2.55 : Visualisation 3D de la structure de la fresnoite Ba>TiSi>Os (4451 - ICSD : Inorganic
Crystal Structure Database) obtenue a partir du logiciel Mercury.

Les verres étudiés ont une composition steechiométrique proche de la fresnoite (BaxTiSi2Og) et
donc, par analogie avec la structure de la fresnoite, sont probablement composés de groupements
riches en Si et Ti séparés par des surfaces plus riches en barium. Ces groupements, trés denses et
réticulés, seraient la cause de la densité volumique d’énergie importante (pour un verre), ¢’est-a-dire,
la cause des valeurs ¢élevées pour les modules d’élasticité et température de transition vitreuse. A
contrario, ces plans riches en barium contribueraient quant a eux a réduire la résistance au cisaillement
et donc a I’écoulement visqueux, en agissant tels du lubrifiant entre ces ilots. La Figure 2.56 permet
de visualiser cette suggestion.
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Certains auteurs ont déja dressé un paralléle entre des verres fresnoite et la phase cristalline
associée [67]. Lorsqu’il n’y a pas de titane (0,3BaO — 0,7S10.), la structure est homogene et constituée
de tétraedres SiO4. Le barium s’insére dans le réseau vitreux tel un cation modificateur dans les
liaisons Si-O-Si (Figure 1.5), ce qui a pour conséquence 1’apparition d’oxygenes non-pontants (2
NBOs par atome de barium). Lors de I’introduction de titane (0,3BaO — 0,15TiO02 - 0,55S10>), celui-
ci substitue le silicium et forme de groupementsTiOs et TiO4. Le nombre de liaisons par formateur
est augmenté et le réseau vitreux est plus réticulé. Lors d’un ajout important de TiO> (0,3BaO —
0,3Ti102 — 0,4S10,) des groupements TiOg apparaissent, les barium s’arrangent en canaux séparant
les ilots plus riches en titane et silicium.
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Figure 2.56 : Schéma 2D de la structure du verre avec et sans titane.
2.5.3.  Fonction de distribution de paires

Afin de valider ces hypotheses, les compositions vitreuses ont été étudiées par diffraction a
haute énergie. Ces analyses ont été réalisées a ’ESRF (European Synchrotron Research Facility) sur
la ligne 1d22. Sur cette ligne, les rayons X sont produits par un ondulateur sous vide U23 couvrant
une plage énergétique allant de 6 keV a 80 keV (2,07 a 0,15 A en longueur d’onde). Le verre est
broy¢ en poudre et inséré dans un capillaire en polyamide de 1 mm de diamétre, ensuite monté sur le
diffractometre. Ces analyses permettent d’obtenir la fonction de distribution de paires (PDF, Pair
Distribution Function), G(r), des verres. La PDF est obtenue depuis un balayage en diffraction a haute
énergie. Les détails de cette méthode et du calcul de cette fonction sont disponibles dans la littérature
[68] [69].

La PDF est une fonction qui décrit les distances entre les pairs d’atomes contenues dans un
volume donné du matériau. Les résultats de ces analyses, apres traitement, sont donnés sur la Figure
2.57 (a) jusqu’a r = 21 A. Sur la Figure 2.57 (b) la fonction G(r) est donnée jusqu’ar =8 A et
I’ensemble des pics sont indiqués.

Le premier pic a 1,06 A est un artefact expérimental. La distance la plus courte possible est
celle de Si-O a= 1,6 A. Les pics indiquent des distributions de distances atomiques. Plus les distances
interatomiques sont partagées par un grand nombre de paires atomiques et plus le pic associé est
grand. Dans un cristal, puisqu’il existe un ordre a grande distance, il est possible d’obtenir des pics
fins sur de grandes distances atomiques.

Comme on peut le voir sur la Figure 2.57 (a) ici il est difficile de discerner des pics au-dela de
8,0 A. Puisque les matériaux sont amorphes il n’y a pas d’ordre a grande distance et les distributions
de distances entre les atomes sont tres larges, si bien que le signal est trés moyenné et le référencement
et identification des pics deviennent difficiles. Les données seront donc étudiées entre 1,6 A et 8,0 A.
Pour identifier les pics nous pouvons tout d’abord nous aider des PDF de phases cristallines de
compositions proches de celles des verres étudiés. Pour cela, le logiciel PDFgui a été utilisé pour
simuler les PDF de phases connues.
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Figure 2.57 : PDF, G(r), pour 4 verres (x = 0,00 ; 0,10, 0,20 ; 0,30).

Sur la Figure 2.58 sont représentés les résultats de ces simulations pour la fresnoite Ba>TiSi20s,
I’anatase TiO3, le rutile TiO; et le silicate de barium BaSi,0s, obtenus d’apres des bases de données
cristallographiques ICSD (Inorganic Crystal Structure Database), respectivement (ICSD 155316 ;
154602 ; 97277 ; 9939). Au-dessus de chaque pic (Figure 2.58) est indiqué le nombre de paires
similaires (premier chiffre), les atomes concernés et la distance les séparant (entre parenthese). Le
nombre de paires similaires est relatif et est a comparer a celui des autres paires atomiques pour une
méme phase.

Le premier pic (1,54 A) reléve de la liaison Si-O et est présent pour les 4 compositions vitreuses.
Il est également présent dans le cas de la fresnoite Ba;TiSi2Og [66] et du silicate de barium [70] [71].
Ce pic est plus faible lorsque la quantité de titane est importante. Ceci n’est pas étonnant puisque Ti
substitue Si dans la composition.

Entre 1,84 A et 2,03 A deux pics apparaissent liés a la liaison Ti-O. Celui a 1,84 A
correspondrait a la liaison Ti=O courte comme 1’indique F. Farges [72]. D’apres D.R. Sandstorm et
al. [73], cet atome de titane est en coordinence 4 (présence d’un oxygene non-pontant). D’ailleurs, ce
pic apparait principalement pour x = 0,30 et x = 0,20 ce qui conforte les résultats de spectroscopie
Raman qui indiquaient I’apparition de cette liaison courte pour x > 0,10 (§ 2.2.2).
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Figure 2.58 : PDF, G(r), pour 4 verres (x = 0,00, 0,10, 0,20 ; 0,30).

L’interprétation de ces résultats se base également sur la correspondance des pics d’apres les
analyses de précédents auteurs [3] [14] [67] [66] [72] [70] [71] (Tableau 2.9).

Tableau 2.9 : Indexation des pics d’apres de précédents auteurs.

F. Farges [72] P.B. Moore [66] H. Hasegawa [71] M. Rai [70]
Distance Distance Distance Distance
r (A) Paire r (A) Paire r (A) Paire r (A) Paire
1,698 Ti=O | 1,607 - 1,626 Si-O 1,60 Si-O 1,61-1,63 Si-O
1,970 Ti-O 1,634 Ti-O 2,60 0-0 2,77-2,91 Ba-O
3,357 Ti-Si 2,001 Ti-O 2,75 Ba-O
3,5613-3,780 Ti-O | 2,659-2,750 O-0O 4,15
3,976 Ti-Ba | 2,690 - 2,880 Ba-O 4,94 Ba-Ba
4,211 Ti-Ba 3,368 Ba-O 7,30
5,210 Ti-Ti
5,446 Ti-Si
6,029 Ti-Ti
6,099-6,296 Ti-Si
6,400 Ti-Ba
6,549 Ti-Si
7,470 Ti-Si
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Aux alentours de 2,0 A on observe un épaulement particuliérement présent lorsque le titane est
en grande quantité. Cet épaulement indique probablement la présence de liaisons Ti-O puisque on
retrouve des pics liés a cette liaison entre 1,85 A et 2,06 A dans le rutile, I’anatase et la fresnoite.

Un pic présent pour I’ensemble des verres apparait a 2,2 A. D’aprés certains auteurs [73] une
longueur de 2,1 A est indicatrice du titane en coordinence 6. Toutefois, 1’origine de ce pic dans ces
verres n’est pas encore clairement déterminée puisqu’il est également présent pour x = 0,00. Il
pourrait également étre 1ié a la transformée de Fourier et a la troncation des données dans 1’espace
réciproque.

Aux alentours de 2,7 A un pic large et intense est présent pour les 4 compositions vitreuses. On
retrouve ce pic dans la fresnoite et le silicate de barium aux alentours de 2,72 — 2,77 A et il est
indicateur des premiers voisins O-O et Ba-O (Figure 2.58). Dans les verres la teneur en Ba ne varie
pas, tout comme 1’intensité de ce pic malgré la substitution de Si par Ti.

A 3,6 A apparait un pic d’autant plus intense que la quantité de TiO, est importante (et quasi-
nul pour x = 0,00). Ce pic se décale vers les plus grandes distances alors que la teneur en titane
augmente (passant de 3,55 A 4 3,66 A respectivement pour x = 0,10 et x = 0,30). Il pourrait étre lié a
Ti-Ba et Ti-Si.

Le pic suivant (4,1 A) est d’autant plus intense que la quantité de TiO; est faible et correspond
toujours d’aprés ces mémes auteurs [14] a Ti-Ba, toutefois ce pic pourrait aussi correspondre au
réseau silicaté. Cette derniére observation semble plus cohérente du fait de la diminution en amplitude
du pic a mesure que du TiO; est ajouté dans la composition du verre.

A 45 A on observe un léger épaulement plus intense lorsque TiO, est présent en grande
quantité. Il faut bien noter qu’a ces distances, seuls les seconds (voir troisiémes) voisins sont
concernés, du fait du caractére amorphe des verres les pics sont trés larges ce qui rend les
interprétations plus incertaines. On observe ce méme type d’épaulement dans la fresnoite aux
alentours de 4,22 A (d’aprés la simulation sous PDFgui, Figure 2.58) ou il est attribué a la distance
Ti-O-Ba. Ceci pourrait expliquer pourquoi ce pic est plus intense lorsque le titane est présent en plus
grande quantité dans le verre.

Toutefois, un pic est également présent dans cette gamme de distance (4,6 — 4,7 A) pour le
silicate de barium (Figure 2.58) ou il est attribué aux troisiemes voisins Si-O et deuxiemes O-O et
premiers Ba-Ba. La plus forte intensité de ce pic lorsque le titane est présent en grande quantité
pourrait indiquer que les premiers voisins Ba-Ba sont plus nombreux dans le verre x = 0,30 (la
quantité de barium étant identiques pour les différentes compositions vitreuses).

0,3
0.2
0.2
0,1
50,1
w0 0 X
0,0
-0,1

'0,1 1 T 1 1 1
4,3 4,5 4,7 4,9 5,1 53

Distance, r (A)
Figure 2.59 : PDF, G(r), pour 4 verres (x = 0,00 ; 0,10 ; 0,20 ; 0,30), entre 4,3 et 5,3 A.

A 4,9 A on observe encore un épaulement plus intense lorsque le titane n’est pas présent (Figure
2.59). Ce pic a également été observé par H. Hasegawa et I. Yasui dans du verre BaSi;Os et est
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attribué¢ aux seconds voisins Ba-Ba. Ils remarquent également que ce pic est décalé vers les hautes
distances par rapport au cristal BaSi,0s [71].

Ces deux pics (4,5 A et 4,9 A) sont donc tous deux attribués a Ba-Ba. Le premier est plus
intense pour x = 0,30 et le second pour x = 0,00. Cette différence pourrait donc s’interpréter comme
un resserrement des atomes de barium au sein du verre. Ce resserrement pourrait conforter 1’idée
avancée précédemment (§ 2.5.1) dans laquelle ces zones riches en atomes de barium feraient leur
apparition lorsque le titane est en quantité suffisante (x > 0,15).

A 5,3 A apparait également un épaulement présent particuliérement pour x = 0,30. Il est difficile
de déterminer ’origine de ce pic car de nombreux pics sont présents dans les différentes phases
cristallines étudiées a ces distances. Il pourrait aussi correspondre aux troisiémes voisins Si-Si
observables respectivement a 5,22 A et 5,45 A dans la fresnoite et le silicate de barium.

Au-dela 5,3 A il devient trés difficile d’identifier précisément 1’origine des pics. On peut tout
de méme remarquer que le groupement de pics correspondant aux troisiémes voisins est plus large et
est présent dans une gamme de distance plus éloignée dans ces verres (= 6 A — 8 A) que dans la
fresnoite Ba;TiSi20s (= 6 A — 7 A). Ceci indique que globalement le réseau est plus resserré dans le
cristal de fresnoite que dans ces verres et concorde avec les différences de densité (3,6 a 4,0 g.cm™
pour les verres et 4,43 g.cm™ pour la fresnoite Ba,TiSi,0s). On peut également remarquer que ce
groupement de pic semble d’autant plus décalé vers les petites distances que la quantité de TiO; est
importante. Cette derniére observation conforte I’idée faite précédemment que le titane resserre le
réseau vitreux (§ 2.3.1).

2.6. Conclusion

Apres avoir décidé d’étudier le systeme BaO — TiO2 — SiO», il fut décidé de synthétiser des
verres le long de la ligne 0,3BaO — xTiO2 — (0,7-x)Si0,. Cette gamme de composition permet
d’étudier la substitution du silicium par le titane, et notamment son impact sur les propriétés
mécaniques. 7 compositions furent synthétisées de x = 0,00 jusqu’a x = 0,30. Les verres préparés par
fusion-trempe sont homogenes (macroscopiquement), denses et transparents. Des analyses
spectroscopiques (Raman et UV-Visible) indiquent que le titane rentre dans le réseau vitreux en tant
que cation formateur. A la différence de la silice, en coordinence 4 avec les atomes d’oxygenes, le
titane peut former de 4 a 6 liaisons avec les atomes d’oxygenes. En conséquence, le réseau vitreux
s’en trouve plus réticulé, augmentant ainsi la compacité et densité du matériau.

Les propriétés élastiques (E, p, v) furent obtenues expérimentalement (USE) et comparées a
des valeurs obtenues en utilisant le modele de A. Makishima & J.D. Mackenzie [1]. Si les valeurs
obtenues concordent dans le cas du verre sans titane (x = 0,00), ce n’est pas le cas lorsque le titane
est présent ce qui prouve que ce type d’approche n’est pas adaptée pour tous les verres. Le calcul de
la densité volumique d’énergie, et ’augmentation du coefficient de Poisson avec ’ajout de TiO-,
suggerent que le titane resserre le réseau vitreux, ce qui concorde avec 1’augmentation de la
compacité.

Différentes méthodes permettant d’étudier la résistance a la fissuration de ces verres furent
mises en ceuvre et comparées. Il apparait que les approches basées sur 1’étude de la fissuration sous
indentation sont bien moins concluantes que la méthode SEPB.

Le comportement en température de ces verres fut investigué par dilatométrie, RFDA et fluage.
L’utilisation de modéles mathématiques, validés par les résultats expérimentaux, permit d’obtenir des
valeurs pour I’indice de ramollissement élastique, a. En accord avec 1’étude des modules d’¢élasticité
a température ambiante I’ajout de TiO; entraine une augmentation de la température de transition
vitreuse. Il apparait aussi qu’étonnamment celui-ci augmente aussi la sensibilité en température du
verre.

Cette augmentation se caractérise par une augmentation des indices de fragilité, m, et de
ramollissement ¢lastique, a, lors de 1’ajout de TiO,. Cette observation est étonnante puisque que le
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titane semble resserrer le réseau vitreux et en augmenter la réticulation. Une explication proposée
serait que la grande variét¢ de configurations possibles du titane faciliterait les réarrangements
structuraux, et donc I’écoulement visqueux lorsque la température est plus élevée. Aussi, plusieurs
indices laissent penser que lorsque la teneur en titane est suffisante, des couches de barium se
formeraient et contribueraient a I’augmentation de la sensibilité a la température, facilitant ainsi
I’écoulement visqueux, ¢’est-a-dire, augmenterait la fragilité¢ du verre (au sens de C.A. Angell [60]).

Le verre serait également composé d’amas ou la teneur en tétra¢dres SiO4 et TiOs serait plus
importante. Ces amas contribueraient a I’augmentation de 1’énergie €lastique volumique du matériau
et ce qui expliquerait pourquoi les modules d’¢lasticité et la température de transition vitreuse sont
importants pour les verres a forte teneur en TiO,. Cette hypothése concorde avec la structure de la
fresnoite Ba>TiSi2Os, phase steechiométriquement proche de ces compositions vitreuses et présentant
¢galement une structure composée de couche de barium-oxygene et couches plus riches en silice et
titane.

Finalement, I’étude des différentes compositions vitreuse par diffraction a haute énergie permit
de conforter certaines de ces hypothéses, notamment que le titane resserre le réseau vitreux et que des
changements dans la structure apparaissent aux alentours de x = 0,10 — 0,15. L’analyse de la PDF de
verres est complexe puisque ceux-ci sont amorphes. L’apparition de groupements riches en Ti-Si et
de couches riches en barium lorsque la teneur en titane est importante n’a pas pu étre confirmée avec
certitude. Toutefois, I’évolution de la distance entre les deuxiémes voisins Ba-Ba semble indiquer un
rapprochement de ceux-ci lorsque la teneur en titane est importante, ce qui pourrait conforter la
présence de ces couches de barium. Aussi, la diffraction a haute énergie a confirmé le resserrement
du réseau vitreux lors de I’augmentation de la teneur en Ti.

L’étude des verres BTS a montré qu’ils présentaient une similarité avec une phase cristalline
piézoélectrique, la fresnoite BaxTiSi12Os. Dans le chapitre suivant, nous allons nous intéresser a la
maitrise de la dévitrification de 1’une de ces compositions vitreuses, avec comme objectif d’¢laborer
une vitrocéramique présentant des propriétés électromécaniques innovantes.
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Chapitre 3

Les vitrocéramiques types BTS présentent un fort intérét pour la communauté scientifique car
la fresnoite Ba>TiSi,0s posseéde des propriétés diélectriques, piézoélectriques et d’optique non-
linéaire intéressantes (§ 1.7). Toutefois, la majeure partie de ces recherches concernent la composition
steechiométrique Ba,TiSi20s (0,4BaO — 0,2TiO> — 0,4S10») et les vitrocéramiques produites sont
généralement complétement cristallisées et opaques. En réalité, il existe peu d’articles traitant de
verres BTS cristallisés et transparents. Lorsque c’est le cas les compositions étudiées sont
généralement proches de la composition steechiométrique Ba>TiSi2Os : 0,4BaO — 0,2TiO; — 0,4Si0»
[1] ou 0,333BaO — 0,167TiO2 — 0,500S10> [2]. Nous commencerons ce chapitre par déterminer un
verre précédemment synthétisé (§ 2.1.1) pour en étudier la cristallisation. Apres avoir déterminé la
phase et les gammes de températures auxquelles ce verre cristallise nous en déterminerons les
mécanismes de cristallisation.

Un cycle thermique permettant de fabriquer une vitrocéramique a partir de ce verre sera
déterminé et nous étudierons la cinétique de nucléation et de croissance cristalline. L’orientation de
la croissance cristalline surfacique par un traitement a ultrasons (§ 1.5.2) sera étudiée.

Finalement, les propriétés mécaniques de ces vitrocéramiques seront mesurées et comparées a
celle de la matrice vitreuse.

Une derni¢re partie traitera d’un probléme pratique bien connu des verriers, I’influence des
matieres premieres sur les propriétés d’un verre.

3.1. Choix du verre parent
3.1.1.  Analyse DSC

En raison d’une vitesse de cristallisation extrémement élevée pour la composition
steechiométrique il est difficile de controler celle-ci pour obtenir des nano-cristaux. Pour cette raison
il fut choisi de travailler avec une composition non-stecechiométrique.

Plusieurs températures caractéristiques permettent de décrire le comportement thermique d’un
verre. La température de transition vitreuse, Tg, est la zone dans laquelle le verre passe de I’état solide
a un liquide surfondu (lors du chauffage). Ce phénomene endothermique est commun a tous les
verres. Lorsque I’on augmente encore la température, un phénomeéne exothermique peut apparaitre,
la dévitrification du verre. Le liquide surfondu passe alors dans un état cristallin. La température de
début de pic de cristallisation est notée Tx et celle du maxima du pic est notée Tp. La fusion de la
phase cristalline apparue intervient ensuite et est notée Tm.

La différence AT = Tx — Tg est un premier indicateur de la stabilité thermique du verre
puisqu’elle décrit I’écart de température entre la transition vitreuse et le début du pic de cristallisation.
Lorsque cette différence est faible il est généralement plus difficile de contrdler la cristallisation. Afin
de déterminer la composition de la matrice vitreuse les valeurs de AT pour les verres synthétisés au
chapitre 2 (§ 2.1.1) sont comparées.

La calorimétrie différentielle a balayage (DSC, Differential Scanning Calorimetry) est une
méthode d’analyse qui permet de mettre en évidence et de déterminer les températures
caractéristiques d’un verre. La technique consiste a chauffer un échantillon de verre et a enregistrer
la différence d’échange de chaleur entre 1’échantillon et une référence, lors du chauffage. La référence
utilisée ici est un creuset en platine vide. Du verre sous forme de poudre ou de massif est disposé dans
un deuxiéme creuset en platine, I’ensemble est alors chauffé a une vitesse constante (par défaut 10
°C/min) sous un débit de N> (10 ml/min). L’analyse est couplée a une Analyse Thermo-Gravimétrique
(ATG) qui permet de mesurer la perte de masse de I’échantillon et de prendre en compte celle-ci pour
corriger la mesure thermique. L’appareil utilisé est une ATD/DSC SDT 2960 TA Instrument. Les Tg,
Tx et Tm sont déterminées graphiquement comme I’intersection des tangentes prises avant et apres
la rupture de pente, comme indiqué sur La Figure 3.1.

Afin de comparer correctement les résultats, il est important que les éprouvettes soient
chauffées de maniére similaire, la surface de contact entre 1’éprouvette et le creuset est donc un
parametre important. Si des échantillons massifs sont utilisés, il est difficile de contrdler cette surface
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de contact. On peut résoudre ce probleme en réduisant le verre en poudre mais la granulométrie doit
alors étre controlée. Toutefois, La détermination graphique des températures, et notamment de la Tm
peut parfois étre difficile, sa valeur sera donc a prendre avec précautions.

680 Té 780 Tx 880 980 1080 1180 -Irm 1280
Température (°C)
Figure 3.1 : Courbe DSC typique d’un verre et détermination de Tg, Tx, Tp et Tm.

La température fictive est définie comme la température a laquelle la structure du liquide
surfondu serait identique a celle du verre. Cette température est largement utilisée pour caractériser
un verre puisqu’elle ne dépend pas de la vitesse de chauffe (contrairement a la Tg). Une méthode de
la détermination de la température fictive montre que (3.1) [3] :

#
2N (Cpe = Cpg)dTE= [ (C, — Cpg)dT (3.1)

Ou T* est une température bien au-dessus de Tg tandis que T” est une température au-dessous
Tg. Cp, Cpe et Cpg sont respectivement les capacités thermiques du matériau & n’importe quelle
température, du liquide a I’équilibre et du verre. Sur la Figure 3.2, les aires Al et A2 représentent les
intégrales de I’équation (3.1), respectivement les termes de gauche et de droite. La température fictive
est la température pour laquelle les deux aires sont identiques pour une température T* définie.

DSC(ua)

710 Tf 730 750 T9 770 790 T° 810
Température (*C)

Figure 3.2 : Courbe DSC typique d’un verre recuit et détermination des températures
caracteéristiques, Tg et Tf.
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Les différents verres ont donc été analysés par DSC. La vitesse de montée en température est
de 10 °C/min et les verres sont sous forme de poudre de diamétre 100 — 200 um. La Figure 3.3
représente les courbes DSC obtenues pour ces compositions vitreuses. Le Tableau 3.1 donne les
températures caractéristiques obtenues, ainsi que la différence AT = Tx — Tg et le ratio Tg/Tm.
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Température (°C)

Figure 3.3 : Courbes DSC des différents verres (10 °C/min).

Tableau 3.1 : Températures caractéristiques pour les différents verres, obtenues par DSC (°C). Le
ratio Tg/tm et la différence Tx - Tg sont également donnés.
%mol.
TiO:
0 705 821 860 1212 686 0,58 116
5 727 868 914 1221 701 0,60 141
10 736 876 932 1224 715 0,60 139
15 751 889 931 1224 728 0,61 138
20 759 877 907 1223 739 0,62 118
25 761 842 855 1223 750 0,62 81
30 762 830 841 1205 752 0,63 68

Tg Tx Tp Tm Tf Tg/Tm Tx-Tg

La Tg augmente avec la quantité¢ de TiO; et le verre avec 30 %mol. de TiO; possede la Tg la
plus haute a 762 °C. Le pic de cristallisation apparait entre 830 et 960 °C pour I’ensemble des
compositions vitreuses. A I’exception de la composition x = 0,30 le pic exothermique de la
cristallisation est large et pourrait étre constitu¢ de deux pics. Ceci est particulieérement visible pour
x =0,00.

La différence Tx-Tg passe par un maximum pour x = 0,05, elle est minimale pour x = 0,30.
Cette observation est cohérente avec la synthese de ce verre puisque lors de la coulée, des cristaux se
forment a la surface du massif vitreux x = 0,30 (Figure 3.4). Cette cristallisation non-contrdlée fait
apparaitre des contraintes lors du refroidissement du verre, notamment dues a la différence de CTE
et de capacité thermique qui peut exister entre la phase cristalline et la phase vitreuse. Ces contraintes
sont tres souvent génératrices de fissures lors du refroidissement du verre ou pendant I’usinage des
éprouvettes dans le lingot vitreux. Ces fissures endommagent les éprouvettes et les rendent
inutilisables pour réaliser des essais mécaniques. La Figure 3.5 présente des clichés MEB de ces
cristaux a la surface, a différents grossissements.
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Figure 3.4 : Verre x = 0,30 juste apres avoir été coulé sur un moule chaud (encore chaud, T > 800°C),
debut de cristallisation a la surface. Le verre est encore chaud.

-r,' . ¥ . TR o T i
Figure 3.5 : Clichés MEB des cristaux surfaciques sur le verre x = 0,30.

D’apres le Tableau 3.1 la température de fusion, Tm, est tres similaire entre les différents verres.
La composition sélectionnée par élimination pour cette étude fut celle a 20 %mol. de TiO». Cette
composition est la seconde plus proche steechiométriquement de la fresnoite Ba;TiSi120s (la premicre
étant x = 0,25). Les compositions x = 0,30 et x = 0,25 ne sont pas assez stables pour réaliser des
éprouvettes massives par fusion-coulée. La différence AT pour ces deux compositions est tres faible
et il est difficile d’empécher la dévitrification lors de la synthése du verre parent.

Les compositions avec x < 0,20 sont bien plus stables mais présentent des pics de cristallisation
large, pouvant indiquer que deux phases différentes cristallisent. De plus elles sont plus €¢loignées de
la composition steechiométrique de la fresnoite Ba>TiSi20s. Pour ces raisons, la composition x = 0,20
a été sélectionnée comme matrice vitreuse. Une analyse DRX des différents verres peut alors
confirmer ce choix.
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3.1.2.  Etude par DRX

La Diffraction aux Rayons X (DRX) est une méthode d’analyse incontournable en science des
matériaux. Cette technique fondée sur la diffraction des rayons X par la matiére permet de déterminer
la nature d’une phase cristalline mais aussi ’orientation des cristaux ou leur proportion volumique.
Un échantillon est bombardé de rayons X qui sont diffusés dans toutes les directions de I’espace en
gardant la méme énergie (Diffusion de Rayleigh). La longueur d’onde des rayons X étant de I’ordre
de grandeur d’un atome et des distances interatomiques, les rayons diffusés vont provoquer des
franges d’interférences destructrices et constructrices. Lorsque les rayons X interagissent avec un
¢chantillon, ils sont diffusés par chacun des atomes de la cible, ces rayons diffusés interférent ensuite
entre eux. Si les atomes présentent une organisation a grande distance ces interférences seront
constructrices dans certaines directions et destructrices dans d’autres. Les directions dans laquelle ces
interférences sont constructrices suivent la loi de Bragg (3.2) :

2d sin® = nA (3.2)

Ou d est la distance inter réticulaire, 0 le demi-angle de déviation, n I’ordre de réflexion et A la
longueur d’onde du rayon ¢lectromagnétique. L'ensemble des diffractogrammes obtenus a
température ambiante ont été enregistrés sur un diffractometre PANalytical X'Pert Powder équipé
d'un systéme goniométrique a deux cercles en géométrie Bragg — Brentano 0-0 et muni d'un détecteur
PIXcel 1D. La radiation émise correspond a un mélange de la raie Koy (A = 1,54056 A) et la raie Ko,
(A = 1,54439 A) du cuivre dans un ratio d'intensité Kax/Koy = 0,5 (Ko, A = 1,5418 A). Le tube au
cuivre, générateur des rayons X, est alimenté par une tension de 40 kV et un courant de 40 mA. Les
logiciels Data Collector et HighScore Plus ont respectivement été utilisés pour l'enregistrement et
l'analyse des diagrammes de diffraction. Les enregistrements ont été opérés de 5 a 90° (20) avec un
pas de 0,026° et un temps de comptage par pas de 40 secondes.

Les verres ont été pulvérisés (100 — 200 pm) et soumis a un traitement thermique de 6 heures a
leur température Tp respectives (Tableau 3.1) puis refroidies lentement. Les poudres ainsi cristallisée
ont alors été analysées en DRX (avec le diffractometre PANalytical X'Pert) (Figure 3.6).
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Figure 3.6 : Diffractogrammes des différents verres (x = [TiO]) cristallisés a 1000 °C. Les
diffractogrammes de deux phases cristallines sont aussi représentés, Ba>TiSi>Os et BaSi>Os.
88



Vitrocéramiques BaO — TiO, — Si0,

Sur la Figure 3.6 on peut voir une évolution des phases cristallines en fonction de la
concentration molaire en TiO; dans le verre.

Les diffractogrammes des verres ayant pas ou trés peu de titane (x = 0,00 et x = 0,05) montrent
des similitudes avec celui du silicate de barium BaSi,0s (ICDD : 00-004-0382) et présentent des pics
caractéristiques de cette phase (20 = 22,206° ainsi que les différents pics entre 38,27° et 41,54°).

Pour le verre x = 0,05 on observe également un pic aux alentours de 23,3° absent du
diffractogramme de BaSi,Os mais présent dans celui de Ba;TiSi,Og (ICDD : 00-022-0513).

Pour x = 0,10 les pics a 22,206° et entre 38,27° et 41,54° sont plus faibles. En revanche,
plusieurs pics caractéristiques de la fresnoite Ba;TiSi120s ne diminuent pas d’intensité (23,3° et 28,7)
ou font leur apparition (33,2).

Les diffractogrammes de x > 0,15 sont tous trés proches de celui de la fresnoite. Ils présentent
de trés nombreux pics caractéristiques de la fresnoite et absent de BaSiOs, notamment 2 6 = 23,3° ;
33,2° et 57,9°. Le pic a 22,8°, pourtant trés intense dans BaSi»Os n’est plus présent, laissant donc
penser que cette phase n’est pas présente ou alors en infime quantité.

On observe peu de variations lorsque la quantité de TiO, est augmentée au-dela de 15 mol.%.
Seul le diffractogramme du verre x = 0,20 présente un comportement légerement différent. On y
remarque que les pics a 17,0° et 34,4° sont un peu plus intenses que ceux du diffractogramme de la
fresnoite. Ces pics correspondent respectivement aux plans réticulaires (001) et (002). Ceci pourrait
suggérer une légere orientation préférentielle. Ces plans sont par ailleurs normaux a 1’axe de
polarisation du cristal piézoélectrique (Figure 1.21). Ceci confirme que cette composition (x = 0,20)
est prometteuse pour la synthése de matériaux texturés.

Afin de confirmer la température a laquelle la fresnoite apparait dans le verre x = 0,20, des
diffractogrammes en température ont ét¢ obtenus (Figure 3.7). Un diffractométre Bragg-Brentano D8
Advance (Figure 3.8) muni d’un détecteur rapide LynxEye et d’une chambre en température Paar
HTK 1200 a été utilisé. La radiation émise correspond a la raie Kaj. Les enregistrements ont été
opérés de 10 a 60° avec un pas de 0,019 et un temps de comptage par pas de 3,67 secondes.
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Figure 3.7 : Diffractogrammes obtenus sur poudre du verre x = 0,20 de 795 °C a 820 °C. Les lignes
verticales sont des guides pour les yeux. Les lignes noires correspondent aux pics de la fresnoite
Ba>TiSi>Os (ICDD : 00-022-0513).
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L’échantillon pulvérulent (100 — 200 um) a été disposé sur un support en alumine et la
température a été augmentée de 2 °C/min jusqu’a 900 °C. Jusqu’a 795 °C, le diffractogramme
n’évolue pas et est caractéristique d’un matériau amorphe (absence de pic). Les premiers pics (20 =
29° et 20 = 27°) apparaissent aux alentours de 800 °C. Malgré un léger décalage des raies (< 1 %),
on retrouve toutes celles correspondantes a la fresnoite Ba>TiSi2Og de la fiche ICDD (00-022-0513).
Dés 810 °C le diffractogramme se stabilise et garde son allure jusqu’a la température finale de 900
°C indiquant donc que la cristallisation est compléte. La cristallisation de la fresnoite débute donc
aux alentours de 795 — 800 °C.

Figure 3.8 : Photographie du diﬁ”ractome‘re en tmpérature (a) et du support pour poudre (b).
3.1.3.  Observations optiques

Une fois la nature de la phase ainsi que la température a laquelle celle-ci apparait connues nous
nous sommes intéressés a 1’observation des cristallites. Un MEB a ét¢é utilisé pour observer la surface
et I’intérieur du volume d’un échantillon de verre cristallisé pendant 2 heures a 800 °C.

La cristallisation peut avoir lieu en surface et/ou en volume, c’est pourquoi il est nécessaire
d’observer ces deux parties de 1’échantillon. Afin d’observer les cristaux dans le volume I’éprouvette
cristallisée fut brisée en deux net. Une scie diamantée fut utilisée pour initier une fissure et
I’éprouvette fut brisée en flexion. L’arréte de face opposée (a I’amorce de fissure) est alors
suffisamment nette pour étre observée au MEB (Figure 3.10 (a)). La Figure 3.9 présente des clichés
MEB de la surface de 1’échantillon, la Figure 3.10 (b) présente un cliché MEB (en vue 3D
isométrique) pris sur la tranche rompue.

A la surface de I’échantillon on observe des cristallites, uniquement visibles par électrons
rétrodiffusés (qui permettent de voir la différence de composition). Ceux-ci ont des dimensions de
I’ordre de 0,1 a 1 um.

Figure 3.9 : Clichée MEB pris a la surface d’un échantillon x = 0,0 traité a 00 °C pendant deux
heures.
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Figure 3.10 : Préparation de [’échantillon cristallisé pour les observations MEB (a). Cliché MEB de
la tranche de x = 0,20 traité pendant 2 heures a 800 °C (b), vue 3D isométrique.

Etant donné la petite taille des cristaux, il n’est pas possible d’utiliser 1’analyse EDS pour
analyser leur composition. Sur la Figure 3.10 (b) on voit clairement la distinction entre le volume
non-cristallisé (a) et la surface partiellement cristallisée (b). Sur cette surface sont présents de
nombreuses cristallites, non visibles dans le volume. La cristallisation semble donc avoir lieu
uniquement en surface. Toutefois, pour en étre certain plusieurs méthodes utilisant des résultats
d’analyses DSC sont réalisables (§ 3.2.1). La Figure 3.11 montre 1’aspect du verre cristallisé comparé
a celui du verre parent.

a pss Glass Glass Glass Gl p
Glas o Glasg - Slass
Gla lass Gjlas "
Glas. (ilass Slass
Glass Giass Glass ( Glass

Figure 3.11 : Aspect du verre cristallisé (800 °C — 50 heures) (a) comparé au verre parent (b),
echantillons non-polis (épaisseur = 1 mm).

L’éprouvette cristallisée présente une coloration différente de celle du verre parent. Celle-ci
semble également moins opaque, quand bien méme 1’état de surface avant le traitement était similaire.
Une explication possible de cette différence peut étre la réorganisation structurale du verre. Lors du
traitement thermique au-dessus de la Tg, la structure du verre se relaxe et peut s’homogénéiser si
celle-ci présentait auparavant des hétérogénéités. La disparition de ces hétérogénéités peut alors
clarifier le verre et le rendre plus translucide, ce qui peut expliquer cette différence de coloration.

3.2 Mécanismes de cristallisation

3.2.1. Détermination du type de cristallisation

La nucléation peut avoir lieu en volume ou en surface. Le parameétre d’ Avrami, n, aussi appelé
coefficient de croissance cristalline a souvent été utilisé pour identifier la capacité d’un verre a

cristalliser. Le parametre d’Avrami peut étre déterminé d’aprés 1’équation d’A.J. Augis & J.E.
Bennett [4] (3.3) :
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2,5RTp?
n=-"-—% (3.3)
EATp

Ou Tp est la température du pic de cristallisation et ATp sa largeur & mi-hauteur. Une valeur de
n proche de 3 suggére une cristallisation en volume alors qu’une valeur de 1 indique une cristallisation
en surface. Un paramétre d’ Avrami élevé et une énergie d’activation basse indique une forte capacité
a la cristallisation [5] [6]. Les valeurs intermédiaires indiquent la présence des deux types de
cristallisation, une description plus précise de ce parameétre fut donnée précédemment (7ableau 1.4).

Dans cette équation (3.3) E¢ est considérée indépendante de la taille des particules, le ratio
Tp?/ATp est donc proportionnel a n. Si la cristallisation en volume est prépondérante alors le ratio
Tp*ATp (Figure 3.12) croitra avec la taille de poudre [7]. La seule comparaison de Tp ne suffit pas
car celle-ci croit avec la taille des grains.
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Figure 3.12 : DSC du verre x = 0,20 et méthode graphique pour obtenir les données du pic de
cristallisation.

Une campagne d’analyses DSC peut donc permettre d’évaluer le ratio Tp*/ATp et de déterminer
le type de cristallisation sans nécessairement connaitre 1’énergie d’activation Ec. Pour cette étude, le
verre parent a été broyé puis tamisé dans une colonne de tamis séche et plusieurs granulométries
furent sélectionnées. Pour chaque sélection granulométrique, une analyse DSC a été effectuée en
suivant le protocole suivant : 50 mg de verre broyés sont insérés dans un creuset en platine.

L’ensemble de I’analyse est effectué sous flux d’azote (20 ml/min). La température est ensuite
montée au-dela du pic de cristallisation, jusqu’a 1100 °C a 10 °C/min. Une température supérieure
n’apporterait pas d’information supplémentaire et aurait pour conséquence de faire fondre le verre
dans le creuset. Le creuset est plongé dans I’HF (40 % mass.) pendant plusieurs heures entre chaque
analyse. L’ensemble des courbes DSC est représenté sur la Figure 3.13.

Le rapport Tp*/ATp ainsi que la hauteur du pic 6Tp sont représentés en fonction de D, le
diametre moyen des grains, sur la Figure 3.14.
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Figure 3.13 : Courbes DSC du verre pour différents diamétre de poudres, D, (montée a 10 °C/min).
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Figure 3.14 : Evolution de Tp*/ATp et 6Tp en fonction du diameétre moyen des grains.

Le ratio Tp?/ATp et 8Tp décroissent nettement avec 1’augmentation de la taille de grain.
L’absence d’une augmentation de ces ratios, et notamment la diminution de dTp avec la taille de grain
indique clairement que la cristallisation de surface est prédominante devant une cristallisation
volumique (ces valeurs seraient croissantes si la cristallisation était volumique).

Comme dit précédemment, le ratio Tp?/ATp devrait théoriquement étre constant pour une
cristallisation de surface prédominante. La raison pour laquelle ce ratio est décroissant peut étre lice
a I’hypothese émise sur 1’énergie d’activation, Ec, en effet, celle-ci n’est probablement pas totalement
indépendante de la taille des particules. Pour s’en assurer, il faudrait déterminer cette énergie
d’activation pour différentes tailles de grains.

La théorie autour du parametre d’ Avrami est pratique et souvent bonne indicatrice de ce qu’il
se passe au sein du verre mais reste une approximation et présente aussi certaines limites, que nous
discuterons plus loin (§ 3.2.2).

Il a également ét¢ montré [7] que I’étude du ratio Tg/Tm peut donner des informations sur le
type de cristallisation. Lorsque Tg/Tm > 0,58 le verre cristallise seulement en surface. Dans le cas
présent Tg/Tm = 0,62, ce qui confirme le caractere surfacique de la cristallisation. On remarque aussi
que I’amplitude du pic endothermique correspondant a la transition vitreuse est ample (Figure 3.13),
ceci signifie que le verre a été recuit a une température permettant la relaxation structurale [8]. On
remarque finalement combien ce pic endothermique est indépendant de la taille des grains
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Lors du recuit le verre alors en exceés d’énergie, pour atteindre son état énergiquement plus
stable (état relax¢), verra son énergie diminuer. Il subira donc des réarrangements structuraux qui
I’améneront a un positionnement des atomes et/ou des unités structurales plus stables que celui dans
lequel il était directement apres la trempe. Ce phénomene appelé relaxation sous-vitreuse est
observable sur I’analyse thermique sous forme d’un pic endothermique qui vient se superposer a celui
de la transition vitreuse. Ce pic est d’autant plus ample que cette relaxation s’est faite a une
température ¢élevée et/ou pendant une longue durée. La présence de celui-ci indique donc que les
verres ont bien été recuits.

Il est également possible de confirmer le caractére surfacique de la cristallisation en
s’intéressant a la valeur du paramétre d’Avrami, n, ainsi qu’a 1’énergie d’activation pour la
cristallisation, Ee.

3.2.2. Parametre d’ Avrami et énergie d’activation

Il existe deux voies possibles pour obtenir le parametre d’Avrami a partir de courbe DSC. La
voie isothermale, en effectuant un palier de température a différentes températures, et la voie non-
isothermale, en faisant varier la température a différentes vitesses. La voie non-isothermale présente
I’avantage de nécessiter moins de temps, et a donc été choisie pour cette étude.

Pour cette méthode, la température de pic de cristallisation, Tp, et le volume cristallisé a chaque
température, V(T), sont déterminés a partir de I’analyse du pic de cristallisation. Le volume de verre
cristallisé est tel que V = A1/A, ou, A est I’aire sous le pic exothermique de cristallisation tandis que
Ar est I’aire de ce méme pic entre le début de son apparition et une température T donnée, la Figure
3.15 représente graphiquement un exemple de mesure de V [9].

DSC (u.a.)

850 860 870 880 T 890 900 910 920 930
Température (°C)
Figure 3.15 : Exemple de mesure graphique du volume de verre cristallisé V(T), a une température
T donnée [9].

L’équation de Johnson-Mehl-Avrami (1.17) n’est pas appropriée pour un processus non-
isothermique et c’est pourquoi plusieurs auteurs ont proposé des relations empiriques plus adaptées
(Tableau 3.2).

Ces méthodes sont généralement utilisées en fonction des paramétres désirés. Par exemple, si
d’aucuns s’intéressent a 1’obtention des parameétres cinétiques tel que le facteur de fréquence, ko, et
I’énergie d’activation pour la cristallisation, E, ils préféreront utiliser I’équation d’ Augis-Bennett [6].
Le facteur ko définit le nombre de « tentatives » faites par seconde par le nucléi de passer I’énergie
de barriére lui permettant de croitre.
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Tableau 3.2 : Différentes équations empiriques pour interpréter les courbes d’analyses thermiques
non-isothermiques. (ko est appelé le facteur de fréquence ; m un facteur numérique pour la
cristallisation, E. [ 'énergie d’activation, f la vitesse de montée en température, Tp la température de
pic de cristallisation, Tx la température de début de pic de cristallisation et C une constante).

Méthode Equation Référence
. B\_ E
Kissinger In <? = - RT, +C [10]
Ozawa In(—In(1-V)) = —nlnp + C [11]
Kissinger (modifiée sz/ _ mE,
par Matusita) 1n< B") = RT, +C [10][5]
Ozawa (modifiée B mE.\ In(-In(1-V))
par Matusita) In(B) = —1,052 <nRTp> - " tC [11][12]
E
in(Pfp ) = -+ kg
. p RT,
Augis & Bennett [6]
In P =— Ee +C
T, — Tx RT,

In(B/Ty*) = —(m/n)(E./RTy) + C

Lorsqu’il s’agit de calculer le parametre d’Avrami, n, en méme temps que I’énergie
d’activation, E., ce sont les équations d’Ozawa [11], Kissinger [10] ou Afify [13] [14] qui sont
adaptées. Les équations d’Afify nécessitent la connaissance de Tx. D’un point de vue pratique, la
mesure graphique de Tx est plus difficile que la mesure de Tp, les équations d’Ozawa et Kissinger
sont donc ici préférées a celles d’Afify. Il est a noter que la connaissance de I’énergie d’activation
pour la cristallisation n’a de sens que lorsque les mécanismes de cristallisation en jeu sont connus
[15].

Dans la méthode de Kissinger, la transformation non-isothermale est considérée comme une
transition de premier ordre. La CNT n’est pas incluse dans ce mod¢le. Matusita I’a alors incorporée
a la méthode de Kissinger en prenant en compte le fait que la cristallisation suit un mécanisme de
nucléation/croissance. Pour calculer le parametre d’Avrami on peut utiliser I’équation d’Ozawa, on a
alors, pour une température T (en régime non-isotherme) (3.4) :

din(~In(1-V(T))
din(g) Iy

= -n (3.4)

Pratiquement, 50 mg de poudre de verre fine de 25 um — 32 um et de poudre plus grossiére de
320 um — 1 mm ont été introduits dans des creusets en platine et disposés dans la DSC. La température
est augmentée a une vitesse B jusqu’a 1100 °C. Les courbes DSC ainsi obtenues sont reportées sur la
Figure 3.16.

I1 existe un léger décalage vers les plus hautes températures pour la transition vitreuse lorsque
la vitesse de montée en température est plus importante. Ceci est tout a fait normal est correspond a
I’inertie thermique du systéme. La taille du pic endothermique correspondant a la transition vitreuse
est tres dépendante de la vitesse de montée en température. Quelle que soit la taille de la poudre, ce
pic est plus ample lorsque la vitesse est plus importante.

Il est possible de calculer la température fictive d’apres la méthode décrite précédemment
(équation 3.1 ; § 3.1.1).
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Figure 3.16 : Courbes DSC d’échantillons de poudre de verre x = 0,20 a différentes montées en
température, B, Pour une poudre de 25 — 30 um (a) et pour une poudre de 320 um — 1 mm (b).

La Figure 3.17 représente I’évolution des températures fictives et températures de transition
vitreuse obtenues d’aprés ces différentes courbes DSC (Figure 3.16). La température fictive et la
température de transition vitreuse croissent avec la vitesse de montée en température, dans le cas des
deux poudres et avec une amplitude similaire. Il n’est pas étonnant de voir la température fictive
croitre avec la vitesse de montée (ou descente) en température [3]. En effet, lorsque la rampe est plus
faible, la structure du verre a plus de temps pour se relaxer lors de cette méme montée. La structure
est donc thermodynamiquement plus proche du cristal et plus éloigné du liquide. C’est cet écart que
I’on pergoit lorsque le pic endothermique de la Tg est ample.
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Figure 3.17 : Evolution des températures fictives et températures de transition vitreuse dans le cas
des deux poudres (fine : 25 — 32 um (marqueurs bleus); grossiere : 320 — 1000 um (marqueurs
rouges)), en fonction de la vitesse de montée en température, p (°C/min) (a). Logarithme de la montée
en température avec la température fictive pour les deux types de poudres (fine : 25 — 32 um ;
grossiere : 320 — 1000 um) (b).
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On remarque également sur la Figure 3.16 que la température de pic de cristallisation est
¢galement décalée vers les plus hautes températures, mais bien plus que la température de transition
vitreuse. La forme et la taille du pic de cristallisation changent drastiquement avec la vitesse de
montée en température. Pour chaque courbe DSC, on calcule le volume V(T) d’aprés la méthode
décrite précédemment (Figure 3.15) a différentes températures (860 °C ; 870 °C ;... ; 920 °C ; 930
°C). On peut alors obtenir le paramétre d’Avrami d’apres 1’équation (3.4) en tracant In(-In(1-V)) en
fonction de In(B) et en en déterminant la pente (Figure 3.18). Les évolutions du paramétre d’ Avrami
avec la température, pour les deux types de poudres, sont données sur la (Figure 3.19).
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Figure 3.18 : Evolution de In(-In(1-V)) en fonction de In(B), pour la poudre 25 — 30 um (a) et pour la
poudre 320 um — 1 mm (b).

3,0 1

N
[@)]
1

N
o
1

N
a
1

320 - 1000 pm

Paramétre d'Avrami, n

—_—
o
]

T

1
1
1
i

840 860 880 900 920 940 960 980 1000
Température (°C)

Figure 3.19 : Valeurs du paramétre d’Avrami, n (calculé d’aprés (3.4)), en fonction de la

température, pour les deux poudres de verres étudiées, (25 — 32 um ; 320 — 1000 um).

o
o

97



Chapitre 3

L’exposant d’Avrami décroit avec 1’augmentation de la température pour les deux poudres
utilisées, respectivement entre 2,9 et 1,5 et entre 1,9 et 1,1 pour la poudre fine et la poudre grossiere.
Les moyennes sur ces intervalles respectifs sont de 2,1 pour la poudre fine sur I’intervalle [860 °C ;
930 °C] et de 1,5 pour la poudre grossiere sur I’intervalle [880 °C ; 990 °C].

Il n’est pas possible de calculer le paramétre d’ Avrami pour les mémes gammes de température
avec les deux poudres, les pics exothermiques sont décalés (Figure 3.16) et la température de pic de
cristallisation est systématiquement plus importante lorsque le diamétre des grains est plus important.

En revanche lorsqu’on calcule le parameétre d’ Avrami sur 1’intervalle commun de température
pour les deux poudres [880 °C ; 930 °C] on trouve une moyenne respective de 1,9 et 1,7 pour la
poudres fine et grossiere, 1’écart est donc faible et proche de ’erreur de mesure. Il est difficile de
donner une erreur précise sur le calcul de ce paramétre, mais on peut 1’estimer aux alentours de 0,2.

Les valeurs de n peuvent étre discutées d’apres le Tableau 1.4 (§ 1.4.2) si le mécanisme de
cristallisation est connu [15].

Nous verrons plus tard dans ce chapitre (Figure 3.29) que la croissance cristalline nous indique
que c’est un mécanisme de diffusion qui est présent. Ceci semble cohérent avec le fait que la
composition de la phase qui cristallise (Ba;TiSi20g) n’est pas exactement celle du verre parent.
L’écart de composition indique que le barium est I’espece qui fait défaut dans le verre 0,30 BaO —
0,2TiO2 — 0,5 Si02 (x = 0,2) par rapport au cristal de fresnoite Ba>TiSi2Os et donc que la diffusion du
barium est probablement 1’étape limitante dans le processus de cristallisation.

n atteint également des valeurs allant de 2,9 a4 1,1. Une valeur proche de 3 indiquerait une
croissance volumique sous forme de sphéres tandis qu’une valeur proche de 1 pourrait indiquer une
croissance en surface. Les observations MEB précédentes (Figure 3.5), et les précédentes méthodes
utilisées pour déterminer le type de cristallisation (§ 3.2.1) ne laissent que peu de doutes quant a la
prédominance de la cristallisation surfacique.

Il fut déja montré [16] que le parametre d’Avrami ne permet pas toujours de conclure sans
équivoque sur les mécanismes de cristallisation de manicre aussi simple que le suggére le Tableau
1.4 (§ 1.4.2) n peut prendre des valeurs différentes de 1 quand bien méme la cristallisation est
surfacique [16].

Une des explications possible aux évolutions et valeurs de n dans le cas présent est la suivante :
La cristallisation est bien majoritairement surfacique. Au début de celle-ci (lorsque la température est
faible), la nucléation et la croissance sont simultanées et les cristaux croissent de maniére 3D. Ceci
implique un parametre d’ Avrami élevé (proche de 2,5).

Lors de la croissance (a température moyenne), les cristaux se chevauchent ce qui rend leur
croissance 3D plus difficile diminuant ainsi la valeur du parameétre d’Avrami.

Lorsque la température est tres élevée et qu’aucun nouveau site de nucléation n’apparait, les
cristaux ne croissent plus qu’en une dimension et le parameétre d’ Avrami s’approche de 1.

Plus les grains sont fins plus la croissance en 3D sera relativement importante devant celle en
1D en début de cristallisation. Cette idée est représentée dans le Tableau 3.3. La croissance en 1D,
qui a lieu lors du « chevauchement » des cristaux, aura moins d’espace pour avoir lieu dans un petit
grain que dans un gros grain. Les cristaux ayant nucléé et grandi au début du traitement (a faible
température) n’auront plus d’espace disponible pour croitre au centre du grain alors qu’il sera toujours
possible que des cristaux naissent et croissent en 3D dans les sites vacants de nucléation (a la surface
du grain). Globalement, la croissance en 3D sera donc plus importante dans un petit grain que dans
un gros grain en début de cristallisation.

Une fois tous les sites de nucléations occupés, seule la croissance en 1D est possible, dans le
gros grain comme dans le petit, est on se trouve alors dans le cas ou les parameétres d’ Avrami sont
proches de 1 pour les deux types de poudre.
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Tableau 3.3 : Schématisation de [’évolution de la nucléation et croissance dans des gros et petits
grains. Les fleches bleues, rouges et grises indiquent respectivement la croissance en 3D, en 1D et
[’absence de croissance (cristaux ayant déja crus).

Début de la cristallisation
(Température basse)
Les premiers nuclééis

apparaissent a la surface

et croissent en 3D

(Température moyenne)
Des nucléis continuent
d’apparaitre. Croissance 3D
et début de croissance 1D car
premiers chevauchement

Fin de la cristallisation
(Température élevée)

(Température moyenne)
Derniers nucléis apparaissent.
Croissance 1D majoritaire au Pas de nucléation.

centre du grain. Croissance Croissance uniquement en
3D majoritaire pres de la 1D
surface

n=2-25

n diminue car
croissance en 1D

Croissance 1D majoritaire n = 1 car uniquement

croissance en 1D

n=25

n diminue car croissance

n diminue moins vite car

n =1 car uniquement

en 1D

croissance en 1D

nucléation toujours présente
et donc croissance en 3D
majoritaire

C’est bien ce que I’on observe sur la Figure 3.19, en début de cristallisation, a température plus
faible, le parametre d’ Avrami est plus élevé pour les petits grains car la cristallisation en 1D est limitée
(croissance majoritaire en 3D).

Lorsque la température est plus élevée, et que tous les sites possibles de nucléations ont nucléé,
seule la croissance en 1D dans le volume subsiste et les valeurs de n s’harmonisent entre gros et petits
grains en tendant vers 1.

I1 est également possible de calculer les énergies d’activation pour la cristallisation d’apres la
variation de la température de pic de cristallisation avec la vitesse de chauffe [14] [13]. L’hypothese
faite est que pour chaque vitesse de rampe, le nombre de nucléis est identique au début de la
croissance. Les équations d’Ozawa et Kissinger sont respectivement (3.5 ; 3.6) :

Ec

In(B) = — RTo +C (3.5)
BY_  Ec ,

In (T_p2> = _RTp +C (3.6)

Ou B est la vitesse de montée en température, R la constante des gaz parfaits, C et C’ des
constantes. Ces équations se basent sur I’hypothése qu’aucune nucléation n’a lieu sur I’intervalle de
température considéré. La Figure 3.20 représente I’évolution de In(B) et In(B/Ti?) en fonction de -
1000/RT, pour les différentes températures caractéristiques considérées, Tg et Tp.

La taille des particules a une influence sur les valeurs d’énergie d’activation. Lorsque la poudre
est plus fine I’énergie d’activation a la transition vitreuse est plus faible. Les valeurs moyennes de
E1g (calculées comme moyennes arithmétiques d’apres les deux équations (3.5 ; 3.6)), est de 697
kJ.mol! et 860 kJ.mol! respectivement pour la poudre fine et la poudre grossiére.
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Figure 3.20 : Evolution de In(p) et In(p/Ti?) en fonction de -1000/RT, pour Tg et Tp, pour une poudre
fine (a, b) et une poudre grossiere (c, d).

Cette observation est cohérente avec une cristallisation prédominante en surface puisque une
énergie d’activation plus faible indique une plus grande facilité a cristalliser, et une poudre plus fine
suggere une surface spécifique plus grande.

Aussi, cette observation confirme la remarque faite précédemment (§ 3.2.1) dans laquelle la
décroissance du ratio Tp*/ATp (Figure 3.14) était la cause de la dépendance de Ec a la taille des
grains. Cette dépendance confirme donc que I’équation d’Augis-Benett (3.3) [4] n’est pas toujours
adaptée puisqu’elle fait I’hypothése que I’énergie d’activation pour la cristallisation est indépendante
de la taille des grains.

On peut également observer comme 1’énergie d’activation est systématiquement plus faible a
la Tp. Aussi, I’énergie d’activation a Tp présente une évolution avec la taille des grains inverse par
rapport a celle a la Tg, puisque celle-ci est plus grande dans le cas d’une poudre plus fine. Cette
observation, également faite par d’autres auteurs [16] n’est pas étonnante, puisque comme 1’indique
la Figure 3.13, la température de pic de cristallisation est plus élevée dans le cas d’une poudre plus
grossiere. Cette augmentation de la température signifie que la viscosité est plus basse, et donc la
diffusion facilitée.

L’énergie d’activation pour la diffusion du barium dans des verres 3BaO — 4S10; est faible, de
I’ordre de 138 kJ/mol tandis que le coefficient de diffusion est de I’ordre de 1,2.102° m?.s!' 4 0,95Tg
[17]. Il y a donc un fort écart entre les énergies d’activations calculées ici et celle de la diffusion du
barium dans des verres 3BaO — 4SiOx. Il n’est pas clair d’ou provient cette différence, la raison
pourrait étre que la diffusion du barium n’est finalement pas I’'unique mécanisme ayant lieu lors de la
cristallisation, une réorganisation des unités structurales est également possible.

L’énergie d’activation liée a la température de transition vitreuse peut également étre comparée
a I’énergie d’activation par écoulement visqueux a la transition vitreuse, AHa(Tgy). Dans le chapitre
précédent (§ 2.4.3), nous avions trouvé AHa(Tg,) = 1142 kJ.mol™!. L’énergie d’activation pour la
cristallisation est donc bien plus faible pour la cristallisation que celle pour 1’écoulement visqueux (a
Tg). L’une des explications provient du volume libre des unités structurales mobiles. Il est probable
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que les unités mobiles dans le cas de ’écoulement visqueux aient un volume d’activation plus
important que dans le cas de la cristallisation.

11 existe plusieurs moyens d’estimer ce volume d’activation. Il est en effet possible de le calculer
depuis I’enthalpie libre d’activation, AGa, et la contrainte appliquée, g, tel que (3.7) [18] :

av
AG, = |£ (3.7)

Ainsi, I’obtention de ce volume nécessite la réalisation d’essai de fluage a différentes
contraintes appliquées. Une autre manicre d’obtenir le volume des unités structurales mises en jeu
dans 1’écoulement provient d’un modele considérant ce volume, ainsi que le module d’élasticité,
indépendants de la température [19].

3.2.3. Détermination de la température optimum de nucléation/croissance

Afin de déterminer la température optimale de nucléation, Ty, c'est-a-dire la température pour
laquelle la vitesse de nucléation est la plus élevée, la méthode de A. Marotta a été utilisée [18]. Celle-
ci consiste a chauffer une poudre de verre broyée (la méme que précédemment) a une température
potentielle de nucléation Ty pendant un certain temps, ici 120 minutes. L’équation (3.8) nous donne
alors le taux de nucléation, Io :

Ec (1 1
In(Io(T)) = = (T—p — T_po) +C (3.8)

Ou E. est I’énergie d’activation pour la cristallisation, Tp est la température du pic de
cristallisation obtenu aprés un plateau isotherme a une possible température de nucléation, Tni, Tp°
est la température du pic de cristallisation pour le verre d’origine, R la constante des gaz parfaits et C
une constante.

La température pour laquelle le ratio (1/Tp - 1/Tp®) est maximal est définie comme la
température optimale de nucléation, T.. Expérimentalement, 50 mg de verre broyé et de
granulométrie controlée (100 - 200 um) sont insérés dans un creuset en platine qui est ensuite disposé
dans la DSC. Ce creuset ainsi que la référence sont chauffés a 40 °C/min jusqu’a 650 °C. Apres 10
minutes de palier la température est montée a 10 °C/min a une température potentielle de nucléation,
Tai. Aprés 120 minutes de palier, elle est élevée jusqu’a T >> Tp soit 1100 °C.

De maniére similaire il est possible d’obtenir la courbe de croissance en utilisant la méthode
de C.S. Ray et D.E. Day [21]. Pour ce protocole 50 mg sont broyés et insérés dans le creuset en platine
de la DSC. La température est montée a 650 °C et y est maintenue 10 minutes. Puis la température
est montée a une température potentielle de croissance T, a 20 °C/min, ou elle est maintenue 5
minutes. La température est ensuite redescendue sous Tg a une vitesse de 40 °C/min et y est
maintenue 5 minutes. La vitesse de montée jusqu’a T et la descente a Tg doivent étre importantes
car cela permet de limiter la nucléation et la croissance durant ces rampes. Cependant, une vitesse
trop importante a tendance a induire un dépassement de température trop important (over-shoot), qui
aurait posé également probleéme. La vitesse choisie fut donc de 20 °C/min.

Dans la méthode de Ray & Day I’aire sous le pic exothermique est mesurée. On peut alors tracer
la différence AA = Ao — A pour obtenir la courbe de croissance. A est 1’aire sous le pic apres le
traitement thermique tandis que Ao est ’aire sous le pic de cristallisation du verre n’ayant subi aucun
traitement thermique. Pour 1’ensemble de ces analyses DSC, il est important que la poudre soit
similaire entre toutes les analyses, celle-ci a donc été tamisée entre 100 et 200 um. Des exemples de
cycles thermiques sont données sur la Figure 3.21. Les deux courbes de cette figure proviennent des
mesures thermiques lors d’analyses a Tni = 780 °C et T¢i = 840 °C. Sur les Figure 3.22 et Figure 3.23
apparaissent les pics exothermiques de cristallisation des analyses DSC obtenues respectivement avec
les méthodes de Marotta et Ray & Day.
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Figure 3.21 : Mesures de température au cours d’analyses DSC pour les cycles thermiques des
méthodes de Marotta et Ray & Day, les températures respectives Ty et Tci sont de 780 °C et 840 °C.
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Figure 3.22 : Courbes DSC de plusieurs échantillons de nuance x = 0,20 ayant subi un traitement
thermique de 2 heures a différentes températures T, en suivant un cycle thermique type Marotta.

DSC (u.a.)

—R&D 770°C
—R&D 780°C
—R&D 810°C
—R&D 820°C

R&D 830°C

R&D 840°C
—R&D 850°C
——R&D 870°C

840

860 880 900 920 940
Température (°C)

Figure 3.23 : Courbes DSC de plusieurs échantillons de nuance x = 0,20 ayant subis un traitement
thermique de 5 minutes a différentes températures T.; en suivant un cycle type Ray & Day.

On peut alors calculer les différences (1/Tp - 1/Tp?) et A - Ao et les représenter en fonction de
la température de traitement, Tn; et Tei (Figure 3.24).
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Figure 3.24 : Courbe de nucléation (rouge) et croissance (bleu) pour le verre x = 0,20, les lignes
pointillées sont des guides pour les yeux.

Le choix du temps de traitement de nucléation, Tni, est trés important. Ici, les différences des
inverses de température de pic de cristallisation sont tres faibles (1I’écart maximum avec la courbe du
verre parent est de 6 °C). Pour un temps de traitement thermique plus faible, par exemple 30 minutes,
il serait impossible de déterminer la température optimale de nucléation, Th.

On remarque d’apres la courbe de nucléation que le maximum se situe au-dela de 780 °C,
température a partir de laquelle 1’écart avec la température de pic de cristallisation de I’échantillon
non traité, Tp®, commence & augmenter. Comme on peut le voir sur la Figure 3.22 il n’est plus
possible de déterminer la température du pic de cristallisation pour les essais de Marotta lorsque la
température Ty; est trop importante (> 830 °C).

La croissance a alors déja commencé et 1’énergie de cristallisation est plus faible, le pic
s’affaisse, rendant impossible la lecture de sa température maximale. Une des solutions permettant
d’obtenir des points au-dela de 830 °C serait de réduire le temps de traitement thermique, ce qui est
incompatible avec la lecture de la différence de température, qui serait alors trop faible. La
température optimale de nucléation T, se situe donc au-dela de 830 °C.

Pour ce qui est de la courbe de croissance, on observe une forte augmentation autour de 850
°C, on peut donc en conclure que la température de croissance, T, se situe au-dela de 870 °C. On
observe également que la différence d’aire augmente des 830 °C, température a laquelle la croissance
a donc probablement déja débuté.

La nucléation et la croissance ont donc lieu parallelement. Il est connu [22] qu’il est courant de
trouver une T, bien au-dela de la température de transition vitreuse lorsque la cristallisation est de
surface, la Ty est alors plus proche de la Tm que de la Tg. Inversement lorsque la cristallisation est
volumique, cette température optimale Ty est proche de Tg. Ceci confirme donc que la cristallisation
prédominante ici est la cristallisation surfacique.

11 fut choisi de réaliser des traitements thermiques a un seul palier. La température de traitement
fut sélectionnée entre 800 et 810 °C. A cette température, la nucléation a déja lieu sans que la
croissance ne débute. Il est théoriquement possible de contrdler la nucléation pour obtenir une grande
quantité de cristaux de petites tailles, favorisant ainsi la transparence du matériau final. La maitrise
de la nucléation passe alors par la connaissance de la cinétique des phénomenes de dévitrification.
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3.3. Cinétique de cristallisation
3.3.1. Estimation de la vitesse de nucléation

Il est également possible d’étudier de quelle maniere évolue qualitativement le nombre de
nucléis en étudiant simplement la différence Tp® — Tp en fonction du temps de traitement thermique
lorsqu’un échantillon est maintenu a une température potentielle de nucléation (ici 800 °C) [20].

La Figure 3.25 donne I’allure de ces différentes courbes DSC tandis que la Figure 3.26 donne
I’évolution des différences Tp® — Tp et A — Ag en fonction du temps de traitement.

——800°C, 0.5h
——800°C, 1h
——3800°C, 2h
800°C, 4h
——800°C, 8h
——800°C, 16h

DSC (u.a.)

910 930

830 850 870 890
Température (°C)

Figure 3.25 : DSC d’échantillons de poudre de verre x = 0,20 maintenue a 800 °C pendant différents
temps de palier.
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Figure 3.26 : Tp” — Tp et A — Ag en fonction du temps de traitement a 800 °C, les lignes pointillées
sont des guides pour les yeux.

Cette courbe permet de se rendre compte de la cinétique de nucléation lors d’un traitement a
800 °C. Méme apres 16 heures de traitement thermique, la nucléation n’est pas encore terminée. Il
fut impossible de procéder a des analyses DSC pour une durée supérieure a 16 heures. Il est également
possible d’estimer la vitesse de nucléation, I, en étudiant 1’évolution temporelle de la fraction
volumique cristallisée, f, en suivant I’expression [23] [24] (3.9) :

[ = f

= Voo 39)

Ou Viueisi est le volume d’une cristallite et t le temps de traitement thermique. Il est possible de
calculer cette fraction volumique en utilisant I’expression [25] (3.10) :

f= Pech—Pverre (310)

Pcristal—Pverre
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Ot pech est la densité de 1’échantillon traité thermiquement, pyere celle du verre et peristal celle de
la phase cristalline étudiée. Ici nous prendrons respectivement 4,43 g.cm™ et 3,90 g.cm™ pour la
densité de la phase cristalline et du verre. Plusieurs échantillons furent traités thermiquement dans un
four ¢lectrique a la température de 800 °C + 5 °C pendant différents temps de traitement.

Pour chaque temps de traitement, deux échantillons furent traités et leur masses volumiques
furent mesurées 5 fois de suite au densimétre a poussée d’ Archimede utilisé précédemment (équation
2.22). La Figure 3.27 donne 1’évolution temporelle de la fraction volumique calculée d’aprés
I’équation (3.10).
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Figure 3.27 : Evolution de la fraction volumique cristallisée avec le temps, la ligne pointillée est une
régression linéaire.

Fraction cristallisé

La fraction volumique cristallisée semble évoluer de maniére linéaire pendant au moins 40
heures. On peut décrire sont évolution par une fonction telle que (3.11) :

f(%) = 8,197.1077t(s) (3.11)
En considérant les nucléis comme des sphéres parfaites on peut écrire que le volume d’un nucléi
s’écrit (3.12) :
4 (D)3
Viuerei (V) = el (%) (3.12)

Des observations au MEB peuvent également apporter des informations quant a la cinétique de
dévitrification.

3.3.2. Observations de la croissance cristalline au MEB

Afin de quantifier I’évolution des cristaux avec le temps, les échantillons traités a 800 °C pour
différents temps ont été observés au MEB (Figure 3.28 & Figure 3.30). Sur la Figure 3.28 on voit
clairement un agrandissement de la taille des cristaux avec le temps.

Cela signifie que la croissance a débuté a cette température. Chose inattendue puisque la courbe
de croissance indiquait un début de croissance cristalline plus tardif (Figure 3.24). Afin de calculer
la vitesse de nucléation, il est donc nécessaire d’estimer la taille des cristallites en fonction du temps.

On prendra en compte celle-ci en considérant la cinétique de croissance des cristaux, c’est-a-
dire en prenant Vyuciei dynamique. La dimension des cristaux a été mesurée par traitement d’image
sur une grande quantité de cristaux (entre 50 et 100), pour chaque temps de traitement. Leur diamétre
moyen est donné sur la Figure 3.29.
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6H
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Figure 3.28 : Clichés MEB obtenus sur la surface d’échantillons x = 0,20 ayant été soumis a un
traitement thermique de 800 °C pendant différentes durées.
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Figure 3.29 : Evolution du diametre moyen des cristaux avec le temps de traitement thermique a
800 °C. D’ apres analyse d’'image MEB.
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On peut alors modéliser (avec un coefficient de régression R* de 0,9598) 1’évolution du
diamétre des cristaux avec une fonction est telle que (3.13) :

D(um) = 0,03902t(s)%® (3.13)

La dimension cristalline évolue donc en t ce qui signifie que le taux de croissance cristalline
évolue en t%°. D’aprés 1’étude bibliographique (Tableau 1.4), cela signifierait que le mécanisme
controlant la cristallisation serait principalement la diffusion.

La Figure 3.30 présente des photos obtenues par MEB et microscopie optique de la tranche de
ces ¢échantillons. La profondeur de la couche cristalline, P, est donnée pour chaque temps de
traitement. Pour 1’observation, les échantillons ont été brisés en deux afin d’observer la tranche, de la
méme maniere que précédemment (§ 3.1.3).
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Rupture de I'éprouvette Observation MEB
Figure 3.30 : Clichés MEB obtenus sur la tranche d’échantillons x = 0,20 ayant été soumis a
différents temps de traitement thermique a 800 °C.

Pour une durée d’une et deux heures, il est difficile de mesurer la profondeur des cristaux tant
celle-ci est faible. Au-dela de 8 heures, les cristaux semblent pénétrer davantage dans le volume, si
bien qu’a 75 heures. La couche fait plus de 200 um d’épaisseur. La profondeur de la zone cristallisée
est reportée pour chaque cliché ci-dessus, et son évolution avec le temps est tracée sur la Figure 3.31.

Il semble d’aprés ces résultats que la profondeur des cristaux (en um) €volue selon une loi
puissance du type (3.14) :
P(t) = 0,2899t(h)1-62% (3.14)

Les cristaux croissent donc également dans le volume a partir de la surface de 1’échantillon, et
ne semblent pas avoir I’apparence d’une sphere. Sur le cliché pris a 75 heures de traitement thermique,
il semblerait que ceux-ci aient une forme conique.
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Figure 3.31 : Evolution de la profondeur des cristaux d’apres les observations au microscopique
MERB et optique (Figure 3.30) sur les échantillons x = 0,20 traités a 800 °C. La ligne pointillée est
obtenue avec une fonction puissance.

On pourrait alors décrire leur volume Ve’ tel que (3.15) :

) 1 D(D))?
Vi (6) = 3P0 + 1 (22)

(3.15)

D’apres ces expressions (3.13 ; 3.14 ; 3.15), il est possible de remonter a la vitesse de nucléation
I(t). Cette évolution a également été tracée en supposant que les cristaux aient une forme cylindrique
(Figure 3.32).
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Figure 3.32 : Evolution du logarithme de la vitesse de nucléation, I, a 800 °C, en fonction du temps
de traitement, calculée en supposant des particules sphériques, coniques ou cylindriques.

Dans le cas de cristaux sphériques, la vitesse de nucléation augmente apreés 3 heures de
traitement. La cinétique de vitesse de nucléation semble plus appropriée dans le cas de cristaux de
forme cylindrique et conique, toutefois, d’apres les observations MEB (Figure 3.30), c’est la forme
conique qui semble la plus probable.

La nucléation atteint alors des vitesses de 1’ordre de 10'° — 10! m3.s™! et tend a diminuer avec
le temps, ce qui semble plus réaliste. Ces vitesses de nucléations sont de I’ordre de grandeur de celles
calculées par d’autres auteurs dans ce systeme. Par exemple, il est possible d’atteindre des vitesses
de I’ordre de 107 m>."! pour des verres 2BaO — TiO, — 2Si0» [26], c'est-a-dire de la composition
steechiométrique de la fresnoite.
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Il faut toutefois prendre ces résultats avec précaution, en effet, les erreurs de mesure sont
nombreuses et s’accumulent, sur la mesure de 1’épaisseur, de la dimension des cristaux, de la densité,
de plus, les lois utilisées pour ce calcul sont empiriques. La vitesse de nucléation est probablement
surestimée dans notre cas. D’autres techniques expérimentales peuvent rendre compte de la cinétique
de croissance d’une couche cristalline dans un volume vitreux. C’est par exemple le cas de la
spectroscopie Raman.

3.3.3.  Suivi de la cinétique par spectroscopie Raman

Une éprouvette de verre x = 0,20 a ét¢ soumise a un traitement thermique a 800 °C pendant 8
heures afin d’obtenir une couche cristalline de 1’ordre de 14 4 20 um d’épaisseur. Cette éprouvette a
ensuite ét¢ analysée par spectroscopie Raman de deux manieres différentes (Figure 3.33).

Dans les deux cas, ’échantillon est placé sur une platine qui est ensuite soumise a un
déplacement afin de balayer la surface ou la profondeur de 1’échantillon avec la zone focale du
faisceau incident Raman.

Faisceau
incident
Raman

Surface de
I'éprouvette

/

Faisceau
incident
Raman

Zone focale

Couche
cristalline

Verre

Couche cristalline

Verre
Surface de rupture

Figure 3.33 : Schéma de ['observation Raman sur la couche cristallisée, déplacement en profondeur
(a), déplacement transversal (b).

Dans le premier cas (a), la platine est déplacée verticalement (le long de 1’axe z), ce qui permet
de sonder la profondeur de I’éprouvette, dans le deuxieme cas, I’éprouvette a €té brisée en deux
comme précédemment (§ 3.1.1) et est sondée latéralement (b). Les deux méthodes possedent leurs
avantages et inconvénients, dans le premier cas, 1’éprouvette reste intacte et la surface est
parfaitement plane, toutefois la méthode présente certaines limites. Tout d’abord, plus la zone focale
est profonde dans 1’échantillon, plus le faisceau perd en intensité, ceci est d’autant plus vrai que le
matériau absorbe la lumiére.

A T’issu de I’expérience, il y aura alors un décalage des raies en intensité qu’il sera d’autant
plus difficile de normaliser qu’il est difficile de différencier la contribution de la couche cristalline de
la contribution du verre dans 1’absorption du matériau. Un deuxiéme probléme vient du fait que, da
a la différence d’indice de réfraction entre I’air, la couche cristallisée et le verre, le centre de la zone
focale observée n’est pas exactement a I’endroit attendu (La Figure 3.34 représente cette idée).

Un autre inconvénient est la déformation de la zone focale. Dans le cas ordinaire, celle-ci a une
forme de cube arrondi, seulement, lorsque le faisceau pénetre 1’éprouvette, et dit a la différence
d’indice de réfraction et le changement d’angle du faisceau, celle-ci va se déformer pour prendre une
forme plus allongée ou aplatie (selon la différence d’indice de réfraction). Il en résulte un signal moins
précis.
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Dans le deuxiéme cas (Figure 3.33 (b)), lorsque le faisceau incident est balayé le long de la
surface de rupture de 1’éprouvette, aucune de ces déformations optiques n’a lieu. En revanche, tout
comme précédemment (§ 2.1.3), pour briser 1’éprouvette une fissure est amorcée a la scie diamantée
puis, 1’éprouvette est soumise en flexion. Il en résulte une surface non parfaitement plane et il est
donc difficile de I’orienter correctement pour qu’elle soit perpendiculaire au faisceau incident. De
plus, la surface présente des aspérités qui peuvent perturber le signal.

Az
Faisceau a b
incident
Raman +e
e
Zone focale N V.
Al e’
__O o /.'. ]

Couche cristalline

Verre

Figure 3.34 : Schéma de I’observation Raman sur la couche cristallisée en balayage en profondeur,
initialement la zone focale est située au niveau de la surface, la platine de déplacement est a 0 (a).
Lors du balayage en profondeur, la platine se déplace verticalement selon [’axe z (b). Si la platine se
déplace d’une distance e, la zone focale elle ne sera pas a une distance é de la surface mais a une
distance e’’ a cause des différences d’indices de réfraction (air/couche cristalline/verre). De plus, la
zone focale sera déformée ce qui perturbe d’autant plus la mesure.

Un bon moyen d’¢tudier la couche cristalline par spectroscopie Raman est donc de combiner
ces deux méthodes. Les spectres ont été obtenus avec un objectif x100 d’une ouverture numérique de
0,80 avec une longueur d’onde incidente de 633 nm. La largeur de la zone focale est estimée d’environ
1 pm. Le pas d’acquisition est d’un spectre par pm.

La Figure 3.35 représente I’ensemble de ces spectres en fonction de la distance parcourue par
la platine dans les deux cas (vertical et en profondeur). Un laser est utilisé pour repérer la surface de
I’éprouvette dans le cas du déplacement en z. Ainsi, c’est lorsque le faisceau est focalisé sur la surface
que le laser est réfléchi et qu’on voit apparaitre son pic sur le spectre Raman, il permet donc de repérer
la surface et de tarer le 0 selon I’axe z.

Sur la Figure 3.35 on peut facilement distinguer la partie cristallisée de la partie amorphe. En
effet, la partie cristallisée présente des bandes biens plus fines et intenses que la partie amorphe. On
remarque également que 1’interface entre ces deux bandes est bien plus nette lors du balayage vertical
(a) que du balayage latéral (b), ceci est dii aux effets discutés plus haut (Figure 3.34).

On peut également estimer 1’épaisseur de la couche cristallisée, d’apres la Figure 3.35 (a) celle-

ci semble faire 7 um. Il est plus difficile de mesurer celle-ci sur la Figure 3.35 (a) étant donné que
I’interface est moins nette.
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Balayage vertical (en profondeur)

(Voir Figure 33 (a))
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Figure 3.35 : Ensemble des spectres acquis par spectroscopie Raman en balayage en profondeur (a)
et latéral (b).
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Afin d’y voir plus clairement, certains de ces spectres ont été normalisés (par rapport a leur raie
la plus intense) et représentés sur la Figure 3.36, dans le cas du balayage profondeur (a) et en latérale

(b).

30 um

10 um

i

7 um 7 um

Intensité (u.a.)

100 600 1100 100 600 1100
Déplacement Raman (cm") Déplacement Raman (cm')

Figure 3.36 : Spectres Raman pris selon différents déplacement en profondeur (a) et latéral (b).

L’analyse de ces spectres Raman se fait d’apres des résultats acquis par de précédents auteurs
sur le cristal de fresnoite, particulierement par [27] [28] et [29]. Dées 0 um, I’allure du spectre est trés
proche de celle de celui la fresnoite Ba;TiS120g [29] [27]. D’apres la connaissance des positions
atomiques, symétries et analyses de facteur de groupe, M. Galebelica-Robert et P. Tarte [29]
représentent la maille du cristal de fresnoite d’apres les modes suivants [30] [31] (3.15) :

Ou 31 modes sont actifs a I’infrarouge : (11 A + 20 E) et 47 actifs au Raman (11 A1+ 6 By +
10 Bz + 20 E). Les bandes de vibrations entre 200 et 400 cm™! sont attribuées a des modes E et B, et
correspondent a la grande bande 4 310 cm™! du spectre Raman du verre (Figure 3.36). Cette bande est
principalement attribuée aux vibrations de Ba-O. La bande 4 666 cm™ correspond a I’étirement de vs
(S1-O-Si1) (A1). Cette bande est tres large et tres faible dans le verre.

Les deux plus grandes bandes a 861 cm™ et 874 cm™ correspondent 4 la grande bande du verre
a 856 cm™! et confirment la présence de groupes TiOs puisqu’elle est attribuée a une liaison courte
¥(Ti-O). Les bandes 861 cm™ et 874 cm™! sont également attribuées respectivement (dans le cristal)
aux modes de vibrations A1 vs (SiO3) et A1 vas (Si03).

Les bandes a2 904 cm™! et la trés faible bande 4 928 cm™! sont attribuées toutes deux a 2 Bz vs
(Si03) et vas (SiO3). Les bandes a 960 cm™ et 994 cm™! sont attribuées aux modes E v’ (SiO3) et By
V’as (S103).
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On observe un aplatissement de la plus part des bandes a partir de 8 um dans le cas du
déplacement transversal (b) et 10 um dans le cas vertical (a). Dés lors, le spectre est similaire a celui
obtenu sur le verre parent (§ 2.2.2). On en conclu qu’aprés un déplacement de 8 um, la zone focale
se situe en dehors de la couche cristallisée, dans la matrice vitreuse.

On remarque également que les spectres Raman pris dans le verre sont bien plus bruités lors du
déplacement en latérale (b) qu’en profondeur (a). Cela peut étre di tout d’abord a la taille de la zone
focale. Due a sa distorsion dans le cas du déplacement en profondeur (Figure 3.34) celle-ci est plus
grande et donc lisse davantage le signal Raman du verre. Aussi, I’origine du bruit dans le cas du
déplacement transversal peut €tre due aux imperfections de la surface.

34. Orientation de la cristallisation
3.4.1. Traitement par ultrasons

La méthode décrite précédemment (§ 1.5.2) a été utilisée pour orienter les cristaux a la surface
du verre cristallisé de composition x = 0,20. Un échantillon de verre a été soumis a la température de
cristallisation, Tp, pendant 2 heures, de telle sorte que celui-ci cristallise le plus possible. Une fois
refroidi a température ambiante, ce massif a été réduit en poudre fine. La taille des grains a été estimée
par observation MEB a4 0,1 — 1 um.

Une analyse DRX de cette poudre permet de confirmer la formation de fresnoite Ba>TiSi2Og
(Figure 3.37). Cette poudre présente non seulement des raies similaires mais également des intensités
tres proches du diffractograme de la fresnoite (ICDD : 00-022-0513), signe qu’aucune orientation
préférentielle n’est présente. Le traitement par ultrasons (UST, UltraSonic Treatment) consiste a
diluer cette poudre dans une suspension aqueuse (5 % mass.) et a y plonger un échantillon de verre
non cristallisé de la méme composition [32].

L’ensemble est ensuite mis en vibration (37 kHz, 240 W) a I’aide d’un bain a ultrasons pendant
15 minutes (Figure 3.38). L’échantillon est rincé, séché puis soumis a un traitement thermique
similaire a ceux effectués précédemment, 800 °C pendant plusieurs heures. Un échantillon témoin
(méme verre mais n’ayant pas subi de traitement UST) est placé en méme temps dans le four
¢lectrique.

I Poudre
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Figure 3.37 : Comparaison spectre DRX du verre cristallisé réduit en poudre (rouge) et de la
Fresnoite Ba:TiSi>Os (ICDD : 00-022-0513) (bleu).
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Figure 3.38 : Etapes du traitement par ultrasons (UST) pour orienter les cristaux surfaciques.
3.4.2.  Suivi de I’orientation par DRX

Une analyse DRX fut effectuée sur des échantillons traités par ultrasons et des traitements
thermiques de 20 et 45 heures a 800 °C (UST), ainsi que sur deux échantillons témoins (No-UST).
Les pics sont normalisés par rapport au plus intense de chaque diagramme. Ces diagrammes DRX
sont représentés sur la Figure 3.40. On peut dés lors remarquer que les échantillons témoins, n’ayant
pas subi le traitement UST, présentent une orientation préférentielle dans la direction [001], c'est-a-
dire I’axe c du cristal (§ 1.7.1). Si I’on note P et Py tels que (3.17 ; 3.18) :

Phxi = Thia/l211 (3.17)
1
P =% Pooi (3.18)

Ou 211 est ’intensité de la raie la plus intense de la fresnoite BaxTiSi20s. Cet indice P peut
renseigner sur le degré d’orientation dans la direction [001]. En effet, il permet de comparer les
intensités relatives des pics relatifs aux directions [001], [002], [003] et [004] par rapport a la raie de
plus grande intensité de la fresnoite (ICDD : 00-022-0513), [211].

Si la valeur de cet indice est plus importante pour un verre cristallisé que pour le cristal de
fresnoite, cela signifie que 1’intensité des raies [00i] est plus élevée et donc que I’orientation de la

croissance cristalline dans la direction [001] est favorisée.

Différentes valeurs de Pui sont reportées sur les diagrammes DRX (Figure 3.39). Les indices
P calculés pour les différents échantillons sont reportés dans le Tableau 3.4.

Tableau 3.4 : Indice P calculés pour différents échantillons.

Fresnoite Poudre No-UST | No-UST | UST- | UST-
(ICDD) cristallisée 20H 45H 20H | 45H
0,00 | 013 | 141 | 410 | 9,62 [142,08
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Prres, la valeur de cet indice calculé depuis la fiche ICDD, vaut 0,10. Ppoudre, la valeur de cet
indice pour la poudre de verre cristallisé broyé (Figure 3.37) vaut 0,13 confirmant la proximité avec
la fiche ICDD et I’absence d’orientation préférentielle pour cette poudre.
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Figure 3.39 : Comparaison des diagrammes DRX (normalisés par rapport a l’intensité du pic de plus
grande intensité) des échantillons avec et sans traitement a ultrasons et traités thermiquement a
800 °C pendant 20 et 45 heures. Les pics issus de la fiche ICDD de la fresnoite sont également
représentés. Les nombres au-dessus des pics indiquent les valeurs des indices Pni correspondants.

Pour le verre n’ayant pas subi le traitement UST, Pno.usT 200 = 1,41 démontrant que méme sans
traitement spécifique une orientation cristalline forte est présente. Pour le verre ayant subi le
traitement UST, I’indice Pust 4sn vaut 142,08 indiquant une orientation tres forte selon la direction
[001].

L’UST a eu un effet significatif sur I’orientation de la croissance cristalline. Malgré la simplicité
et I’efficacité du procédé on trouve peu d’exemple de son utilisation dans la littérature [32] [33] [34]
[35] [36]. Dans ces articles, les auteurs ont également réussi a orienter la cristallisation de fresnoite
dans des matrices vitreuses, tout en augmentant la transparence par la méme occasion [33]. Toutefois,
il n’est pas affirmé que cela soit directement le traitement UST qui soit responsable de cette
amélioration de la transparence du matériau, celle-ci pourrait aussi €tre due a I’orientation cristalline
ou tout simplement a la cristallisation. Dans ce cas cela pourrait expliquer pourquoi les éprouvettes
dévitrifiées semblent moins colorées et opaques que la matrice vitreuse (Figure 3.11). En effet,
comme nous ’avons montré précédemment, méme sans UST les vitrocéramiques présentent une
orientation préférentielle (Figure 3.39).

La raison de cette augmentation de la transparence lors de la cristallisation peut étre liée a la
phase résiduelle (ici de composition TiO2 — 4810, donc particulierement riche en Si0z). Ainsi, la
composition de celle-ci jouerait un role dans la transparence, au vu de sa composition on peut en effet
s’attendre a ce que qu’elle soit peu colorée. De méme, si cette phase résiduelle se distribue de maniere
homogene en domaines de petites tailles, elle ne contribuera pas a I’opacification du matériau [37]
[38].
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Les mécanismes de I’'UST ne sont pas encore totalement compris [32] [33]. Toutefois, il fut
montré que ’UST ne fonctionnait que lorsque la matrice avait naturellement tendance a cristalliser
de maniére orientée [33] [36] et que lorsque les particules utilisées étaient des cristaux de la phase
cristalline qui croissait [32]. Aussi, il apparut que les particules résiduelles a la surface du verre
jouaient un role dans la nucléation [36]. Il fut également remarqué que le liquide servant a la dilution
des particules jouait un réle, ainsi le phénomene était accentué lors de I'utilisation d’éthanol plutdt
que d’eau distillée [34].

Ces particules se déposeraient a la surface du verre et formeraient ainsi des sites de nucléation.
Pour aller plus loin, nous proposons deux explications a ce phénomene :

- Le traitement par ultrasons a pour effet de répartir de maniére homogene les particules a la
surface du verre. Celles-ci forment des sites prioritaires de nucléation. Lors du traitement
thermique, les nucléis (au niveau de ces sites) croissent de maniére simultanée. Si ceux-ci
sont suffisamment proches les uns des autres (particules fines), cette simultanéité est alors
la cause de I’orientation car les cristaux n’ont d’autre choix que de croitre de manicre
orientée (ils se « génent » les uns les autres).

- Le traitement par ultrasons a pour effet d’orienter les particules précurseur(e)s les unes par
rapport aux autres. Lors de la croissance, ceux-ci croissent alors naturellement dans la méme
direction.
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Figure 3.40 : Diagrammes DRX réalisés sur la surface d’échantillons massifs traités a différents
temps de traitement thermique a 800 °C (Sans UST). Les pics de la fresnoite Ba>TiSi>Os sont
également représentés.
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On peut également remarquer que 1’orientation est d’autant plus importante que le temps de
traitement est long, quand bien méme il n’y ait pas de traitement par UST (Pno-usT 200 < Pno-usT 451 €t
Pust 200 < PusT 451).

Afin de confirmer cela, des éprouvettes ont été traitées a 800 °C pendant différentes durées leur
surface a été ensuite analysée en DRX, la Figure 3.40 présente I’ensemble de ces spectres tandis que
la Figure 3.41 donne les valeurs de I’indice P calculées d’apres ceux-ci.

0 10 20 30 40 50
26 (°)

Figure 3.41 : Indices P calculés a partir des spectres DRX réalisés sur la surface d’échantillon
(Figure 3.40) massifs traités a différents temps de traitement thermique a 800 °C. La ligne pointillée
est un guide pour les yeux.

La Figure 3.41 donne une idée de 1’évolution cinétique de I’orientation de la cristallisation dans
le cas ou le traitement UST n’est pas utilisé. Il est également possible de calculer la profondeur a
laquelle le rayonnement X pénetre dans le verre en se basant sur I’équation de Beer-Lambert (3.19) :

I = I,exp(—upz) (3.19)

Ou I est Iy sont respectivement 1’intensité du rayonnement de la lumiére sortante et entrante, p
la densité du matériau, p le coefficient d’absorption volumique et z la profondeur. Le coefficient
d’absorption volumique est calculé en prenant en compte les valeurs d’absorption des différents
atomes qui composent le verre, trouvé dans des tables [39] en fonction de I’énergie absorbée
(correspondant a la raie Ko, A = 1,5418 A, (§ 3.1.2), soit environ 8 keV).

En prenant I/Ip = 1073, (valeur a laquelle on peut considérer que 1’intensité du faisceau sortant
est quasi-nulle), on peut alors calculer une valeur de z.

Pour Ba,TiSi,0g on trouve alors z = 73 um, ce qui donne un ordre d’idée de la profondeur
maximale dont on tire encore des informations lors d’une analyse DRX. D’apres I’analyse optique de
la cinétique de croissance en profondeur (Figure 3.31), 1a couche cristallisée est sensée atteindre cette
profondeur lorsque le traitement a 800 °C pour une durée d’une trentaine d’heures.

3.4.3. Observation optique
Un microscope Olympus BX60 a été utilisé pour prendre des clichés des éprouvettes dont la

cristallisation est orientée. La microscopie est un moyen efficace et rapide pour caractériser 1’état de

surface d’une éprouvette, notamment lors du polissage. Ce microscope possede un zoom maximum
de x400.
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Figure 3.42 : Observations par microscopique optique par transparence d une éprouvette de verre x
= 0,20 vitrocéramisée a 800 °C pendant 75 heures apres UST, polie en surface (Figure 3.43).
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Aprés un traitement par ultrasons et un traitement thermique a 800 °C pendant 75 heures, un
¢chantillon de verre x = 0,20 a été poli puis observé au microscope optique. Le schéma Figure 3.43,
explique comment I’échantillon a été préparé. Sa surface a été rectifiée d’environ 100 pm + 20 pm
puis polie au papier diamanté avec des grains de 1 um.

100 um
rectifiés

Figure 3.43 : Schéma de la préparation de [’échantillon pour [’observation au microscope optique
(Figure 3.42).

Dans la zone « B », indiquée sur le cliché, on peut voir par transparence, la tranche des cristaux
latéraux. Dans la zone « A » on voit les cristaux de la surface observée, dont 1’orientation est normale
a la direction d’observation.

Le choix du verre pour cette étude (§ 2.1), la détermination du type de cristallisation (§ 2.2.1)
et des courbes de nucléation/croissance (§ 2.2.3), I’étude de la cinétique de cristallisation (§ 2.3) et la
réalisation d’un traitement par ultrasons (§ 2.4) ont permis de réaliser des matériaux transparents,
largement cristallisés en surface et dont les cristaux piézoélectriques sont orientés dans leur axe de
polarisation (axe-c). Nous allons maintenant nous intéresser a I’étude des propriétés de ces matériaux,
en commengant par leurs propriétés mécaniques (§ 2.5).

3.5. Propriétés mécaniques des vitrocéramiques
3.5.1. Indentation

Des indentations (plus de détails disponibles sur la technique au § 2.3.2) ont été réalisées sur le
verre x = 0,20 cristallisé pendant 8 heures a 800 °C, et comparées a des indentations réalisées sur un
verre du méme batch n’ayant pas subi de traitement thermique spécifique (autre que recuit a Tg). Une
image MEB de la tranche d’un échantillon traité a 800 °C pendant 8 heures est donnée sur la Figure
3.30.

Ces indentations ont été effectuées avec le Fisherscope et ont été réalisées avec une charge de
100, 250, 500, 750 et 1000 mN. La Figure 3.44 donne 1’évolution de la force appliquée par I’indenteur
en fonction du déplacement de ce dernier.

Comme montré précédemment (§ 2.3.2) il est possible de calculer la dureté et le module réduit
pour ces essais. La Figure 3.45 donne le rapport entre la dureté de la couche cristallisée sur la dureté
de la matrice vitreuse, en fonction de la profondeur maximale atteinte par I’indent, et de méme pour
le module d’¢élasticité réduit, E*.
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Figure 3.44 : Evolution de la force en fonction du déplacement de ['indenteur lors des essais
d’indentation sur la surface du verre (a) et la surface d’un verre cristallisé pendant 8 heures (b).
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Figure 3.45 : Ratio de la dureté Vickers et du module réduit entre la couche cristallisée et le verre x
= 0,20, en fonction de la profondeur maximale atteinte par [’indenteur.

On remarque alors comme lorsque la charge est faible, les valeurs de dureté et de module
d’Young atteintes sont bien plus importantes sur la couche cristallisée que sur le verre, respectivement
9,5 (a 100 mN) et 132,3 GPa. Ces valeurs se stabilisent autour de la valeur du verre, a la fois pour le
module d’Young et la dureté, aux alentours de 3 pm.

D’aprés I’étude de la cinétique de croissance de la couche cristalline, aprés 8 heures de
traitement, 1’épaisseur de celle-ci atteint environ 12 a 20 um. Toutefois, lors d’une indentation, la
zone en compression s’étend bien plus profondément que la simple distance de pénétration de
I’indenteur.

Le schéma suivant représente cette idée. Ainsi, la zone sous I’empreinte affecte également la
mesure. En revanche, il est difficile de connaitre exactement la profondeur de cette zone.
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Figure 3.46 : Schéma de la zone de déformation sous un indenteur.

Une série d’indentations fut également effectuée sur la couche cristallisée (transversale). Pour
cela, la surface d’un échantillon cristallisé durant 75 heures a 800 °C fut réduite d’environ 1
millimeétre et polie a 1 um au papier SiC. Des indentations furent ensuite effectuées au centre de cette
surface, c'est-a-dire sur la partie vitreuse de 1’échantillon ainsi que sur la tranche, c'est-a-dire sur la
couche cristallisée. Les indentations de charge 3 N furent réalisées en utilisant I’indenteur Matsuzawa
etlesindentsa I N, 0,5 N, 0,1 N et 0,02 N avec I’indenteur Fisherscope. Pour chaque effort, une série
de 5 empreintes fut réalisée. Les empreintes ont ensuite €té observées au microscope optique et au
MEB.

Ces clichés sont reportés dans le Tableau 3.5. Un schéma indiquant I’orientation des cristaux
sur les différentes photographies y est ¢galement donné.

Les empreintes sur le verre ont un aspect normal. Pour une charge faible (20 mN), aucune
fissure radiale n’est présente. A 100 mN, une premicre fissure apparait. Lorsque la charge augmente
encore, des fissures radiales sont présentes aux 4 coins de I’empreinte. A partir de 1 N des fissures
radiales-médianes apparaissent.

Dans le cas de la couche cristallisée, dés 20 mN des fissures radiales apparaissent dans une
direction préférentielle (perpendiculaires a la direction de cristallisation). Lorsque la charge est
augmentée, ces fissures croissent trés fortement, mais aucune fissure n’est présente dans 1’autre
direction (parall¢les a la direction de cristallisation).

A 1 N, des premieres fissures radiales-médianes apparaissent. Méme a 3 N aucune fissure n’est
9
présente dans 1’autre direction. Les seules fissures présentent sont perpendiculaires a la direction de
la cristallisation, et d’une taille beaucoup plus importante (d’au moins un ordre de grandeur) que les
9
fissures radiales de I’empreinte sur le verre.

Cela indique que la résistance a la fissuration est anisotrope dans le cas de la couche cristallisée,
et bien plus importante parallelement a la direction de cristallisation que perpendiculairement a celle-
ci. Comme discuté précédemment (§ 2.4.2) la fresnoite posséde une structure lamellaire composée de
couches de Ba-O et de couches de tétraedres TiOs et de groupements Si2O7 [40] (Figure 3.47).
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Tableau 3.5 : Observations au MEB et au microscope optique d’empreintes d’indentation sur le verre
et la tranche de la couche cristallisée pour différentes forces appliquées.

20 mN 100 mN 500 mN
©
e
=)
(@]
=
2
(O]
>
O
‘O
D
©
P
A%
—
(&)
()]
c
O
S 4
(@]
(&)
©
£
=}
o
=
2
()]
>
Verre
()]
N QO
3~ c
=0 =
o £ ©
e -+
2 2 Z
o ® =
o T ©
5 g
> Q
(@] -}
@) o
O

122



Vitrocéramiques BaO — TiO, — Si0,

Figure 3.47 : Visualisation 3D de la structure de la fresnoite Ba>TiSi>Os (4451 - ICSD : Inorganic
Crystal Structure Database) obtenue a partir du logiciel Mercury.

L’énergie de liaison pour la liaison diatomique Ba-O est de 562 kJ.mol! tandis qu’elle est
respectivement de 667 kJ.mol™! et 800 kJ.mol! pour Ti-O et Si-O [41]. Des auteurs ont récemment
montré que la fresnoite croissait paralléelement a son axe-c [37]. L hypothése émise ici est donc que
les fissures croissent le long des chaines de barium puisque la liaison Ba-O est plus faible que les
liaisons Si-O et Ti-O.

3.5.2.  Essai de flexion sur une vitrocéramique cristallisée en surface

La flexion 3 points [42] est une méthode trés répandue pour évaluer la résistance d’un matériau
en flexion. Elle permet aussi d’examiner le comportement élastique et d’éventuels effets composites
(éprouvettes lamellaires, revétues, etc...). Des éprouvettes de verre x = 0,20 de dimensions 20x4x 1
mm?® ont été traitées thermiquement a 800 °C pendant 30 heures. L’épaisseur de la couche cristalline
ainsi formée est estimée a 80 um £+ 5 pum. L’éprouvette est disposée entre deux rouleaux d’alumine
séparés d’une distance de 18 mm. Un troisiéme rouleau est maintenu en équilibre par des plots en
acier inoxydable et équidistants des deux rouleaux précédents (Figure 3.48). Un capteur d’effort de
précision 10 mN permet d’enregistrer la mesure de 1’effort, F, et un laser (de précision 10 nm) permet
d’acquérir la mesure de la fleche, f, c’est-a-dire le déplacement du centre de I’éprouvette selon 1’axe
z. Une fois I’éprouvette en place, le piston supérieur est descendu a une vitesse de 50 pum/s jusqu’au
contact du rouleau supérieur. Une fois le contact établi, le piston est descendu a une vitesse de 0,02
um/s jusqu’a ce que la force atteigne 2 N.

Figure 3.48 : Photographie du dispositif de flexion 3 points. 1) Eprouvette ; 2) Supports inférieurs
en alumine ; 3) Rouleau supérieur en alumine ; 4) Piston supérieur et sphere de contact.
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Le module d’Young s’exprime alors suivant I’expression (3.20) :

__L3F

= 28IF (3.20)

Ou L est la longueur séparant les deux points d’appuis inférieurs et I le module quadratique
d’inertie valant (dans le cas d’une poutre rectangulaire) (3.21) :

[ =BW3/12 (3.21)

Ou B et W sont respectivement la largeur et la hauteur de I’éprouvette. Un premier essai est
effectué avec une éprouvette de verre silico-sodo-calcique dont le module d’Young est connu. Cet
essai permet d’évaluer la déformation de la colonne. Cette déformation est ensuite soustraite lors des
essais suivants. Deux essais ont été réalisés, le premier sur une éprouvette de verre x = 0,20 et le
deuxieme sur la vitrocéramique possédant une couche cristalline de = 80 pm.

On utilise le principe de superposition pour déterminer le module d’Young de la couche
cristallisée, Ecrist, d’apres ces deux essais. On suppose alors que ’essai sur la vitrocéramique revient
a réaliser deux essais distincts, 1’un sur la matrice, I’autre sur la couche cristalline, de telle sorte que,
soit F la force et f la fléche, Fyiwo = Fcouche T Fmatrice €t fvitro = feouche = fmatrice. D’apreés 1’équation (3.20)
on a donc (3.22) :

L3(F.; —-F .
Ecouche — (Fvitro—Fmatrice) (322)

48fvitro (Ivitro _Imatrice)

Sur la Figure 3.49 sont données les courbes expérimentales (corrigées de la raideur de la
machine) obtenues lors de ces essais. Sur le Tableau 3.7 sont donnés les modules d’Young calculés
pour le verre et la vitrocéramique en utilisant I’équation (3.22).

20 7
i Vitrocéramiques
16 1
z127 \Matrice
=
L .
g 0,8 vitreuse
0,4 -
0,0 - .
0,0 2,0 4,0 6,0 8,0 10,0

Fléche (um)
Figure 3.49 : Courbes effort — fleche pour : L’essai sur le verre (bleue) ; I’essai sur la vitrocéramique
cristallisée (rouge).

Tableau 3.6 : Module d’Young calculés d’apres les essais de flexion 3 points sur la matrice
vitreuse, la vitrocéramique et la couche cristalline.

‘ Vitro Matrice Couche

Module

d'Young (GPa) | 94,8 88,4 118,2
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La valeur du module d’Young obtenue pour la matrice vitreuse est de 92,7 GPa. La valeur
moyenne obtenue par les trois méthodes utilisées précédemment (USE, RFDA et Indentation) (Figure
2.52) est de 83,2 GPa. Il existe donc un écart de = 10 % avec les méthodes utilisées précédemment.
Toutefois, 1’écart n’est que de 6 % avec la valeur obtenue par indentation. On peut donc attribuer
cette différence aux erreurs de mesures et écarts pouvant exister dans la composition vitreuse du verre
(entre différents batchs).

La vitrocéramique présente une valeur supérieure a celle de la matrice vitreuse. La couche
cristalline permet donc de rigidifier le matériau. En utilisant le principe de superposition, 1’équation
(3.20) nous permet de déterminer une valeur de module d’Young pour la couche cristalline, celui-ci
serait de 118,2 GPa, soit 34 % plus haut que la valeur déterminée pour la matrice vitreuse.

Si I’on compare cette valeur de 118,2 GPa a la valeur de module d”Young obtenue par USE sur
la matrice vitreuse (Figure 2.18) on trouve une augmentation de ’ordre de 45 %. Les essais
d’indentation sur la couche cristallisée ont permis d’estimer une augmentation du module d’Young
de I’ordre de 58 % lors d’un faible chargement (100 mN) (Figure 3.45). On trouve donc des valeurs
dans le méme ordre de grandeur.

D’autres auteurs ont proposé des valeurs de module d’Young pour des nanocristaux de fresnoite
dans des vitrocéramiques homogeénes de composition 40 BaO — 20 TiO, — 40 SiO> [43]. En utilisant
une loi des mélanges ils estiment le module d’Young de ces cristaux a 125 GPa, soit 56 % de la valeur
de la matrice. Les résultats obtenus ici sont donc proches et permettent d’estimer la rigidité de la
fresnoite Ba>TiSi120s.

3.6. Influence des matiéres premiéres
3.6.1. Premiéres observations

Lors de la fabrication de verres et vitrocéramiques, les matiéres premieres sont d’une
importance capitale, au cours de ces travaux, deux types de silices différentes furent utilisées (Tableau
3.7), il apparut que I'utilisation de 1’une ou de 1’autre changeait drastiquement le verre, notamment
sa couleur et ses mécanismes de cristallisation.

Tableau 3.7 : Caractéristiques des deux silices utilisées.

Type SiO2 | Fabricant Chimie Morphologie Taille Pureté Impuretés

Granulés 0,85-4,75
vitreux Sigma-Aldrich  Verre Granulés mm 99,9% métalliques
Poudre de

quartz Sigma-Aldrich  Quartz Poudre 0,5-10um 99,0% Inconnues

%L -
E 9

: Granules vitreux

Figure 3.50 : Comparaison de l’aspect du verre x = 0,20 réalisé avec deux silices différentes
(I’épaisseur des échantillons est similaire, =~ 25 mm £ 1 mm).

La différence fut remarquée la premicre fois durant la coulée, malgré le fait que le traitement
thermique fusion-coulée soit similaire, I’apparence des verres était tres différente (Figure 3.50), le
verre €élaboré a partir de granulés vitreux est bien plus brun que le verre élaboré a partir de la poudre
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de quartz. Lors de I’analyse de ces verres en RFDA, on remarque alors un comportement trés différent
a la cristallisation (Figure 3.51).

105

100
95
90
85
80
75
70
65
60 - : : : ; ' ' ' ' ; ' ' ' ' ; ' ' ' ' i

2 22 42 62 82
Temps (heures)

Figure 3.51 : Comparaison analyses RFDA de verres réalisés avec deux poudres de silice différentes,

la température est augmentée a 10 °C/min, puis maintenue a 800 °C a partir de 1 heure 20 minutes,

la température est alors maintenue a 800 °C.

» SiO2 : Granulés vitreux

« SiO2 : Poudre de quartz

Module d'Young, E (GPa)

Le module d’Young a alors été calculé d’apres la procédure décrite dans le paragraphe (§ 2.4.2).
Pour les deux verres la valeur du module d’élasticité a température ambiante est trés proche,
respectivement 85,0 GPa et 86,0 GPa pour le verre a base de quartz et de granulés vitreux. La
température a été augmentée jusqu’a une température potentielle de cristallisation, 800 °C, a une
vitesse de 10 °C/min. La température a alors ¢ét¢ maintenue a 800 °C.

Lorsque la Tg est dépassée et que la température de traitement thermique est atteinte, 800 °C,
la température est maintenue pendant plusieurs dizaines d’heures. L’évolution du module d’¢élasticité
est alors tres différente entre les deux matériaux. Dans le cas du verre réalisé avec la poudre de quartz,
le module croit linéairement et trés lentement (1’augmentation du module est de 3,3 % soit de 64,1 a
66,2 GPa).

Dans la méme période, le module d’Young du verre a base de granulés vitreux passe de 64,3 a
98,4 GPa, soit une augmentation de 53,0 %. En revanche son évolution n’est pas linéaire et la valeur
de 98,4 GPa est une valeur palier.

Pour le verre a base de quartz, ’augmentation du module est bien plus importante lorsque la
température est abaissée et le module atteint une valeur de 84,9 GPa, tres proche de la valeur initiale,
(99,8 %). De plus, I’aspect des verres apres le traitement est bien différent (Figure 3.52).

Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glass Glass b
lass Glass

5 - lass Glass Glass

o s lass Glass Glass

% ng» S m lass Glass Glass 4 om

. Glass (Glass Giass Giass Giass wiass Glass Glass - e — - /255

A e R TS

Figure 3.52 : Comparaison de [’aspect des éprouvettes apres traitement thermique a 800 °C, du verre
a base de quartz (a) et de granulés vitreux (b). L’épaisseur des éprouvettes est =~ 5 mm.

Ces résultats laissent penser que les mécanismes et la cinétique de cristallisation sont tres
différents entre ces deux verres, alors que celui a base de silice vitreuse semble avoir cristallisé
complétement, celui a base de quartz ne présente pas de changement d’aspect.
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Une analyse DRX (Figure 3.53) réalisée sur ces deux massifs montre alors que ceux-ci
présentent tous deux des signes de cristallisation. D’apres les résultats d’analyse aux rayons X, les
deux échantillons présentent des spectres caractéristiques de la Fresnoite. L’échantillon a base de
silice vitreuse ne présente pas d’orientation particuliére, 1’intensité relative des pics est assez proche
de celle de la fiche ICDD de la fresnoite Ba>TiSi2Os.

r SiO, : Poudre de quartz
_E \"L*—A—JM_,‘..A_AM/\LA P\ PP SRR

g: SiO, : Granulés vitreux
I e A NN
- -
g Fresnoite (ICDD) |
- :||||:|||||| :l:ll:::n::l:l:n :lllll J::::In:::::::::::
0 10 20 30 40 50 60 70 80
26 (°)

Figure 3.53 : Analyses DRX sur les verres a base des deux silices différentes, comparés avec les pics
de la fresnoite (ICDD : Ba>TiSi>Os).

En revanche, 1’échantillon a base de silice sous forme de quartz présente une orientation
favorisée dans la direction [001] puisque les pics correspondants aux indices hlk (001), (002) et (003)
sont plus intenses que dans la fresnoite ICDD. Ceci concorde avec une cristallisation favorisée en
surface, comme vu précédemment (§ 2.4.2).

3.6.2.  Analyse thermique

Les deux verres ont ensuite été analysés thermiquement (DSC). Pour chaque verre, une analyse
thermique a été effectuée sur différentes morphologies (<20 pm ; 50 — 100 pm ; 100 — 200 um, 1
mm — 3 mm). 50 mg =+ 5 mg ont été introduits dans un creuset en platine et la température fut
augmentée de 10 °C/min jusqu’a une température supérieure a celle du pic de cristallisation, 1100 °C.
La Figure 3.54 représente ces courbes DSC pour les deux verres.

<20 um

~50-100 um

\".100 - 200 ym
~ o’ %

- Poudre de
T quartz

DSC (u.a)

0 100 ym
PR N 00-200 ym  Bulk

Wo-oun B |

750 800 850 900 950 1000 1050
Température (°C)

Figure 3.54 : Comparaison analyses DSC de verres réalisés avec deux poudres de silice différentes

(10 °C/min).

£ Granulés
r vitreux
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Pour I’ensemble des analyses, la température de transition vitreuse est trés proche (<3 °C de
différence), respectivement 756,5 °C et 755,3 °C pour les échantillons pulvérisés du verre a base de
poudre de quartz et de granulés vitreux. Dans les deux cas, 1’allure du pic de cristallisation varie avec
la taille des grains. Ceci suggere que dans les deux cas, il y a cristallisation en surface en accord avec
les conclusions tirées précédemment (§ 3.2.1). Le plus étonnant est qu’il y ait peu de différences entre

les courbes DSC pour I’'un ou I’autre verre alors qu’ils présentent un comportement différent en
RFDA (Figure 3.51).

3.6.3.  Analyse structurale

Des analyses Raman furent effectuées sur les deux verres et comparées sur la Figure 3.55. On
remarque qu’il existe un trés 1éger écart au niveau du pic a 870 cm™ et au niveau du pic 4 1080 cm.
Pour rappel, ces bandes sont respectivement liées au Ti[V] et au Q3 de SiO,. Toutefois, la différence
d’absorption des deux verres (différences de couleur) peut également avoir une influence sur
I’intensité de ces spectres, si c’était le cas, alors le spectre du verre base de SiO; vitreux aurait
tendance a avoir des bandes moins intenses, ce qui est le cas ici. Une autre technique est donc
nécessaire pour conclure, une analyse de composition par EDS (Tableau 3.8). Ces analyses ont été
effectuées sur les verres (Tableau 3.8) et sur la matiére premiere (Figure 3.57).

—— Si0O2 : Granulés vitreux
----- SiO2 : Poudre de quartz

Intensité (u.a.)

150 350 550 750 950 1150
Déplacement Raman (cm")
Figure 3.55 : Comparaison spectre Raman normalisés de verres réalisés avec deux silices différentes.

Ces analyses EDS ont été effectuées dans le volume d’échantillons des deux différents
matériaux, pour chaque matériau, 3 analyses ont été effectuées sur des sites différents, les
valeurs « composition théorique » indiquent la moyenne de ces analyses. Pour chaque composé,
I’erreur moyenne quadratique est calculée (RMSE).

Les pourcentages molaires obtenus pour les différents composés sont trés proches de ceux
attendus « composition théorique », puisque la moyenne des RMSE est de 0,6. La Figure 3.56 donne
les spectres EDS obtenus pour ces deux verres. La Figure 3.57 quant a elle donne les courbes de
I’analyse EDS effectuée sur la mati¢re premicre, la silice de départ.

Tableau 3.8 : Comparaison résultats EDS de verres obtenue depuis les deux verres réalisés avec les
deux poudres de silice différentes (Yomol.).

SiO; : Particules SiO; : Poudre de
vitreuses quartz
Composition| composition RMSE | Composition RMSE
théorique
BaO 30,0 % 29,2 % 0,0 % 291 % 0,2%
TiO, 20,0 % 21,1 % 1,5 % 21,9 % 1,0 %
SiO, 50,0 % 49,6 % 0,7 % 49,0 % 0,4 %
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Poudre de Quartz

Ba Ba

Granulés Vitreux
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Tension d'accélération des électrons (u.a.)

Figure 3.56 : Comparaison des spectres EDS obtenus pour les deux verres.
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Figure 3.57 : Comparaison des spectres EDS obtenus pour les deux silices (matiere premiere).

On remarque sur la Figure 3.57 la présence d’un tres faible pic a gauche de celui de la silice,
celui-ci correspond a I’aluminium. Celui-ci est notamment visible sur la silice a base de poudre de
quartz. Lorsqu’on calcul les proportions molaires, celui-ci indique que dans cette poudre sont présents
0,35 %mol. d’aluminium pour 33,80 %mol. de silicium (le reste étant de 1’oxygene et du carbone).
Ce faible pourcentage d’impuretés pourrait étre 1’explication des observations précédentes (§ 2.6.1).

Cette étude met en lumiére un probléme bien connu des verriers mais peu discuté dans
littérature, I’influence des matieéres premicres. On a pu remarquer ici que le simple passage d’une
silice a une autre dans le choixdes mati¢res premiéres avaient des conséquences considérables sur les
propriétées du matériau, notamment sur la coloration et la dévitrification. Aussi, malgré un
comportement différent, les spectres Raman sont trés similaires, indiquant que la structure du réseau
vitreux est inchangée.

Ce serait la présence d’impuretés qui seraient responsables de ces différences entre les deux
matériaux. La précision de I’EDS ne permet pas de conclure convenablement sur la nature de ces
impuretés. Des analyses plus précises seraient nécessaires afin d’identifier clairement la composition
de ces impuretés.

Dans ce chapitre, c’est la silice a base de Quartz qui fut utilisée pour I’étude de la dévitrification
du verre.
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3.7. Conclusion

Apres avoir décidé d’¢étudier la cristallisation du verre 0,30BaO — 0,20TiO> — 0,50S10; (x =
0,20) des analyses DRX et DSC ont permis d’identifier la phase cristallisant aux alentours de 800 °C,
la fresnoite BaxT1S120s.

Des études par DSC ont ensuite permis de déterminer les courbes de nucléation/croissance et
de déterminer les mécanismes de cristallisation dans ce verre. Il apparut que la cristallisation de
surface fut majoritaire.

Apres avoir étudié la cinétique de cristallisation par microscopie optique et analyse Raman, un
traitement par ultrasons a été utilis€é avec succés pour orienter la croissance cristalline. Des
vitrocéramiques transparentes avec des cristaux orientés de fresnoite sur une couche épaisse de 200
um ont pu étre élaborées.

Les propriétés mécaniques de ces matériaux composites ont été étudiées par indentation et
flexion 3 point et il apparut que la présence d’une couche cristalline en surface augmente les
propriétés élastiques du matériau de ’ordre de 25 a 50 % selon la taille de la couche cristallisée.
Aussi, ces résultats ont permis d’estimer le module d’élasticité de la fresnoite Ba,TiSi,Og entre 118
et 132 GPa. Ce qui confirme la valeur de 125 GPa déterminée par de précédents auteurs [43].

Finalement, il fut mis en évidence I’importance des maticres premicres dans la synthése de
verre. Ainsi, le simple fait de changer de silice et de passer d’une silice pure a 99,9 % a une a 99 %
changeait drastiquement le comportement a la cristallisation. Aucun changement ne fut perceptible
lors de I’étude par EDS, DSC et Raman du verre. Une analyse plus précise de la composition des
matieres premieres permettrait d’identifier la nature de ces impuretés.
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Chapitre 4

Dans ce chapitre, nous commencerons par aborder des généralités électriques ainsi que le
principe de la spectroscopie d’impédance, une méthode efficace pour déterminer la conductivité
d’un verre en température. Cette technique sera ensuite utilisée pour déterminer les propriétés
¢lectriques des différentes nuances de verres synthétisées précédemment (§ 2.1.1). Les analyses du
chapitre 2 sur la structure de ces verres nous permettront d’interpréter les résultats de spectroscopie
d’impédance. Nous évaluerons également la constante diélectrique de ces matériaux.

Aussi, nous évaluerons le caractére piézoélectrique de la vitrocéramique synthétisée au
chapitre 3, par impédancemetre et ds3-metre.

La derniére partie sera consacrée a 1’étude d’un champ électrique sur la viscosité du
verre. Nous ferons d’abord 1’état de 1’art des phénomeénes liant viscosité d’un verre a un champ
¢lectrique puis nous nous intéresserons plus précisément a 1’effet d’un champ électrique sur la
viscosité du verre. Pour ces expériences, ’appareil de fluage utilis¢ dans le chapitre 2 (§ 2.3.3) a été
utilisé. Nous étudierons un effet récemment découvert [1], le ramollissement d’un verre sous champ
¢lectrique. Aprés avoir confirmé les résultats de ces précédents auteurs lors de 1’application d’un
champ DC, nous verrons que 1’effet d’un champ électrique AC peut étre d’autant plus prometteur en
termes de potentielles applications de ce phénomeéne. Finalement, nous évaluerons 1’effet d’un
champ électrique sur les propriétés élastiques d’un verre en température.

4.1. Généralités électriques
4.1.1.  Conductivité électrique

Lorsque I’on applique un champ électrique a un matériau, qu’il soit isolant (non-parfait) ou
non, celui-ci est traversé par un courant électrique. En effet, un courant électrique existe quand une
charge Q est transférée d’un point a un autre d’un matériau. Les porteurs de charges peuvent étre de
nature électronique ou ionique. L’intensité de courant I a I’instant t est définie comme (4.1) :

_dQ
=% 4.1)

Ou Q est la charge en Coulomb. Dans le cas d’un fil conducteur de section A, on peut
également définir I’intensité de courant d’aprés le vecteur densité de courant J tel que (4.2) :

|

= [*7.dS 4.2)

j=cE 4.3)

La constante ¢ est appelée conductivité ¢électrique, elle est liée a la nature du matériau et aux
conditions dans lesquelles il se trouve. On définit la résistivité p comme I’inverse de la conductivité.
La conductivité est exprimée en S.m™! et la résistivité en Q.m. Selon les matériaux, la conductivité
électrique peut atteindre des valeurs de 108 S.m™ a 1022 S.m™'. Lorsque 1’on applique une tension
continue a une éprouvette d’'un matériau isolant, celui-ci n’étant pas parfait, elle est traversée par un
courant que 1I’on peut mesurer. Dans un conducteur de longueur L et de section S, on définit la
résistance R comme (4.4) :

R=E (4.4)

Cette dernicre suit la loi d’Ohm et peut ainsi s’exprimer en fonction du courant I traversant
I’éprouvette (4.5).
R =U/I (4.5)
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4.1.2. Polarisation

Un moment dipolaire électrique est une répartition hétérogene de charges électriques telles
que le barycentre des charges positives ne coincide pas avec celui des charges négatives. En
appliquant un champ électrique a un matériau, il est possible de faire apparaitre des moments
dipolaires. On caractérise alors 1’état électrique du milieu par son moment dipolaire par unité de
volume, plus précisément, en tout point, par la densité de moment dipolaire aussi dit vecteur de

polarisation, P.

On distingue les molécules polaires des molécules non-polaires. Les molécules polaires sont
des molécules présentant un moment dipolaire électrique méme en 1’absence d’un champ électrique
extérieur. Pour les molécules non polaires, en 1’absence de champ ¢électrique extérieur, ces
molécules ne posseédent pas de moment dipolaire. Il suffit pour cela qu’elles possédent un centre de
symétrie : c’est le cas des molécules diatomiques constituées d’atomes identiques, des molécules
linéaires telles que CO», a symétrie tétragonale comme CH4 et CCls ou benzénique comme CgHe.

Sous I’application d’un champ électrique, plusieurs phénomenes de polarisation peuvent
intervenir dans un matériau : La polarisation électronique, la polarisation ionique (aussi dite
atomique) et enfin la polarisation par orientation (aussi dite dipolaire). On pourra aussi mentionner
la polarisation interfaciale qui opére a 1’échelle macroscopique.

Soit I’action d’un champ extérieur E et D Pexcitation ¢lectrique, aussi appelée vecteur de
déplacement ou champ Coulombien, P peut s’exprimer tel que (4.5) :

D=¢E+P (4.5)

Ou g est la permittivité du vide. Dans le cas d’un champ électrique appliqué suffisamment
faible ou si le diélectrique est isotrope, la polarisation suit la loi suivante (4.6) :

P = go)E (4.6)

Ou x est une constante nommeée susceptibilité diélectrique. Le produit €.€5 = €, ou & est la
constante diélectrique, est alors nommé permittivité, et est défini de telle sorte que (4.7) :

D =¢E 4.7)

Alors dans le cas d’une densité, d, de particules identiques de masse molaire M on peut

montrer que (4.8) :
er—1M l
etz d =3 NA(I (4.8)

Cette formule est connue sous le nom de formule de Clausius-Mossotti et est une relation
entre la polarisabilit¢ microscopique o d'un milieu diélectrique et sa constante diélectrique
macroscopique &. Dans le cas d’un diélectrique parfait, la constante diélectrique se définit comme
le rapport entre la capacité d’un systeme d’¢lectrodes immergées dans le milieu diélectrique, C, et la
capacité de la méme configuration d’¢lectrodes dans le vide Co (4.9) :

C
&= o (4.9)
Soit en complexe : & = & —jg’ (4.10)
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Lorsqu’un champ électrique extérieur est appliqué a un matériau diélectrique, les dipoles vont
s’aligner avec ce champ. Si ’orientation du champ est alors variable (champ alternatif), les dipdles
vont suivre cette orientation variable. Cependant, cela ne se fait pas de maniére instantanée, un
certain temps, dit temps de relaxation di€lectrique, est nécessaire. Si la période d’oscillation du
champ électrique est plus faible que le temps de relaxation du type de polarisation considéré, ce
mécanisme de polarisation ne suivra plus la variation d’orientation du champ, et sa contribution a la
polarisation globale du diélectrique va diminuer (Figure 4.1).

Interfacial and
space charge

Orientational,
Dipolar

\ lonic
ot Electronic
S\ A~

| l 1 l | I | | |
10 I 102 10 100 108 1010 1012 10 106

Radio Infrared Ultraviolet light

Figure 4.1 : Variation de la constante diélectrique complexe en fonction de la fréquence.

Lorsque la fréquence va augmenter, chaque mécanisme de polarisation va tour a tour ne plus
suivre cette dernicre, la constante diélectrique va alors diminuer. Les mécanismes de polarisation
ionique et €lectroniques peuvent tout deux étre percues comme un oscillateur harmonique, pouvant
ainsi entrer en résonance. On observe alors un pic sur le diagramme ¢,." = f(fréquence),
correspondant aux modes ionique et €lectroniques. On observe également une chute en constante
di¢lectrique a la suite de ces fréquences de résonance. Ceux-ci correspondent au déphasage du
systéme entrainant une réponse en antiphase du mécanisme considére.

A fréquence plus ¢€levée, le systéme ne suit plus du tout le champ électrique et le mécanisme
cesse de contribuer a la polarisation globale du matériau. Les pics de &, correspondent quand a eux
a une augmentation des pertes diélectriques autour de ces fréquences.

Ces dernicres sont en effet particulierement élevées aux alentours des fréquences de
résonance et de relaxation des différents mécanismes de polarisation. Le retard de la polarisation sur
le champ électrique est la cause de ce phénomene. Pour résumer, les effets liés a I’application d’un
champ électrique a un matériau diélectrique ont lieu a plusieurs échelles :

- Macroscopique, c’est le cas de la polarisation interfaciale, mais aussi de la diffusion
atomique ou ionique.

- Moléculaire, c’est le cas de la polarisation d’orientation.

- Atomique, c’est le cas de la polarisation atomique

- Subatomique, c’est le cas de la polarisation électronique

A ces différentes échelles et si la fréquence est suffisamment faible, le champ électrique a
pour effet de polariser le matériau mais aussi d’engendrer de la diffusion d’espece (atomique,
ionique ou ¢€lectronique). Ces phénomenes de polarisation et diffusion engendrent des pertes dites
diélectriques, qui résultent en une augmentation de la température du matériau.
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4.1.3.  Propriétés di¢lectriques des verres

Dans les verres conducteurs ioniques a toujours lieu conduction DC et relaxation diélectrique.
Ces phénomenes sont corrélés mais leur relation n’a pas ¢ét¢ démontrée dépendante de la
composition [2]. Dans la plupart des verres, la conduction ionique est un phénomene
thermiquement activé et la conduction DC suit une loi arrhénienne du type (4.11) :

EaDC
opcT = opexp (— kBT> 4.11)

Ou oo est un facteur pré-exponentiel, ks la constante de Boltzmann, E,°¢ 1’énergie
d’activation pour la conduction DC. Lorsque les ions sont responsables de la conduction I’énergie
d’activation varie entre 50 kJ/mol (0,52 eV) et 146 kJ/mol (1,52 eV). Le terme go dans I’équation
(4.11) s’exprime telle que (4.12) [3] :

_ FZVO 2

0o =% 1°n (4.12)
O vy est la fréquence de vibration (= 10'* Hz), 1 la distance moyenne de saut cationique, n la

concentration en alcalins (cations), R la constante des gaz parfaits et F la constante de Faraday.

L’énergie d’activation des phénoménes de relaxation diélectriques peut étre obtenue d’aprés

I’équation (4.13) [4] :

f="fexp (— ii%) (4.13)

Ou f est la fréquence du champ électrique, £ un facteur pré-exponentiel, E.M 1’énergie
d’activation pour les pertes diélectriques. La conduction DC dans la plupart des verres suit la loi
empirique décrite par la relation de Barton-Nakijima-Namikawa (BNN) (4.14) [5] :

Opc = pEplewyy, (4.14)

Ou Ag est le changement de permittivité, om est la fréquence du pic de perte, p un facteur de
corrélation. Cette équation implique que E."¢ et Eo™ soient égaux [6]. Cette derniére remarque tient
du fait que la conduction DC et la relaxation diélectrique a basse fréquence proviennent le plus
souvent du méme processus de diffusion pour des porteurs de charges similaires.

Ainsi, étudier les énergies d’activation pour la conduction DC et la relaxation diélectrique
peut apporter des informations quant a la structure du verre. Pour de nombreux systémes vitreux, il
fut montré que la constante diélectrique croit avec la température [7] [8] [9] [10] [11]. Ceci est
généralement dii & une diminution des énergies de liaisons, ayant pour conséquence deux
phénomenes opposés :

- Une augmentation de 1’agitation thermique qui a pour conséquence de réduire la constante
di¢lectrique en favorisant [’orientation aléatoire des dipdles au dépend de la polarisation
d’orientation.

- La réduction des interactions moléculaires facilitant le mouvement des molécules et atomes,
et donc la polarisation d’orientation.

A faible température, les contributions ioniques et électroniques a la polarisabilité totale sont
faibles, lorsque la température augmente elles augmentent. La constante di€lectrique dépend
¢galement fortement de la composition du verre. Parmi les verres utilisés pour leurs propriétés
diélectriques, on trouve de nombreuses compositions avec des métaux de transitions (Vanadium
[12], Bismuth [13], Nobium [14], Titane [15]...).

La constante di¢lectrique a 1 MHz peut €tre aussi haute que 33,5 pour des verres types SiO> -
Li2O - Nb2Os [16]. La constante diélectrique a température ambiante et 1 MHz est respectivement
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aux alentours de 3,8, 4,6 et 7,3 pour la silice vitreuse, les verres boro-silicatés et verre silico-sodo-
calciques [17].

4.1.4. Spectroscopie d’impédance

La relation précédente (4.5) est limitée aux circuits a un seul €lément, une résistance idéale, ce
qui signifie que les hypothéses suivantes sont faites :

- Le circuit suit la lo1 d’Ohm pour toutes les gammes de courant et de tension.

- La valeur de la résistance est indépendante de la fréquence.

- Le courant alternatif et la tension associée sont en phase.

Ces hypothéses sont cependant trés grossieres et en réalit¢ les matériaux résistifs se
comportent de manicre trés différente. C’est ici que le concept d’impédance est introduit. A la
maniere de la résistance, I’impédance mesure la capacité d’un circuit a résister au flux de charges
¢lectriques a travers un élément, sans que les hypothéses ci-dessus soient faites.

On définit alors I'impédance, Z, comme le nombre complexe qui relie la tension complexe, U,
et ’intensité complexe, I, aux bornes de 1’élément considéré (4.15).

Z2=U/1 (4.15)

La spectroscopie d’impédance consiste donc a imposer une tension alternative, Ui, a un
¢lément et a mesurer sa réponse en courant I;. Le signal imposé peut donc étre décrit tel que (4.16) :

U, = Ugsin(wt) (4.16)

Ou U est le potentiel au temps t, Up ’amplitude du signal, o la fréquence angulaire. La
relation entre la fréquence angulaire et la fréquence est (4.17) :

w = 2mf (4.17)

Pour un systéme linéaire, la réponse en courant, I, est déphasée de @ et possede une
amplitude Iy différente telle que (4.18) :

[, = Iy sin (ot + ) (4.18)
Alors Z = U/l; = Zj sin(wt) /sin(wt + ) (4.19)
Soit en complexe : Z="7yexp (j) = Zy(cosd + jsin P) (4.20)

Une maniere de représenter cette impédance est le diagramme de Nyquist, c'est-a-dire
représenter la partie complexe de I’équation (4.20) en fonction de sa partie réelle. Pour une
fréquence donnée la longueur de la fléche représente le module de Z, |Z| et ’angle qu’elle forme
avec I’axe des abscisses représente 1’angle de phase, arg(Z).

Le diagramme de Nyquist offre une vue rapide de 1’évolution des données et il est possible
d’en tirer des conclusions aussi bien qualitatives que quantitatives. L’inconvénient principal de cette
représentation est qu’elle ne fait pas apparaitre la valeur de fréquence mesurée pour chaque point.

La forme du diagramme de Nyquist peut nous apporter des informations essentielles a la
compréhension des phénoménes qui controlent la conduction. Ainsi, en déterminant un systeme
¢lectrique équivalent, on peut d’une part comprendre le comportement de I’échantillon et d’autre
part caractériser ses propriétés €lectriques.
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La forme du diagramme de Nyquist la plus simple est un arc de cercle centré sur 1’axe des
abscisses (Figure 4.2). C’est le comportement le plus basique, celui d’un matériau homogéne. Le
circuit équivalent est alors celui d’un circuit RC paralléle.

©
T T~
S
E
|z|
9
/ Re(Z) N
=m0 o=0
Figure 4.2 : Diagramme de Nyquist pour un circuit RC paralléle.
Pour un tel circuit on a (4.21) :
1 1 1
2= T (4.21)
1 R
7= = (4.22)

Z+wC  1+HwRC

En multipliant le numérateur et le dénominateur par le conjugué du dénominateur on obtient
(4.23):

_ R-jwR:C
"~ 1+(wRC)? (4.23)
Soit sous la forme Z = Z' —jZ" :
= 2 (4.24)
1+(wRC)? ' 1+(wRC)?
, . R)? "2 R\?
On peut alors écrire (4.25) : (Z — E) +7Z = (E) (4.25)

Ce qui correspond dans le plan complexe a un cercle centré en R/2 de rayon R/2. D’aprées
(4.25), 'impédance tend vers la résistance intrinséque du matériau, R, lorsque la fréquence tend
vers 0 et vers 0 lorsque la fréquence tend vers 1’infini. Aussi, on peut déterminer la capacité, C,
d’apres I’équation (4.26) :

fo, = 1/(2nRC) (4.26)

Ou fy est la fréquence de relaxation, c’est-a-dire la fréquence pour laquelle Im(Z) est
maximale. Ainsi si la réponse du matériau correspond a celle d’un circuit RC, la représentation de
Nyquist nous permet d’avoir une lecture quantitative de la résistance et de la capacité de
I’éprouvette.
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Le diagramme de Nyquist offre une lecture qualitative efficace et rapide du comportement
di¢lectrique du matériau. De sa forme on peut déduire le type de circuit équivalent qui correspond
au comportement du matériau. Pour une céramique par exemple, le diagramme de Nyquist n’est pas
compos¢ d’un mais de plusieurs arcs de cercle, chacun correspondant aux différents types de
conductivité potentiels (intergranulaire ou au joints de grains).

Il est donc également possible de déterminer la présence de cristaux dans une matrice vitreuse
en ¢étudiant la forme du diagramme de Nyquist. Le dispositif d’IS utilisé ici (Figure 4.3) est
composé de :

- Un analyseur d’impédance (HP 4284A Impedance analyser),

- Un poste de travail avec le logiciel Zview v.2.6b,

- Un systéme d’électrodes,

- Un four cylindrique,

- Un systéme de refroidissement hydraulique.

Les éprouvettes sont des disques de diameétre de 10 mm et d’épaisseur 1 mm. Afin d’avoir que
le contact électrique satisfaisant, il est nécessaire de disposer une encre de platine sur les faces
paralléles de I’éprouvette.

Couvercle
supérieur du four

Fil platine (électrode
supérieure)a l'intérieur
d'un tube en alumine

Electrode
inférieure
. Eprouvette recouverte
d’'une encre platine
Four

Figure 4.3 : Photographie du dispositif de spectroscopie d’impédance.

Une fois I’encre de platine appliquée les éprouvettes sont mises en température afin
d’éliminer les résidus organiques de I’encre et de fritter le platine. Le frittage de 1’encre de platine
doit s’effectuer a la température maximale atteinte lors de I’analyse spectroscopique. En effet, s’il
est effectué a une température plus basse, alors lors de I’expérience ’encre frittera lorsque la
température sera supérieure a celle du préfrittage. Ceci aura pour conséquence de parasiter les
mesures.

11 faut cependant également éviter d’effectuer un préfrittage a température trop élevée (> Tg)
car celui-ci pourrait alors modifier les propriétés du verre (possibilité de début de cristallisation).

Dans le cas présent, le préfrittage a été effectué¢ jusqu’a 770 °C. Pour autant, les mesures ont
¢été effectuée jusqu’a une température de 800 °C. Il faut donc étre conscient que les résultats des
mesures pour des températures entre 770 °C et 800 °C doivent étre prises avec précautions.
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4.2, Propriétés électriques et piézoélectriques des verres et vitrocéramiques BTS
4.2.1. Détermination du type de conductivité

Des éprouvettes cylindriques (diametre 10 mm ; épaisseur 1 mm) ont été recouvertes d’une
pate de platine et installées dans le dispositif de spectroscopie d’impédance décrit précédemment (§
4.1.1). L’analyse a ensuite été conduite de 100 Hz a 1 MHz avec une montée en température de 2
°C/min jusqu’a 800 °C. Une mesure a été faite tous les 10 °C. Il est possible d’analyser les données
avec 4 formalismes différentes : Impédance complexe Z = Re(Z)-jIm(Z) ; Admittance complexe Y
= (Z)"'; Module complexe M = joCoZ et permittivité & = (joCoZ) . ® et Co sont respectivement la
fréquence angulaire et la capacitance. Ici il fut choisi de travailler avec I’impédance complexe dont
Re(Z) et Im(Z) sont respectivement la partie réelle et la partie imaginaire. L’ensemble des verres
ont été étudiés par spectroscopie d’impédance, sur la Figure 4.4 sont représentées les parties
imaginaires en fonction des parties réelles obtenues pour 4 des 7 verres (x = 0, 0,10, 0,20 ; 0,30).
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Figure 4.4 : Diagramme de Nyquist (Im(Z) en fonction de Re(Z)) pour différentes températures et
pour différentes nuances (x =0, 0,10, 0,20 ; 0,30). Valeurs en Q.

A trop basse température, la mesure est tres bruitée, 1’intensité est trop faible si bien qu’a lieu
une dispersion des résultats. La forme en demi-cercle de ces résultats peut se comparer a celle d’un
circuit RC. Ceci indique qu’une phase homogeéne est responsable de la conduction, toutefois, il est
possible qu’il y ait différents porteurs de charges.

La résistance s’obtient en prenant I’intersection de la partie droite (basses fréquences) du
demi-cercle avec I’axe de I’'impédance réelle. Au dessous de 600 °C il est difficile d’obtenir une
mesure correcte de la résistance du matériau. La taille de ces arcs de cercle évolue avec la
température, la résistance diminue, signe que la conductivit¢ du matériau augmente lorsque la
température est plus élevée. L’évolution des propriétés avec la composition du verre est discutée
plus loin (§ 4.2.2).
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Figure 4.5 : Variation de la partie réelle de 'impédance, Re(Z) avec la fréquence, f (Hz), pour
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différentes nuances (x = 0,00, 0,10 ; 0,20 ; 0,30). Valeurs en Q.
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Comme nous 1’avons vu précédemment (§ 4.1.4), plusieurs données sont extractibles des ces
analyses et concernant la résistivité et la relaxation diélectrique de ces matériaux. Toutefois, avant
de discuter ces résultats et de les lier a la structure des verres (§ 4.2.2), il est nécessaire de
déterminer 1’origine des phénomenes électriques ayant lieu dans le verre. La premiére question a
laquelle nous souhaitons répondre est donc : Quelle est la nature des porteurs de charges ?

La conduction peut étre ionique ou électronique. Dans ces verres se trouve le titane, métal de
transition. En existant sous différents états d’oxydation au sein de ces verres (Ti*" et Ti’") les
atomes de titane peuvent étre a 1’origine de sauts d’électrons (entres des atomes de titane d’états
d’oxydation différents). Si c’était le cas alors 1’augmentation du titane aurait certainement pour
conséquence de diminuer la résistivité.

Il se pourrait également que la conduction soit ionique. Certains auteurs ont conclu que la
conduction était ionique dans des verres de compositions trés proches 40BaO — 20TiO2 — 40Si0»
[18]. Le barium serait alors probablement responsable de la conduction.

Les Figure 4.5 etFigure 4.6 montrent d’autres représentations des mesures sur ces 4 verres,
respectivement I’évolution des parties réelles et imaginaires en fonction de la fréquence. On y
observe une augmentation de la fréquence de relaxation, fo, avec la température, pour 1I’ensemble
des verres ¢étudiés. La fréquence de relaxation se lit comme la fréquence pour laquelle la partie
imaginaire est maximale. La fréquence de relaxation est trop basse pour que la conduction soit
simplement électronique, en effet, une conduction électronique suggere une fréquence de relaxation
plus ¢élevée (> 1 MHz). La Figure 4.7 donne I’évolution des parties réelles et imaginaires de
I’impédance comparées a une modélisation par un circuit RC, pour le verre x = 0,20 a 800 °C.

2E+5

1E+5

Im(Z) & Re(2)

1E+0 oy o
1E+2 1E+3 1E+4 1E+5 1E+6
Fréquence (Hz)

Figure 4.7 : Variation des parties réelle & imaginaire de l'impédance du verre x = 0,20 en fonction
de la fréquence (rouge), modele d’un circuit RC parallele (noire).Valeurs en Q. A 800 °C.

La concordance entre ces courbes (Figure 4.7) est telle qu’on peut affirmer que le
comportement du verre est bien comparable a celui d’un circuit RC parallele. Un léger écart avec le
diagramme d’un solide conducteur parfait indique tout de méme qu’il existe une relaxation
di¢lectrique. Le pic de la partie imaginaire est en effet plus large et moins haut que celui du circuit
RC parall¢le.

La partie imaginaire (Figure 4.6) est symétrique et centrée sur la fréquence de relaxation. La
symétrie de ce pic indique qu’un seul processus de relaxation a lieu. Le pic de fréquence peut en
effet donner des informations sur le temps de relaxation moyen pour le champ électrique. Le fait
que ce pic soit large indique une dispersion des temps de relaxation de tous les porteurs de charges
présent dans le matériau. Ainsi, la comparaison de la forme de ce pic (et notamment sa largeur)
pour les différentes compositions vitreuses peut aider a déterminer la nature des porteurs de
charges. La Figure 4.8 représente les diagrammes réels (c) et imaginaires (a) de tous les verres
¢tudiés a une température normalisée (0,97 Tg), ainsi que les diagrammes complexes normalisés par
la valeur maximum du pic de relaxation (b).

143



Chapitre 4

2E+6 - © 0,00
o F° a 0005
20,10
©0,15
20,20
@ 0,25
m (0,30

=X

1E+6 -
1E+6 -

[coiLl

1E+6 -

—~~

N gE+5 -

S
6E+5 A

4E+5 A

o

2E+5 -

[ 2

OE+0 i —
1E-2 1E-1 1E+0 1E+1 1E+2

1,0
0,9
0,8
0,7

508

€05
0,4
0,3

o < X3 7Y
0,0 FREY | —
1E-2 1E-1 1E+0 1E+1 1E+2
f/f, (Hz)

1E-2 1E-1 1E+0 1E+1 1E+2
/f, (Hz)
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Sur ces diagrammes la largeur du pic ne varie pas avec la composition. Ceci indique que la
nature des porteurs de charges est la méme pour les différentes compositions vitreuses.

Etant donné que ceci est vrai aussi bien pour le verre 0,30BaO — 0,70Si02 que pour le verre
0,30BaO - 0,20TiO2 — 0,50S102 on peut en conclure que le titane ne participe pas directement a la
conduction dans ces verres. Ceci ajouté au fait que la fréquence de relaxation est de 1’ordre de 10
kHz laisse penser que la conduction par sauts d’¢lectrons est ici négligeable. Le plus probable est
donc le barium soit 1’espece principalement responsable de la conduction, comme I’ont remarqué de
précédents auteurs pour des verres du systeme BTS [18].

4.2.2. Influence de la structure sur la conductivité

Maintenant que nous connaissons l’espéce responsable de la conduction dans ces verres
(barium cationique), nous allons étudier quantitativement leur conductivité. Connaissant les
dimensions de chaque éprouvette, il est possible de calculer la résistivité correspondante, pour
chaque nuance (équations 4.24 & 4.25). Sur la Figure 4.9 est représentée 1’évolution de la résistivité
avec la température pour les différents verres.
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Figure 4.9 : Résistivité, p, des différentes nuances en fonction de la température, comparées a la
littérature [17].

La résistivité est fortement dépendante de la température. Les verres ont des températures de
transition vitreuse différentes, afin de pouvoir mieux comparer les valeurs de résistivité celles-ci
sont tracées en fonction de T/Tg sur la Figure 4.10.
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Figure 4.10 : Résistivité, p, des différentes nuances en fonction de T/Tg.
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La résistivité aux alentours de Tg est de I’ordre de 135 kQ.m pour x = 0,00 tandis qu’elle est
aux alentours a 8 kQ.m pour x = 0,30 (par extrapolation). La résistivité de ces verres est ¢élevée et
ces verres peuvent étre considérés comme isolants. Certains matériaux vitreux ont des résistivités
bien plus faibles a Tg, de I’ordre de 10 Q.m pour un verre LiAlSiO4 [20]. La résistivité a 700 °C est
de ’ordre de 4.10° Q.m dans des verres 40 BaO — 60 SiO [21]. Comme on peut le voir sur les deux
figures précédentes, la résistivité est nettement plus importante quand x = [TiOz] est faible. Les
valeurs de résistivité sont proches de la littérature pour des verres TiO» — SiO», d’ailleurs, il fut
précédemment remarqué que le titane diminuait la résistivité du verre dans des titano-silicates [19].
On peut aussi représenter 1’évolution de la résistivité en fonction de la teneur en titane, pour une
température donnée (Figure 4.11).
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Figure 4.11 : Résistivité, p, en fonction de la teneur en x = [TiOz], pour différentes températures.
Les valeurs ont été inter ou extrapolées.

La résistivité diminue avec la teneur en titane, ceci est étonnant puisque les verres aux titanes
sont connus pour étre diélectriques (§ 4.1.3). On remarque sur la Figure 4.11 que la différence de
résistivité entre ces verres et d’autant plus faible que la température est ¢élevée et semble ainsi
converger vers une valeur limite. La résistivité est peu sensible a la température dans le cas des
verres a forte teneur en titane (x = 0,30) puisque celle-ci vaut respectivement 35,7 kQ.m et 8,7
kQ.m a 650 °C et 850 °C. A I’inverse, dans le cas du verre sans titane (x = 0,30) la résistivité vaut
respectivement 389,5 kQ.m et 29,6 kQ.m a 650 °C et 850 °C. Cette différence de sensibilit¢ a la
température est d’autant plus étonnante qu’il fut démontré au chapitre 2 que I’inverse se produisait
dans le cas des propriétés mécaniques puisque la viscosité et le module de cisaillement €taient plus
sensibles a la température dans le cas des verres a teneur élevée en titane (respectivement Figure
2.49 et Figure 2.43).

Si I’on considere les résultats obtenus au chapitre 2, et en supposant que le barium est le
porteur de charge responsable de la conduction, le fait que la résistivité soit décroissante avec la
teneur en titane peut paraitre contradictoire. En effet, précédemment nous avons montré que lorsque
la proportion de TiO> est plus importante dans ces verres, la densité d’empilement atomique (Figure
2.21), le nombre d’oxygeénes pontants par cation formateur de réseau (7ableau 2.2) et les valeurs de
coefficient de viscosité (pour une température donnée) (Figure 2.49) étaient plus importants. Ainsi,
la résistivité, due aux mouvements ioniques, diminue quand bien méme le réseau est davantage
réticulé et dense. Puisque la conduction est ionique on pourrait pourtant s’attendre a ce que
I’augmentation de ces parametres rende plus difficile la diffusion du barium.

La réponse réside peut-Etre dans 1’hypothése faite précédemment concernant la structure de
ces verres (§ 2.5.2). En effet, il fut suggéré au chapitre 2 que 1’augmentation de la teneur en titane
dans ces verres avait pour conséquence 1’apparition de chemins de barium au sein du verre. Ces
zones riches en barium favoriseraient la proximité des atomes de barium et donc faciliteraient les
sauts ioniques. En conséquence, lorsque le titane est davantage présent dans le verre la conduction
ionique serait facilitée et la résistivité plus basse. Lors de ’augmentation de la température les
différences structurelles entre les différents verres s’atténueraient. Dans le liquide ces
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hétérogénéités structurelles ne sont plus présentes si bien que ces chemins de barium ne peuvent
plus faciliter la conduction ionique. Etant donné que la teneur en barium est similaire entre les
différentes compositions, la résistivité est alors identique pour ces différents verres. Cette
explication concorde avec les résultats obtenus puisque sur la Figure 4.11 la résistivité entre les
différentes compositions semble converger a haute température.

La conductivité¢ dite statique correspond aux déplacements ioniques de grande ampleur,
« long-range », caractéristiques de la conduction DC. A toute les températures, la conductivité
statique apparait a basses fréquences suivi par une dispersion et une augmentation a haute
fréquences. Lorsque la fréquence est plus importante, la dispersion est due a la relaxation causée
elle-méme par des mouvements locaux d’ions. La conductivité, o, dans des matériaux tels que les
verres, les céramiques ou les polymeres est ainsi souvent décrite comme étant composé d’une partie
dépendante et une partie indépendante de la fréquence [22]. Elle s’écrit alors (4.27) :

0 (w) = opc + Aw® (4.27)

Ou o est la fréquence angulaire, ® = 2nf, s est un exposant variant entre 0 et 1. Les deux
parties opc et Aw suivent une loi d’Arrhenius du type (4.11 ; 4.13). Dés lors, on peut représenter la
conductivité et la fréquence de relaxation, fo, de maniere arrhénienne (respectivement Figure 4.12
& Figure 4.13).

2,0 - . ¢ 0,00
e. e o
25 - A "o W o 005 |7
fa, b '\“\. o 010 |2
3.0 A o A, e - S ke
- Yo g 0 BT e 015
©-35 - 6. 00 o a %
)= 0., O o A @ A 0,20
40 O@ Q ° A A @
’ Y g ¢ . A @ 0,25
45 4 @@ & m 0,30
[ ‘\ﬂ >
-5,0 — e O
0,90 0,95 1,00 1,05 1,10
1000/T (K1)
Figure 4.12 : Logarithme de la oT en fonction de 1000/T.
11,0 T ¢ 0,00
S
L N n--
10,5 1 .\‘.\\E\A ‘.‘\. x O 0,05
[ Oy O STOL A - I
10,0 1 TS e Nal , "m 4| © 010
= : 6“@ Q \.\\~\\ \\A\ L l\g
€ 957 0 o ee T a, ¢ 015
= [ o §9%9.6° A 020
9,0 _: O 0 g B\\§§\\ g ’
8,5 { 0 0 ® 025
T ]
80 v v L ¢ . . . m 030
0,90 0,95 1,00 1,05 1,10
1000/T (K1)

Figure 4.13 : Logarithme de la fréquence de relaxation en fonction de 1000/T.
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Aucune rupture de pente nette n’est visible sur les Figure 4.12 et Figure 4.13 ce qui
confirme que la conduction est la conséquence d’un seul processus dans cette gamme de
température. Il ne fut pas possible d’extraire des valeurs a plus basse température a cause du bruit
présent dans le signal (Figure 4.4). Les énergies d’activation E,P¢ et E.M, calculées d’aprés les
équations (4.11 ; 4.13) sont tracées en fonction de la composition sur la Figure 4.14.
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Figure 4.14 : Energie d’activation pour la conduction et la relaxation en fonction du %mol. de
TiO,, les lignes pointillées sont des guides pour les yeux.

Il faut tout d’abord tenir compte du fait que le calcul de 1’énergie d’activation est teinté
d’erreurs provenant d’une part de la mesure (dimensions des éprouvettes, signal, etc...) et d’autre
part de la détermination des fréquences de relaxation et de la résistance. Comme nous I’avons vu
précédemment, bien que la réponse est proche de celle d’un circuit RC des €carts subsistent Figure
4.7. En conséquence, les énergies d’activation ici déterminées et les interprétations qui en découlent
sont a prendre avec précautions.

Les énergies d’activation pour la conduction et la relaxation diélectrique sont proches, pour
I’ensemble des verres. Ceci indique que les processus responsables de ces deux phénomenes sont
probablement les mémes. L’énergie d’activation est globalement décroissante avec la teneur en
TiO: puisque pour le verre x = 0,00 on a E,°¢ = 1,35 eV (130 kJ/mol) et pour x = 0,30, E,¢ = 1,23
eV (119 kJ/mol). Ceci pourrait confirmer le fait que 1’ajout de titane facilite la conduction ionique
dans le verre.

L’énergie d’activation peut aussi apporter des informations permettant d’identifier les
porteurs de charges responsables de la conduction. Certains auteurs se sont déja intéressés a I’étude
de la conduction électrique dans des verres BTS sans pour autant déterminer 1’espece mobile [18].
Ces auteurs ont pu déterminer une énergie d’activation dans des verres de fresnoite de 1’ordre de
136 kJ/mol, donc tres proche des valeurs ici déterminées.

L’énergie d’activation pour la conduction DC dans le systeme TiO2 — SiO; est de 1’ordre de
100 kJ/mol [19]. Les énergies d’activation associées aux sauts d’électrons (conduction électronique)
dans le cas de titanates sont généralement entre 10 — 20 kJ/mol [23] ce qui nous permet d’exclure
totalement la conduction électronique dans le cas de ces verres.

L’énergie d’activation du rutile TiOz est de 1’ordre de 148 kJ/mol entre 350 °C et 800 °C et
177 kJ/mol au-dela [24]. Dans cette étude [24], il est suggéré que 1’énergie d’activation a basse
température est associée avec de la semi-conduction de bandes. Cette énergie est alors 1’énergie
nécessaire pour exciter les électrons de la bande de valence a la bande de conduction du titane.

Une autre suggestion serait que la conduction soit associée a la mobilité des oxygenes. La
migration des lacunes d’oxygenes a été déterminée a = 100 kJ/mol pour TiOz [25].
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Enfin, on peut comparer les valeurs d’énergie d’activation calculées (119 — 130 kK/mol) ici a
celles de la diffusion du barium. L’énergie d’activation pour la diffusion du barium dans des verres
3BaO — 4Si0; est de I"ordre de 138 kJ/mol tels que I’ont déterminé de précédents auteurs [26].
Les valeurs d’énergie d’activation E,°C calculées ici sont donc proches de celles pour la diffusion
du barium dans des verres silicatés, ce qui conforte I’idée que le barium est 1I’espéce mobile pour la
conduction ionique.

On observe aussi que globalement les énergies d’activation sont constantes jusqu’a x = 0,10 et
décroissantes pour x > 0,10. I fut remarqué un changement de structure important lors de I’étude
structurale par spectroscopie lorsque x > 0,10 (§ 2.2.2). C’est un argument de plus qui laisse penser
que des zones riches en Ba-O se formeraient lorsque la teneur en TiO2 est augmentée et notamment
lorsque x > 0,10. Ces zones riches en barium faciliteraient alors la diffusion du barium dans le
verre, et donc la conduction ionique.

Ici la conduction a été étudiée dans une gamme de température relativement restreinte (680 a
800 °C). La connaissance des valeurs d’énergies d’activation a plus haute et plus basse température
apporterait des informations supplémentaires qui permettraient de conclure plus facilement quant
aux phénomenes ayant lieux ici.

Dans la partie suivante nous allons nous intéresser aux valeurs de constante diélectrique de
ces verres.

4.2.3. Constante diélectrique
Il est possible de déterminer la constante di¢lectrique, &, d’aprés [27] (4.28) :
W, = 0/2TE €, (4.28)
Ou wo est la fréquence angulaire de relaxation. La Figure 4.15 présente la variation des parties

réelles et imaginaire de la constante di¢lectrique du verre 0,30BaO — 0,25TiO, — 0,45S10; avec la
fréquence (en Hz), pour certaines températures.
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Figure 4.15 : Variation de la partie réelle, .’ (a), et la partie imaginaire, ¢,"° (b), de la constante
diélectrique pour le verre x = 0,25 en fonction du logarithme de la fréquence (en Hz).

A faible température (40 °C) la variation de &’ est faible et sa valeur est proche de 35
jusqu’aux hautes fréquences. A fréquences faibles (< 1 kHz) il n’est pas possible de calculer des
valeurs de constante diélectrique car celles-ci ne sont pas stables. Lorsque la température est plus
importante, une hausse importante est remarquée a moyennes fréquences, pouvant atteindre une
permittivité de 50 a 1 kHz et 800 °C. A toutes les températures, les parties réelles et imaginaires
convergent a haute fréquence. La Figure 4.16 donne les valeurs de la partie réelle des constantes
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dié¢lectriques des différents verres avec la température et la fréquence pour f = 1 kHz ; 10 kHz et
100 kHz. I1 n’est pas possible d’obtenir des valeurs pour des fréquences inférieures a 1 kHz car la
constante diélectrique est trop instable, comme le montre la Figure 4.15 (a).

La constante diélectrique présente peu de variations avec la température dans le cas des verres
pauvres en titane. Lorsque la teneur en titane est plus élevée, la constante diélectrique est
sensiblement plus ¢levée. Ainsi a 100 °C la constante diélectrique vaut respectivement 19,4 et 37,6
a 0 et 30 %mol. de TiO,. L’évolution de la constante dié¢lectrique avec la composition est donnée
sur la Figure 4.17. Lorsque la teneur en titane est importante (x > 0,15) la constante dié¢lectrique
augmente brusquement a haute température. La valeur de cette température est sensiblement la
méme pour les 3 verres (x = 0,20; 0,25; 0,30) et est croissante avec 1’augmentation de la
fréquence. Ainsi, cette température est respectivement de I’ordre de 400 °C ; 510 °C et 560 °C a 1
kHz, 10 kHz et 100 kHz. Cette augmentation soudaine est probablement due a la polarisation de
I’¢lectrode [28]. La polarisation de I’¢électrode est définie comme un phénomeéne pour lequel les
porteurs de charges s’accumulent (ou se déplétent) a I’interface entre le matériau et 1’électrode. La
conséquence est que la conductivit¢ DC diminue et la constante diélectrique augmente a basses
fréquences [29].
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Figure 4.16 : Constante diélectrique réelle en fonction de la température (°C), pour les différents
verres x = [TiO;], a différentes fréquences (I kHz ; 10 kHz ;100 kHz).

Il apparait que la constante diélectrique est trés dépendante du ratio SiO2/Ti0», ainsi celle-ci
augmente avec la quantité de titane dans le verre, comme il fut précédemment observé par d’autres
auteurs [30]. L’évolution de la constante di¢lectrique calculée depuis I’équation (4.28) a 1 kHz est
comparée a des valeurs issues de la littérature (a 1 MHz) dans la Figure 4.17.

Aussi, la constante diélectrique est peu croissante lorsque la quantité de titane est faible (< 20
%mol.). Toutefois, on observe un écart important entre x = 0,20 et x = 0,25 puisque la constante
diélectrique passe de 22,7 a 35,21.
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Figure 4.17 : Valeurs de constantes diélectriques a température ambiante et 1 kHz pour les
différentes nuances (bleu) comparées a la littérature (I MHz) (rouge) [30], les lignes pointillées
sont des régressions linéaires.

Ces valeurs sont hautes pour des verres, la constante dié¢lectrique a température ambiante et 1
MHz est respectivement aux alentours de 3,8, 4,6 et 7,3 pour la silice vitreuse, des verres boro-
silicatés et verre silico-sodo-calcique [17] (§ 4.1.3).

A.A. Appen et R.I. Bresker [31] ont proposé une formule pour calculer la constante
diélectrique selon une loi des mélanges (4.29) :

€= Zi X;& (429)

Ou x; est la fraction molaire et € un facteur caractéristique valant respectivement, pour BaO,
TiO; et Si102 20,5 ; 25,5 et 3,8. Ce calcul ne donne pas des résultats correspondant aux résultats
expérimentaux, comme déja remarqué par un autre auteur [19], puisque il donne 8,8 et 15,3
respectivement pour les verres x = 0,00 et x = 0,30 la tendance croissante de la constante
di¢lectrique avec la teneur en TiO2 est toutefois respectée.

L’augmentation de la constante diélectrique avec la quantit¢ de titane peut étre due a
I’augmentation de la réticulation du réseau. Plusieurs auteurs ont ainsi remarqué que des verres
présentaient une hausse de la constante di¢lectrique lors de la substitution des oxygenes par de
I’azote (verres nitrurés) [32] [33] [34].

Aussi, 1l se pourrait que les groupements TiOs soient responsables de la polarisation (a 1
kHz). En effet, ce sont ces mémes groupements qui sont responsables de la polarisation du cristal de
fresnoite Ba>TiS120g (§ 1.7.1). Or nous avons montré au cours des chapitres précédents que des
tétracdres TiOs apparaissaient dans la structure du verre lors de 1’augmentation de la teneur en
titane (§ 2.2.2).

Il apparait donc que ces verres sont dié¢lectriques. Ils présentent une résistivité relativement
¢levée et une constante di¢lectrique importante (pour des verres). Le plus étonnant est qu’ils
présentent une tendance croissante aussi bien pour la conductivité que pour la constante di¢lectrique
lorsque la teneur en oxyde de titane est augmentée.

Il est apparut que I’espéce responsable de la conduction soit probablement le barium. Au
chapitre 2 nous avons supposé que des chemins de barium se formaient lors de 1’ajout de TiO».
L’hypothese faite ici est donc que ces chemins de barium contribueraient a 1’augmentation de la
conductivité¢ tandis que 1’apparition de groupements TiOs contribuerait a I’augmentation de la
polarisabilité du matériau.

Dans la suite, nous allons nous intéresser aux propriétés piézoélectriques de la matrice
vitreuse et de la vitrocéramique ¢étudiés aux chapitrex 2 et 3, de composition 0,3BaO — 0,2TiO> —
0,5S10,.
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4.2.4. Propriétés piézoélectriques de la vitrocéramique

Deux éprouvettes cylindriques de verre x = 0,20, d’épaisseur 1,4 mm et de diametre 10 mm
ont été préparées. Ces éprouvettes ont été dépolies au papier SiC de grain 0,1 mm. L’une des
éprouvettes a subi un traitement par ultrasons similaire a celui décrit au chapitre 3 (§ 3.4.1) et a
ensuite été¢ traitée a 800 °C pendant 75 heures. Ce traitement a permis d’obtenir une couche
cristalline de fresnoite Ba;TiSi,0g de 230 — 280 um similaire a celle de I’échantillon observée par
microscopie optique sur la Figure 3.42.

Ces deux éprouvettes, la matrice vitreuse « G » et la vitrocéramique « GC » ont été polarisées
sous un champ de 3 kV pendant 90 minutes puis analysées par impédancemeétre a température
ambiante. Elles ont donc été recouvertes d’une laque d’argent (faisant office d’¢lectrode) et
soumises a une tension sinusoidale de 2V et de fréquence variable (100 Hz — 1 MHz). La réponse
en courant fut alors mesurée ce qui permet d’accéder a I’impédance complexe, Z (voir équation
4.15).

Sur la Figure 4.18 est représentée 1’évolution du module de ’'impédance et de 1’angle de
phase en fonction de la fréquence pour 1’échantillon non-cristallisé (a) et la vitrocéramique (b),
apres polarisation des échantillons sous champ électrique continu.
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Figure 4.18 : Evolution du module et de I’argument de [’'impédance complexe en fonction de la
fréquence pour la matrice vitreuse (x = 0,20) et la vitrocéramique (800 °C ; 75 h).
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Le comportement de la matrice vitreuse est linéaire et typique d’un diélectrique : le module de
I’impédance diminue avec la fréquence et 1’angle de phase est proche de -90°. Dans le cas de la
vitrocéramique, un pic de résonance tres visible apparait aux alentours de 102,5 kHz correspondant
au mode de résonance radial (fondamental). D’autres résonances sont également observées a plus
haute fréquence (347,6 et 880,0 kHz) probablement associées aux harmoniques du mode
fondamental (Figure 4.19).
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Figure 4.19 : Evolution du module et de I’argument de ['impédance complexe en fonction de la
fréquence pour la vitrocéramique.

Le pic observable sur la Figure 4.19 est caractéristique de la résonance d’un piézoélectrique.
Toutefois, les valeurs extrémes atteintes par 1’angle de phase sont de -90° avant et apres la
résonance et de -30° au maximum du pic. Ceci indique que le matériau n’est pas totalement
polarisé. En effet, un matériau totalement polarisé présenterait une évolution de 1’angle de phase
allant de -90° de part et d’autre du pic a +90° au maximum du pic. Ce résultat n’est pas étonnant
compte tenu du fait que la matrice vitreuse (qui compose environ 80 vol.% de I’éprouvette) n’est
pas polarisable. Cependant, le fait que la partie cristallisée de I’échantillon ait pu €tre polarisée sous
champ ¢électrique indique que le matériau correspondant présente bien un comportement
ferroélectrique. Or, la fresnoite Ba>TiSi1,0s, de groupe d’espace P4bm [35], présente bien un
comportement ferroélectrique.

Ceci confirme donc la présence de cette phase ferroélectrique et piézoélectrique au sein de
I’échantillon. Afin d’étudier le comportement ferroélectrique de la vitrocéramique, le cycle
d’hystérésis polarisation/champ électrique P = f(E) a ét¢ mesuré (500 mHz sous 2 kV maxi), ainsi
que le déplacement mécanique induit par le champ électrique par effet piézoélectrique inverse
(Figure 1.20).

Le cycle d’hystérésis (Figure 4.20) ne présente pas signature de la ferroélectricité : le cycle
observé est celui d’un diélectrique. Ceci est probablement di au fait que la réponse ferroélectrique
de la phase cristalline est faible et masquée par celle de la phase vitreuse. Par ailleurs, le
déplacement induit est de l'ordre de grandeur du bruit de fond. Ceci n'est pas anormal compte tenu
du faible volume de phase ferroélectrique / piézoélectrique d'une part, de la faible valeur de la
constante piézoélectrique ds3 de la fresnoite d'autre part (ds3z = 4,5 pm/V pour le monocristal).

Ce coefficient a par ailleurs ét¢ mesuré au moyen d'un diz-metre. L’échantillon a été au
préalable polarisé pendant 66 heures sous un champ électrique de 5 kV/cm. Cette méthode consiste
a placer I’éprouvette entre deux pieces métalliques et lui appliquer une contrainte mécanique
cyclique. Le courant électrique produit est alors mesuré a 1’aide de I’appareil.
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Figure 4.20 : Cycle d’hystérésis ferroélectrique pour la vitrocéramique, DI indique [’évolution en
deplacement et P1 celle de la polarisation.

Il est alors possible de calculer coefficient de proportionnalité (voir § 1.6.3) entre la variation
de la contrainte, Ac, et la variation de densité de charges de surface AQ, tel que (4.30) :

dsz = ((M—Q)E (4.30)

Le d33 ainsi mesuré vaut 1,35 pC/N + 0,3 pC/N. Cette valeur, bien qu’inférieure a celle de la
fresnoite monocristalline, (4,5 pC/N [36]) confirme toutefois le caractére ferroélectrique et
piézoélectrique de ce matériau. Par ailleurs, la valeur de ds3s mesurée confirme 1’ordre de grandeur
du trés faible déplacement mécanique pouvant étre obtenu sous champ lors de la mesure de la
Figure 4.20 : 8¢ = ds3 ; V3 = 1.10"2 * 3.10° ~3 nm, soit un déplacement V inférieur a la résolution
de la mesure.

4.3. Influence d’un champ électrique sur la viscosité d’un verre
4.3.1. Etatde l’art

Au cours de ces travaux, nous nous sommes également intéressés a 1’effet d’un champ
électrique sur la viscosité d’un verre. Les premiers travaux sur les effets d’un champ électrique sur
la viscosité d’un liquide datent de 1946 [37]. C. Andrade et C. Dodd y démontrent qu’un champ
¢électrique extérieur peut avoir un effet, qu’il nomme effet viscoélectrique, sur la viscosité d’un
liquide. En faisant circuler différents liquides entre deux électrodes, ils mirent en évidence une
hausse de viscosité lorsqu’un champ électrique (de quelques kV.cm™) est appliqué orthogonalement
aux lignes de courant, dans le cas d’un liquide polaire et conducteur électrique. L’effet peut étre
mathématiquement décrit de la maniére suivante (4.31) :

An _ 2
- fE (4.31)
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Ou n représente la viscosité, E le champ électrique et f est un facteur nommé constante
viscoélectrique ayant une valeur de I’ordre de 107'® V-2.m2. Aussi, ils remarquérent que lors de
I’application d’un champ alternatif, il n’y avait plus de changement de viscosité au-dela d’un certain
seuil de fréquence. Cela s’explique alors par la formation de clusters aux voisinages des ¢lectrodes
lors de I’application du champ, pour des liquides fortement ioniques. La présence d’un seuil de
fréquence pour lequel 1’effet n’est plus valable s’explique par le fait que lorsque la longueur d’onde
est trop faible par rapport a la mobilité des ions, ces derniers n’ont alors plus le temps de se déplacer
suffisamment pour former des gradients de concentration suffisants pour faire chuter la viscosité.

D’autres auteurs ont montré qu’un champ électrique peut avoir un effet sur la plasticité des
céramiques et métaux, dit électroplasticité. Ainsi il fut remarqué qu’un champ de I’ordre de 10 a
100 kV.cm™ augmente la mobilité des dislocations dans des cristaux d’halogénures alcalins a
température ambiante, et réduit la contrainte d’écoulement dans des monocristaux [38]. II fut
¢galement montré qu’un champ électrique extérieur augmente la dureté de 1’acier [39]. Un champ
d’1 kV.cm™ retarde la transition austenite — bainite et réduit le coefficient de diffusion du carbone.
Ainsi, 10 2 20 % de réduction de la contrainte d’écoulement fut obtenu sous un champ de 2 kV.cm™!
dans le cas de 1’alliage 7475 Al. D’autres auteurs ont obtenu des résultats similaires sur un alliage
2024 Al - 15 %vol. SiC [39]. Une diminution de la cavitation fut également remarquée.

H. Conrad mit également en évidence un effet contraire dans le cas d’un alliage Al — 5
%mass. Zn a 240 — 300 °C [40]. Il remarqua que ces phénomenes avaient lieu seulement a des
températures suffisamment élevées et pour des matériaux a petits grains (< 20 um), c'est-a-dire lors
des phénomenes de diffusions. Alors que dans un métal pur la charge d’une dislocation est négative,
dans un alliage elle dépend des états d’oxydations des éléments en présence.

Dans un métal, la charge du champ extérieur n’est ressentie qu’aux niveaux des surfaces,
c'est-a-dire aux surfaces de 1’échantillon, joints de grains et défauts. Le champ électrique va donc
faciliter la diffusion des dislocations dans un sens ou dans ’autre (selon la charge du défaut),
facilitant ou retardant la déformation globale du matériau.

H. Conrad orienta ensuite ses recherches vers I’étude des céramiques. Il mit alors en évidence
une diminution de la contrainte d’écoulement dans plusieurs matériaux, aussi bien a faible
température (T < 0,5 Tm) qu’a plus haute (T > 0,5 Tm). Si un champ de 10 a 100 kV.cm™ est
nécessaire pour augmenter la mobilité des dislocations dans des monocristaux de sels minéraux (a
température ambiante), une diminution remarquable de la contrainte d’écoulement fut atteinte dans
le cas de polycristaux de NaCl pour des champs statiques de ’ordre de 1 kV.cm™ seulement [41].
Ceci serait di @ un changement de cinétique de glissement de plans atomiques.

Conrad calcula qu’un champ d’1 kV.cm™ réduirait de 12 % I’énergie d’activation nécessaire
pour qu’il y ait glissement du plan (110) au plan (100) ou (111), toujours dans des polycristaux de
NaCl. Il remarqua également que 1’orientation du champ par rapport a I’axe de compression ne
semblait pas avoir d’influence sur cet effet. Apres ces observations, Conrad continua ses travaux et
mit en évidence des effets similaires a haute température dans différentes céramiques
polycristallines telles que MgO [42], Al>O3 [43] ou ZrO, [44].

Les effets électrovisqueux et électroplastiques comme ils sont nommés respectivement dans
les solutions et dans les solides cristallins ont ét¢ mis en évidence il y a 150 ans déja [45], puis
fortement étudiés depuis le milieu du siecle dernier. Jusqu’a ce jour, aucune théorie ne fut établie
permettant d’expliquer convenablement ces phénomeénes.

Peu de résultats expérimentaux existent sur un possible effet du champ électrique sur la
viscosité de verres. Toutefois, il fut mis en évidence un changement de température de transition
vitreuse dans différents polymeres [46] sous application de champs électrostatiques trés puissant (>
10 kV.cm™). Certains auteurs, tels que [47] [48] [46] et [49] ont travaillé 4 I’établissement de lois
théoriques permettant d’expliquer ces observations.

D’autres travaux récents ont mis en €vidence l’existence d’un effet appelé EFIS (Electric
Field-Induced Softening) ou effet « flash », dans des aluminosilicates de sodium [50] et verres SiO2
—NaO — Li;O [1].
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Une forte hausse de la température et une chute de la viscosité sont observés lors de
I’application d’un champ ¢électrique DC intense sur un verre a haute température. Les auteurs
suggerent alors qu’une zone de déplétion ionique se forme au niveau de 1’anode conduisant a un
accroissement de 1’effet Joule localement et une forte hausse de la température. Ils suggerent
¢galement qu’un mouvement d’¢lectrons a également lieu, produisant un effet lumineux radiation
Bremsstrahlung). Dans cette étude, nous nous intéressons au fluage de verres silico-sodo-calciques
et BTS sous champ ¢électrique DC & AC. La premiére partie concerne 1’étude a champ électrique
faible tandis que la deuxiéme a champ électrique plus fort. Finalement, nous aborderons 1’influence
d’un champ électrique sur les propriétés €lastiques d’un verre silico-sodo-calcique.

4.3.2. Appareillage

Le viscosimétre a charge constante décrit précédemment (§ 2.4.3) a été utilisé pour cette
étude. Un générateur de tension alternative Centrad GF467AF (0 — 10 V ; 10 — 10* Hz) est mis en
série avec un amplificateur de tension Trek 2210 (U*100 ; 24 mA max), un amperemetre FLUKE
289 et deux feuilles de platine, constituant les électrodes, sont situées de part et d’autres de
I’éprouvette. Un voltmétre en paralléle aux bornes de 1’éprouvette permet de mesurer la tension. La
mesure de la température est effectuée par deux thermocouples ainsi qu’un pyrometre laser C-390
Cyclop visant I’échantillon a travers un trou réalisé dans la paroi thermique du four (Figure 4.21).
Un schéma du dispositif est disponible sur la Figure 4.22.
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Figure 4.21 : Photographie du dispositif électrique (a) et du viscosimetre a charge constante (b).
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Figure 4.22 : Schéma du dispositif électrique couplé au viscosimetre a charge constante.
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4.3.3. Influence d’un champ de faible tension

L’influence d’un champ de faible tension fut tout d’abord étudiée, c’est-a-dire pour une
tension maximale de 500 V/cm. Les essais furent réalisés avec du verre silico-sodo-calcique et des
verres BTS (x = 0,00 ; 0,20). Un échantillon cubique de verre (4*4*7 mm?®) est mis en fluage sous
charge constante, la contrainte initiale vaut 10 MPa. La température est augmentée de 10 °C/min
jusqu’a atteindre la température pour laquelle la viscosité vaut environ de 10'>3 Pa.s.

Une fois le stade de fluage secondaire atteint (lorsque la vitesse de déformation est constante)
le générateur est mis sous tension. Sur la Figure 4.23 la tension imposée est de 500 V/cm. Cette
tension est maintenue pendant 10 heures. La déformation vraie (courbe noire), les températures de
I’échantillon mesurées par I’intermédiaire d’un pyrométre laser (courbe rouge) et d’un
thermocouple (courbe bleu) sont affichées sur la Figure 4.23. La zone grisée indique le moment
pendant lequel le champ électrique est imposé. Comme on peut le voir sur la Figure 4.23, aucun
changement n’est perceptible sur les mesures du déplacement et de la température.
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Figure 4.23 : Courbe de déformation (noire) pour un verre silico-sodo-calcique sous champ
électrique continu (500 V/cm). En bleu et rouge sont représentées les températures obtenues
respectivement par pyrometre laser et thermocouple-K. La zone grisée indique le moment ou le
champ E est actif. Contrainte initiale : 10 MPa.

Des expériences similaires ont été réalisées sur les verres x = 0,00 et x = 0,20 sous champ AC
(sinusoidal ; 500 V/cm pic a pic ; 1 kHz) et DC (500 V/cm) pour une viscosité de 10'3> Pa.s. Les
mesures thermiques et de déplacement lors de ces essais n’ont rien révélés non plus. Toutefois,
lorsque le champ est suffisamment important, une hausse de I’intensité est enregistrée et le verre
devient conducteur.

4.3.4. Tension de claquade du verre silico-sodo-calcique

Les premiers essais effectués permirent de mesurer la tension limite a laquelle ce phénomene
apparait. Pour cela, une éprouvette parallélépipédique de dimension 10x10x2 mm? est introduite
dans le four entre les deux électrodes comme décrit précédemment, une tension continue est
imposée et maintenue tout au long de I’essai. La température est ensuite augmentée de 2 °C/min
jusqu’a ce que l’intensité mesurée augmente (a faible tension cette intensité est nulle). La
température a laquelle se produit cet événement est reportée sur la Figure 4.24, pour différentes
valeurs de tension.
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Figure 4.24 : Tension limite a laquelle le verre silico-sodo-calcique devient conducteur, en fonction
de la température.
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Cette limite peut s’apparenter a une tension de claquage. Le claquage diélectrique peut
provoquer la fusion, bruler ou perforer le diélectrique et les électrodes. Deux mécanismes de
claquage peuvent avoir lieu dans un verre. Le claquage disruptif « disruptive breakdown » et le
claquage thermique « thermal breakdown ». Lorsqu’un champ électrique est appliqué a un matériau
les €lectrons des atomes qui le composent sont accélérés si fortement qu’ils détruisent la structure
de celui-ci, augmentant davantage le nombre de porteurs de charges capables de participer a ce
mouvement collectif et c’est le claquage disruptif. Dans le cas du claquage thermique, c’est
I’augmentation de la température par effet Joule qui libére les porteurs de charges.

La rigidité diélectrique est alors définie comme la valeur maximale du champ électrique (en
V/m) applicable a un matériau sans que celui-ci ne subisse le claquage diélectrique. On parle aussi
de tension de claquage lorsque I’on parle directement de la tension a laquelle ce phénomeéne
apparait (en V). Celle-ci est dépendante de nombreux parametres, notamment de la température
[51]. Toutefois, peu d’auteurs se sont intéressés aux valeurs de tension de claquage dans les verres
dans ces gammes de températures (400 °C — 600°C). La valeur de la tension de claquage d’un verre
silico-sodo-calcique est de I’ordre de 8 MV/cm et 2 MV/cm a 20 et 100°C [51]. La tension limite
applicable par notre systeme est de 1 kV (§ 4.1.1). A basse température le claquage dans le verre est
disruptif mais des lors que la température est augmentée (> 50 °C) il fut démontré que le claquage
était de nature thermique pour les verres silico-sodo-calcique [52]. Il fut aussi montré qu’il existe
une corrélation importante entre la conductivité €lectrique et la rigidité di€lectrique lorsque le
claquage est thermique. Lorsque la conductivité est plus importante la rigidité diélectrique est
généralement plus faible, et inversement [53].

Dans les diélectriques cristallins, il est depuis longtemps connu que la conduction lors du
claquage diélectrique a température ambiante pouvait étre a la fois ionique et ¢lectronique [54]. En
revanche, il fut démontré que dans les verres silico-sodo-calciques, méme a treés haute valeur de
champ électrique (I MV/cm) la conduction était uniquement ionique, et majoritairement due au
sodium [55]. Dans la partie suivante, nous allons nous intéresser a 1’effet d’un champ électrique sur
un verre silico-sodo-calcique lors du claquage thermique.

4.4. Effet flash dans le verre (EFIS)
4.4.1. Essais préliminaires

Lorsque la tension dépasse la tension de claquage diélectrique (Figure 4.24) un événement
apparait sur la mesure thermique ainsi que sur la mesure du déplacement. Lorsque la tension est
suffisamment élevée, le verre s’affaisse brutalement et une hausse de la température est mesurée. La
Figure 4.25 représente 1’évolution de I’ensemble des parameétres pendant ce phénomene.
Pareillement a 1’essai précédent (Figure 4.23), une éprouvette de verre silico-sodo-calcique (4x4x7
mm?) a été mise en fluage a charge constante (o = 10 MPa).
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Lorsque le stade de fluage secondaire est atteint, c¢’est-a-dire que la vitesse de déformation
vraie est constante, un champ ¢électrique continu de 500 V/cm est appliqué. Aucun changement n’est
alors remarquable. 20 heures plus tard, la tension est montée a 600 V/cm et est maintenue pendant

I’expérience. La zone grise sur la Figure 4.25 indique le moment ou le générateur est maintenu a
600 V/cm.

Dé¢s que la tension est augmentée on observe une hausse rapide de I’intensité (courbe verte)
qui sature alors a 24 mA (La limite de I’amplificateur est de 20 mA d’aprés la fiche constructeur).
Lorsque I’intensité sature, on remarque une baisse brutale de la tension a =~ 325 V/cm. La tension
est alors trés instable, comme visible sur la Figure 4.25 (courbe violette).
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Figure 4.25 : Evolution des parametres (température par pyrométrie laser et thermocouple,
intensité, tension et déformation vraie) lors de [’effet flash sur un verre silico-sodo-calcique. La
zone grise représente le temps pendant lequel le champ électrique est appliqué. o= 10 MPa.

Le verre est désormais conducteur et I’appareil n’a pas la puissance nécessaire pour maintenir
la tension tout en délivrant I’intensité de saturation. Pendant un court instant, la puissance passe par
un maximum puisque la tension est maintenue alors que I’intensité augmente doucement vers sa
valeur de saturation. La valeur maximale atteinte par la puissance est de 0,61 W/mm?® tandis que sa
valeur moyenne au cours du phénomeéne est de 0,36 W/mm?>.
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Au méme moment, la température augmente rapidement. On observe un décalage entre la
mesure pyrométrique (courbe bleue) et la mesure du thermocouple (courbe rouge). Le pyromeétre
vise directement le centre de 1’éprouvette dans le four tandis que le thermocouple est situé¢ dans 1’air
a environ 1 cm de I’éprouvette. La mesure pyrométrique est donc plus sensible aux changements de
température au sein de I’échantillon. Le thermocouple enregistre une hausse maximale d’environ 4
°C et le pyrometre de 34 °C. Cet écart de température est également di a la méthode de mesure et
indique que cette hausse de température est trés locale (au niveau de 1’éprouvette). L’air séparant
celle-ci du thermocouple suffit a diffuser une grande partie de la chaleur. La mesure de température
du thermocouple est tres stable alors que celle du pyromeétre laser est beaucoup plus chaotique, avec
des écarts de plusieurs dizaines de degrés en quelques secondes. Ceci nous indique que la hausse de
température au niveau de 1’éprouvette n’est ni uniforme ni constante.

Quelques secondes apres cette hausse de la température un événement apparait également sur
la courbe de déformation (courbe noire). Celle-ci affiche un «saut» de 0,1 %, comme si
I’éprouvette s’agrandissait de quelques microns. Connaissant le coefficient de dilatation du verre a
cette température, il est possible d’estimer la hausse de température qui serait nécessaire pour
justifier cet agrandissement de 1’éprouvette. Celle-ci est estimée a 18 °C.

Au bout de quelques minutes, et malgré le fait que le systeme générateur-amplificateur soit
toujours délivreur de puissance, 1’intensité baisse brutalement et la tension reprend sa valeur de 600
V/em. La déformation reprend alors sa vitesse initiale. De méme la température décroit lentement
vers une valeur proche sa valeur initiale. A cet instant, le verre n’est plus conducteur.

Piston
supérieur
Electrode en
platine (anode) Eprouvette

Fumées
Electrode en

platine (cathode)

Support

Figure 4.26 : Photographie in-situ d’une éprouvette de verre silico-sodo-calcique en fluage sous
champ électrique (535 °C; 10 MPa ; 600 V/cm).

Le trou réalis¢é dans la paroi du four permettant de viser I’éprouvette pour la mesure
pyrométrique a permis d’observer in-situ le verre lors de ce phénomene. Sur la Figure 4.26 on peut
observer une éprouvette de verre silico-sodo-calcique soumise a un champ électrique continu de
600 V/cm a 535 °C.

On voit sur cette photographie plusieurs éléments. Tout d’abord, I’éprouvette est luisante, une
lumiere blanche trés intense est émise depuis 1’éprouvette. Lors des observations, il s’est avéré que
cette émission n’était pas stable, des flashs lumineux apparaissaient et disparaissaient tres
rapidement. De méme, cette lumiere ne semble pas €tre émise depuis 1’éprouvette toute entiére mais
localement, et notamment au niveau de 1’anode. Des lors que 1’intensité retombe a zéro, parce que
le champ est coupé ou bien que I’échantillon n’est plus conducteur, la lumiére s’estompe. Etant
donnée la forte luminosité de I’échantillon dans un four qui est déja a 535 °C, on peut supposer que
la température produisant cette lumiere est bien plus élevée que celle de I’enceinte du four. Aussi,
des fumées blanches sont visibles et semblent se dégager de 1’échantillon.
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Pour résumer on observe que :

- Le verre devient conducteur et I’intensité la traversant est limitée par le systeme
¢lectrique

- La température augmente localement

- Le verre se déforme a une vitesse tres €levée

- Une lumiére trés intense et scintillante est émise

- Des fumées blanches apparaissent

- L’ensemble de ces effets s’arrétent brutalement au bout d’un certain temps

4.4.2. Comparaisons de différentes compositions

Différentes compositions ont été étudiées sous champ électrique continu, le verre silico-sodo-
calcique et deux des verres précédemment synthétisés (x = 0,00 et x = 0,20). Pour ces essais, la
tension continue est imposée alors que 1’éprouvette est a température ambiante. La température est
ensuite montée a 5 °C/min et le déplacement est mesuré (Figure 4.27).

0,06 = = 0,00; 0 kV/cm ! ,'
. = (),00; 1kV/cm ! J
g 0.05 — = 0,20; 0 kV/cm , y
£ 0.04 —0,20; 1 kV/cm ! 4
= — = WG; 0 kV/em ’ )
GE) 0,03 — \WG; 1 kV/cm ,‘ /
© 0,02 -
3 e
a 0,01 o=
0,00 - . . e
0,95 1 1,05 1,1 1,15
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Figure 4.27 : Comparaison du ramollissement de différents verres (x = 0,00 ; 0,20 et verre silico-
sodo-calcique, WG) avec et sans champ électrique (DC ; 1 kV/cm).

Dans le cas des trois verres apparait un flash lumineux, indiquant un effet du champ
électrique. Le champ électrique réduit la température a laquelle le verre se ramollit. On observe un
comportement différent entre les verres a base de barium et le verre silico-sodo-calcique. Tout
d’abord, a 1 kV/cm, I’écart de température de ramollissement entre les essais avec et sans champ est
bien moindre dans le cas des verres BTS que pour le verre silico-sodo-calcique. Aussi, la rupture de
pente est bien plus importante dans le cas du verre silico-sodo-calcique, celui-ci s’effondre bien
plus brutalement que dans le cas des verres BTS.

4.4.3. Observations in-situ

Des essais sous champ AC et DC ont été réalisés. Des éprouvettes de verre silico-sodo-
calcique de mémes dimensions ont été installées dans le dispositif de fluage sous champ électrique
(10 MPa), la température a été montée a 535 °C et une fois la vitesse de déformation constante le
champ AC ou DC a été appliqué. Les éprouvettes ont ¢t€ maintenues sous champ pendant 3
minutes. Sur la Figure 4.28 sont visible les éprouvettes a I’intérieur du four pendant application du
champ électrique.
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Anode

Eprouvette

Cathode

Figure 4.28 : Vu in-situ de ['intérieur du four a 535 °C pendant un essai sous champ électrique DC
(1 kV/em) (a) et AC (1 kV/cm PaP ; 1 kHz) (b).
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Figure 4.29 : Courbe déformation vraie et densité de courant en fonction du temps de champ
electrique appliqué sur du verre silico-sodo-calcique, dans le cas d’un champ alternatif (a) (I
kV/em PaP ; 1 kHz) et champ continu (b) (1 kV/ecm) a 535 °C. La zone grisée indique le moment
pendant lequel le champ est actif (contrainte = 10 MPa).

Sur ces clichés (Figure 4.28), I’anode se situe en haut et la cathode en bas. On remarque tout
d’abord comme le flash lumineux est bien plus intense dans le cas DC. Aussi, I’écrasement est bien
différent entre les deux essais. Dans le cas du champ alternatif, I’échantillon en s’écrasant prend une
forme arrondie, c’est I’effet « tonneau » déja discuté au chapitre 2 (§ 2.3.3).
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Ce type d’écrasement est normal étant donné que du nitrure de bore n’a pas été déposé sur les
faces supérieures et inférieures de 1’échantillon, celui-ci pourrait nuire a 1’essai ¢électrique et la
transmission du courant. Pour rappel le nitrure de bore est normalement disposé pour garantir un
contact sans frottement entre I’éprouvette et le piston, permettant ainsi a 1’éprouvette de se déformer
uniformément et d’éviter I’effet tonneau.

Dans le cas DC I’écrasement est différent. On remarque en effet que cette forme de tonneau
est 1égérement déformée et 1’échantillon semble plus large au niveau de I’anode qu’au niveau de la
cathode. Finalement I’écrasement est bien plus important sous champ AC que sous champ DC.
Toutefois, "amplificateur sature a 24 mA en DC et 48 mA en AC, soit 33,8 mA en intensité
efficace (Ieff = Imax/1,41). De la mesure de ’intensité (en mA) pendant un essai il est possible de
calculer la densité de courant, J, (en mA/mm?) connaissant la surface de I’éprouvette. Sur la Figure
4.29 sont représentées 1’évolution de la déformation et de la densité de courant (densité de courant
efficace dans le cas AC), pour des essais sur du verre silico-sodo-calcique. On remarque alors que la
vitesse de déformation semble dépendre principalement de la densité de courant. (Figure 4.30).
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Figure 4.30 : (a) : Courbe de viscosité-température pour le verre silico-sodo-calcique, obtenue par
fluage d’apres le mode opératoire décrit en (§ 2.3.3) (noire) et comparé aux valeurs de viscosité
obtenues durant I’effet flash en DC (rouge) et AC (bleu), les chiffres entre parenthéses donnent les
valeurs de densité de courant, J, (mA/mm>), la courbe pointillée est obtenue en appliquant une loi
VET (équation 1.7). (b) : Ecart de température ATeq = (Te>0 - Tg-9) en fonction de la puissance
produite en AC et DC.

On remarque tout d’abord sur la Figure 4.30 (a) que la viscosité décroit énormément lorsque
le champ électrique est appliqué, a tel point qu’il faut étre prudent avec les valeurs obtenues. En
effet, la méthode d’obtention de la viscosité est adaptée a des mesures entre 10'* et 10% Pa.s. Pour
des viscosités plus basses, la vitesse de déformation est si grande qu’il est bien souvent difficile
d’obtenir une valeur de vitesse constante avant que I’éprouvette ne se soit trop déformée (> 10 % de
déformation vraie). Ici, avec une densité de courant de 6,40 mA/mm? il est possible de faire
diminuer la viscosité du verre de presque 5 ordres de grandeur (de 10'>! sans champ a 1072 sous
champ ¢lectrique, a 569 °C). Une telle viscosité, sans présence de champ électrique, serait
atteignable pour une température de 724 °C. Pour une densité de courant de 6,40 mA/mm? (soit une
puissance volumique délivrée de 2,2 W/mm?) il est donc possible d’obtenir un gain de 155 °C.

Aussi, on remarque que cette différence de température, ATeq, croit avec la densité de
courant. L’¢lément le plus notable est qu’il y a peu de différences entre le champ électrique
alternatif et continu, tous deux permettent d’obtenir des effets similaires sur la viscosité lorsque I’on
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considere la densité de courant et la puissance délivrée (Figure 4.30 (b)). Ceci indique donc que les
mécanismes causant cet effet sont similaires dans le cas DC et dans le cas AC. Egalement, c’est la
densité de courant/puissance volumique délivrée qui semble gouverner le changement de viscosité.
Pour résumer les observations faites depuis les mesures de viscosité :
- L’écrasement se fait de maniére uniforme dans le cas du champ AC. Dans le cas du
champ DC, I’éprouvette se déforme plus rapidement au niveau de 1’anode
- La chute de viscosité sous champ électrique est trés forte et peut aller jusqu’a 5
ordres de grandeurs
- Cette chute est d’autant plus importante que la densité de courant traversant le verre
est importante
- Pour une méme densité de courant, cette chute est similaire en AC comme en DC.
Nous allons maintenant nous intéresser a I’observation des éprouvettes aprés ces essais.

4.4.4. QObservations ex-situ

Une fois les essais terminés, certaines éprouvettes ont été analysées. Sur le Tableau 4.1 se
trouvent des photographies d’éprouvettes de verre silico-sodo-calcique soumise a un champ DC et
AC pendant quelques dizaines de secondes.

Tableau 4.1 : Comparaison des aspects d’éprouvettes (I1x1x0,5 cm’) de verre silico-sodo-calcique
passées sous champs électrique continu (1 kV/cm) et alternatif (1 kV/cm PaP ; 1 kHz) pendant une
durée de 30 secondes.

DC AC

Vu du
dessus
(Anode)

Vu
latérale
(Anode
en bas)

Ces échantillons, bien qu’ayant tout deux subit I’EFIS présentent des aspects bien différents.
L’éprouvette soumise a un champ DC est fissurée et des traces noires sont visibles au cceur de celle-
ci, dans son volume. Des traces noires sont aussi visibles au niveau de I’anode. L’éprouvette
soumise a un champ AC présente également des traces noires en surface (coté anode) mais le
volume reste transparent et non-fissurée. Sur le Tableau 4.2 ont peut voir des photographies des
faces anodes et cathode d’une éprouvette de verre silico-sodo-calcique soumise a un champ continu
pendant 5 minutes (I kV/cm). Cette éprouvette est beaucoup plus détériorée que les précédentes.
Celle-ci a perdue totalement sa transparence.
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Tableau 4.2 : Aspect d’un verre silico-sodo-calcique passé sous champ électrique DC (1 kV/cm)
pendant 5 minutes. Les chiffres rouges marquent les sites analysés MEB-EDS (Tableau 4.3).
(I1x1x0,5 cm’).

Anode

Des traces noires et grisatres sont visibles coté anode et cathode. Coté cathode on remarque
aussi un dépdt blanchatre. Ces dépdts ont ensuite été analysés au MEB-EDS (Tableau 4.4) ainsi
qu’en DRX (Figure 4.31).

Tableau 4.3 : Analyses MEB-EDS de la cathode et I’anode de [’éprouvette du Tableau 4.2. Pour
chaque zone, 4 mesures ont été réalisées et moyennées. Des mesures ont également été réalisées sur
le verre sans champ électrique « Témoin ». Seules les proportions de Si, Na, Ca et Pt sont données.

%mol. Témoin 1 2 3 4
Si 67,0 3,2 14,9 48,9 63,2
Na 247 86,9 58,7 29,5 14,3
Ca 8,3 2,9 16,8 21,6 22,5
Pt 0,0 7,0 9,6 0,0 0,0

On déduit tout d’abord de ces analyses qu’il y a une nette différence entre la cathode et
I’anode. La proportion de sodium et bien plus importante coté cathode. Tandis que le calcium est
davantage présent a ’anode. Le dépdt blanc (cathode) semble principalement composé de sodium.

Concernant I’analyse DRX, de nombreux pics sont présents, particuliérement au niveau de la
cathode, indiquant une forte cristallinité. La recherche de phase correspondante avec le logiciel
Highscore plus ne permet pas d’identifier une phase majoritaire.
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’c.s:\ Cathode
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Figure 4.31 : Analyse DRX de [’anode et la cathode de [’éprouvette du Tableau 4.2.
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Toutefois, parmi les phases proposées par le logiciel Highscore plus on trouve :

- A la cathode : Silicate de sodium hydraté (Na:SiO3(H20)s), Carbure de silicium
(SiC), silicate de sodium (Na;Si0O3), carbonate de sodium hydrat¢ (NaxCO3(H20)),
thermonatrite (NagCsO16Hs), silicate de calcium (Caz(Si104)O) &(Cax(SiO4)).

- A P’anode: Carbure de sodium hydrat¢ (Na,CO3(H20)), acide héxadécanoique
(OsHi128Ce4), platine (Pt), hatrurite (CaiosSizcO1s0), periclase (MgsOs), alcool
cétylique (Ci16H34), tridimite (SigoO160).

La présence de platine est donc confirmée au niveau de I’anode. De méme, il apparait que
I’échantillon réagit probablement avec 1’air ambiant durant et aprés le phénomene. Des composés
carbonés se formeraient a haute température. Le sodium du verre réagit ensuite avec 1’humidité de
I’air, une fois I’essai terminé, pour former des composés hydratés.

Un profil de composition molaire a été également réalisé au sein d’éprouvettes soumises a
des champs AC et DC. Pour se faire, les éprouvette du Tableau 4.1 ont été coupées en deux et
polies a 1 um. Les surfaces polies ont ensuite été métallisées et une analyse du rapport atomique
Si/Na a été réalisée le long d’une ligne partant du volume jusqu’a une aréte. Les clichés MEB
desquels sont obtenues ces profils sont donnés sur la Figure 4.32 et les résultats sont donnés sur la
Figure 4.33.

Figure 4.32 : Clichés MEB sur lequel les profils EDS du ont été réalisés sur échantillons soumis a
un champ AC (a) et DC (b).

6 8 10
Profondeur depuis I'anode (um)
Figure 4.33 : Ratio Si/Na en fonction de la profondeur depuis I’anode dans le cas AC et DC.
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Le ratio Si/Na est bien plus important du coté de I’anode dans le cas du champ DC. Ceci
n’est pas perceptible dans le cas du champ AC. Il y aurait donc diffusion ionique du sodium de
I’anode vers la cathode. Cette observation est cohérente avec les mesures EDS réalisées
précédemment (7ableau 4.3). Cette zone de déplétion, pauvre en sodium fait environ 2 pm.

Pour résumer les observations faites ici :

- Le verre post-mortem est beaucoup plus « détérioré » dans le cas DC qu’en AC

- Le verre cristallise lors de I’application d’un champ DC, mais ne présente pas de
signe de cristallisation dans le cas AC.

- Les phases formées sont des phases hydrates et carbonées

- On observe des résidus de platine au niveau de I’anode

- On trouve un excés de sodium au niveau cathode et un défaut au niveau de 1’anode,
seulement dans le cas DC

- Cette diffusion du sodium a lieu sur une distance d’environ 2 um depuis la surface de
1I’éprouvette

4.4.5. Explication du phénomene

Les observations faites ici confirment celles faites récemment par d’autres auteurs dans des
aluminosilicates de sodium [50] et verres SiO2 — NaxO — Li;O [1]. L’une des explications possible
serait que lorsque la conductivité est suffisamment haute (température suffisamment élevée) et le
champ suffisamment fort, la mobilité ionique devient suffisamment élevée pour qu’une zone de
déplétion alcaline se forme au niveau de I’anode (Les cations migrent de 1’anode vers la cathode).
Ceci explique pourquoi le sodium se trouve en plus grande quantit¢é au niveau de la cathode
(Tableau 4.3). Cette zone de déplétion voit sa résistance augmenter due a 1’absence des ions
mobiles. Le chauffage par effet joule augmente alors, notamment au niveau de I’anode. Cette
augmentation locale de la température a pour conséquence de favoriser d’autant plus la mobilité
ionique favorisant d’autant plus la déplétion en ion mobile.

Cette augmentation de la température est aussi la raison pour laquelle 1’éprouvette se déforme
davantage au niveau de 1’anode qu’au niveau de la cathode (Figure 4.28). Localement, la
température atteint des valeurs trés importantes, si €levées que le verre se volatilise, créant ainsi les
fumées visibles sur la Figure 4.26. Cette augmentation de la température a également pour
conséquence de favoriser la cristallisation du verre (Figure 4.31).

L’augmentation locale de la température permet une hausse globale de la température de
I’éprouvette. Bien que la température reste plus élevée au niveau de la zone de déplétion, la
température globale de I’éprouvette augmente donc, ce qui explique que 1’on observe une hausse de
la température avec le pyromeétre laser ainsi qu’avec le thermocouple (Figure 4.25).

Le calcul de la viscosité Figure 4.30 (a) permet d’estimer la hausse moyenne de la
température de 1’éprouvette mais ne permet pas d’estimer localement celle-ci. Une manicre
d’estimer la taille de la zone de déplétion serait une mesure directe et précise de la température
(caméra thermique). Une autre méthode consisterait a étudier la déformation d’éprouvette de
hauteurs différentes en gardant un gradient de tension appliqué (V/cm) identique. On peut supposer
que la taille de la zone de déplétion n’est pas proportionnelle a la taille de 1’éprouvette mais
simplement aux caractéristiques du champ appliqué (gradient de tension, densité de courant) et aux
parametres du matériau (conductivité thermique, capacité thermique, résistivité). La mesure
moyenne de la viscosité pour ces différentes éprouvettes pourrait alors fournir des informations
permettant d’estimer la taille de cette zone. On peut toutefois supposer, d’apres le profil EDS, que
I’ordre de grandeur de celle-ci correspond tout simplement a la zone dans laquelle le pourcentage
atomique d’ions mobiles (alcalins) est plus faible que dans le matériau originel, soit 2 pm depuis la
surface de 1’éprouvette.
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Des auteurs suggérent également que la migration des alcalins dans 1’échantillon a pour
conséquence la modification du réseau en convertissant des oxygénes pontants en oxygenes non-
pontants dans 1I’ensemble de 1’échantillon, réduisant d’autant plus sa viscosité [56].

I1 est aussi suggéré que de la conduction ¢€lectronique ait lieu [1]. Des électrons seraient alors
injectés de la bande de conduction de la cathode vers 1’anode pour compenser les charges déplacées
par mobilité ionique. Cette mobilité ¢électronique serait en partie responsable des émissions
lumineuses. Ces ¢lectrons relaxeraient également une partie de 1’énergie d’ions mobiles par
frottement électrique.

L’observation la plus innovante faite ici est que cet effet a également lieu dans le cas du
champ alternatif (AC) mais qu’alors la détérioration de I’éprouvette est moindre (effet tonneau
diminué, absence de cristallisation, transparence conservée.) Aussi, c’est la densité de courant qui
régit le changement de viscosité et celui-ci est indépendant de la nature du champ électrique (AC ou
DC). L’ensemble de ces observations conforte le potentiel de ce phénomene, pouvant trouver des
applications notamment dans la synthése de matériau vitreux. Dans une derniére partie, nous allons
nous intéresser aux effets du phénomene EFIS sur les propriétés mécaniques d’un verre.

4.4.6. Influence de ’EFIS sur I’¢lasticité d’un verre en température

Des essais de résonance ont été réalisés sous champ électrique, afin d’évaluer I’effet d’un
champ ¢électrique AC ou DC sur les modules d’¢lasticité de différents verres. Pour ce faire, le
systtme de résonance décrit précédemment (§ 2.4.2) fut légérement modifié. Les fils de platines
maintenant 1’éprouvette dans [’air servirent également a connecter les électrodes au systeme
¢lectrique. Afin d’éviter tout court circuit et contact entre ces fils, des tubes d’alumine furent
utilisés pour recouvrir ces filaments (Figure 4.34).

Une couche d’or d’environ 100 a 200 nm d’épaisseur est déposée a la surface des éprouvettes
par dépot chimique en phase vapeur. Les fils en platines sont connectés a 1’amplificateur et au
générateur selon un circuit similaire au précédent (§ 4.4.2). Le systéme est installé dans le four
¢lectrique, un champ ¢lectrique est appliqué et la température est montée a 10 °C/min jusqu’a une
température supérieure a la température de transition vitreuse. Tout au long de la montée en
température, le projectile en alumine vient frapper 1’éprouvette et le microphone enregistre le signal
sonore, permettant d’obtenir les modules d’élasticité. Avant de débuter les essais sous champ
¢lectrique, des essais témoins sans présence de champ électrique furent réalisés avec du verre silico-
sodo-calcique, avec et sans dépot d’or.

Fils de Pt et}'

gaine en L
alumine

e i

Figure 4.34 : Installation d’une éprouvette en résonance sous champ électrique (verre silico-sodo-
calciques). Remarque : Le dépot d’or (électrode) n’est pas présent.
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Ceux-ci permirent de vérifier si la couche d’or influait sur la mesure. La température fut
montée a 10 °C/min jusqu’a 600 °C et aucun champ ¢électrique ne fut appliqué. Les résultats étaient
alors suffisamment proches pour affirmer que la couche d’or n’avait aucune influence sur la mesure
des modules d’¢élasticité.

Les premiers essais sous champ électrique furent obtenus avec du verre silico-sodo-calcique
et sous champ continu (DC). Les résultats sont représentés sur la Figure 4.35.

De¢s 0,15 kV/cm on peut voir une différence avec 1’essai témoin. La chute du module, liée au
passage a la transition vitreuse, a en effet lieu a température plus basse. Si la Tg ainsi déterminée
pour I’essai témoin est de 555 °C, elle est respectivement de 535 °C, 497 °C et 472 °C pour les
essais a 0,15 ; 0,30 et 0,45 kV/cm.

La mesure de l'intensité¢ indique que celle-ci plafonne a 24 mA, ce qui correspond & une
densité de courant d’environ 2,6 mA/cm?.

La Figure 4.36 montre une photographie prise a I’intérieur du four pendant I’application d’un
champ électrique de 0,45 kV/cm a environ 500 °C.
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Figure 4.35 : Evolution du module de cisaillement normalisé en fonction de la température pour du
verre silico-sodo-calcique sous champ électrique continu, uo est le module a 0 K obtenu d’apres
[’équation de J.B. Wachtman [57] (équation 2.48). (WG = verre silico-sodo-calcique).

Figure 4.36 : Vu in-situ d’une éprouvette de verre silico-sodo-calcique dans le dispositif d’analyses
de fréquence et amortissement en résonance en température (= 500 °C) sous champ électrique
continu (0,45 kV/cm).
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Sur la Figure 4.36 on peut voir le « flash » lumineux, une lumiére intense et blanche. Cette
lumiére est locale et mobile. C’est un point lumineux qui se déplace sur I’éprouvette au niveau de la
surface supérieur (anode). On voit également des « taches » réparties sur la surface de I’éprouvette,
celles-ci sont mieux visible ex-situ (Figure 4.37 & Figure 4.38).

Le plus étonnant est de voir que dés 300 V/cm le champ électrique a un effet sur le verre,
quand bien méme cette valeur se situe au-dessous de la rigidit¢ diélectrique déterminée
précédemment (Figure 4.24).

Sur les clichés suivants (Figure 4.38), on voit ’anode (a) et la cathode (b) apres application
du champ DC. L’anode parait beaucoup plus endommagée que la cathode. Au niveau de la cathode,
le dépdt d’or a subi peu de modifications, on y voit seulement une 1égere décoloration et teinte rose
au niveau d’un fil de platine. Pour ce qui est de 1’anode, celle-ci présente un aspect bien différent
qu’avant D’essai. Le dépdt d’or présente de nombreuses aspérités, on y voit des taches roses
réparties un peu partout sur la surface et particulierement concentrées au niveau des fils de platine.
Les deux surfaces ont été examinées au MEB/EDS (Figure 4.39). Le Tableau 4.4 donne le résultat
des analyses EDS des deux clichés ci-dessous.

Figure 4.38 : Aspect d’un verre silico-sodo-calcique aprés champ électrique en RFDA. (a) :
anode ; (b) : cathode) (DC, 0,45 kV/cm).
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Figure 4.39 : Clichés MEB/EDS d’un verre silico-sodo-calcique aprés champ électrique sous

RFDA ((a) : anode ; (b) : cathode) (DC, 0,45 kV/cm).
Tableau 4.4 : Analyse EDS (Yomol.) associée a la Figure 4.39.

1 2 3

Si [18% 8% 0%
Na [29% 15% 0%
O |51% 23% 0%

Au | 2% 53% 100% 100 %

La cathode présente un aspect plutdt régulier, avec quelques particules d’or en surface,
I’analyse EDS ne laisse pas de doute, 1’or déposé a la surface est toujours présent malgré la faible

épaisseur de la couche (= 100 — 200 nm).

Concernant I’anode, I’aspect est bien moins régulier. L’analyse EDS révele qu’une partie de
I’or n’est plus présent en surface, et on détecte des traces de Si, Na et O. Les proportions Si/Na
semblent respecter la composition du verre original. Des essais ont également été réalisés avec du
verre BTS x = 0,20 sous champ continu et alternatif. L’ensemble des résultats RFDA sont donnés

sur la Figure 4.40.

o Témoin
oDC 0,15 kV/cm
oDC 0,3 kV/cm
e DC 0,45 kV/cm
o DC 0,6 kV/cm

0,91 AAC 0,15 kV/em
0,89 AAC 0,3 kV/cm

AAC 0,45 kV/cm
0,87 AAC 0,6 kV/cm
0,85 4

600 650 700
Température (°C)

Figure 4.40 : Evolution du module de cisaillement normalisé en fonction de la température, pour le
verre x = 0,2 sous différents champs électriques (AC & DC). uo est le module a 0 K obtenu d’apres

[’équation de J.B. Wachtman [57] (équation 2.48).
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Lorsque le champ DC est inférieur a 0,6 kV/cm il n’y a aucun changement du module de
cisaillement. Lorsque la tension est inférieure a 0,6 kV/cm les résultats sont trés répétables et on
peut mesurer la Tg a environ 747 °C. Cette valeur est proche de celle obtenue avec les essais
précédents (Figure 2.53), soit 751 °C. On percoit cependant une nette différence de la température
du point d’inflexion pour la chute en module lorsque le champ dépasse 0,45 kV/cm sous champ
continu, la Tg vaut alors 709 °C. Pour ce qui est du champ alternatif, de 0,15 4 0,45 kV/cmiln’y a
pas de différence d’évolution du module de cisaillement avec la température.

Lors de I’application d’un champ alternatif de 0.6 kV/cm, on remarque que la pente apres Tg
est bien plus forte que pour 1’essai témoin. L’écart le plus notable apparait lorsqu’un champ DC de
0,6 kV/cm est appliqué. Sur la Figure 4.41 on calcul I’écart de température équivalent (pour une
méme valeur de module normalisé, u/po) entre I’essai sous 0,6 kV/cm et 1’essai témoin, en fonction
de I’intensité mesurée.
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O~ . :
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-OZ 4 ‘8
TS i
Sg T 650 §
N ] —

1 600

~

Intensité (mA)

Figure 4.41 : Différence de température (AT) entre [’essai a 0,6 kV/cm (DC) et [’essai témoin pour
une méme valeur u/uo, en fonction de l’intensité mesurée. L’évolution de la température, T, pour
I’essai a 0,6 kV/cm en fonction de [’intensité est également représentée.

D’apres la Figure 4.41, I’intensité n’augmente qu’a partir de 663 °C tandis que le module de
cisaillement sous champ ne chute qu’a partir de 711 °C (I’intensité vaut alors 1 mA). On remarque
que I’intensité augmente bien avant que la chute de module n’ait lieu.

Il faut bien tenir compte du fait que 1’effet flash a lieu localement, ceci est particulierement
visible sur la Figure 4.36. Or, la valeur mesurée du module de cisaillement est dépendante du
volume entier de I’éprouvette. Il est donc difficile d’évaluer quantitativement 1’effet de I’EFIS sur le
module ¢élastique par cette méthode.

4.5. Conclusion

La résistivité en température ainsi que la constante diélectrique des nuances synthétisées au
chapitre 2 ont été déterminées par spectroscopie d’impédance. Il apparait que le barium est I’espece
majoritairement responsable de la conduction ionique. Aussi, ces verres possédent une constante
diélectrique importante en comparaison avec d’autres compositions (silice vitreuse, verre silico-
sodo-calcique). L’étude de la résistivité en température a montré que celle-ci était croissante avec
I’addition de TiO». Ceci est étonnant compte tenu de 1’augmentation de la compacité, le nombre de
liaisons et le coefficient de viscosité (pour une température donn¢) était également croissant avec
I’ajout de TiO,. L’hypotheése émise est que ce sont les canaux riches en barium-oxygene, décrits
précédemment (§ 2.4.1), qui seraient responsables de cette augmentation de la conductivité lorsque
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le titane est présent. Aussi, I’apparition de groupement TiOs et ’augmentation de la réticulation du
réseau vitreux seraient quant a eux responsables de I’augmentation de la constante di¢lectrique.

L’étude de la vitrocéramique synthétisée au chapitre 3 par impédancemeétre et piézométrie a
permit de confirmer son caractére piézoélectrique.

Finalement, la viscosité d’un verre silico-sodo-calcique sous champ électrique a été étudiée. Il
apparait qu’un champ ¢lectrique de faible tension n’a pas d’effet sur celle-ci. Toutefois, lorsque le
champ électrique dépasse la tension de claquage, un phénomeéne apparait, le ramollissement rapide
du verre sous champ électrique.

Ce phénomene flash a été¢ étudié lors de ’application d’un champ électrique continu ou
alternatif. Il apparait que la nature du champ ¢électrique n’a pas d’influence sur le changement de
viscosité. Aussi, si D’application champ électrique continu avait des effets dévastateurs sur le
matériau, celui d’un champ alternatif ne détériorait pas les éprouvettes.

4.6. Références

[1] C. McLaren, W. Heffner, R. Tessarollo, R. Raj et H. Jain, «Electric Field-Induced Softening of Alkali Silicate
Glasses» Applied Physic Letters, vol. 107, p. 184101, 2015.

[2] H. Namikawa, «Characterization of the Diffusion Process in Oxide Glasses Based on the Correlation between
Electric Conduction and Dielectric Relaxation» Journal of Non-Crystalline Solids, vol. 18, pp. 173 - 195, 1975.

[3] J. Souquet, M. Duclot et M. Levy, «lonic Transport Mechanisms in Oxide Based Glasses in the Supercooled and
Glassy States» Solid State lonics, vol. 105, pp. 237 - 242, 1998.

[4] B. Pevner, A. Hebard et M. Dresslhaus, «Role of Molecular Oxygen and Other Impurities in the Electrical
Transport and Dielectric Properties of C60 Films» Physical Review B, vol. 55, n° 124, p. 16439 — 16449, 1997.

[5] J. MacDonald, «Universality, the Barton Nakajima Namikawa Relation, and Scaling for Dispersive Ionic
Materials» Physical Review B, vol. 71, n° 118, p. 184307, 2005.

[6] H. Taylor, «Dielectric Relaxation Spectrum of Glassy» Transactions of the Faraday Society, vol. 52, pp. 873 - 881,
1956.

[7] E. Abdel-Khalek et I. Othman Ali, «Structural, AC Conductivity and Dielectric Properties of Vanado-Tellurite
Glasses Containing BaTiO3» Journal of Non-crystalline Solids, vol. 390, pp. 31 - 36, 2014.

[8] T. Sankarappa et M. Prashant Kuma, «AC Conductivity and Dielectric Studies in V205 - TeO2 - and V205 - CoO
- TeO2 Glasses» Journal of Molecular Structure, vol. 889, pp. 308 - 315, 2008.

[9] E. Abdel-Khalek et A. Bahgat, «Optical and Dielectric Properties of Transparent Glasses and Nanocrystals of
Lithium Niobate and Lithium Diborate in Borate Glasses» Physica B : Condensed Matter, vol. 405, pp. 1986 -
1992, 2010.

[10] A. Langar, N. Sdiri, H. Elhouichet et M. Ferid, «Conductivity and Dielectric Behavior of NaPO3-ZnO-V205
Glasses» Journal of Alloys and Compounds, vol. 590, pp. 380 - 387, 2014.

[11] R. Mahani et S. Marzouk, «AC Conductivity and Dielectric Properties of Si02-Na20-B203-Gd203 Glasses»
Journal of Alloys and Compounds, vol. 579, pp. 394 - 400, 2013.

[12] M. Aziz, «Electrical Conductivity and Dielectric Properties of Bulk Glass V205 (ZnO, PbO) SrO FeO» Physics
Research International, 2011.

[13] A. Ghosh, «Memory Switching in Bismuth-Vanadate Glasses» Journal of Applied Physics, vol. 64, n° 15, p. 2652
— 2655, 1988.

[14] N. Krishna Mohan, «Spectroscopic and Dielectric Studies on MnO Doped PbO-Nb205-P205 Glass System»
Journal of Alloys and Compounds, vol. 458, p. 66—76, 2008.

[15] J. Kim, «Dielectric and Conduction Behavior of xBaTiO3 (1-x) SiO2 Glasses» Materials Science & Engineering.
A, Structural Materials : Properties, Microstructure and Processing , Vols. 1 sur 2304 - 06, pp. 487 - 490, 2001.

[16] O. Maksimova, L. Korzunova et Z. Milberg, «Properties and Structure of Glasses of the System Li2O-Nb205-
Si02» Izv. Akad. Nauk. Latv. SSR Ser. Khim., n° 15, pp. 530 - 534, 1975.

[17] «Corning, external communicationy.

[18] B. Rangarajan, S. Srowthi, N. Bharadwaja, E. Furman, T. Shrout et M. Lanagan, «Impedance Spectroscopy Studies
of Fresnoites in BaO-Ti02-Si02 System» Journal of American Ceramic Society, vol. 93, n® 12, pp. 522 - 530,
2010.

[19] F. Medina, Impedance Spectroscopy Studies of Silica-Titania Glasses and Glass-Ceramics, PhD Thesis, 2009.

173



Chapitre 4

[20] H. Tuller et M. Barsoum, «Glass Solid Electrolytes: Past, Present and Near Future — the Year 2004» Journal Non-
Crystalline Solids, vol. 73, pp. 331 - 350, 1985.

[21] V. Kharyuzov, Elektricheskie Svoistva Barievoborosilikatnykh i Nekotorykh Opticheskikh Stekol v Shirokom
Intervale Temperatur. Thesis, Leningrad, 1961.

[22] A. Jonscher, «The ‘Universal’ Dielectric Response» Nature, vol. 267, pp. 673 - 679, 1977.

[23] R. Breckenridge et W. Hosler, «Electrical Properties of Titanium Dioxide Semiconductors» Physical Review, vol.
91, pp. 793 - 802, 1953.

[24] D. Cronemeyer, «Electrical and Optical Properties of Rutile Single Crystals» Physical Review, vol. 87, pp. 876 -
886, 1952.

[25] J. Wachtman et L. Doyle, «Internal Friction in Rutile Containing Point Defects» Physical Review, vol. 135, pp.
A276 - A286, 1964.

[26] M. Grofmeier, F. Natrup et H. Bracht, «Barium Diffusion in Mixed Cation Glasses» Physical Chemistry Chemical
Physics, vol. 9, p. 5822 — 5827, 2007.

[27] J. Macdonald, Impedance Spectroscopy Emphasizing Solid Materials and Analysis, New York: John Wiley and
Sons, 1987.

[28] A. Vassilikou-Dova et 1. Kalogeras, «Dielectric Analysis» chez Thermal Analysis of Polymers, Fundamentals and
Applications, 2009, pp. 497 - 613.

[29] S. Mitoff et R. Charles, «Electrode Polarization of Ionic Conductors» Journal of Applied Physics, vol. 43, pp. 927 -
934, 1972.

[30] M. Zorina et A. Zorin, «Some Properties and Structure of Glasses in the System BaO-SiO2-TiO2» Thesis, 1966.

[31] A. Appen et R. Bresker, «Variation de la Constante Di¢lectrique et de I'Angle de Perte des Verres de Silicates en
Fonction de leur Composition» Zhurnal Tekhnicheskoi Fiziki, vol. 22, pp. 946 - 954, 1952.

[32] J. Thorp et S. Kenmuir, «Dielectric Properties of some Oxynitride Glasses» Journal of Materials Science, vol. 16,
pp. 1407 - 1409, 1981.

[33] N. Mascaraque, J. Fierro, A. Duran et F. Munoz, «An Interpretation for the Increase of Ionic Conductivity by
Nitrogen Incorporation in LiPON Oxynitride Glasses» Solid State lonics, vol. 233, pp. 73 - 79, 2013.

[34] F. Munoz, A. Duran, L. Pascual, L. Montagne, B. Revel et A. Candida Martins Rodrigues, «Increased Electrical
Conductivity of LIPON Glasses Produced by Ammonolysis» Solid State lonics, vol. 179, pp. 574 - 579, 2008.

[35] P. Moore et S. Louisnathan, «The Crystal Structure of Fresnoite, Ba2(Ti0)Si207» Zeitschrift fiir Kristallographie,
vol. 130, pp. 438 - 448, 1969.

[36] S. Cao, B. Jiang, Y. Zheng, X. Tu, K. Xiong, P. Gao et E. Shi, «The Growth and Thermal, Electrical Properties
Characterization of Ba2TiSi208 Piezoelectric Crystal» Journal of Crystal Growth, vol. 451, pp. 207 - 213, 2016.

[37] C. Andrade et C. Dodd, «The Effect of an Electric Field on the Viscosity of Liquids» Proceedings of the Royal
Society A, vol. 187, 1n° 11010, pp. 298 - 337, 1946.

[38] L. Zuev, V. Gromov et O. Alexankina, Soviet Physics, Crystallography, vol. 19, p. 553, 1975.

[39] L. Miaoquan, C. Yanyun et D. C., «Electric Field Modification During Superplastic Deformation of 15 vol
SiCp:LY 12 Al Composite» Journal of Materials Processing Technology, vol. 73, pp. 264 - 267, 1998.

[40] H. Conrad et S. Li, «Electric Field Strengthening During Superplastic Creep of Zn—5 wt Al: a Negative
Electroplastic Effect» Scripta Materialia, vol. 39, n° 17, p. 847 — 851, 1998.

[41] H. Conrad et S. Yang, «Effect of an Electric Field on the Plastic Deformation and Fracture of Polycrystalline
NaCl» Materials Science and Engineering: A, vol. 225,n° 11 - 2, pp. 173 - 183, 1997.

[42] H. Conrad et D. Yang, «Influence of an Electric Field on the Plastic Deformation of Fine-Grained MgO at High
Homologous Temperatures» Acta Materialia, vol. 48, pp. 4045 - 4052, 2000.

[43] H. Conrad et D. Yang, «Plastic Deformation of Fine-Grained AI203 in the Presence of an Electric Field» Scripta
Materiala, vol. 41, n° 14, pp. 397 - 401, 1999.

[44] H. Conrad et D. Yang, «Influence of an Electric Field on the Superplastic Deformation of 7475 Al» Scripta
Materialia, vol. 36, n° 112, pp. 1431 - 1435, 1997.

[45] W. Konig, «Bestimmung einiger Reibungscoefficienten und Versuche iiber den Einfluss der Magnetisirung und
Elektrisirung auf die Reibung der Flussigkeit» Wied. Ann., vol. 26, pp. 618 - 626, 1885.

[46] L. Belfiore, «DC Electric Field Effects on Ehrenfest-Like Relations at the Glass Transition» Polymer, vol. 48,
n° 117, pp. 5049 - 5058, 2007.

[47] J. Kirkwood et I. Oppeinheim, «Chapitre 14» chez Chemical thermodynamics, New York, McGraw-Hill Book Co.,
1961.

174



Verres et électricité

[48] C. Moynihan et A. Lesikar, «Structure and Mobility in Molecular and Atomic Glasses» Annals of the New York
Academy of Sciences, vol. 371, p. 151, 1981.

[49] G. Johari, «Effects of Electric Field on the Entropy, Viscosity, Relaxation Time, and Glass-Formationy» The
Journal of Chemical Physics, vol. 138, n° 115, p. 154503, 2013.

[50] U. Bertoli, V. Sglavo et R. Raj, «Electrical Field Assisted Viscous Flow in Soda Alumina Silicate Glass» Thesis,
Ingegneria dei Materiali, 2012.

[51] A. Von Hippel et R. Maurer, «Electric Breakdown of Glasses and Crystals as a Function of Temperature» Physical
Review, vol. 59, pp. 820 - 823, 1941.

[52] K. Keller, «Breakdown and Electric Conductivity of Glass» Physica , vol. XVII, n° 15, pp. 511 - 530, 1951.

[53] J. Vermeer, «The Electric Strenghts of Glasses with Different Sodium Contents» Physica, vol. XXII, pp. 1247 -
1253, 1956.

[54] W. Pruschinina-Granowskaja, Physikalische Zeitschrift der Sowjetunion, vol. 11, p. 169, 1937.
[55] H. Schiller, Annalen der Physik, vol. 83, n° 14, p. 137, 1927.

[56] A. Sharma, H. Jain et A. Miller, «Surface Modification of a Silicate Glass During XPS Experiments» Surface and
Interface Analysis, vol. 31, n° 15, pp. 369 - 374, 2001.

[57] J. Wachtman, W. Tefft, D. Lam et C. Apstein, «Exponential Temperature Dependence of Young's Modulus for
Several Oxide» Physical Review, vol. 122, p. 1754, 1961.

175






Conclusion
&
perspectives



Conclusion & perspectives

La synthése de matériaux piézoélectriques par voie céramique (frittage de poudre) n’est pas
toujours simple a mettre en ceuvre. Etre capable d’y orienter la majorité des cristaux dans le méme
axe de polarisation présente un défi. La fresnoite BarTiSi2Og présente des propriétés
piézoélectriques et d’optique non-linéaires trés intéressantes ¢’est pourquoi plusieurs auteurs se sont
intéressés a sa synthése par voie vitrocéramique. La synthése d’un tel matériau par voie
vitrocéramique nécessite d’¢laborer une matrice vitreuse puis d’y faire nucléer et croitre de manicre
orientée des cristaux. Les verres du systtme BaO — TiO> — SiO> peuvent étre précurseurs de la
fresnoite BaxTiSi,0s et ¢’est pourquoi de nombreuses €tudes leur ont €té consacrées. Toutefois,
dans la majorité de ces études les propriétés mécaniques ne sont pas étudiées. Pour autant, la
fabrication de verre en vue d’une production industrielle nécessite de s’intéresser au point faible de
la majeure partie des matériaux vitreux, leur résistance mécanique. Aussi, certaines utilisations de
ces matériaux dans des environnements extrémes justifient d’autant plus d’¢laborer des matériaux
résistants. Une approche originale, basée sur le couplage électromécanique, de I’étude des verres
BTS fut donc proposée ici.

La premicre partie de ce travail fut consacrée a la recherche de compositions vitreuses. Il fut
décidé de synthétiser des verres par fusion-coulée le long de la droite 0,3BaO — xTiO> — (0,7-x)SiO>
(x compris entre 0 et 0,3). L’¢tude structurale de ces matériaux montra que le titane remplace le
silicium dans le réseau vitreux. Le titane, en coordinence 5 et 6, augmente la réticulation du réseau
et la densité volumique d’empilement du verre ce qui a pour conséquence d’en augmenter 1’énergie
¢lastique volumique, et donc les propriétés qui en dépendent (K, E, Tg,...). Ces observations furent
confortées par la croissance du coefficient de Poisson avec I’augmentation de la teneur en titane.
L’étude expérimentale des propriétés élastiques fut comparée a I’utilisation d’un modele trés
populaire, le modele de Makishima & Mackenzie. Il apparut que le changement de coordinence du
titane rendait 1’utilisation d’un tel modéle semi-empirique désuete, preuve que celui-ci n’est pas
adapté a ’ensemble des matériaux vitreux.

Les propriétés mécaniques en température de ces verres ont €¢galement été étudiées. Il apparut
que ’utilisation d’un modele mathématique prenant en compte 1’élasticité du verre permit de
modéliser parfaitement 1’évolution de la viscosité de ceux-ci avec la température. Aussi, il apparut
que ces verres présentaient une augmentation croissante de la sensibilité en température pour le
coefficient de viscosité et le module de cisaillement. Une explication proposée serait que la grande
variété de configurations possibles du titane faciliterait les réarrangements structuraux, et donc
I’écoulement visqueux lorsque la température est plus élevée. Aussi, cette étude amena a proposer
un modele structural pour décrire ces matériaux a 1’échelle atomique. Le verre serait composé de
couches de barium qui contribueraient a I’augmentation de la sensibilité a la température et
faciliterait ainsi 1’écoulement, c’est-a-dire, augmenterait la fragilit¢ du verre (au sens de C.A.
Angell). 1l serait également composé¢ d’amas ou la teneur en tétraedres SiO4 et TiOs serait plus
importante. Ces amas contribueraient a 1’augmentation de 1’énergie élastique volumique du
matériau ce qui expliquerait I’augmentation des modules d’élasticité¢ et de la température de
transition vitreuse avec I’ajout de TiO.. Cette hypothése concorde avec la structure lamellaire de la
fresnoite Ba>TiS120s.

Finalement, 1’étude de compositions vitreuses par diffraction a haute énergie a permis de
confirmer que le titane resserre le réseau vitreux, mais aussi que les seconds voisins Ba-Ba avaient
tendance a se rapprocher lorsque la teneur en titane augmentait, indice supplémentaire laissant
penser que des canaux de barium se formeraient.

Le verre 0,30BaO — 0,20TiO0; — 0,50S10, fut sélectionné comme matrice vitreuse pour la
synthése de vitrocéramiques texturées a base de fresnoite BaxTiSi20s. Des études de DRX et DSC
ont permit de définir un traitement thermique permettant de faire nucléer et croitre des cristaux
nanométriques de cette phase piézoélectrique. Plusieurs méthodes furent utilisées conjointement
pour démontrer que la cristallisation dans ce verre était majoritairement surfacique. Il apparut
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¢galement que I’étude du parametre d’Avrami pour la détermination du type de cristallisation
présentait des limites et ne permettait pas systématiquement de déterminer efficacement le type de
cristallisation. L’étude de la cinétique de cristallisation par différentes méthodes (MEB,
Spectroscopie Raman) a ensuite permis de controler précisément la cristallisation de cette phase
piézoélectrique. Aussi, 1’utilisation d’un traitement par ultrasons avant le traitement thermique a
rendu possible I’augmentation drastique de 1’orientation préférentielle de la croissance des cristaux
dans la direction de polarisation (axe-c). Finalement, des vitrocéramiques transparentes possédant
une couche de plus de 200 um de cristaux de fresnoite Ba>TiS1,0s orientés furent synthétisées.

Les propriétés mécaniques de ces matériaux furent étudiées par indentation et flexion 3
points. Il apparut que la couche cristalline de fresnoite présentait une résistance a la fissuration
anisotropique. Ainsi, si celle-ci était importante selon 1’axe-c, elle 1’était beaucoup moins le long
des plans riches en barium. Ces résultats sont attribués a la structure lamellaire de la fresnoite
Ba,TiSi»0s. L’étude par indentation et flexion 3 point a également permis de démontrer que ces
matériaux multicouches transparents sont plus rigides et durs que la matrice vitreuse. Finalement, il
fut possible d’estimer le module d’¢lasticité de la fresnoite. La valeur de 125 GPa, déterminée par
de précédents auteurs fut ainsi confortée.

Dans le dernier chapitre, les propriétés électriques des verres par spectroscopie d’impédances
furent tout d’abord étudiées. Il apparut que la conduction (Pour une température comprise dans
I’intervalle 0,9Tg < T < 1,1Tg) dans ces verres diélectriques est majoritairement di au barium
(conduction ionique). Aussi, ceux-ci présentent une conductivité et une constante diélectrique (a
température ambiante) croissantes avec I’ajout de TiO>. Ce comportement du verre, a la fois plus
conducteur et plus polarisable lorsque le titane est ajouté, peut paraitre étonnant. Pour autant, ceci
est cohérent avec I’hypothése de la séparation de phase émise précédemment. La formation de
canaux riches en barium contribuerait a l’augmentation de la conductivité ionique. Aussi,
I’augmentation globale de la réticulation du réseau vitreux (par substitution de Si[IV] par Ti[V] (et
Ti[VI] lorsque le titane est en quantité suffisante) pourrait expliquer I’augmentation de la constante
di¢lectrique. Cette derniére idée est confortée par le fait que les groupements TiOs sont
responsables de la polarisabilité de la fresnoite. Ceci constitue une autre preuve de la similarité
entre ces verres et le cristal de fresnoite Ba;TiS120s.

Aussi, l’analyse a l'impédancemetre et piézometre de la matrice vitreuse et de la
vitrocéramique texturée synthétisée au chapitre 3 ont montré que cette dernicre était piézoélectrique
et ferroélectrique.

Finalement, I’effet d’un champ électrique sur les propriétés mécaniques du verre (et
notamment sa viscosité) a été étudié. Aucun effet d’un champ DC inférieur a la rigidité diélectrique
du verre silico-calcique sur la viscosité de celui-ci ne fut perceptible lors d’essais de fluage a charge
constante. Toutefois, lors de I’application d’un champ électrique intense sur un verre silico-
calcique, un ramollissement rapide du verre accompagné d’un dégagement de chaleur, vaporisation
du verre et déplacement ionique du sodium, furent observés. Si I’application d’un champ DC
intense a des conséquences destructrices pour le matériau, il apparut que celui d’un champ alternatif
n’affectait pas I’intégrité du verre. Cette découverte est prometteuse car elle laisse entrevoir la
possibilité d’utiliser ce phénomene pour réduire la température de transition vitreuse d’un matériau
amorphe, et donc la possibilité de synthétiser des verres a basse température.

Ceci est d’autant plus intéressant qu’il fut mis en évidence que la chute en viscosité était
fortement dépendante de la densité de courant, et indépendante du caractére continu ou alternatif du
champ électrique.

Finalement, 1’effet d’un champ électrique sur le module de cisaillement fut étudi¢ par RFDA.
Au méme titre que pour le coefficient de viscosité, on peut observer une chute du module lors de
I’application d’un champ alternatif ou continu suffisamment intense. Toutefois, compte tenu de la
géométrie des éprouvettes il fut difficile de quantifier précisément cet effet par cette méthode
expérimentale.
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Conclusion & perspectives

Une suite de ce travail pour étre tout d’abord I’analyse au Microscope Electronique en
Transmission (TEM) des différentes compositions vitreuses, dans le but d’observer et de confirmer
la séparation de phase et éventuellement la présence des couches de barium lorsque la teneur en
titane est ¢levée. Aussi, I’étude de la structure en température (Diffraction, EXAFS, Raman) des
différentes compositions vitreuses permettrait de déterminer quelles unités structurales sont en
priorités responsables de [I’effondrement de la viscosité/module de cisaillement lors de
I’augmentation de la température. Ceci pourrait apporter des informations supplémentaires
permettant de valider les hypothéses faites sur la structure de ces verres.

Concernant la partie vitrocéramique, plusieurs points pourraient étre étudiés en détails dans le
but d’optimiser les propriétés du matériau. L’orientation de la cristallisation (§ 3.4) présente un
intérét majeure car elle est a la fois simple a mettre en ceuvre et trés efficace. L’étude poussée de ce
procédé, et de I’influence des différents parametres (taille de poudre utilisée, temps de traitement,
fréquence, nature du solvant, etc...) pourrait permettre de maximiser ses effets, tout en apportant
une connaissance accrue du phénomeéne.

Aussi, il fut observé que la résistance a la fissuration était trés faible dans I’axe normal a 1’axe
de polarisation des cristaux de fresnoite (§ 3.5.1). L’énergie de liaison volumique moyenne le long
de cet axe, ainsi que parallelement a celui-ci, dans la maille cristalline de la fresnoite Ba>TiSi20s,
pourrait étre calculée et mise en considération avec les observations expérimentales.

Finalement, il serait intéressant de quantifier I’importance de 1’orientation et de 1’épaisseur
relative de la couche cristalline sur les propriétés mécaniques (en flexion 3 points, § 3.5.2) et
piézoélectrique (par piézométrie, § 4.2.4). Aussi, en ajustant le temps de traitement thermique et
I’épaisseur de I’éprouvette précurseur(e), il serait possible d’élaborer une vitrocéramique totalement
cristallisée (c'est-a-dire que la couche cristalline de deux faces opposées se rejoindraient). Un tel
matériau aurait certainement des propriétés trés intéressantes.

Finalement, le ramollissement sous champ ¢€lectrique mériterait une attention particuliere. Si
I’utilisation d’un champ DC a des effets destructeurs sur le matériau, celui d’'un champ AC ne
semble pas affecter sa structure et s’avere donc bien plus prometteur. Toutefois, I’ensemble des
mécanismes responsables de ce phénomeéne reste flou.

180



A.C.
AC
ATD
ATG
BO
BTS
CIRC
CTE
DAMREG
DC
DRX
DSC
EDS
EFIS
ESRF
EXAFS
FFT
ICDD
ICSD
IET
IPR
IR

IS
LVDT
MEB
MET
MRN
NBO
NE
PaP
PDF
PZT
RFDA
RMS
SENB
SEPB
TMA
u.a.
URI1
USE
UST
uv
VFT
WG

NOMENCLATURE

Avant Jésus Christ

Alternative Current

Analyse Thermo-Differentielle

Analyse Thermo-Gravimétrique

Bridging Oxygen

BaO - TiO: - Si0;

Centre International de Recherche sur le Cancer
Coefficient of Thermal Expansion
DAMage REsistant Glasses

Direct Current

Diffraction des Rayons X

Differential Scanning Calorimetry

Energy Dispersive Spectroscopy

Electric Field Induced Softening

European Synchrotron Research Facility
Extended X-Ray Absorption Fine Structure
Fast Fourier Transformation

International Centre for Diffraction Data
Inorganic Crystal Structure Database
Impulse Excitation Technique

Institut Physique de Rennes

Infrarouge

Impedance Spectroscopy

Linear Variable Displacement Transformer
Microscopie Electronique a Balayage
Microscopie Electronique a Transmission
Modified Random Network

Non-Bridging Oxygen

Normalized Error

Pic a pic

Pair Distribution Function
Zirconates-Titanes de Plomb

Resonance Frequency and Damping Analysis
Root Mean Square

Single Edge v-Notched Beam

Single Edge Pre-crack Beam
Thermo-Mechanical Analysis

Unité Arbitraire

Université de Rennes 1

Ultrasonic Echography

Ultrasonic Treatment

Ultraviolet

Vogel - Fulcher — Tammann
Window-Glass (verre silico-sodo-calcique)









Résumé :

Les verres du systtme BaO — TiO> — SiO, (BTS) présentent un intérét majeur pour la
synthése de matériaux piézoélectriques par voie vitrocéramique. La fresnoite Ba>TiSi2Og possede en
effet des propriétés piézoélectriques, ferroélectriques et d’optique non-linéaire.

L’étude de la structure de verres BTS par spectroscopie Raman et diffraction a permis
d’expliquer 1’évolution de leurs propriétés mécaniques a température ambiante et a Tg. Lorsque la
teneur en TiO; est importante, ces verres présenteraient une séparation de phase menant a la
formation de canaux de barium.

Le verre 0,30BaO — 0,20TiO; — 0,50Si0> fut sélectionné comme matrice vitreuse pour la
synthése de vitrocéramiques texturées a base de fresnoite Ba,TiSi2Os. L’étude de la cinétique de
cristallisation a permis de controler précisément la cristallisation surfacique de cette phase
piézoélectrique. L’utilisation d’un traitement par ultrasons précédent le traitement thermique a
permis d’augmenter 1’orientation de la croissance des cristaux surfaciques dans la direction de
polarisation. Il fut ainsi possible de synthétiser des vitrocéramiques piézoélectriques texturées et
transparentes présentant des propriétés mécaniques supérieures a celles de la matrice vitreuse.

Les propriétés électriques de ces verres furent étudiées par spectroscopie d’impédance. Ceux-
ci présentent a la fois une augmentation de leur conductivité et de leur constante diélectrique lors de
I’augmentation de la teneur en TiOz. Il fut suggéré que ces évolutions sont la conséquence de
I’apparition des canaux de barium, facilitant la conduction ionique, et de groupements TiOs,
favorisant la polarisation.

Finalement, I’effet d’un champ électrique sur la viscosité d’un verre fut investigué, et
notamment le ramollissement du verre sous champ électrique intense. Il fut montré qu’il était
possible de réduire grandement la viscosité du verre par application d’'un champ AC ou DC. Si
I’application d’un champ DC a des effets destructeurs sur le matériau, celui d’un champ AC est bien
plus prometteur pour de potentielles applications dans la synthése de matériau vitreux.

Mots-Clefs : Verre, fresnoite, vitrocéramique, viscosité, champ électrique, €lasticité.

Abstract:

Glasses from the BaO — TiO2 — SiOz (BTS) are of great interest for their use as glass-matrix to
synthesize fresnoite glass-ceramics. These materials show numerous potential applications as
piezoelectric and non-linear optic devices.

It has been found that the addition of TiO: in these glasses improves the cross-linking degree
of the glass network as well as the volume density of energy and the glass temperature sensitivity.
When the content of titanium is increasing, island-like Si\Ti rich units surrounded by barium-rich
channels might form, leading to a similarity between the fresnoite crystal and the glass structure.

Thanks to an ultrasonic and thermal heat-treatment it has been possible to control the growth
of oriented fresnoite crystallites from the surface of 0,30BaO — 0,20TiO; — 0,50Si0; glass. The
transparent glass-ceramic shows improved mechanical properties as well as evidence of
piezoelectricity.

The electrical properties of BTS glasses were investigated with the use of impedance
spectroscopy. They show an increase in electric conductivity and dielectric constant as Ti is added
to their composition. One explanation lies in the formation of these Ba-rich channels which may
improve the ionic conduction. The formation of TiOs groups would also be responsible for the
overall increase in polarizability of the glass.

Finally, the effect of an electric field on the glass viscosity was investigated. The glass
showed great reduction of its viscosity under high electric field for both AC & DC. When AC field
was applied, the material showed no deterioration which might be very interesting for the potential
use of this effect for the synthesis of glassy materials.

Keywords: Glass, fresnoite, glass-ceramic, viscosity, electric field, elasticity.





