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Introduction

Les verres sous conditions extrémes

L’étude des matériaux silicatés sous conditions extrémes est née de plusieurs préoccu-
pations distinctes. D’une part ces matériaux et leurs différentes phases cristallines corres-
pondent aux composants de la crotlte et du manteau terrestre. La communauté des géo-
logues a donc cherché a recréer les conditions qui régnent au sein des différentes régions
de l'intérieur de la Terre, et a imager la structure de la matiere qui forme ces différents
couches lorsqu’elle est soumise a ces conditions extrémes. D’autre part, les verres silicates
représentent une classe tres importante de matériaux industriels. Technologiquement, il
est donc crucial de comprendre la tenue de ces matériaux lorsqu’ils sont confrontés a des
fortes sollicitations mécaniques et des hautes températures, parfois simultanément. En-
fin, les verres constituent un probleme physique fascinant du point de vue physique, en
tant que systémes hors équilibre, qui présentent a la fois des propriétés associées a ’état
liquide (viscosité) et des propriétés associées a 1’état solide (module de cisaillement).
Des les années cinquantes [1], ces différentes préoccupations ont poussé les différentes
communautés a étudier les verres, et notamment les verres d’oxyde, lorsqu’ils sont sou-
mis a des hautes pressions, de l'ordre de la dizaine de gigapascal. Ces études initiales [1,2]
ont permis de mettre en évidence une propriété fondamentale de 1’état vitreux : I'aptitude
a densifier. Les verres, lorsqu’ils ont été soumis a des hautes pressions, présentent une
densité plus élevée, et une structure différente [3]. Il a été montré que ces changements
irréversibles apparaissent via des mécanismes qui rappellent les transitions de phase
des cristaux, comme un changement de coordinence. La notion de transition de phase
n’existe pas dans les verres, car ce sont des systemes fondamentalement hors équilibre.
Néanmoins, il a été montré que différents états vitreux associés a différentes structures
existent dans la glace [4]. Basée sur les propriétés des liquides, dans lesquels il a été mon-
tré que la transition entre états amorphes est possible [5], la question de la coexistence de
différents états vitreux possibles a émergé dans les années 2000 [6, 7], et continue d’étre
débattue [8].

Ce travail s’inscrit dans ce contexte,puisque nous allons justement étudier les change-
ments structuraux qui permettent la transformation d’un verre en verre densifié, et in-
versement, selon les axes définis ci-dessous.

Organisation du manuscrit

Ce mémoire est composé de six chapitres. Le premier a pour objectif d’introduire
la structure des verres d’oxydes, en particulier des verres d’oxydes a base de silice ou
d’oxyde de germanium. Nous tenterons de définir I’état vitreux a partir du phénomene
de transition vitreuse. Nous ferons ensuite apparaitre les différents ordres de structure
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qu’on peut trouver dans des verres entierement polymérisés, en explicitant les échelles de
distances associées. Apres avoir détaillé la structure des verres, nous décrirons l'effet de
la dépolymérisation. Nous décrirons enfin le protocole expérimental suivi pour synthéti-
ser les différents échantillons vitreux. Comme certains échantillons que nous considérons
comme matériau de base sont déja densifiés, nous en profiterons pour rappeler, a I'aide
d’études précédentes, leurs structures et leurs différences avec les échantillons pristine,
c’est a dire le verre initial qui n’a pas subi de modification.

Dans le second chapitre, nous nous familiariserons avec les différentes techniques ex-
périmentales utilisées lors de ce travail de thése. Nous discuterons d’abord des tech-
niques hautes pressions, puis nous présenterons les techniques qui nous ont permis de
sonder la structure des verres lors des différentes transformations. Nous discuterons de
l'origine des différentes spectroscopies. A partir des informations que ces différentes
sondes structurales permettent d’obtenir sur les verres pristine via ces dispositifs, nous
présenterons l’échelle de structure que chaque technique permet de sonder.

Les quatre chapitres suivants constituent le coeur de la these, car c’est dans ces cha-
pitres que nous exposerons nos résultats. Le troisiéme chapitre est consacré a ’étude
d’un verre entiérement polymérisé, l'oxyde de germanium, lorsqu’il est soumis simulta-
nément a des hautes pressions et des hautes températures. Nous nous focaliserons sur
l'effet de la température a haute pression, et sur les changements structurels qui per-
mettent d’expliquer la plasticité des verres.

Dans le quatrieme chapitre, nous discuterons de I'impact du degré de polymérisation
sur I’évolution de la structure vitreuse a haute pression pour des verres sodo-silicates.
Bien qu’il existe des études complétes a la fois sur les verres dépolymérisés et sur la silice
pure, il n’existe pas, a notre connaissance, d’étude systématique pour les compositions
intermédiaires. Nous détaillerons les résultats issus du suivi in-situ des compressions, en
essayant d’imager la transition entre les deux types de verres.

Dans les deux derniers chapitres, nous nous intéressons également a la transformation
entre un verre pristine et un verre densifié, avec une approche tres originale. En effet, en
partant d’échantillons de verre préalablement densifiés, nous avons relaxé la structure a
haute température, en suivant la transformation de maniere in-situ. Nous discuterons de
toutes les caractéristiques de ces relaxations, en discutant de leur signification vis a vis
de la définition de I’état vitreux. Le cinquieme chapitre est consacré a la silice, tandis que
le dernier est dévoué a I'impact du degré de polymérisation sur ces relaxations pour des
verres silicates binaires.



Chapitre 1
Description des échantillons

Les objectifs de ce travail de recherche consistent a étudier les processus structuraux
lors de transitions entre états vitreux. Cela implique de discuter dans un premier temps
de la structure du verre. C’est justement l'objet de ce premier chapitre que de se familiari-
ser avec la structure vitreuse, en particulier avec les différents niveaux d’ordre structural
nécessaires pour décrire ce type de matériau de fagon satisfaisante.

1.1 Qu’est-ce qu’un verre : la transition vitreuse

Comme il n’existe pas de définition simple de I’état vitreux, on va partir de la descrip-
tion phénoménologique donnée par Jerzy Zarzycki [9] :
"un verre est un solide non-cristallin présentant le phénomene de transition
vitreuse."
En effet, on produit un verre en refroidissant un liquide suffisamment vite pour dé-

passer la vitesse de cristallisation, le verre est issu d’une trempe a partir du liquide. La
figure 1.1 schématise les processus de cristallisation et de transition vitreuse. Lors d’un

V,, (ou H) Liquide

AV, (ou AH)

————

T - Température

FiGure 1.1 — Illustration des phénomenes de cristallisation et de transition vitreuse.

refroidissement suffisamment lent du liquide il y a cristallisation a la température de
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cristallisation T.. Cette transition est caractérisée par une discontinuité du volume mo-
laire ou de I'enthalpie, il s’agit d’une transformation du premier ordre. Dans ce cas, lors
du refroidissement, le liquide est toujours a 1’équilibre thermodynamique.

Les réarrangements atomiques qui permettent de maintenir cet équilibre ont des temps
caractéristiques qui dépendent de la viscosité. En effet, plus celle-ci est grande, plus les
mouvements sont lents et prennent du temps. Ainsi, en diminuant la température assez
rapidement, on peut dépasser la cristallisation et figer le liquide. On obtient alors un so-
lide qui ne possede pas d’ordre atomique a longue distance : un verre. La température
de transition vitreuse T, est définie comme la température pour laquelle la viscosité du
matériau vaut 10! Poises. Expérimentalement, la température de transition vitreuse est
définie comme l'intersection des droites issues du liquide et du verre lors du suivi d'un
parameétre thermodynamique, par exemple la capacité calorifique en calorimétrie.

Pour une vitesse de refroidissement lente, 1’équilibre thermodynamique sera maintenu
plus longtemps. Ainsi, la transition vitreuse a lieu a plus basse température. Il existe donc
une gamme de température qui correspond a la transition vitreuse pour un composé chi-
mique donné. Comme les propriétés du verre dépendent grandement de la température
a laquelle le liquide a été figé, on définit un nouveau parametre, la température fictive
Tg. Tg correspond a la derniere température pour laquelle le matériau est a I’équilibre
thermodynamique avant la trempe. Il s’agit donc de la température a laquelle le liquide

est figé.
Bien que cette notion soit nécessaire pour définir compléetement le verre, les change-
ments de structures et de propriétés liés a la température fictive ((Ap)yax = 0.4%,

(An)yax = 0.1% pour un verre GeO, [10]) sont négligeables devant les changements
structuraux mis en jeu dans les transitions qui font l'objet de cette these (verre GeO,
densifié : (Ap)yax = 16% [11], (An)yax = 7% [12]).

Nous avons présenté le phénomeéne de transition vitreuse de maniere tres simpli-

fié. Celui-ci fait toujours l'objet de recherches actives sur les processus de relaxation
de systémes a n-corps mis en jeu et la grande variété de systémes sur lesquels il s’ap-
plique [13,14]. Pour une revue des principaux modéles, on peut consulter [15].
Enfin on a abordé cette partie du point de vue de la fabrication du verre par trempe,
mais il existe d’autres facons de synthétiser des matériaux amorphes : par voie chimique
(sol-gel), par irradiation, ... Toutes meénent a un matériau qui ne possede pas d’ordre
structural a grande distance. En revanche, a courte échelle, il existe bien différents types
de structure dans les verres. C’est ce que nous allons aborder maintenant.

1.2 Les différents ordres structuraux des verres SiO, et GeO,

Pour cette partie, nous allons décrire les différents ordres de structure des verres tétrae-
driques que sont la silice SiO, et l'oxyde de Germanium GeO,, en suivant la classification
donnée par Elliott [16].



1.2 Les différents ordres structuraux des verres SiO, et GeO,

1.2.1 Lordre a courte distance : rémanence du motif cristallin

L'ordre a courte distance s’étend sur environ 5A. Il caractérise le motif élémentaire.
Dans le cas des verres SiO, et GeO,, il s’agit du tétraedre SiO,/GeO,, représenté figure
1.2. Ce motif est en général identique a la phase cristalline stable a haute température.

lI)Si—O—Si

e 0
O Si/Ge

FI1GURE 1.2 — Tétraedre élémentaire des verres SiO, et GeO,.

Pour la silice et 'oxyde de Germanium, on retrouve le tétraedre dans les structures du
quartz, de la coésite, de la cristobalite et de la tridymite. Les parametres qui définissent
cet ordre sont la longueur de liaison Si(Ge)-O et I’angle . L'angle correspond 1 a ’angle
que l'on trouve dans un tétraédre régulier, mais légerement distribué, ¢ = 109.3° + 4.2°
[17]. Les longueurs de liaisons sont Is;_o = 1,59 + 0,02 A [18] et Ig,_o = 1,74+ 0,01 A [19].

1.2.2 Ordre a moyenne distance : anneaux et chaines de tétraédres

Au-dela du tétraedre élémentaire, on considére qu’on se situe dans l'ordre a moyenne
distance, qui se subdivise en trois sous-domaines.

L'ordre & moyenne distance proche: 5- 10A

Les tétraedres sont liés entre eux par les atomes d’oxygene qui sont a leurs sommets,

comme schématisés figure 1.3. Cet ordre est décrit par ’angle dihédral @, qui caractérise
l'orientation des tétraedres les uns par rapport aux autres, et I’angle inter-tétraedre 0 qui
correspond a I’angle de liaison entre les tétraedres. C’est ici que la symétrie est peu a peu
perdue car cet angle inter-tétraedre est distribué, ce qui a pour effet de dissiper 1’agence-
ment moléculaire a partir de quelques liaisons inter-tétraedriques.
Des résultats issus de diffraction de neutrons et de rayons X, de RMN et de simulations
numériques s’accordent sur un angle moyen 6 = 150° + 2° dans la silice, avec une dis-
tribution inférieure a 10° [18, 20, 21]. Micoulaut et al. donne pour le verre GeO, une
distribution centrée sur 6 = 133°, avec la méme largeur (10°) dans son review sur le
GeO, [19].

L'ordre a moyenne distance intermédiaire: 10— 20A
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F1Gure 1.3 - Liaisons inter-tétraedres dans les verres SiO, et GeO,.

Les chaines issues de ces tétraedres forment des structures particuliéres a plus large
échelle : des anneaux, ou cycles, formés de trois a dix ou douze tétraédres. Certains de
ces anneaux sont observables en spectroscopie Raman, comme on le verra au prochain
chapitre, mais la distribution totale est inaccessible expérimentalement. Cette statistique
est en revanche accessible par simulations numériques [22-26]. Les résultats de celles-ci
sont représentés figure 1.4. La distribution des angles dihédraux est moins étudiée. Au

0.40 - [ Rino 1993
] B Jin 1994
0.35 Bl Huang 2004
' [ | Koziatek 2015
0.30- I Shcheblanov 2015
8 0.25-
c
p
3 0.20
S
0.15
0.10
0.05 I
0.00- T

I
3 4 5 6 7 8 9 10 11 12
nombre de tétraédres n par cycle

FiGUrE 1.4 — Population des anneaux contenant n tétraedres dans la silice vitreuse. Ré-
sultats obtenus par dynamique moléculaire.

sein d’un cycle, la corrélation entre les angles dihédraux détermine la planéité du cycle.
Celle-ci détermine la compressibilité a basse pression, et permet d’expliquer I’anomalie
¢lastique dans les verres SiO, et GeO, [24].



1.3 La dépolymérisation

Bien que les cycles soient spécifiques aux verres tétraédriques, cet ordre structural est
bien généralisé dans les verres. Dans les verres de borate par exemple, on trouve bien des
structures issues de I'agencement relatif des unités BO; et BO,.

1.2.3 Ordre a moyenne distance lointain : du réseau aléatoire continu de
Zachariasen au modéle discontinu

La question d’un ordre a plus grande distance est plus délicate. Le modéle qui a d’abord
prévalu est le modeéle aléatoire continu de Zachariasen [27], dans lequel on retrouve les
ordres structuraux décrits ci-dessus, mais au-dela desquels le verre est considéré comme
parfaitement homogene. Une vision concurrente a été développée en considérant le verre
comme un assemblage de micro-cristallites. Bien que cette vision ait été réfutée par des
mesures de diffusion de rayons X aux petits angles, dans lesquelles ces cristallites n’appa-
raissent pas [28], I'idée d’un désordre inhomogene a subsisté. Il s’est méme imposé dans
les années 1980, comme solution a l'origine de deux signatures propres aux verres : le pic
boson et le First Sharp Diffraction Peak, observés respectivement en spectroscopie Raman
et diffusion inélastique de neutrons, et en diffraction (de neutrons et de rayons X). Un peu
plus tard, des mesures de diffusion inélastique de rayons X ont montré que la distance
caractéristique, de quelques nanometres, a laquelle les phonons acoustiques ne peuvent
plus étre considérés comme des ondes planes qui se propagent, correspond également a
l'ordre intermédiaire du verre [29-32]. Cela signifie que c’est a cette échelle qu’on ne peut
plus considérer le verre comme un matériau homogene. Des simulations numériques ont
montré que les fluctuations des modules élastiques a cette échelle sont bien a 'origine du
pic boson et du criteére de loffe-Regel observés expérimentalement [33,34].

Lordre structural le plus lointain que l’'on peut trouver dans un verre correspond donc a
des fluctuations de modules élastiques a ’échelle de quelques nanometres (typiquement
2-5 nm).

1.3 La dépolymérisation

On classe les différents constituants des verres d’oxyde selon leur comportement : il y
a les oxydes formateurs de réseau, les oxydes modificateurs et les oxydes intermédiaires.
Si0,, GeO, et B,O5 sont considérés comme des oxydes formateurs. Les oxydes modi-
ficateurs de réseau, souvent des alcalins ou alcalino-terreux, induisent une rupture des
liaisons Si —O—Si et l'apparition de paires Si —O~. La charge négative est compensée par
la charge positive du cation, qui reste au voisinage immédiat de l'oxygene non-pontant
pour assurer la neutralité électrique locale.
L'oxyde d’aluminium Al,O; a un role particulier, celui d’oxyde intermédiaire. Si l'alu-
minium est introduit dans un verre de silice pure, il va avoir le comportement décrit
au-dessus. En revanche, s’il est en défaut par rapport aux ions alcalins par exemple il
va pouvoir compenser la charge portée par un cation tout en assurant la connectivité du
réseau. L'albite vitreuse, de composition (NayO);, 50, (Al03); 50, (Si02)750,, €st un verre
completement polymérisé. On a I’habitude de décrire les sites portant des Si—O~ comme
des sites "Q," (représentés figure 1.5), n étant le nombre d’oxygenes pontants du tétra-
edre.
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Ficure 1.5 - Illsutration des sites Q,. NBO = Non Bridging Oxygen, BO = Bridging Oxy-
gen, Si = Silicium ; d’apres [35].

Cette dépolymérisation a également un impact sur l'ordre a moyenne distance. Greaves
a sondé I'environnement local des cations modificateurs par EXAFS [36,37] et SAXS [38].
Il a montré une coordinence cation-cation plus élevée que celle qui était attendue pour
une distribution aléatoire des cations dans le réseau vitreux, et a suggéré que ces atomes
modificateurs sont arrangés en canaux, schématisés figure 1.6. Des simulations numé-
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Figure 1.6 - Illustration des sites des canaux de Greaves [37].

riques ultérieures [39,40] ainsi que des résultats de diffusion inélastique de neutrons [41]
ont démontré l'existence de poches (pockets), d’environ 3 — 6 A, que ces canaux relient.
Plus récemment [42,43] il a été démontré que cette organisation de la structure dépend
de la concentration locale de sodium : a partir d’un certain seuil p; les atomes de sodium
ne sont plus distribués aléatoirement, mais selon ces canaux. Au-dessus d’une densité
critique p;. = 10.6 atomes.nm ™3 (> p;), on atteint un régime de percolation : les canaux
se transforment en poches au fur et a mesure que la densité augmente.
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1.4 Description des échantillons utilisés

En plus des verres SiO, et GeO, pristine, nous avons étudié différents échantillons
lors de ce travail de these. Pour structurer le document, j’ai utilisé une nomenclature
particuliere, résumée dans le tableau suivant 1.1 :

Nomenclature Nature Parametres

Belt 9,2% 5 GPa 425 °C

Belt 15,5% silice densifiée 5 GPa 750 °C

Belt 16,5% 5 GPa 1020 °C

CED 12% 13,8 GPa 25°C

CED 16% silice densifiée 16 GPa 25°C

CED 21% 25 GPa 25°C
LS19 5% Li,O  95% SiO,
NS19 5% Na,O  95% SiO,
NS9 verre binaire  10% Na,O 90% SiO,
NS6 15% Na,O 85% SiO,
NS4 20% Na,O 80% SiO,

TaBLE 1.1 — Nomenclature des échantillons utilisés lors de ce travail de these. Le nom des
échantillons densifiés est composé de la technique haute pression utilisée et
du taux de densification atteint. Le nom des verres binaires est composé des
premieres lettres des symboles chimiques des oxydes utilisées, et de leurs
proportions : un verre NSX contient une fraction de 15 d’oxyde de sodium.

La silice et 'oxyde de Germanium

Tous les échantillons de silice utilisés sont issus de monolithes de verre commercial

suprasil 300, de Heraeus. Il s’agit d’une silice de type II d’apres la classification de Brii-
ckner [44], qui contient donc peu d’impuretés métalliques (< 1 ppm). Une étape de sé-
chage supplémentaire au cours de la fabrication permet d’abaisser la concentration de
groupement OH a moins de 1 ppm. En revanche, il contient une concentration relative-
ment élevée de chlore (1000 ppm - 3000 ppm).
Le verre d'oxyde de Germanium GeO, a été synthétisé dans 1’équipe avant le début de
cette these. Il a été obtenu par fusion de GeO, cristallin Alfa Aesar, pur a 99.98%. Le ré-
actant a été chauffé a 1400°C pendant 36 heures dans un creuset en platine, puis trempé
en plongeant le fond du creuset dans de 1’eau, pour obtenir un verre parfaitement trans-
parent et sans bulle [45, 46].
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La silice densifiée

Des échantillons de silice densifiée ont également servi d’échantillons de départ pour
certaines expériences. Ceux-ci ont pu étre synthétisés avant cette these, ou bien pendant
cette theése, mais selon un protocole défini dans des travaux précédents, ou ils ont été
caractérisés [47,48].

Nous avons densifié de la silice vitreuse selon deux procédés : soit a température am-
biante avec différentes pressions maximales, soit a pression fixe, 5 GPa, et a différentes
températures. Les techniques hautes pressions utilisées seront décrites en détail au pro-
chain chapitre. Les méthodes et les parametres de densification, la densité obtenue et
la dénomination des échantillons synthétisés sont résumés tableau 1.2. La densité des

Pression Température  Densité  Taux de densification Nom
(GPa) (°C) (g.cm™3) (%) de I’échantillon
5 425 2,40 +0,03 Ap/p=9,2 Belt 9,2%
Presse Belt 5 750 2,54+0,03 Ap/p=15,5 Belt 15,5%
5 1020 2,56+0,02 Ap/p=16,5 Belt 16,5%
13,8 25 2,46 0,04 Ap/p =12 CED 12%
CED 16 25 2,55+0,04 Ap/p=16 CED 16%
25 25 2,66+0,02 Ap/p =21 CED 21%

TasLE 1.2 — Méthodes et parametres de densification des échantillons. CED signifie cel-
lule a enclumes de diamants.

échantillons issus de compression en cellule a enclume de diamant a été estimée d’apres
la courbe de calibration pression maximale-densité déterminée dans [11,49]. Les diffé-
rences majeures entre les échantillons issus des deux méthodes de compression résident
dans la distribution des cycles, notamment au niveau des petits cycles, et dans I’homo-
généité des structures vitreuses. Nous détaillerons ces différences, pour chaque ordre
structural, quand nous nous intéresserons a ces échantillons.

Les verres binaires silice - alcalins

Nous avons souhaité étudier I'impact de la polymérisation sur le comportement de la
structure vitreuse lors de la compression ou de la relaxation. Pour ce faire, nous avons
synthétisé des verres binaires composés de silice et d’'oxyde d’alcalins, en faisant varier
la composition. En particulier nous avons synthétisé des verres contenant du sodium Na
a 5%, 10%, 15% et 20% molaire et du lithium Li a 5% molaire. Dans la suite, nous men-
tionnerons ces verres en utilisant les noms NS19, NS9, NS6, NS4 et LS19; N et L selon
la nature du cation, S pour la silice et X suivant la proportion d’oxyde : Na,O-XSiO,.
Le lithium étant l'ion alcalin le plus petit, ce sera dans ce type de verre qu’on pourra
éventuellement voir des effets dus a une mobilité des especes alcalines. En comparant les
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résultats issus des différents verres binaires, on espére mettre en évidence le role de la
taille des ions des oxydes modificateurs.

Nous avons utilisé des poudres de silice SiO, (Sigma-Aldrich) et de carbonates d’alcalins
(Sigma-Aldrich) Li,CO; et Na,CO; comme réactants, que nous avons mélangées dans
un creuset en platine rhodié. Avant de fondre le verre, il faut chauffer le mélange de
poudre, d’abord pour enlever toute ’humidité présente, puis pour décarbonater. La pre-
miere étape a lieu a 300°C, et la deuxieme a 800°C. Le premier palier a 300°C dure deux
heures. Le second est plus long, supérieur a six heures. Pour ces deux premieres étapes,
on utilise un four qui ne permet pas de fondre le verre. Il faut donc transférer le creu-
set a haute température dans un autre four. Lors de cette étape on ajoute un couvercle
au creuset, pour éviter I’évaporation des composés légers comme le lithium. On peut
alors fondre le mélange pour atteindre 1’état liquide. La température atteinte dépend des
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FiGure 1.7 — Diagramme de phase des mélanges LiO,-SiO, et NaO,-SiO,, d’apres [50].

diagrammes de phase des mélanges, que nous présentons figure 1.7. Les compositions
8102(95%)Li20(5%) et SiOz(go%)Na20(10%) ont été fondues a 16500C, et Si02(95%)Na20(5%)
a 1700°C. Il est nécessaire d’attendre un temps suffisant lors de cette fusion pour obtenir
un verre sans bulle. On réalise la trempe du liquide en plongeant le fond du creuset dans
I’eau. On obtient alors des palets de verres sans bulle.

Les diagrammes de phase des mélanges binaires SiO,—~Na,O montrent que ces compo-
sés ne sont pas homogenes lorsque la proportion de Na,O est inférieure a 20%. Dans ce
cas, on est en présence d'un mélange de deux liquides, un riche en SiO, et un autre riche
en Na,O. On retrouve ce phénomene de démixion dans les verres. En effet, lors du chauf-
fage, la topologie de la surface de ces verres, sondée en microscopie, montre I'apparition
et le développement de deux compositions différentes [51,52]. Si la trempe n’est pas as-
sez rapide, I’échantillon de verre synthétisé peut étre démixé a température ambiante. I1
est donc nécessaire de vérifier la qualité de nos échantillons.

Pour les verres LS19, NS19 et NS9, nous avons vérifié par diffusion aux petits angles de
rayons X que les fluctuations de densité et de composition diminuent avec la tempéra-
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ture jusqu’a des températures supérieures a 400°C. Ces résultats seront exposés dans le
sixieme chapitre. Pour des températures supérieures, on observe un maximum dans les
fluctuations de densité et de composition. Or il a été montré que c’est a ces températures
que la démixion a lieu [53, 54]. Les échantillons correspondants aux compositions LS19,
NS19 et NS9 sont donc homogenes. Par ailleurs, ces mémes études apportent la preuve
que les échantillons contenant une proportion égale ou supérieure a 20% de sodium ne
sont pas sujet a la démixion. Le verre NS4 est donc bien homogene également. En re-
vanche nous n’avons pas testé I’homogénéité du verre NS6, qui contient 15% molaire de
Na,O. Les résultats obtenus sur des échantillons de verre NS6 devront donc étre consi-
dérés avec précaution. En particulier, on cherchera a voir s’ils font sens avec les résultats
obtenus avec les compositions voisines NS9 et NS4.

Pour ces raisons, la vitesse de trempe est primordiale. Nous avons pu synthétiser un
verre SiO3(950,)Li20(59,) homogene sur un volume suffisant pour usiner une carotte afin
de le densifier en presse. Nous avons pu synthétiser un verre 510 gg9,)Li20(j o) sur un
volume plus restreint, pour augmenter la vitesse de trempe dans tout le volume. En re-
vanche nous ne sommes pas parvenus a synthétiser la composition SiOjgge,)Li2O(200)-
Nous nous sommes donc restreints a I’étude d’une composition sur les verres LS.

12



Chapitre 2

Techniques expérimentales utilisées pour
la synthése d’échantillons densifiés et la
caractérisation optique et structurale des
verres

L'objet de ce chapitre est de présenter les techniques expérimentales qui nous ont per-
mis de mettre en ceuvre les transitions entre états de différentes densités et de suivre
I’évolution de la structure vitreuse in-situ. Dans une premiére partie seront décrits les
dispositifs hautes pressions utilisés pour modifier la structure vitreuse initiale et la den-
sité des verres. Dans une seconde partie, nous décrirons les techniques de caractérisa-
tions optiques et structurales. L’équipe Soprano et le laboratoire étant spécialisés dans
les techniques de spectroscopies vibrationnelles, ce sont les techniques de suivi que nous
avons principalement utilisées pour cette these. Néanmoins, le caractére désordonné du
verre empéche la détermination compléete de sa structure a partir d’une seule sonde ex-
périmentale. C’est pourquoi, de nombreuses approches expérimentales coexistent pour
I’étude des matériaux vitreux. Celles-ci sont complémentaires et leur utilisation combi-
née est nécessaire pour aboutir a une image complete de la structure vitreuse. Parmi
ces techniques, on peut citer les techniques de diffusion et d’absorption de rayons X
(Small/Wide angle X-ray Spectroscopy, X-ray Absorption Spectroscopy, ... ), la résonance
magnétique nucléaire (RMN) ou encore les spectroscopies vibrationnelles (Raman et
Brillouin). Pour ce travail de these, nous avons utilisé les spectroscopies vibrationnelles,
que nous avons complétées par des mesures de diffusion aux petits angles et de dif-
fraction de rayons X. Dans la seconde partie de ce chapitre, je vais décrire brievement
l'origine physique des phénomenes a la base des différentes spectroscopies et 'image
(forcément partielle) de la structure qu’elles permettent de sonder pour les techniques
que nous avons utilisées.

2.1 Appareils hautes pressions

Dans cette partie, nous allons décrire les techniques hautes pressions utilisées lors de
ce travail. D’abord, il faut préciser les gammes de pressions dont nous parlons. Dans les
verres d’oxyde, les contraintes nécessaires pour provoquer un changement de volume dé-
tectable et des changements structuraux significatifs sont de 'ordre du gigapascal ou de
la dizaine de gigapascal (GPa). On définit la limite élastique des verres comme la pres-
sion seuil a partir de laquelle les changements de structure sont irréversibles. Pour les
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verre SiO, et GeO,, les limites élastiques sont respectivement de 9 GPa et 4 GPa [55].
Ceci nous place dans le domaine des tres hautes pressions. Pour donner un ordre d’idée,
la pression qui regne au fond de la fosse des Mariannes est d’environ 0.1 GPa, et la pres-
sion du manteau inférieur est comprise entre 30 GPa et 100 GPa [56]. Nous avons utilisé
deux appareils courants dans la communauté des hautes pressions : la cellule a enclumes
de diamants et la presse Belt. Nous allons voir que la différence majeure entre ces deux
appareils réside dans la taille des échantillons. Toutes les presses (Belt, Multi-Enclumes,
Paris-Edimbourgh) sont des appareils volumineux parce qu’ils permettent d’appliquer
des hautes pressions sur des échantillons de taille macroscopique, de I'ordre de quelques
dizaines de millimetres cubes. Les cellules a enclumes de diamants imposent des échan-
tillons de taille micrométrique. Leur avantage provient de leur taille, et de leurs fenétres
en diamant, qui permettent un suivi in-situ par spectroscopie optique.

2.1.1 La cellule & enclumes de diamants

Principe de fonctionnement

Les différents constituants d’une cellule a enclumes de diamants (CED) de type Cher-
vin [57] sont présentés figure 2.1. A titre indicatif, le diametre du socle sous le diamant
inférieur est de 6 cm. Les diamants inférieur et supérieur sont montés respectivement sur
le corps de la cellule et le piston. Le piston vient se loger dans le corps de la cellule. De
cette maniere, les deux diamants se trouvent face a face. Pour former un volume expé-
rimental, on place au préalable un joint métallique entre les deux diamants. Ce joint est
simplement un disque en inox (en cuivre a basse pression, en rhénium a haute tempéra-
ture) de 200pm d’épaisseur, qui est préalablement indenté lors d’une premiere compres-
sion, puis percé. La compression du joint, appelé indentation, permet de réduire ’épais-
seur du joint et de le rendre plus résistant mécaniquement par écrouissage. De fait, plus
le joint a été indenté sous une forte contrainte, plus il sera possible d’obtenir a des plus
hautes pressions. Le percage du joint se fait par électro-érosion, pour former au centre
de I'empreinte des diamants un trou de diametre < 200um (pour des diamants de cu-
lasse de 400pm). L'injection de gaz sous pression dans une membrane déformable située
au-dessus du piston va avoir pour effet d’exercer une pression sur le diamant supérieur.
Cette membrane est montée sur un capot qui enserre le piston et le corps de la cellule.
Le rapport des surfaces entre la membrane et la culasse du diamant correspond au gain
en pression, et on obtient des pressions de I'ordre de quelques dizaines de gigapascal au
niveau du volume expérimental.

Enfin nous avons équipé la cellule d’un chauffage externe résistif, qui permet de chauf-
fer toute la cellule jusqu’a 400°C. Nous n’avons pas pu aller au-dela car nous travaillerons
a lair libre, et le diamant se transforme en graphite en présence d’oxygene a plus haute
température.

Milieu transmetteur de pression et hydrostaticité
La chambre expérimentale formée par les diamants et le joint percé est remplie d'un

milieu transmetteur de pression pour transformer la contrainte uniaxiale en contrainte
hydrostatique. L'étape consistant a introduire le milieu transmetteur de pression dans la
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diamant inférieur

membrane Ll \ \‘:._4/

Ficure 2.1 — Photographie des différents constituants d’une cellule a enclumes de dia-
mant de type Chervin, et vue schématique de la cellule assemblée. Dans le
schéma le liquide transmetteur de transmission est représenté en jaune, la
bille rouge représente la bille de rubis et le rectangle ’échantillon.

cellule s’appelle le chargement. Ce milieu transmetteur de pression peut étre un solide,
comme le KBR, ou un liquide, comme les alcools, les huiles ou les gaz liquéfiés. Un milieu
transmetteur solide va produire deux types de contraintes : une contrainte hydrostatique
et du cisaillement. A I'inverse un liquide possede un module de cisaillement nul, et pro-
duit une contrainte purement hydrostatique. Comme nous ne nous sommes intéressés
qu’aux effets de pression, nous avons utilisé des milieux transmetteurs liquides.
Toutefois les liquides vont se solidifier a partir d’une certaine pression, appelée limite
d’hydrostaticité, et un cisaillement de plus en plus important va appraitre en méme
temps qu'une pression non-uniformément répartie. Stephan Klotz et al. [58] ont mesuré
la déviation standard de pression pour des milieux transmetteurs usuels, pour permettre
de sélectionner le milieu le plus adapté suivant les pressions maximales souhaitées.
L’hydrostaticité n’est pas le seul facteur a prendre en compte pour trouver le milieu
transmetteur de pression le plus adapté a ’expérience. Dans notre cas, le second fac-
teur majeur a considérer vient des signatures spectroscopiques du milieu. Les alcools par
exemple, sont couramment utilisés, mais présentent des raies Raman intenses qui vont
se superposer au signal de I’échantillon.

Les gaz rares liquéfiés, couramment utilisés, ont I’avantage de ne pas présenter de signal
significatif en Raman. Dans la quasi-totalité des cas nous avons utilisé ’argon comme
milieu transmetteur de pression dans nos expériences. L'argon solidifie rapidement, vers
2 GPa, mais se transforme en un solide trés mou, et la déviation standard de pression
o reste faible : 6 < 0.3GPa a 20GPa [58]. Pour que l’argon soit liquide, on introduit les
échantillons dans la cellule avant de placer celle-ci dans une enceinte hermétique ali-
mentée en argon. On peut refroidir cette enceinte en la plongeant dans l’azote liquide
et liquéfier 'argon. Il suffit alors d’ouvrir et de refermer la cellule pour introduire l'ar-
gon liquide. Une légere pression permet de conserver l'argon liquide dans la cellule a
température ambiante.
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Les sondes de pression et de température

Classiquement le rubis est utilisé comme sonde de pression dans les expériences en
CED. L’émission des ions Cr*>* dans le rubis présente deux raies trés intenses appelées
R1 et R2, associées aux transitions °E —* A,. Cette partie du spectre de luminescence du
rubis est montrée figure 2.2. L’évolution en pression de ces deux raies a été calibrée, la
premiere fois par Piermarini [59], et affinée par [60] :

Al Ay

avec:
- P la pression (en GPa)

A =1904 GPa la pente a pression atmosphérique (3—1;)1):0 = XA@

- B =5, une constante définie lors de la calibration

- Ag et A sont respectivement les longueurs d’'onde en nanometre du maximum de la

raie R1 a pression atmosphérique et a la pression P.

De plus le rubis est commercialisé sous forme de micro-spheres qui présentent une bonne
répétabilité dans la concentration en Cr3* et dans la position absolue des raies de fluo-
rescence [61].
Malheureusement, les bandes R1 et R2 bougent en fréquence lorsque la température va-
rie, et le rubis n’est plus utilisable comme sonde de pression a haute température. La lu-
minescence de I’ion samarium a été proposée car il a été observé que la position spectrale
de deux raies labelées Y1 et Y2 évoluent bien avec la pression, et restent quasi-inchangées
avec la température [62—64]. Nous avons donc effectué notre propre calibration pour plus
de précisions en mesurant la position en fréquence des raies d’émission Y1 et Y2 d’un
échantillon de YAG dopé samarium YAG : Sm3*, 4 la fois en température et en pression.
En effet, différentes relations entre la position des raies et la pression et/ou la tempé-
rature sont recensées dans la littérature [62, 63, 65, 66]. La région d’intérét du spectre
de luminescence est représentée figure 2.2. Pour calibrer le déplacement des raies Y1
et Y2 du YAG : Sm3* en pression, nous avons introduit un morceau de YAG : Sm>* ainsi
qu’une bille de rubis dans une cellule a enclumes de diamants. Nous avons utilisé I'argon
comme milieu transmetteur de pression. Nous avons mesuré la position du silicium cris-
tallin comme référence, et nous avons enregistré a la fois les spectres de luminescence
de rubis et du YAG : Sm3* a pression atmosphérique. A partir de 1’évolution connue du
spectre d’émission du rubis en fonction de la pression, on a pu déterminer celle des raies
Y1 et Y2 du YAG : Sm3* 4 température ambiante. L'allure des spectres en fonction de la
pression pour le rubis et le YAG : Sm3* a teméprature ambiante est donnée figure 2.2, le
résultat de la calibration est donné équation 2.2.
On peut espérer que le rubis serve de sonde de température locale si les effets de la tem-
pérature et de la pression sur le spectre du chrome sont décorrélés. Dans ces cas on peut
calculer le déplacement dii a la pression et obtenir celui du a la température. Ce dernier
donne une mesure de température. Encore une fois, différentes valeurs du décalage des
raies R1 et R2 en fonction de la température sont disponibles [64,67,68]. Nous avons donc
calibré I’évolution en fréquence des bandes d’émission Y1 et Y2 du YAG : Sm>* et R1 du
rubis en température a pression atmosphérique, a I’aide d’une platine Linkam TS1500.
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FIGURE 2.2 — Spectres de luminescence du chrome (a) et du samarium (b) a 0-2,4-5,3-9,1-
12 et 15,2 GPa. Spectres de luminescence du chrome (c) et du samarium
(d) pour des températures de 20°C a 400°C. L'abcisse correspond au shift
Raman, exprimé par rapport a une longueur d’onde 532 nm.

L’évolution des spectres est donnée figure 2.2. On voit que les bandes de luminescence
ne se déplacent pas pour le YAG : Sm3*, alors que c’est le cas pour le rubis. Dans les deux
cas, les bandes s’élargissent et finissent par se confondre. Nous avons donc étalonné le
maximum des spectres dans la région d’intérét. Les résultats sont présentés équation 2.2.

oT
(8_) =0cm~ /K
® JyAG:Sm3+
PyaG.sme+ (GPa) = —2.107 x (@ — @p)* + 0,142 x (@ — @) (2.2)

JT
(a—) = 0,155 cm /K
@ Rubis

ou @ et @) correspondent a la position en fréquence de la raie Y1 du spectre de lu-
minescence de 'ion Sm3*, respectivement sous pression et a pression atmosphérique.
La position en fréquence de la raie Y1 du YAG : Sm>* ne change pas en fonction de la
température. On peut donc s’en servir de sonde de pression, suivant 1’étalonnage donné
par I’équation 2.2. Pour le rubis, une variation linéaire est observée avec la température,
qu’on espere indépendante de la pression. Dans tous les cas, I'intensité d’émission des
bandes R1 et R2 chute drastiquement avec la température, et le rubis ne peut pas servir
de sonde de température au-dela de 400°C. Pour s’assurer de la validité du rubis comme

17



Chapitre 2 Techniques expérimentales pour la synthese d’échantillon densifiés et la car...

sonde de pression, nous avons mené les premieres expériences haute pression - haute
température avec un thermocouple fixé a proximité des diamants. On obtient un écart
entre les deux mesures de température qui reste inférieur a 15°C sur toute la gamme
de température visitée. Cela signifie que les évolutions des bandes de luminescence du
chrome en fonction de la pression et de la température sont décorrélées, et qu'on peut
s’en servir comme sonde de température. Nous pouvons donc mesurer a la fois la pression
et la température au plus pres de I’échantillon.

2.1.2 La presse Belt

Pour cette these, nous avons souhaité étudier la structure du verre lors de transition
entre états de différentes densités. Dans ce cadre, une partie du travail consiste a pro-
duire des échantillons densifiés, que nous pourrons ensuite étudier lors de relaxations
a hautes températures. Dans ce cas, pour une bonne reproductibilité des résultats, il est
important que les échantillons soient synthétisés et densifiés selon les mémes méthodes,
aux mémes températures et pressions. La facon la plus simple de remplir cette condition
est de réaliser une seule compression sur un échantillon de grande taille, dont nous étu-
dierons ensuite les fragments. Pour faire cela, nous avons utilisé une presse dite presse
Belt, que je vais décrire dans cette partie. Cette presse Belt fait partie de la plateforme
PLECE (Plateforme Lyonnaise d’Expérimentation sous Conditions Extrémes) de I'ILM
(Institut Lumiére Matiere) et les expériences ont été réalisées en collaboration avec Syl-
vie Le Floch.

La figure 2.3 (a) est une vue en coupe de la presse Belt. Dans ce cas, le diametre de I'en-
ceinte est d’environ 30 cm. On voit sur cette figure trois plateaux, les deux enclumes, en
haut et en bas, et la ceinture. Ces pieces sont en carbure de tungstéene (WC). La pression
est appliquée a I'aide d’un vérin qui vient appuyer sur I'enclume supérieure. Le controle
de l'expérience se fait grace a la course du vérin et a la force qu’il transmet. Au centre
des enclumes on place I’échantillon qui se situe au cceur de plusieurs capsules. Ces diffé-
rentes capsules sont illustrées figure 2.3 (c).

Ces capsules ont toutes un role différent. D’abord ’échantillon est enchassé dans deux
capsules de platines de 4 mm de diametre et 5,6 mm de hauteur, pour l'isoler chimique-
ment. Une capsule en nitrure de bore permet d’isoler électriquement le platine. Autour
on dispose un cylindre en graphite, qui va servir de four. Au-dela, la pyrophyllite sert
de milieu transmetteur de pression, et va redistribuer les contraintes issues de la pous-
sée uniaxiale du vérin. Les plots en aciers sont au contact du four en graphite. Ainsi, on
peut appliquer un courant électrique sur les enclumes, qui va traverser le cylindre de
graphite, qui sert de four par effet Joule.

La pression maximale de la presse est de 5 GPa. Ceci n’est pas suffisant pour densifier
un verre de silice, et a peine suffisant pour densifier un verre de GeO,. Pour compen-
ser cela on chauffe I’échantillon jusqu’a des températures de 1000°C. En effet, on sait
que l'application de hautes températures lors de la compression abaisse la limité élas-
tique. La température n’est pas controlée directement a ’aide de thermocouple, mais par
la puissance dissipée par le four, un étalonnage puissance dissipée/température ayant
été réalisé au préalable. Un cycle de compression, synthétisé figure 2.3, est composé de
plusieurs étapes. D’abord on augmente la pression jusqu’a la valeur désirée. Ensuite on
applique une tension aux bornes des enclumes, pour chauffer I’échantillon. Une fois que
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FiGure 2.3 — Vue en coupe de la presse Belt (a), cycle pression température pour une
compression (b), et détail de la cellule centrale, avec les différentes capsules
correspondantes (c). 1. Enclume WC; 2. Joint en téflon ; 3. Joint en pyrophyl-
lite; 4. Plot en acier ; 5. Cylindre de pyrophyllite; 6. et 10. creuset en nitrure
de bore; 7. Four en graphite; 8. Joint en pyrophyllite; 10. Echantillon dans
une capsule de platine [48]

la température seuil est atteinte, on attend un certain temps, ici dix minutes, et on coupe
le chauffage. Une fois la température redescendue a température ambiante, on abaisse
la pression. Cette étape est critique. En effet, a la fin de la compression, on retrouve un
échantillon brisé, composé de disques et de morceaux plus petits. Plus la décompression
est lente, et moins I’échantillon se fracturera. Les disques seront plus alors plus épais.
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2.2 Spectroscopies vibrationnelles

La majeure partie de cette theése repose sur les techniques de spectroscopies vibration-
nelles que sont les spectroscopies Raman et Brillouin. Le but de cette these n’étant pas
de traiter des diffusions Raman et Brillouin de maniere exhaustive, on peut se référer
aux ouvrages généralistes [69] ou traitant de ces différentes techniques [70,71] pour plus
détails. Néanmoins, une description plus complete est disponible en annexe.

Il s’agit dans les deux cas de processus de diffusion inélastiques de lumiere, schémati-
sés d’un point du vue quantique figure 2.1. Un photon d’énergie fiw; du faisceau incident

Diffusion Stokes Diffusion Anti-Stokes
S E ety i Virtual level
n+1
Phonon hw
creation n
Phonon hw
annihilation

F1GURE 2.4 - Processus de diffusion Stokes et Anti-Stokes d’un point de vue quantique.

est absorbé, ce qui a pour effet d’exciter le systeme, qui passe d’un état vibrationnel n
a un état virtuel. Il y a alors, pour respecter la conservation de 1’énergie, création ou
annihilation d’un phonon d’énergie fiw et d’un photon d’énergie fiwy = fiw; + hw. La dé-
composition spectrale de la lumiere diffusée permet d’accéder a I'énergie des différentes
vibration présentes dans la matériau.

Dans le cas d’une création, on parle de diffusion Stokes. Dans le cas d’une annihilation,
on parle de diffusion Anti-Stokes. On part d’un état excité pour le processus Anti-Stokes,
alors que la diffusion Stokes a lieu pour un systeme dans 1’état fondamental, et est de fait
plus importante a température ambiante.

Pour une expérience de diffusion de la lumiére avec des longueurs d’onde correspon-
dant a la partie visible du spectre électromagnétique, on a 400nm< A <800nm. En pre-
nant les deux valeurs limites pour k et k, on obtient une valeur maximum pour q qui est
d’environ 8.10~3nm™!. Cette valeur est trés faible devant les valeurs typiques de la zone
de Brillouin dans les cristaux ~ 1/a (avec a la taille de la maille cristallographique). Ainsi,
seuls les phonons de vecteurs d’onde quasi-nuls vont interagir avec la lumiere incidente
et donner lieu a de la diffusion inélastique. La figure 2.2 montre la relation de dispersion
pour une chaine diatomique, avec les branches optiques "O" et acoustiques "A" (toutes
deux dégénérées). On voit que les phonons qui ont un vecteur d’onde quasi-nul sont les
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FiGure 2.5 - courbe de dispersion pour une chaine diatomique [72]

phonons optiques et acoustiques qui sont au centre de la zone de Brillouin. La diffusion
issue des phonons optiques est appelée "diffusion Raman", celle issue des phonons acous-
tiques est appelée "diffusion Brillouin". On observe que les fréquences de ces deux types
de phonons sont radicalement différentes. Dans la pratique, la diffusion Brillouin couvre
des fréquences de l'ordre de quelques cm™!, et la diffusion Raman s’étend au dela, jus-
qu’a environ 4000 cm~!. Au-dela des différentes plages de fréquences, les deux types de
diffusions différent par le type d’ondes vibrationnelles qu’elles mettent en jeu. La diffu-
sion Brillouin provient des ondes acoustiques qui se propagent dans le matériau, alors
que la diffusion Raman provient des modes de vibrations des liaisons atomiques.

2.2.1 Intensité de la diffusion Raman

On va développer 'intensité de la diffusion Raman, et faire apparaitre les différents
termes a prendre en compte pour pouvoir interpréter un spectre. Néammoins je ne don-
nerai pas les étapes du calcul. Celles-ci sont détaillées dans différentes théses [73-75].

On peut écrire 'intensité de la diffusion Raman comme :

8(w)Cqp(w)

" [n(w)+1] (2.3)

Iaﬁ((x)) o
Dans cette expression, g(w) correspond a la densité d’état vibrationnels, et n(w) corres-
pond au facteur de Bose, qui traduit le peuplement de chaque état de g(w). Cyp(w) est
appelé le coefficient de couplage lumiére-vibration, et traduit l’efficacité de la diffusion
de la lumiére par chaque mode de vibration. Il s’exprime en fonction des fluctuations de

susceptibilité ax“g—gw) engendrées par le mode de vibration en question.
aX (1'1;(1)) ax (1‘2,(1))
Cup = J- jd3r1d3r2 (X%Q a%Q g(ry,1rp) (2.4)

g(ry,r;) est une fonction de corrélation spatiale dans la matériau, et a été traité pour les
amorphes par R. Shuker et R. Gammon [76].
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Ainsi la spectroscopie Raman ne donne pas une image directe des vibrations et de
la structure du matériau étudié, notamment au niveau de l’intensité des modes. Il faut
considérer le facteur de population thermique, surtout si les spectres ont été enregis-
trés a différentes températures. Il faut aussi prendre en compte le facteur de couplage
lumiere-vibration. Son comportement peut étre modélisé en déterminant les fluctuations
de susceptibilité a partir du tenseur de déformation locale et du tenseur des constantes
élasto-optiques. Il est aussi possible de 1’estimer en comparant les spectres Raman aux
résultats d’expérience de diffusion inélastique de neutrons ou de mesures de chaleur
spécifique, qui permettent d’accéder directement a la densité d’états vibrationnels. Ces
expériences [77-80] ont montré que le facteur de couplage évolue de facon monotone
avec w pour les verres. A trés basses fréquences w < 20 cm™! , on a g(w) o w?, et & plus
hautes fréquences @ > 100 cm™!, on a g(w) o w.

2.2.2 Spectroscopie Raman : Principe de détection et dispositifs
expérimentaux

Je vais donc décrire le fonctionnement de I’Aramis de Horiba Jobin-Yvon, un des spec-
trometres Raman utilisé lors de cette thése, qui est schématisé figure 2.6. Le faisceau laser

Laser UV HeCd Kimmon® 325 nm .
Laser HeNe Melles Griot 632,5 nm 25 —/ % trou
Détecteur 5 E confocal
wm -
50 Lo lentille
— e
. filtre — .gg
roue a
, passe-bas
réseaux ...
8001600 — objectif

2400 trfem

L 1
platine motorisée

miroirs

lumiére blanche principe de fonctionnement

du microscope confocal

caméra

FIGURE 2.6 — Schéma de fonctionnement du spectrometre Raman Aramis

est collimaté, puis envoyé sur un filtre. Ce filtre agit comme miroir et éventuellement af-
fine spectralement le laser. Celui-ci est focalisé sur I’échantillon a travers un microscope.
On a toujours travaillé en rétro-diffusion, donc le faisceau diffusé suit le trajet optique
inverse jusqu’au filtre Notch ou Edge, centré sur la longueur d’'onde d’excitation. La raie
correspondant a la diffusion Rayleigh est donc trés fortement attenuée et un passage dans
une fente confocale permet d’améliorer la résolution spatiale. La lumiere restante est dif-
fracté par un réseau, puis collecté sur une CCD refroidie par effet Peltier.

Au total, quatre spectrometres Raman différents ont été utilisés pour cette these : Le Re-
nishaw RM1000 et les spetrometres Aramis et LabRamHR de Horiba Jobin-Yvon au la-
boratoire a Lyon, et le spectometre iHR320 de Horiba Jobin-Yvon a 'université Friedrich
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Alexandédr de Nuremberg en Allemagne. On utilise différents spectrométres principale-
ment pour changer la longueur d’onde du faisceau incident, la résolution ou la plage de
fréquences accessible. Néanmoins tous fonctionnent selon le méme principe.

Les différences notables résident dans les longueurs d’onde d’excitation utilisées, les ré-
seaux de dispersion et les filtres. Dans ce travail trois longueurs d’onde d’excitation ont
été utilisées : un laser vert a 532 nm et bleu a 433 nm et a 488 nm. D’apres I’équation
B.7 la diffusion Raman est plus importante pour des fréquences d’excitation élevées. De
plus il faut parfois éviter un signal de luminescence parasite, beaucoup plus intense que
le signal Raman et dans ce cas utiliser une autre longueur d’onde excitatrice permettant
de s’éloigner spectralement du spectre du signal de luminescence.

Les réseaux utilisés sont de 1800 traits par millimetre. Néanmoins, pour travailler a basse
fréquence il faut parfois acquérir a la fois un spectre du verre et la contribution du mi-
lieu transmetteur de pression en mode statique, c’est a dire en gardant le réseau fixe pour
pouvoir traiter efficacement le signal. Dans ce cas il faut pouvoir acquérir toute I’étendue
du spectre Raman en une acquisition et j’ai donc utilisé un réseau contenant 600 traits
par millimeétre.

Les spectromeétres Renishaw et Aramis sont équipés de filtres Edge, permettant de me-
surer la partie Stokes a partir de 100 cm™~! environ de la raie Rayleigh. Les spectromeétres
LabRam et iHR320 sont ou ont été équipés de filtres super-notch, qui filtrent le signal
trés prés de la raie Rayleigh, puisque le signal peut étre mesuré dés 10 cm~!. Ce sont
ces spectrometres qui ont été utilisés pour enregistrer des spectres Raman a basses fré-
quences.

2.2.3 Spectres Raman des échantillons

Dans cette partie, je vais présenter les spectres Raman des différents échantillons, et
faire le lien avec la structure des verres silicatés et de GeO, détaillés dans le chapitre
précédent. Je vais commencer par présenter les verres entierement polymérisés SiO, et
GeO,, les verres partiellement dépolymérisés et la signature Raman des sites Q,,.

Le verre d’oxyde de germanium GeO,

Le spectre Raman de l'oxyde de Germanium est présenté figure 2.7. On distingue plu-
sieurs bandes larges, qui correspondent a différents modes de vibrations dans le verre. Je
vais rappeler l'attribution de ces différentes bandes.

— La bande & 420 cm™! est appelée bande principale. Elle correspond au mode de
torsion (bending) de la liaison Ge-O-Ge. Cette bande et son équivalent dans la silice
ont longtemps été considérés comme un mode d’étirement [19]. Des simulations
numeériques [81] et l'utilisation croisée de spetrocopies Infrarouge, Raman et Hyper
Raman [82] ont permis de mieux définir les modes de vibrations des amorphes, et
ont permis de conclure sur la nature de ce mode particulier. Le modéle a force
centrale développé par Sen et Thorpe [83] permet de relier le nombre d’onde des
modes de torsion aux angles des liaisons inter-tétraedres correspondantes :

2 _ O0Ge-0O

Vpp = m—o [1 + COs GGE_O_Ge] (25)
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FI1GURE 2.7 — Spectre Raman du verre d’oxyde de Germanium GeO,

ol aG._o et mp représentent la constante de force de la liaison Ge-O et la masse de
I’atome d’oxygene.

— Labande a 520 cm™! est appelée bande D2 ou bande de défauts. Il s’agit du mode de
respiration des anneaux a trois tétraedres [81]. Les anneaux comprenant de quatre
a dix tétraedres ne sont pas observables en spectroscopie Raman dans le cas du

verre de GeO,.

— 1l a été porposé que les bandes a 566 et 595 cm™! proviennent du split TO-LO du
mode d’étirement de la liaison Ge-O [19].

— Dans la méme étude, il a été proposé que les bandes a 860 cm™! et au-dela pro-
viennent du split TO-LO du mode d’étirement antisymétrique de la liaison Ge-O-
Ge [19].

— Lattribution de la bande a 345 cm™! est discutée. 1l s’agirait du mouvement de
I’atome de germanium dans sa cage d’oxygene [19].

La silice SiO,

Le spectre Raman de la silice est présenté sur la figure 2.8 et l'attribution des diffé-
rentes bandes est détaillée ci-dessous :
— La bande a 440 cm™! correspond a la bande principale. C’est donc la bande repré-
sentative du mode de bending Si-O-Si et I'équation 2.5 reste valable [26,82].
— Les bandes a 490 et 600 cm™! correspondent au mode de respiration des anneaux a
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FIGURE 2.8 — Spectre Raman du verre de silice SiO,

quatre et trois tétraédres respectivement [84-86].

— Les bandes a plus hautes fréquences sont plus délicates a interpréter. L'analyse de
la densité d’états vibrationnelle obtenue par simulation numérique montre que
les modes précédents correspondent bien a des modes de torsion (bending) de
la liaison Si-O-Si, principalement associés a des mouvements de l'atome d’oxy-
gene [26,85]. Au-dela I'intensité de la densité d’états vibrationnels provient aussi,
puis surtout, du stretching, avec un changement autour de 800—900 cm™!. Ainsi la
bande a 800 cm™! contient a la fois du bending et du stretching asymétrique loca-
lisé dans le tétraedre SiO, [82,87]. Ces modes sont qualitativement identiques aux
modes & 566 cm™! et 595 cm™! dans le GeO,.

— Les bandes a 1060 et 1200 cm™! ont été identifiées comme des modes de stretching
grace aux spectres pris en infrarouge et en Hyper-Raman [82]. L’étude de ces modes
dans des verres dépolymérisés montrent leur grande sensibilité a la concentration

de SiOf*n)*, n étant le nombre d’oxygenes liants du tétraedre. De plus, le rapport
entre leurs intensités respectives suit le facteur de dépolarisation prévu selon les
regles de sélection du groupe d’espace T, c’est a dire pour des vibrations circons-
crites au tétraedre SiO,. Ce sont donc deux modes d’étirement présents dans le
tétraedre SiO, [82].

On peut noter que I'analogie entre les verres SiO, et GeO, remet en cause l'attribution
des bandes données par [19] pour le spectre Raman du verre GeO,. D’une part, on sait

25



Chapitre 2 Techniques expérimentales pour la synthése d’échantillon densifiés et la car...

que les structures de ces deux composés vitreux sont similaires (mais pas identiques), et
on doit retrouver les mémes bandes sur le spectre Raman, éventuellement a des positions
différentes. D’autre part les parties haute fréquence des spectres Raman des deux verres
sont tres similaires. On peut interpréter les deux bandes hautes fréquences comme dans
le verre de GeO, comme équivalentes aux bandes hautes fréquences dans la silice. C’est
cette interprétation que nous avons suivie lors de ce travail de these.

Les unités Q,,

Enfin on a vu que l'ajout d’ions alcalins a pour effet de dépolymériser le réseau, en
brisant les chaines Si-O-Si avec 'apparition d’oxygenes non-pontants. On se réfere a ces
sites comme des sites "Q,,", n étant le nombre d’oxygenes pontants liés a I’atome de sili-
cium. Pour illustrer I'influence des ions modificateurs de réseau sur le spectre Raman, je
présente sur la figure 2.9 les spectres des verres binaires SiO,—Na,O, appelés verres NSx
(tels que XSiO,—Na,0), d’apres I'étude de Bernard Hehlen et Daniel Neuville [88] :
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F1GURE 2.9 — Spectres Raman de verre binaires NSX tels que XSiO,—Na,O [88]. L'insert
montre la région du pic boson.

On observe bien que l'ajout de sodium provoque l’apparition de bandes de plus en
plus intenses a hautes fréquences. Ce sont les modes d’étirement des liaisons Si-O dans
les especes Q,,. La nature des sites Q,, et leur concentration suivent bien la concentration
en sodium. En effet, plus il y a de sodium dans le verre, plus on observe des sites pré-
sentant une forte dépolymérisation (Qg — Q), et dans des proportions de plus en plus
grandes, avec des bandes Raman de plus en plus intenses a hautes fréquences. Il a été
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montré que les positions en fréquences de ces bandes varient en fonction de la composi-
tion, de la pression et de la température [89]. Plus spécifiquement, Malfait et al. ont utilisé
I’analyse par composantes principales sur un grand nombre de spectres Raman d’échan-
tillons ayant une proportion variable de sodium [90]. Ils ont pu extraire les contributions
de chaque espéece Qn au niveau du spectre Raman. Nous présentons leurs résultats dans
la figure 2.10, qui est issue de leur article [90]. Sur la base de ces résultats, les auteurs

~ fa 4
S 2f W QY
L ""\« \
= '}“\-. 3 |'I w'. e
- Wl L ol A R
m"“‘-ﬂ-‘- ﬁi\‘félﬁ/‘..\‘-fm'. 53* 14 I ‘I I I e i

800 85 900 950 1000 1050 1100 1150 1200 1250

I e o L e s o L e e e s
—~ b |
S Q
<
> 40 ]
= 1 K
o t
ELs N
= " M

= e, R AT N e

%00 850 900 950 1000 1050 1100 1150 1200 1250
— C 2
S
s Q 1
=
‘»
% - ) ]
E : A IIII" | ‘:";Ks

L \ﬁ'-&.'
1150 1200 1250
. —40-31
E v —39-30
S =—238-29 mol% NaQO
= —37-28
g —36-27
E 35-26
34-25

1

Raman shift (cm™

Ficure 2.10 — Contributions de chaque espece Qn au spectre Raman d'un verre
Si0y(1-x) =Na,O(y) dans la gamme 25% < x < 40% [90].

proposent que chaque espéce Qn donne lieu a deux contributions dans les bandes Raman
situées entre 900 et 1300 cm!, et que ces contributions ne varient pas en premiére ap-
proximation avec la composition. Seule la composante a plus haute fréquence du massif
attribué aux unités Q, augmente en intensité et se décale vers les hauts nombres d’onde
lorsque la proportion de sodium diminue.
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Dans la figure 2.9, on observe également une modification du spectre dans la région
200 et 700 cm™! lors de l’ajout de sodium. On a vu que cette région du spectre contient
les modes de torsion (bending) de la liaison Si-O-Si. Ces modes se trouvent modifiés lors-
qu’ils mettent en jeu des espéces Q,, [91,92]. Ainsi la bande principale qui met en jeu les
sites Q4 décroit en intensité avec la dépolymérisation, tandis que son équivalent avec des
Q3 augmente. Cette derniere est visiblement plus fine et se trouve a un nombre d’onde
plus élevé, ce qui témoigne d’un angle ayant une distribution plus fine et une valeur
moyenne plus élevée.

L'insert de la figure 2.9 insiste sur une gamme de fréquence, proche de la raie Rayleigh,
dans laquelle on trouve une signature spectroscopique propre aux matériaux amorphes :
le pic boson. Ce pic boson est di a un exces de modes vibrationnels par rapport a la théo-
rie de Debye, mais l'interprétation du pic et 'origine de cet exces font 'objet d’un débat.
Comme nous ne traitons pas du pic boson dans ce travail, je ne présente pas les modeles
permettant de discuter de son origine. Il fait quand méme consensus qu’il provient de
I'ordre nanométrique du verre, le plus lointain.

2.2.4 Intensité de la diffusion Brillouin

L'intensité de la diffusion Brillouin pour des phonons longitudinaux et transverses
est [69,93]:

I, Vri?k, Tet
Iy = 22— |pas + (P12 + paa) cos O] (2.6)
AoPuL
I,Vik, Te* 5,
It = —————Ipa4l” cos*(6/2) (2.7)
AoPUT

ou I et Ay sont I'intensité et la longueur d’onde de 'onde incidente, V le volume sondé,
kg et T la constante de Boltzmann et la température. ¢ et p;; sont la constante diélec-
trique et les coefficients élasto-optiques de Pockels correspondant au couplage entre les
phonons acoustiques et la lumiére. Enfin p, vy /7 et O représentent la densité, la vitesse du
son (longitudinale ou transverse) et I’angle entre les vecteurs d’ondes des photons initial
et final k et k’.

Considérons maintenant la conservation de I'impulsion et de I’énergie lors de l'inter-
action photon-phonon, schématisée figure 2.11 : on obtient :

w,q
! a Phonon
! créé/annihilé
Photon Photon
incident 5 —  diffusé
. wf, kf diffusé

FiGure 2.11 — Interaction photon phonon
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2.2 Spectroscopies vibrationnelles

ki=kstq (2.8)

W =wfEw (2.9)

Par simplicité, on ne va considérer que le processus Stokes, c’est a dire la création d’un
phonon :
9> = ki2+k]%—2k,~kf cos(0) (2.10)

Sile matériau est isotrope (sans biréfringence), avec un indice optique identique pour les
deux photons, on a k;c = nw; et kyc = nws = n(w; - w), et donc :

qzc2 = nzwiz+n2(w,~—w)2—2n2m,~ (wj —w)cos O (2.11)
ou bien : 5 5 5 5
q-c w w\ . (6)
== +4[1-= - 2.12
=5 ( " )sm ! (2.12)
Comme on I'a vu dans la partie B.1, on a w < w;, donc w; ~ wy et on peut simplifier :
0
ﬁ:Zsin(—) (2.13)
nw 2

En fonction de la longueur d’onde, la relation fréquemment utilisée s’écrit :

5 (2.14)

q= )\_OSIH

2nn (6)
Dans le cas de la diffusion Brillouin, c’est a dire dans le cas des milieux continus, on sait
que la relation de dispersion pour les vibrations acoustiques est linéaire a faible valeur
de q, comme on peut le voir figure 2.2, soit w = qv. v correspond a la vitesse du son,
transverse ou longitudinale selon la branche acoustique.

Dans la configuration rétro-diffusée correspondant a celle utilisée dans ce travail, 6 =
180° et 'expression du déplacement Brillouin est :

w:2n—vsin(9) (2.15)

Toujours dans le formalisme des milieux continus, la vitesse du son dépend uniquement
des coefficients élastiques et de la densité. Pour un matériau isotrope, il n'y a que deux
coefficients élastiques linéairement indépendants Cy; et Cyy, et on peut écrire :

Ci
V=4 [— (2.16)
T\ e

UT:J% (2.17)

A partir des valeurs de C;; et Cy4 on peut déduire le module d’Young E, le coefficient de
Poisson v, et les modules de compressibilité et de cisaillement B et G:
_ C4a(8Cy; —4Cy)

Ci1-Cu

E (2.18)
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C11-2Cy
V= ——————— 2.19
2(Cy1 — Cyy (2.19)
G=Cyy (2.20)
3
B:3C11 —ZC44 (221)

La spectroscopie Brillouin est un outil trés puissant puisque son utilisation permet

de connaitre I’évolution des modules élastiques sous contrainte. Néanmoins, expérimen-
talement ceci n’est pas aisé car il faut connaitre l'indice optique et la densité du maté-
riau. En pratique, la spectroscopie Brillouin réalisée avec deux angles de collection diffé-
rents permet de mesurer 'indice optique. Il existe également une géométrie particuliere,
la géometrie "plaquette”, pour laquelle I'indice optique n’impacte plus le déplacement
Brillouin [94-96].
Comme nous n’avons pas la possibilité de travailler en angle résolu en cellule a enclumes
de diamants, ou a haute température lors de cette these, nous avons uniquement tra-
vaillé en configuration rétro-diffusée. Toutefois, méme si nous n’avons pas eu acces aux
constantes élastiques, il est néanmoins possible d’établir qualitativement 1’évolution de
celles-ci si on connait par ailleurs 1’évolution de la densité et de I’indice optique.

2.2.5 Spectroscopie Brillouin : Principe de détection et dispositifs
expérimentaux

Les fréquences des décalages sondés en spectroscopie Brillouin sont beaucoup plus
faibles que ceux a la base de la spectroscopie Raman. Typiquement l'ordre de grandeur
est de quelques dizaines de GHz (1 GHz = 30cm™'). De fait, la séparation entre la
diffusion Rayleigh et les pics Brillouin ne peut pas étre résolue par des réseaux. Pour
cela on utilise un interférometre basé sur les propriétés des cavités Fabry-Pérot.

Une cavité Fabry-Pérot est constituée de deux miroirs paralleles caractérisés par un
coefficient de réflexion R, et séparés par une distance d. Les rayons lumineux issus des
différents passages aller-retour dans la cavité vont créer une figure d’interférences d’an-
neaux concentriques. L'intensité en sortie de la cavité est donnée par la fonction d’Airy
2.22, représentée figure 2.12.

T,
I(\)=—2>— (2.22)
1+ Msin (%)
Ty correspond a la transmission maximale. On a M = % et @ = % est le déphasage

pour une onde en incidence normale aprés un passage (aller-retour) dans la cavité.

Les pics de transmission élevée sont émis lorsque que le déphasage correspond a un
nombre entier p de longueur d’onde : v = £=.
La figure 2.12 fait apparaitre deux notions importantes. La finesse F de la cavité est déf-
nie comme le rapport entre I'espace entre deux ordres de diffusion successifs Av,appelé

intervalle spectral libre, et la largeur des pic ov :

Av  1VR
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1.0 B

0.8 H ! .

0.6 H

I(V)/T,

0.4

0.2

Fréquence v

FiGure 2.12 — Fonction d’Airy normalisée. ov représente la largeur a mi-hauteur du pic,
tandis que A(v) est appelé intervalle spectral libre

Enfin le contraste de la cavité est défini comme le rapport entre les intensités maximum
et minimum :

2
C:M—(“R) (2.24)

“\1-R

Pour un coefficient de réflexion qui vaut R = 0.95, on obtient un contraste de C = 1,5.1 03.
Or le contraste entre la diffusion Rayleigh (Ir) et la diffusion Brillouin (Ig) est beaucoup
plus élevé : Ig/Ig ~ 10'°, Pour résoudre les pics associés a la diffusion Brillouin, il faut
donc faire plusieurs (n) passages dans la cavité [97]. Le contraste vaut alors :

Imin

I 1+R 2n
C= MAX:( il ) (2.25)

Liin 1-R
Normalement, on peut analyser la diffusion Brillouin. Toutefois, un interférometre basé
sur une seule cavité Fabry-Pérot pose un probléme majeur : le recouvrement d’ordre
supérieur. Pour éviter ce probléme, la solution mise en place par JR Sandercock a été
d’utiliser deux Fabry-Pérot successifs, avec des largeurs de cavité légerement différentes
[98].Pour deux largeurs de cavité différentes d; et d; , il y a transmission aux fréquences
v, = %j etv, = ’27—22. Si % = Z—;, ona vy = v,.On appelle ce systéme un Tandem Fabry-Pérot,
que nous schématisons figure 2.13 Dans ce systeme, si la largeur de la premiere cavité
vaut Ly, celle de la seconde cavité vaut L, = L; cos 0. Dans ce cas les ordres supérieurs
sont éliminés par la seconde cavité car ils ne satisfont pas la relation ¢ = p\. Des traces
de ces ordres supérieurs peuvent éventuellement étre visibles sur le spectre Brillouin,
on les appelle alors des ghosts, et ils ne génent généralement pas la mesure. L'interféro-
metre complet constitue un montage expérimental assez délicat. En effet, le parallélisme
des deux cavités et leur largeur doit étre maintenue avec une tolérance extrémement fine

(20A), pendant un temps qui peut étre trés long, typiquement plusieurs heures. Ceci est
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A Ver v, Vosd B L2 = L‘] cosB
i
FP1
Neeafl
TANDEM \

v (GHz)

Transmission

e

o

Ficure 2.13 — A - Intensité diffusée par chacune des cavités Fabry-Pérot, et intensité dif-
fusée par les cavités en tandem. B - Schéma du montage expérimental avec
les deux cavités. Schéma tiré de [99]

réalisé a I’aide de céramiques piezo-électriques, asservies a la transmission du pic de dif-
fusion Rayleigh. Pour plus d’informations sur ce montage, on peut consulter [98] ou le
manuel d’utilisation du spectrometre [100].

2.2.6 Spectroscopies Raman et Brillouin couplées

A T'université Friedrich-Alexander d’Erlangen(-Nuremberg), dans I’équipe du Pr. Dr.
Dominique de Ligny, nous avons eu 'opportunité de travailler sur une configuration ex-
périmentale qui permet de coupler les spectroscopies Raman et Brillouin. Le schéma de
la configuration expérimentale, mise en place par le Dr. Alexander Veber, est présenté fi-
gure 2.14. On utilise un laser "Coherent Sapphire SF" émettant a 488 nm comme source.
L’utilisation combinée d’'une lame demi-onde et d’un beam splitter polarisé (BS1) permet
de moduler la puissance du faisceau. Une seconde lame demi-onde permet de régler la
polarisation. Le faisceau est collimaté et agrandi (3 x) pour profiter au mieux des filtres
notch NF. Le premier filtre notch agit comme un miroir, et permet d’affiner la raie laser.
Deux nouveaux beam splitter permettent de coupler le faisceau a une lumiere blanche
et une caméra, pour imager le plan focal. Environ 30 % de la puissance émise par le
laser arrive sur 1’échantillon. Comme on travaille en rétro-diffusion, on récupere la lu-
miere émise a 180°, qui suit le méme trajet en sens inverse jusqu’au filtre NF1, ou les
diffusions Rayleigh et Brillouin sont refléchies, tandis que la diffusion Raman passe est
transmise au travers des filtres NF1, NF2 et NF3. L'utilisation de trois filtres améliore
les performances du montage et permet de travailler jusqu’a 5 cm™~! de la raie Rayleigh.
Le faisceau qui passe au travers des filtres notch est acheminé jusqu’a un spectrometre
Raman iHR 320 de Horiba.

Le faisceau réfléchi continue le trajet optique jusqu’a la lame demi-onde qui tourne la
polarisation de 90° et cette lumiere polarisée est déviée par le beam splitter BS1 pour
étre acheminée vers le spectrometre Brillouin "TFP-2 HC" (JRS Scientific Instruments).

Nous avons utilisé ce montage expérimental pour suivre in-situ la structure d’échan-
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PhC [CCD] L3 M6
Fabry-Perot Raman DSC

FiGuUre 2.14 — Schéma du montage expérimental avec le calorimétre et les spectrometres
Raman et Brillouin

tillons de verres lors de recuit a haute température. Le chauffage est assuré par un ca-
lorimetre, symbolisé par le sigle DSC (pour Differential Scanning Calorimetry) dans la
figure 2.14. Les lettres S (Sample) et R (Reference) correspondent aux deux fours du
calorimetre. Bien que prometteuses, les expériences de calorimétrie ne révelent pas de
résultats significatifs pour le moment. Nous n’aborderons donc pas cette partie dans ce
manuscrit.

2.3 Diffusion des rayons X

Bien que la plupart des mesures aient été réalisés par spectroscopies vibrationnelles
au laboratoire, nous avons également bénéficié d’une dizaine de jours a 'ESRF pour faire
des mesures de diffraction de rayons X en utilisant un rayonnement synchrotron sur la
ligne BM26.

Classiquement, le but d’une expérience de diffraction de rayons X est d’obtenir les dis-
tances inter-atomiques, que I'on peut déduire du facteur de structure. En effet, I'intensité
diffusée correspond au facteur de structure total, qui s’exprime comme :

F(g)=) ) cacpfal@)fi(@)[Sapla)—1] (2.26)
o« p

a et p dénotent les especes chimiques, c, correspond a la fraction atomique. f,(q) et
fa(q) sont les facteurs de forme atomiques. Enfin S,g4(¢) correspond au facteur de struc-
ture partiel dans le formalisme de Faber-Ziman (S,3(q) = Sga(q) pour les liquides et les
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amorphes).
Par transformée de Fourier inverse, on obtient les fonctions de corrélations de paires par-

tielles :
1

21 pr

)= 14 5 | dg q[Sugle) =1]sinign (2.27)

ou r est une distance dans l’espace réel et p la densité atomique.

Il est alors possible, en théorie, de connaitre I’environnement immeédiat des différents
atomes. Il existe méme des techniques dites "sites spécifiques” qui permettent de diffé-
rencier les atomes de la méme espéce chimique mais avec des environnements différents,
'utilisation croisée de diffraction de rayons X et de neutrons notamment. Dans les verres,
la symétrie de la structure a courte distance n’est valable que sur quelques distances inter-
atomiques. Au-dela, la probabilité de trouver un atome en fonction de la distance r par
rapport a un atome de référence devient constante. Cela s’illustre sur la fonction de cor-
rélation de paires ou le facteur de structure, par exemple figure 2.15, qui représente les
fonctions de corrélations de paires totale T(r) et partielles g;;(r) de la silice vitreuse et
cristalline, d’apres [101]. Il s’agit de résultats issus de diffraction de neutrons, mais ’effet

8oolr) 8sisilT) gsiol)

ghass 20 oC r w" ; ‘ : : > J ,; ] 3 F12
S»c:—ismhah:eJGO“CE ‘/:\,\;/‘/\/\/\/\/\,‘ F‘m' 8

it : i 0
0 4 8 12 16 200 4 8 12 16 20 0 4 8 12 16 20
r(A) r(A) r(A)

c-cristobalite 200 °C
Bequartz 620 °C
a-quartz 500 °C

FiGure 2.15 - Fonction de corrélation de paires totale T(r) et partielle g;;(r) pour du SiO,
vitreux et cristallin, obtenue par diffraction de neutrons, d’apres [101]. Les
lignes pointillées correspondent aux pics distincts de T(r) au dela de (3A)

reste le méme. On voit bien que les fonctions de corrélation de paires tendent rapidement
vers une constante, alors qu’elles sont toujours bien définies pour les polymorphes de la
silice aux grands r.

Pour une étude "classique" du facteur de structure, Philip Salmon a publié récem-
ment une revue importante sur 1’évolution en pression des signaux issus de diffraction
de rayons X et de neutrons pour les principaux verres d’oxyde (SiO,, B,0;, GeO, et
GeS,) [55].

Dans le cadre de cette these nous nous sommes intéressés a deux aspects particuliers
de la diffraction des matériaux amorphes : le First Sharp Diffraction Peak (FSDP) et I'in-
tensité de diffraction a moment de transfert nul I(q = 0).

2.3.1 Diffraction des rayons X, le First Sharp Diffraction Peak

Le First Sharp Diffraction Peak (FSDP) est un pic supplémentaire qui apparait dans
le facteur de structure des matériaux amorphes par rapport a leurs équivalents cristal-
lins. Il est universel, c’est a dire qu’on le retrouve dans les diffractogrammes de tous les

34



2.3 Diffusion des rayons X

matériaux amorphes solides, il s’agit donc de diffraction. Il a un comportement anormal

pour plusieurs raisons : Sa position (~ 1 —1,5 A_l) correspond a des grandes distances
dans I'espace réel (> 0.4 nm). Il a été montré que la relation 2.27 donne sensiblement le
méme résultat avec ou sans le FSDP [102]. L'intensité du FSDP augmente avec la tempé-
rature, a I'inverse de tous les autres pics de S(k) [103-105], et c’est le pic le plus sensible
par rapport a la pression, son intensité diminuant fortement avec une augmentation de

pression [55]. Le moment de transfert tres faible (= 1 — 1,5 A_l) du FSDP suggere qu’il
provient de l'ordre intermédiaire, et de nombreuses interprétations ont été proposées
(voir par exemple l'introduction de l’article [106]). La plupart de ces interprétations s’éli-
minent car elles ne sont pas universelles, et tentent d’expliquer le FSDP dans un type de
verre. En particulier, toutes les interprétations qui visent a justifier le FSDP a partir de
rémanence de structure cristalline se heurtent a la présence du FSDP dans certains li-
quides [107-109].

S. R. Elliott a proposé une interprétation du FSDP comme étant une manifestation de

I'arrangement des vides interstitiels présents entre les "cation centered clusters", c’est a
dire les tétraédres dans les verres qui nous importent [16,102,110,111].
Elliott suggere que le pré-pic que constitue le FSDP apparait naturellement dans les co-
orélations vide-vide, c’est a dire Scc(g) lorsque 'on exprime le facteur de structure total
a partir des facteurs de structure partiels Scc(q), Snn(g) et Scn(g) défini par Bhatia et
Thornton [112] pour un alliage binaire, si on considére que les espéces mises en jeu sont
des atomes (ou des clusters) et le vide qui les sépare. Elliott a simulé une structure de
silicium amorphe (13824 atomes), pour laquelle il a déterminé les facteurs de structure
partiels et le facteur de structure total. Dans ce cas, on observe bien une corrélation entre
le facteur de structure partiel Scc(g) et le FSDP.

Malheureusement, des mesures plus récentes [113] ont montré I’absence de pré-pic
dans le facteur de structure partiel Scc(q) dans la silice SiO,. Néanmoins I'idée de lier le
FSDP aux vides présents dans la structure vitreuse est restée. Dans ce travail, nous nous
sommes appuyés sur deux modeles relativement récents, dont les conclusions sont tres
similaires, et qui présentent ’avantage d’expliquer 'origine et le comportement du FSDP
sans s’appuyer sur une structure vitreuse particuliere. Le premier a été proposé par A.C.
Wright dés 1994 [114], mais a requ un fort soutien expérimental plus récemment par
Mei et al. [113]. Dans ce modele, le FSDP provient de la périodicité de cages définies par
les vides que représentent les anneaux. Les frontieres de ces cages sont illustrées dans
la partie (a) de la figure 2.16, d’apres [113]. Dans ce cas, le FSDP est principalement
issu des corrélations O-O et Si-O, comme le montrent les facteurs de structure partiels
Ssio(g) et Spo(g). Ce modele permet d’expliquer simplement le comportement du FSDP
avec la pression et la température. Pour comprendre la dépendance en température de
I'intensité de diffraction, il faut la développer :

81) (81) (81) (ap)
il Y Y e Y (2.28)
(8T ) JaT 0 dp )\ dT )
Pour tous les pics hors FSDP, (al/aT)p est négatif d’apres la théorie de Debye-Waller. Les
simulations indiquent que (dI/dp) est positif ou nul et le coefficient d’expansion ther-
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FIGURE 2.16 — Frontiere des cages en pointillé et incorporation des atomes de Be dans le
modele de Mei (a). Vide interstitiel dans le modele de Cupri (b).

mique (8p/8T)p est négatif. On retrouve une intensité de diffusion décroissante avec la
température. La silice amorphe constitue une exception car son coefficient d’expansion
thermique est quasi-nul, et méme positif a basses températures. Expérimentalement, le
ESDP de la silice bouge effectivement trés peu en température [115]. Pour le FSDP en
revanche, une augmentation induit nécessairement une réduction des vides interstitiels,
donc (d1/dp)y devient négatif. Dans ce cas, le signe de (d1/dT), dépend du poids rela-
tif des deux termes dans le terme de droite de 1’équation 2.28, et on peut retrouver une
décroissance du FSDP avec la température. On comprend bien qu'une compression dimi-
nue la taille des vides interstitiels, ce qui explique que le FSDP s’écroule sous pression.
Mei et al. ont testé la validité de leur modele en observant les variations du FSDP lors
de l'introduction de béryllium dans la matrice vitreuse. En effet des mesures RMN ont
prouvé que les atomes de Be s’incorporent dans la silice sans en perturber la structure,
simplement en remplissant les vides, comme illustré figure 2.16, résultat confirmé en
diffraction X par Mei et al.. Dans ce cas, on observe bien une diminution du FSDP, lié a la
disparition progressive des cages avec le taux de Be.

Pour le second modele, développé par Cupri et al. [116], le FSDP ne provient plus de
cage, mais des limites d’un seul cycle, comme illustré sur la partie (b) de la figure 2.16.
Néanmoins, en considérant les deux illustrations cote a cOte, on voit que les deux modeles
se rejoignent, la taille des cycles étant la distance inter-cage. En particulier les mémes ex-
plications permettent d’expliquer le comportement du FSDP en fonction de la pression
et de la température. De plus, la position Q; et la largeur du pic AQ; indiquent la pério-
dicité R et la distance de cohérence D des corrélations, la périodicité correspondant a la
taille moyenne des cycles :

R~ 21/Q, (2.29)

D ~ 21/AQ, (2.30)

Le second modele integre les effets de la modification de la structure vitreuse par d’autres
oxydes, en particulier pour des cations alcalins. La figure 2.17, tirée de l’article [116],
montre 1’évolution du facteur de structure d’un verre (M,0), (B,03),_,, avec M = Li,
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Na, K, Cs. Dans la partie (a) la proportion d’oxyde d’alcalin est fixée a 14% molaire. Se-

’ (@) (M,0%.,48,0)05 | (b) . (Na,0)(B,0), 3
——-M-=Li i
=N ! —@—x=0.14

~2f —z_::;:a —O-zx-025 {2
g , -9-M=Cs —D—x=0.33 ’!2
a ; he

0 (¢)  (Li,0)(B0), (d) & | C0 B0 0

2| ?. =014 : ©-x=004 13
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FiGure 2.17 — Facteur de structure S(Q) pour des verres (M,0), (B,O3),_, : pour diffé-
rents cations M a x = 0,17 (a); M = Na (b); M = Li (c) et M = Cs (d). La
ligne pointillée indique la position du FSDP (1,37A_1) du verre de (B,03)
pur. Figure tirée de [116].

lon I'espéce ajoutée au verre de Bore, on observe ou non l"apparition d’un second pic,
situé en deca du FSDP observé pour le verre B,O3 pur, marqué par la ligne pointillée
noire. Cela signifie que 1’'on observe deux FSDP, émanant de deux types de périodicités
différentes. L'un des deux correspond a la matrice vitreuse pure, comme on l’a vu pré-
cédemment. L'autre correspond a la périodicité des limites des structures définies par la
premiere sphere de coordination des cations. Les projections 2D de ces structures sont
présentées figure 2.18, d’apres [116]. Ces structures ont été obtenues en assumant une
distance B-O de 1,37 A, et en considérant la coordination des différentes espéces considé-
rés : 4 pour Li, 5 pour Na, 6 pour K et 7 pour Cs (voir 'article pour les références). Bien
str dans un verre ces structures sont distordues, et non sphériques comme dans la figure
2.18, mais on peut considérer que ces schémas moyennent toutes les structures réelles
présentes dans le verre. Dans ces verres, on constate que la position du second pic, celui
qui ne correspond pas au verre (B,O3) pur, suit parfaitement le rayon issu des structures
sphériques, comme illustré figure 2.19. Pour les verres NS qui sont majoritairement ceux
sondés en diffraction dans cette these, on observe figure 2.20 que le pic lié au cation se
situe a des moments de transfert plus élevé que le FSDP associé a la silice. C’est donc le
contraire des résultats précédents, obtenu pour un verre initial constitué d’oxyde de bore.
Il est intéressant de noter que les échantillons (Na,0) ,5(B,03), 75 et NS3 présentent le
méme taux de dopage, de la méme espece chimique.
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FIGURE 2.18 — Représentation schmétique des structures associées aux spheres idéales de
coordinations des différents cations. Ces figures ont été obtenues en sup-
posant B-O = 1,37 A fixe et d’apreés la coordination des différentes espéces,
listées dans [116]. Figure tirée de [116].
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FIGUrE 2.19 — Décomposition des facteurs de structure en 2 composantes pour les verres
(Cs20),25 (B203)0,75 (@), (Naz0)g55(B203)g 75 (b) et (Liz0)g,5(B203)0 75
(c). Les inserts montrent le rapport des aires des deux pics en fonction de
la proportion de dopant. Evolution de la position du maximum du pic a
bas Q et des rayons obtenus figure 2.18 en fonction du rayon ionique (d).
Figure tirée de [116].

2.3.2 Diffusion des rayons X aux petits angles, 'approximation de Guinier

Contrairement aux figures , issues de simulations, 'intensité diffusée n’est pas nulle au
fur et a mesure que l'on s’approche de la limite q=0. Aux trés faibles q, des phénomeénes
de diffusion de rayons X apparaissent. Ces diffusions sont révélatrices d’un certain ordre
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Ficure 2.20 — FSDP des échantillons NSx pour différentes proportions de sodium, tirés
des résultats expérimentaux des chapitres 5 et 6. Les pics fins vers 25 nm™!
sont diis a une pollution, pas au verre.

structural dans le matériau sondé. Elles permettent par exemple selon les cas d’obtenir
le facteur de forme des objets diffusant dans une suspension colloidale.

André Guinier et Gérard Fournet ont traité le probleme de diffusion a tres petits angles
dans le livre "Small-Angle Scattering of X-Rays" (SAXS) [117]. Ils montrent que I'intensité
a moment de transfert nul g = 0 d’un volume diffusant V est égal aux fluctuations de
densité a I’échelle nanométrique (Ap) :

I(g = 0) = V{(Ap)*) (2.31)

Cette expression a du sens tant que le signal est insensible a la structure atomique. C’est
a dire que l'on sonde des fluctuations de densité sur des échelles relativement grandes,
typiquement > 30 A [118]. Pour un systéme en équilibre, on peut exprimer cette moyenne
en fonction de la compressibilité isotherme fr [119]:

p2ka

2y _
(B =5

Br (2.32)

Avec kj la constante de Boltzman et T la température.
Dans un liquide, on peut exprimer fr comme la somme de trois contributions [9,120],
d’ou :

V((Ap)*) o
D =k T[BUT) AT+ K TRR(T)  + K TBE(T) (2.33)
R ————
fluctuations d’entropie  terme relaxationnel vibrations

Le premier terme correspond aux fluctuations d’entropie, le second aux différents phé-
nomenes de relaxations dans le liquide. Le troisieme terme correspond aux modulations
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de densité induites par les phonons. Les deux premiers termes sont gelés lors de la vitri-
fication du liquide surfondu. Par définition, ils sont donc gelés a la température fictive
Tg, et on peut écrire 'expression des fluctuations de densité :

V{(Ap)) o
P kT [BU(TR) - BY(TR)] + ko TeBR(Te)  + Ky TR(T) (2.34)
—_—— |
fluctuations d’entropie terme relaxationnel vibrations

Dans la littérature, on trouve que le terme relaxationnel compte pour plus de 90% du
total dans le terme de droite [9,121]. Néanmoins, il n’est pas dit a quelle température
cette estimation est valable. On peut donc estimer que le terme correspondant aux fluc-
tuations d’entropie peut-étre négligé par rapport au terme relaxationnel, mais le terme
d@t aux phonons doit étre pris en compte. Pour un verre (plus largement pour un maté-
riau visco-élastique permettant des sollicitations de cisaillement a hautes fréquences) on
peut développer ce terme comme :

B’ (T) = i (2.35)
va,oo

Avec vy, la vitesse du son longitudinale a haute fréquence.On peut donc estimer 1’évo-

lution de ce terme par spectroscopie Brillouin.

Pour un verre mono-composé comme la silice, le signal SAXS permet de suivre 1’évolu-

tion des fluctuations de densité, qui correspondent a 'ordre structural le plus lointain du

verre.

Dans le cas des verres binaires, on peut écrire I'intensité a ¢ = 0 comme la somme de
I'intensité due aux fluctuations de densité et I'intensité due aux fluctuations de concen-
tration : 1(0) = I,(0) + I.(0).

Dans un systeme composé de N; et N, particules d’espéeces chimiques 1 et 2, avec des
potentiels chimiques i et yi,, on peut écrire les fluctuations du nombre de particule Ny :

(ON7F) = ka(%) (2.36)
aV‘l T,V 1,
et: 3 3
(6N16N2):ka(&) :ka(ﬁ) (2.37)
I TV, 42 2 T.V,i

On a donc des fluctuations de concentration pour les composés 1 et 2 qui sont inter-
dépendantes, et on peut écrire 'expression des fluctuations de compositions comme

[122]:
ON M)(d
)
Nl + NZ p 8}4 P,T
Avec M la masse molaire du systéme en prenant en compte les concentrations des diffé-
rents composés, ¢ la concentration et p = p; —ps.
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2.3 Diffusion des rayons X

Il n’existe pas de moyen simple de discriminer et d’attribuer une évolution dans le si-
gnal a ¢ = 0 a l'une ou a l'autre des fluctuations. Soit on couple I'expérience avec d’autres
types de spectroscopies, soit on essaie de réaliser la méme manipulation sur un verre bi-
naire avec différentes concentrations (y compris le verre mono-composé).

Bien str la condition q=0 n’est pas atteignable expérimentalement. Nous allons main-
tenant voir comment nous avons extrait I'information de nos spectres. La figure 2.21
représente un spectre SAXS typique issu d’'une de nos expériences. Dans la partie (a),
il s’agit du spectre brut, en représentation log,log. Dans la partie (b) il s’agit de la por-
tion I[q = 0;q = 2] de ce méme spectre, représenté dans 'espace log(I),q%. D’apres Gui-
nier, c’est dans cette configuration qu’il faut extrapoler I'intensité a q=0 [117]. Le spectre
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FiGure 2.21 — (a) I(q = 0) en fonction de q en représentation log-log, et (b) portion du
méme spectre entre q=0 et q=2, en représentation log(I),q*. Aq correspond
a ’écart entre les deux points utilisés pour faire ’extrapolation. Cet inter-
valle est centré sur la valeur de q donné en abcisse. Ici on représente deux
valeurs de Aq, Aq=0,1 et Aq=0,5, (Aq)

dans la représentation log,log fait apparaitre la partie utile du signal. En effet en-deca de
0,inm~! et au-dela de 8nm™!, on observe une chute d’intensité. Cette chute d’intensité
correspond aux limites de ’angle de détection dans notre configuration expérimentale.
Dans cette partie utile du spectre, on observe que I'intensité augmente lorsque ’on se rap-
proche de g=0. On observe également deux régions distinctes, dans lesquelles I'intensité
évolue difféeremment avec q. Au dessus de 0,7nm~}, I'intensité évolue peu en fonction
de q, tandis que 'augmentation de l'intensité est plus marquée en dessous. Dans la re-
présentation log(I),q%, on voit une variation rapide de 'intensité a bas q. Pour obtenir le
meilleur signal, il faut donc réaliser I’extrapolation au plus proche de =0, en extrapolant
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sur une gamme de q suffisamment large. Nous avons testé deux méthodes. D’abord en
faisant une extrapolation simple, a partir de deux points situés a égale distance d’une va-
leur de q donnée. Dans ce cas, nous avons fait varier la distance Aq entre les deux points.
Cette distance est illustrée dans la partie (b) de la figure, autour de la valeur q = q° = 1.

Selon cette méthode, la valeur de l'intensité extrapolée a q=0 dépend de deux para-
metres, la valeur de q donnée et Aq. Nous avons représenté I(q = 0) en fonction de de
cette valeur de q pour plusieurs valeurs de Aq, pour déterminer la valeur stable par
rapport au bruit, figure 2.22 On observe sur la figure 2.22, que l'extrapolation I(q = 0)

——Aq=0.1nm"
- ——Aq=0.2nm" .
\ ——Aq=0.25nm"
———Agq=05nm"
=T ——(Aq)=0.5nm" .
3'/ \
=)
nooL i
=z

FiGure 2.22 —I(q = 0) obtenu pour différentes valeurs de q, pour différentes valeurs de
Aq.

suit une tendance générale, qui est de décroitre avec q. Ceci est cohérent avec ’allure du
spectre présenté dans la figure 2.21. On observe également que cette évolution est sou-
mise a des fluctuations selon la valeur de Aq. Ce bruit diminue lorsque Aq augmente. Au
vu des différentes courbes, il semble qu'une valeur de Aq = 0,5 soit nécessaire pour sortir
du bruit, et obtenir des valeurs I(q = 0) fiables.

Enfin, nous avons comparé les résultats a ceux obtenus lorsque 'on fait I’extrapolation en
comptant tous les points contenus dans l'intervalle déterminé par Aq, en effectuant une
régression linéaire. Nous avons réalisé ceci pour Aq = 0,5. Il s’agit de la courbe dénotée
(Aq) = 0,5nm™! sur la figure 2.22. On observe qu’il n’y a pas d’amélioration par rapport a
la méthode précédente. Pour extraire I'intensité a q=0, nous avons donc utilisé Aq = 0,5,

centré autour d’une valeur de q la plus faible possible, c’est a dire q = 1,25 nm™!,

2.3.3 Montage expérimental

Nous avons réalisé nos mesures de diffraction (WAXS pour Wide Angle X-Ray Scat-
tering) et diffusion (SAXS) sur la ligne BM26 a 'ESRF (European Synchrotron Radiation
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2.3 Diffusion des rayons X

Facility). Le détail du rayonnement d’un synchrotron peut se trouver sur les sites internet
du synchrotron SOLEIL ou sur celui de 'ESRF, mais nous ne détaillerons ici que le mon-
tage expérimental utilisé avec le faisceau de rayons X déja focalisé. La figure 2.23 est une
photographie de ce montage. Dans cette figure, le faisceau vient de la droite, dans le tube

Four (échantillon)
immobile

FiGure 2.23 — Schéma du montage expérimental pour la diffusion et la diffraction de
rayons X sur la ligne BM26 a I’'ESRE.

sous vide visible. Dans ce tube, il est focalisé a I’aide de lentilles en Béryllium sur 1’échan-
tillon. Ici I’échantillon est monté dans un four. Le four et I’échantillon sont montés sur
une platine, mais restent immobiles lors de la mesure. Le four tel qu’il apparait ici n’est
pas complet, puis qu’il est ensuite couvert par un capot. Nous avons essayé différents
capots, avec différentes fenétres. Pour la majorité des expériences, nous avons utilisé une
fenétre d’entrée en mica, et deux fenétres de sorties différentes. L'utilisation de mica fa-
vorise I'apparition de pics tres intenses sur le signal WAXS, qu’on ne peut masquer qu’en
perdant une grande partie de la surface utile du détecteur. Ces taches observées sur le
signal WAXS a cause du mica sont invisibles en SAXS, pour des moments de transfert
plus faibles. Le capton en revanche possede un signal identifiable a faible moment de
transfert, et donc bien visible en SAXS, mais est invisible en WAXS. Nous avons donc
utilisé une fenétre en capton pour le signal WAXS, et une fenétre en mica pour le signal
SAXS.

Le détecteur WAXS est un détecteur pilatus 300K plan, situé assez pres de I’échantillon
pour couvrir un angle de diffraction suffisamment large. Le détecteur utilisé pour ob-
tenir un signal SAXS est un pilatus 1M, qui n’apparait pas dans la figure 2.23. En effet,
plus le détecteur est loin, meilleure est la définition sur le signal SAXS, mais la gamme
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de moment de transfert accessible diminue. La position du détecteur résulte donc d’un
compromis. Dans notre cas, le détecteur était placé a 1,4 m de ’échantillon, avec un point
d’impact du faisceau situé a la limite supérieure de la zone de détection, pour maximi-
ser la gamme de moment de transfert sondée. Sur la figure 2.23, on aper¢oit seulement
le cone d’admission, dans lequel on fait le vide pour éviter toute diffusion avant le dé-
tecteur. Le four est piloté par un boitier de commande Eurotherm, et est détaillé dans
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FIGURE 2.24 — (a) photographie du four utilisé. (b) photographie d’un des capots uti-
lisé. (c) Température estimée par le thermocouple additionnel, visible en
(a), en fonction de la température renvoyée par le boitier de commande
Eurotherm.

la figure 2.24. La partie (a) permet de se rendre compte de la position de ’échantillon.
Dans cette image, le porte échantillon est la plaque vissée a ’élément chauffant du four.
On glisse I’échantillon dans la fente visible sur le porte échantillon. Ainsi, il est au plus
pres de I’élément chauffant. Les deux fils accrochés a 1'une des vis correspondent a un
thermocouple additionnel que nous avons ajouté. En effet, la température renvoyée par le
boitier de commande provient d’un thermocouple dont on ignore la localisation précise.
On a donc souhaité estimer la différence de température entre deux points de mesures
situés a deux endroits différents sur le four, tout en restant proche de I’échantillon. On
représente les deux mesures avec leur différence pour une montée en température sur
la figure 2.24 (c). On peut voir que ’écart entre les deux est important, puisqu’il atteint
100°C pour une température de commande de 1000°C. Ceci signifie que la valeur abso-
lue de la température sur I’échantillon est soumise a une erreur importante. En revanche
la différence entre les différentes températures de recuit est stable. Dans la suite, nous
avons utilisé la température issue des mesures du thermocouple que nous avons ajouté.
Nous connaissons sa position, et nous savons que la température qu’il indique est repré-
sentative de la température de I’échantillon.

Un des premiers capots utilisés, avec des fenétres en capton est représenté figure 2.24

(b).
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Chapitre 3

Impact de la température sur les
réorganisations structurales lors de la
compression de verre GeO,

L'objet de ce chapitre est d’identifier les mécanismes mis en jeu au sein de la struc-
ture vitreuse sous pression et température. L'expérience relative a ce genre de transitions
consiste a compresser un verre au-dela de sa limite élastique. Les expériences de ce type
sont menées depuis plus de soixante ans [1], et ont permis de comprendre l’essentiel des
mécanismes structuraux principaux liés a la densification des verres. Néanmoins la dé-
pendance explicite de ces mécanismes a différents parametres reste parfois obscure. Par
exemple, la densification dépend de la température [123,124], du cisaillement [26], de la
nature et des proportions de dopants [125,126], et elle s’obtient également par irradia-
tion [127],...

Dans ce chapitre, nous traiterons de I'influence de la température sur la densification
d’un verre d’'oxyde GeO, et nous ferons I’analogie avec le verre SiO,.

3.1 Etat de l'art sur la compression a haute température

3.1.1 Impact de la température sur la limite élastique

L'impact le plus manifeste de 'usage de hautes températures lors de la compression ré-
side dans la densité des échantillons densifiés. On définit la limite élastique d’un solide
comme la pression seuil a partir de laquelle une augmentation de pression conduira a
des modifications irréversibles. Dans les verres, ces modifications s’accompagnent d’une
densification permanente et d’une réorganisation structurale. Cette limite élastique se
situe autour de 9 GPa pour la silice [11,49], et 4 GPa pour le verre de GeO, [19,55,128].
Néanmoins, ces valeurs ne sont valables que si la compression est réalisée a température
ambiante. En effet, cette limite diminue quand la température lors de la compression
augmente. Pour mieux situer I'impact de la température sur la limite élastique, nous
avons rassemblé sur la figure 3.1 les résultats ( [2,11,49,124,129-131], non exhaustifs)
issus de la littérature sur la compression hydrostatique de la silice. Sur la figure 3.1, on
observe que la limite élastique diminue avec 'application de températures de plus en
plus hautes lors du cycle de compression. En particulier, proche de la température de
transition vitreuse (T, =1200°C), la limite élastique est extrémement faible, inférieure a
1 GPa. Une explication naturelle a cette observation consiste a rappeler que la viscosité
du verre diminue avec la température. En effet, a haute température le verre est plus

45



Chapitre 3 Impact de la température sur les réorganisations structurales lors de la comp...

2.7 T T T T T v T T T v I
“'.’E 4
Q
2 26 | -
c
o 4
2 25°C
g 25 —400°C 7
£ A ———500°C :
2 2l ——600°C |
% ——900°C
Q - 1 100°C ]
@ 23 .
3 ]
2.2 [ N 1 N 1 N 1 N 1 N 1 N ]
0 5 10 15 20 25 30

Pression maximale atteinte (GPa)

Ficure 3.1 — Densité d’échantillons de silice vitreuse apres densification aux pressions et
températures mentionnées, d’apres [2,11,49,124,129-131]

mou, et oppose moins de résistance a la pression. Dans ce cas, on serait tenté de dire que
les mécanismes de densification sont identiques a une compression a basse température,
et qu’ils se produisent a plus faible pression car ils sont favorisés par la température.
Cette explication simpliste est toutefois mise a mal par I’étude des verres densifiés, qui
montrent des structures différentes selon l’application des hautes températures ou non
lors de la compression [123]. Le role de la température sur la structure du verre lors de la
compression n’est donc pas résolu. Pour répondre a cette problématique il faut comparer
les mécanismes observés in-situ a ceux associés a la densification réalisée a partir d’un
cycle de compression a température ambiante. Je vais donc commencer par résumer le
schéma communément admis pour ce type de densification.

Pour un verre completement polymérisé, le schéma généralement accepté pour la den-
sification est le suivant. La pression appliquée sur le verre induit une compaction du
réseau, élastique au début de la compression. Les angles intertétraedres se referment, et
leur distribution s’affine, comme le montrent les spectres Raman obtenus in-situ [3,128].
A plus large échelle un pic boson de plus en plus faible en intensité témoigne également
d’une homogénéisation du matériau [132]. Uordre a courte distance est plutdt préservé,
puisque la distance Si-O et I'angle tétraédrique O-Si-O ne montrent pas de variations si-
gnificatives [55]. Le réseau devient de plus en plus compact jusqu’a ce que les répulsions
coulombiennes deviennent trop fortes, quand par exemple les angles Si-O-Si deviennent
suffisamment faibles pour que la distance O-O atteigne une valeur critique. On atteint
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3.1 Etat de I'art sur la compression a haute température

alors la limite élastique. En effet, au-dela de cette pression limite on observe un chan-
gement de coordinence progressif du silicium, du germanium ou du bore. Les atomes
Ge et Si sont en coordinence 4 dans le verre et il est observé une augmentation pro-
gressive de leur coordinence, passant de 4 (!VSi,!VGe) initialement a 5 (VSi,VGe) puis 6
(V1Si,Y1Ge). Expérimentalement, on observe bien une variation dans la distance Si-O ou
Ge-O, consistante avec un passage de la coordinence 4 a la coordinence 6 [55] (dans le
cas du bore les deux coordinations possibles, 3 et 4, sont particuliérement visibles en
RMN [133]). D’autre part, toutes les simulations numériques récentes suggerent l’exis-
tence d’une coordinence 5 intermédiaire [25,134]. La preuve expérimentale des especes
VGe semble avoir été fournie par Gerald Lelong et al. [135]. On atteint ensuite une sa-
turation, et une augmentation de pression supplémentaire n‘aura pas d’influence sur la
structure et la densité de I’échantillon apres retour a la pression atmosphérique. La pres-
sion de saturation ne fait pas consensus, et il ne semble pas non plus que tous les atomes
de germanium ou du silicium soient en coordinence 6 lorsqu’elle est atteinte. En effet,
on constate bien expérimentalement que cette saturation a lieu au-dela de 25 GPa pour
la silice, mais I'intervalle de pression correspondant a la transition VSi,V!Si s’étend bien
au-dela pour certains auteurs [136]. On observe la méme chose pour le verre GeO, [137].
Les simulations numériques s’accordent a dire qu'une partie des atomes de coordinence
supérieure a 4 subsistent aprés retour aux conditions atmosphériques [25,138]. D’un
point de vue expérimental en revanche, le changement de coordinence est toujours com-
plétement réversible apres retour a pression atmosphérique sur les verres completement
polymérisés (GeO,,Si0O,) densifiés [139].

3.1.2 Quelles études in-situ?

De nombreuses études in-situ lors de la compression a température ambiante ont été
effectuées sur les verres de silice et de GeO, [3,128, 136]. Néanmoins, il existe peu
d’études qui traitent de la compression des verres d’oxyde de maniere in-situ a la fois
en pression et en température. Le premier papier concernant cette problématique est peut-
étre celui de Mukherjee [140], publié en 2001. Cet article est important car les auteurs
montrent une transition amorphe-amorphe du premier ordre dans la relation entre la
pression et le volume a 3,6 GPa et 700°C. Ces résultats expérimentaux ont probable-
ment motivé des études par simulations numériques sur cette problématique (Dove et
Trachenko) [141-143]. Leur interprétation de la transition vue par Mukherjee est basée
sur une transition dans la rigidité du matériau, transition issue du changement de co-
ordinence ou la création d’espéces ¥Si—V!Si aurait pour effet de durcir progressivement
le réseau. Malheureusement, les pressions avancées pour le changement de coordinence,
3 GPa, sont incompatibles avec les résultats expérimentaux ultérieurs [55]. Inamura et
al. [144] ont regardé 1’évolution du facteur de structure de la silice lors d’une élévation
de température a pression constante, en presse multi-enclumes, a partir de diffraction
de rayons X. La figure 3.2 est issue de cet article. Louverture angulaire étant limitée lors
de leur I'expérience de diffraction, ils se sont restreints a 1’étude du First Sharp Diffrac-
tion Peak (FSDP). Ils ont pu montrer qu’il n'y avait pas de transformation abrupte sur
le facteur de structure. En fait, leurs données montrent que la transition vue par Mu-
kherjee [140] correspond trés certainement a de la cristallisation, visible sur la figure
3.2, représentée par les croix. Ils indiquent également que 'ordre a courte distance n’est
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FiGure 3.2 — (a) Températures et pressions correspondantes aux mesures de [144] sur le
verre SiO,. Les + indiquent des échantillons partiellement cristallisés, les x
une cristallisation compléte. (b) Position du maximum du FSDP en fonction
de la température a pression constante. Les deux lignes continues dans (a)
correspondent a la région ou la position du FSDP évolue de fagon significa-
tive avec la température a pression constante.

pas modifié sur toute la région 0-20 GPa et 0-1200 °C (a part par de la cristallisation).
En revanche, il existe sur cette carte une région spécifique ou les changements sur le
FSDP sont marqués, alors qu’ils sont faibles en dehors. Il s’agit de la zone située entre
les lignes continues dans la figure 3.2. Ils en concluent que 'ordre a moyenne distance
est profondément modifié dans cette région. On observe que cette région débute bien
avant 9GPa, correspondant a la limite élastique a température ambiante pour la silice.
Les changements structuraux au niveau de la structure intermédiaire, c’est a dire dans
l'ordre a moyenne distance, jouent donc un role prépondérant dans la densification a
haute température.

Un article de Shen en 2007 [145] s’intéresse aux compressions a hautes températures tout
en suivant in-situ les changements structuraux par diffraction des rayons X. Dans cette
étude, les auteurs suivent le FSDP et le premier pic du facteur de structure pour des
échantillons de verre de GeO, compressés en cellule a enclumes de diamants. En parti-
culier, ils ont effectué ces compressions a trois pressions différentes. La limite élastique
a température ambiante étant a 4 GPa pour le verre GeO,, les auteurs se sont placés a
différentes pressions, en dessous et au-dessus de cette limite, a 3,3 GPa, a 5,5 GPa et a
12 GPa. A 12 GPa, a température ambiante il a été démontré que la coordinence Ge est
d’environ 5,5 [55], et le réseau est principalement constitué d’octaedres GeO [138]. IIs
observent que la température favorise grandement le changement de coordinence, mais
uniquement si celui-ci a été initié par la pression. En effet, lors de leur expérience a 3,3
GPa, les auteurs n'observent pas de variation significative au niveau du premier pic du
facteur de structure lors du chauffage du verre pendant la compression, signe que l’'ordre
a courte distance est préservé. En revanche, c’est bien le cas pour une pression de 5,5
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GPa ce qui va a I’encontre des conclusions d’Inamura [144] sur la silice, qui ne voient pas
d’évolution du facteur de structure spécifique de part et d’autre de 9 GPa, 9 GPa étant la
limite élastique de la silice a température ambiante.

L'utilisation de hautes températures lors de la compression promeut donc le changement
de coordinence, ce qui meéne a une densification plus efficace. Shen et al. reportent en
effet pour le GeO, une densité qui augmente de 16% a 5,5 GPa lorsque la température
augmente de 25°C a 300°C. Aux plus hautes pressions, la température n’a plus d’effet sur
le FSDP. On note que la température peut toutefois avoir un effet sur ’homogénéité de la
structure. En effet, lorsque le matériau vitreux est soumis a des pressions supérieures a la
limite élastique a température ambiante, on sait que la température favorise le change-
ment de coordinence et la densification. En revanche, elle ne permet pas ce changement a
des pressions plus basses. On ne sait donc pas pourquoi la limite élastique diminue avec
la température, méme si on sait que les changements structuraux impliqués sont relatifs
a l'ordre a moyenne distance dans le verre.

3.2 Nos études menées sur le GeO,

Pour répondre a cette question, nous avons mené des expériences similaires a celles de
Shen [145]. Nous avons compressé des échantillons de verre de GeO, a 'aide d’une cel-
lule a enclumes de diamants équipée d’un chauffage résistif, comme décrit au deuxiéme
chapitre. Le choix du verre de GeO, plutot que de la silice est lié aux restrictions du
montage expérimental. En effet comme nous travaillons a I'air, un chauffage supérieur a
500°C aurait pour effet de transformer les diamants en graphite. Or la température de
transition vitreuse T, de la silice est tres haute, environ 1200°C [146], tandis que celle du
GeO, se situe autour de 500°C [10]. Les changements de structure devraient donc étre
plus prononcés pour le verre de GeO, lors de la compression a quelques centaines de
degrés.

3.2.1 Expériences réalisées, protocole expérimental utilisé

Nous avons réalisé quatre expériences in-situ par spectroscopie Raman en pression
et en température, ainsi qu'une montée en température a pression ambiante. Les pres-
sions et températures correspondant aux mesures sont résumées figure 3.3. Nous avons
d’abord augmenté la pression pour atteindre la valeur désirée, puis nous avons augmenté
la température par palier d’environ 100°C. Ensuite, nous avons attendu une heure pour
que la pression et la température se stabilisent, puis nous avons enregistré les spectres
Raman du verre et du milieu expérimental. L'utilisation d’une cellule a membrane est
nécessaire pour ce genre d’expérience, car I'utilisation de la membrane permet d’ajuster
en continu la pression, qui augmente avec la température. Malgré cela, nous observons
sur la figure 3.3 qu’il existe une petite dispersion dans les pressions au sein d’'une méme
expérience. Par la suite, on va considérer la pression moyenne, a laquelle on va associer
une incertitude qui permet d’englober toutes les mesures.

L'un des diamants utilisé présente une faible luminescence a la longueur d’onde A =
488 nm utilisée. Il faut donc retirer le signal pris a coté de 1’échantillon au premier
spectre, mais cela a tendance a détériorer légerement le spectre aux basses fréquences.
De plus la cellule équipée du chauffage résistif extérieur et d’un isolant constitue un
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Fi1Gure 3.3 — Points de mesures correspondant aux spectres Raman du GeO,. Les couleurs
et la forme des points permettent de dissocier les cinq expériences réalisées.

systéeme volumineusx, et il faut travailler avec des objectifs ayant des distances de travail
trés importantes (> 2 cm). Ces objectifs ont un faible grossissement, une faible ouver-
ture numérique et le volume sondé est assez large, il est donc difficile de se focaliser
uniquement sur 1’échantillon. De plus, on ne peut travailler qu’en rétrodiffusion, sans la
possibilité d’incliner la cellule de quelques degrés. On a alors toute la diffusion élastique
et quasi élastique qui revient dans l'objectif. Cela produit un signal a basse fréquence qui
masque le pic boson. Nous nous sommes donc concentrés sur le signal Raman au-dela de
200 cm™.

3.2.2 Résultats

Dans la majorité des expériences, nous balayons des pressions inférieures a 4 GPa, qui
provoquent seulement des déformations élastiques a température ambiante. L'objectif
de cette étude est a la fois d’identifier le ou les changements structuraux responsables
de la densification, mais aussi de discuter de leur éventuelle dépendance en pression.
En effet il semble d’apres la figure 3.2 de l'article d’'Inamura [144] que les modifications
de l'ordre intermédiaire ne soient pas uniformes sur toute la zone élastique. En effet,
les auteurs soulignent la région en pression et température ou on remarque une évolu-
tion significative du FSDP (par deux lignes continues), et cette région ne correspond pas
réellement aux pressions inférieures a 9 GPa, la limite élastique a température ambiante
(figure 3.2).

Les spectres Raman que nous avons obtenu sur le verre GeO, issus des compressions a
3,4 GPa et 6 GPa sont présentés figure 3.4. Différents changements sont visibles sur les
spectres Raman. Si on regarde d’abord l'effet de la pression a température ambiante, on
constate que la pression a pour effet de décaler la bande principale vers les hautes fré-
quences, entrainant un recouvrement de la bande principale avec I’épaulement a plus
hautes fréquences, qui se trouve moins marqué. La bande a 340 cm™! est toujours pré-
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F1GURE 3.4 — Spectres Raman du verre GeO, a haute pression et haute température pour
les deux expériences a (a) 3,4 GPa et (b) 6GPa. Le spectre en pointillé dans
(a) correspond au spectre du verre GeO, a température ambiante et pression
atmosphérique.

sente a 3,4 GPa, méme si la partie basse fréquence des spectres est un peu bruitée. Puis
elle disparait a 6 GPa.

Lors du chauffage, a 3,4 GPa, la température a pour effet de déplacer encore la bande
principale vers les hautes fréquences. La bande & 850 cm™! varie peu. Elle semble moins
intense lors du chauffage, mais se détache plus nettement a la plus haute température.
La bande a 340 cm™! reste présente dans tous les spectres Raman enregistrés. Pour I'ex-
périence réalisée a 6 GPa, 'augmentation de la température ne provoque plus de dé-
placement de la bande principale, ou 'effet est inférieur aux limites d’analyse. A basse
fréquence, on note I'apparition d’une bande large centrée & 240 cm~!. La bande a 850
cm~! gagne en intensité relativement a la bande principale. Enfin pour les deux pres-
sions appliquées 3,4 GPa et 6 GPa, on voit apparaitre une bande peu intense vers 700
cm~! aux plus hautes températures.

3.2.3 Discussion

Nous observons trois évolutions sur les spectres Raman lorsque le verre est soumis a
une élévation de température a une pression constante.

1 Aux basses fréquences et selon la pression appliquée, il y a disparition d’'une bande
située a 340 cm™! et apparition d’une autre bande & plus basse fréquence située a

environ 240 cm™!.
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2 Par ailleurs, la bande principale semble se déplacer plus ou moins vite vers les
hautes fréquences avec la température selon la pression appliquée.

3 Enfin, a plus hautes fréquences et & haute pression, la bande a 850 cm~! gagne en
intensité quand la température augmente. Néanmoins, cet accroissement d’inten-
sité est relatif a la bande principale via la normalisation des spectres, donc cela
peut témoigner d’'une bande principale moins intense.

La disparition de la bande & 340 cm™! et I'apparition d’une bande plus large a 240 cm™!
est le signe d’un changement de coordinence du Ge [128]. Lapparition de cette derniere
bande n’est pas visible pour des faibles pressions. On observe notamment qu’elle est ab-
sente pour une pression de 3,4 GPa dans toute la gamme de température explorée jusqu’a
370°C, ne signifiant aucun changement de coordinence significatif. En revanche a 6 GPa,
la bande a 240 cm™!, relative a une coordinence plus haute, augmente bien en inten-
sité avec la température. Le changement de coordinence, une fois initié par la pression,
est bien favorisé par la température. En effet, Durben a montré que la disparition de la
bande a 340 cm™! et I'apparition de cette bande a 240 cm~! coincide avec I'apparition
des espéces VGe et VIGe, et la bande a 240 cm™~! devient de plus en plus intense avec la
pression, donc avec le changement de coordinence progressif. Vis-a-vis de I'influence de
la température sur le changement de coordinence, on rejoint donc les résultats obtenus
par Shen [145] plutot que ceux obtenus par Inamura [144]. C’est plutot cohérent avec
la gamme de pression visitée. En effet, la pression n’est pas suffisante pour compacter le
réseau jusqu’a atteindre le seuil correspondant a la répulsion O-O, seuil a partir duquel
le matériau ne peut plus répondre que par un changement de coordinence a une nou-
velle augmentation de pression. On ne s’attend pas a ce que la température modifie la
pression a laquelle cette compacité seuil est atteinte, donc qu’il y ait un changement de
coordinence pour des pressions inférieures a 4 GPa.

Par ailleurs, on peut aussi voir l'augmentation de la bande a haute fréquence comme une
conséquence de ce changement de coordinence. En effet, la bande principale provient du
mode de torsion (bending) entre deux tétraedres. Elle est donc moins intense au fur et
a mesure que les !VGe se transforment en VGe ou en V!Ge. Donc I'intensité de la bande
principale décroit, et les autres bandes apparaissent plus intenses.

On sait, d’apres Inamura et Shen, que c’est au niveau de l'ordre intermédiaire que se
trouvent les changements structuraux responsables de la densification a "basse" pression,
a des pressions inférieures a 4 GPa pour le verre GeO,. Ceci signifie que ces changements
seront visibles sur la bande principale, sur la statistique des cycles, ou encore sur le pic
boson. La statistique des cycles n’est pas visible expérimentalement. Malheureusement,
nous avons vu que les contraintes du montage expérimental ne permettent pas de suivre
in-situ le pic boson. En revanche, Orsingher et al. [147, 148] ont étudié le pic boson de
verre de GeO, densifié a 400°C et 2, 4 et 6 GPa de maniere ex-situ. Ils observent une di-
minution de I'intensité du pic et un décalage vers les hautes fréquences, cohérents avec
une homogénéisation du matériau. En particulier, ils montrent que la forme du pic boson
lorsqu’on le normalise par sa fréquence est identique pour tous les échantillons densifiés,
sans variation vis-a-vis de la pression. Cela signifie que ce n’est pas au niveau des fluc-
tuations de densité et de modules élastiques que se trouve la cause de la densification
a basse pression et haute température. C’est donc a une échelle plus restreinte. A partir
des spectres Raman obtenus, nous pouvons en déduire la position de l'intensité maxi-
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Ficure 3.5 — (a) Position en fréquence du maximum de l'intensité de la bande princi-
pale en fonction de la température pour chaque run. Les droites sont des
régressions linéaires des points expérimentaux. (b) coefficient de déplace-
ment du maximum de la bande principale avec la température pour chaque
expérience, en fonction de la pression (en noir). Les triangles rouges cor-
respondent a 1’écart entre les densités ex-situ d’échantillons compressés a
400°C [149] et a température ambiante [150].

male de la bande principale. En particulier, on peut voir si son évolution en fonction
de la température dépend de la pression. Nous avons reporté sur la figure 3.5 I’évolu-
tion de la fréquence du maximum de la bande principale a chaque pression en fonction
de la température. Dans chaque cas, la bande principale se déplace vers les hautes fré-
quences, donc il y a une fermeture des angles intertétraedres. On observe également que
le déplacement de la bande principale en fréquence avec la température est monotone a
une pression donnée, quelle que soit la pression appliquée. Cela signifie que l’effet de la
température sur la bande principale, donc la connexion entre les tétraedres, ne dépend
pas de la température a laquelle on se trouve. De plus, nous observons que la pente des
droites formée par tous les points d’'une méme expérience varie selon la pression ap-
pliquée. Les valeurs obtenues des pentes position Bande Principale - température sont
représentées sur la figure 3.5. Une expérience a également été effectuée a pression atmo-
sphérique, ou seule la température varie, cohérente avec [151]. Donc effet de la tempé-
rature sur la diminution de l’angle intertétraédre augmente avec la pression jusqu’a 3,4
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GPa. On note également que cet effet devient faible a 6 GPa. Cette pression correspond a
une pression supérieure a 4 GPa, soit la limite élastique a température ambiante. Enfin,
nous avons reporté sur le méme graphe la différence entre les densités obtenues ex-situ
pour des échantillons de verre de GeO, ayant été compressés aux pressions indiquées, a
400°C [149] et a température ambiante [150]. L'idéal aurait été d’avoir des résultats de
densité in-situ, malheureusement ces données n’existent pas dans la littérature. Sur la
figure 3.5, nous notons une corrélation entre cette différence de densité et le décalage de
la bande principale avec la température. En effet, I’écart de densité dans les échantillons
apres compression, di a la densification a haute température, et la valeur de la pente
extrapolée sur la premiére partie de la figure 3.5 augmentent de la méme maniére sur la
gamme de pression 0-4 GPa.

La connectivité entre les tétraédres permet donc la densification pour des pressions in-
térieures a la limite élastique lorsque l'on applique des hautes températures lors de la
compression. Mais cela ne peut pas correspondre a une simple fermeture d’angle liée a
la déformation de la liaison Ge-O-Ge, puisque c’est justement ce qu’il se passe a tempé-
rature ambiante, sans densification.

Nous allons faire une analogie avec le verre SiO,. Liping Huang et al. ont réalisé des si-
mulations numériques par dynamique moléculaire sur la silice sous pression, avec appli-
cation ou non de hautes températures [24,152]. Leurs simulations suggerent qu’a partir
d’une certaine énergie d’activation (non mentionnée) il y a localement, dans le matériau
compressé, une rupture de liaison Si-O, puis reformation d’une liaison avec un oxygene
différent. Ils appellent ce mécanisme le "bond swapping" (transfert de liaison). Celui-ci
est cohérent avec nos résultats expérimentaux a deux points de vue. En effet, ce méca-
nisme explique pourquoi les angles Si-O-Si se referment, comme le suggere le déplace-
ment de la bande principale vers les hautes fréquences. Il I’explique d’autant mieux qu’il
fait appel a un autre mécanisme que la déformation de la liaison Si-O-Si. Ensuite, comme
la déconnection-reconnection des liaisons Si-O est un phénomene thermiquement activeé,
il est normal que le nombre d’événements augmente avec la température, avec une aug-
mentation d’autant plus importante que ’énergie d’activation est faible. Nos résultats
suggerent donc que ’énergie d’activation du transfert de liaison diminue avec la pres-
sion. La pression en dessous de 4 GPa n’induit pas de variation significative de la lon-
gueur de la liaison Ge-O [55], mais contribue a rapprocher les atomes les uns des autres
via la fermeture des angles intertétraedres, et ainsi les barriéres énergétiques pour un
transfert de liaison diminuent.

Enfin, cela suggere que les échantillons compressés a chaud sont plus homogenes, car
la contrainte due a la compression est continuellement relaxée par les transferts de liai-
sons. En effet, quand on compare les spectres de silice densifiée a chaud ou a froid, on
voit que la compression sans chauffage induit une augmentation drastique des cycles a
trois tétraedres, fortement contraints, tandis que la compression a chaud induit une di-
minution, moins importante, de ces mémes cycles en comparant a un verre normal (non
densifié) [123].

Pour finir I’analogie avec la silice, on peut ré-interpréter les résultats d’Inamura. Dans
cet article, les auteurs n‘observent pas de modification de structure au niveau de 'ordre
intermédiaire, via un décalage en fréquence du FSDP, a basse pression, mais seulement
apres 3-5 GPa. Pour la silice, cela suggere une énergie d’activation nettement plus impor-
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tante pour que les événements de "transfert de liaison" aient lieu, comparée au verre de
GeO,. Or Durben [128] avance justement que la compression de la silice débute par un
effondrement de sa structure relativement ouverte, jusqu’a ce que celle-ci présente une
compacité semblable a celle du verre de GeO, a pression atmosphérique et température
ambiante. En effet a 5 GPa la valeur moyenne de I’angle intertétraédrique, (= 133°) [153]
est identique a celle du verre de GeO, a 25°C et pression atmosphérique [19]. Les spectres
Raman eux sont qualitativement similaires (On peut trouver les spectres Raman de la si-
lice en fonction de la pression dans [153]). Nous suggérons donc que ce sont les mémes
types de changements structuraux qui permettent d’expliquer I’abaissement de la limite
élastique avec la température dans les verres de SiO, et de GeO, : les transferts de liai-
son. Mais ceux-ci n‘ont lieu qu’a partir d’un certain seuil dans la silice, ce qui explique
I’absence de variation dans le FSDP dans la silice en dessous de 3-5 GPa, méme a haute
température, comme constaté par Inamura [144].

3.3 Conclusion

Grace a la spectroscopie Raman et a un montage expérimental couplant les hautes

pressions aux hautes températures, nous avons pu scruter I’évolution de la structure
d’un verre de GeO, en fonction de la température a pression constante. Ce faisant, on
a pu mettre en évidence un comportement différent selon la pression, avec deux régimes
de densification de part et d’autre de la pression correspondant a la limite élastique a
température ambiante. Au-dela de ce seuil, on constate que l'application de hautes tem-
pératures a pour effet de favoriser le changement de coordinence qui avait été initié par
la pression. On constate qu’il y a peu de variations de la structure au niveau de l'ordre
intermédiaire, ce qui indique que c’est principalement ce mécanisme qui est responsable
de la densification. On rejoint sur ce point une étude précédente [145].
Aux pressions inférieures a la limite élastique a température ambiante, aucun change-
ment de coordinence n’apparait sur toute la gamme de température sondée, de la tempé-
rature ambiante a 400°C (460°C< T, <620°C selon la pureté de I'échantillon [154,155]).
En revanche dans ce cas on observe que la connectivité entre les tétraedres, via la bande
principale sur les spectres Raman, évolue linéairement avec la température, avec des
angles intertétraedres qui se referment. La dépendance de cette relation avec la pression
suggere que les changements structuraux ont une énergie d’activation qui décroit lorsque
la pression augmente. Nos résultats expérimentaux sont cohérents avec le modele pro-
posé par Huang et al.. Dans ce modele, les changements structuraux irréversibles qui
conduisent a la densification correspondent a une redistribution des liaisons atomiques
activée par la température, via une rupture d’une liaison Si-O-Si, et reformation avec
un oxygene adjacent. Nous proposons que ce modele reflete correctement la densifica-
tion assistée en température, lorsque la pression est plus faible que la limite élastique a
température ambiante.
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Chapitre 4

Etude structurale in-situ lors de la
compression des verres binaires

Dans ce chapitre, nous allons présenter nos résultats sur I'impact du degré de dépoly-
mérisation sur la structure vitreuse lorsque le verre est soumis a des hautes pressions. En
effet, le degré de dépolymérisation est un facteur essentiel pour caractériser des struc-
tures vitreuses plus proches des matériaux naturels ou industriels. Cette étude fait donc
partie d’un contexte plus large, puisque la compression des verres est un sujet traité de-
puis plusieurs décennies. L’étude de la compression des verres dépolymeérisés constitue
un sujet qui a déja été exploré pour des verres présentant un taux de dépolymérisation
assez important. Les verres étudiés correspondent généralement a des verres "simples"
binaires comme les sodo-borates [156] ou les sodo-silicates [157], ou a des compositions
plus complexes, notamment au niveau des verres industriels [158]. Néanmoins il n’existe
pas a notre connaissance d’étude expérimentale sur des verres binaires présentant un
faible degré de dépolymérisation (avec un pourcentage d’ions dépolymérisants inférieur
a 20% pour les silicates). Cela permettrait pourtant d’imager plus finement I'impact de la
dépolymérisation, en confrontant le comportement de tels verres sous pression a celui de
la silice, qui sert de référence. Pour compléter cet ensemble de connaissances, nous avons
souhaité réaliser une étude systématique et in-situ de la compression de verres binaires a
partir d’'un taux de dépolymérisation tres faible.

Nous nous sommes intéressés aux processus structuraux associés a une compression a
température ambiante, que nous avons suivi in-situ par spectroscopie Raman, pour des
verres contenant différentes proportions d’oxyde de sodium Na,O et de silice SiO,.

4.1 Echantillons et protocole expérimental

Nous avons synthétisé quatre compositions avec 5, 10, 15 et 20% molaire d’oxyde de
sodium. Nous avons utilisé la dénomination NSX pour nos échantillons, ce qui corres-
pond  la composition Na,O - XSiO,. La proportion molaire de Na,O est donc de 17, et
nous ferons donc référence aux verres NS19, NS9, NS6 et NS4. Par des mesures de diffu-
sion de rayons X aux petits angles, nous avons vérifié au premier chapitre que les verres
NS19 et NS9 ne sont pas démixés, car ils ne montrent pas d’augmentation de fluctuation
de densité ou de concentration en dessous de 400°C. Le verre NS4 possede 20% de Na, O,
il est donc en dehors du domaine de démixion [51,52,54]. Nous n’avons pas vérifié que
les échantillons de verre NS6 ne sont pas démixés, et ceux-ci peuvent éventuellement po-
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ser probléme. Les résultats obtenus avec cette composition devront étre considérés avec
précaution, et comparés a ceux obtenus pour les autres verres avant d’étres validés.

Echantillon Pression
20,2 GPa 12,5 GPa
NS19 / N / N
1 atm 3,3 GPa 1 atm
19,7 GPa 10 GPa
NS9 / N / N
1 atm 2,3 GPa 1 atm
18,3 GPa 11,1 GPa
NS6 / N / N
1 atm 1,4 GPa 1 atm
19,5 GPa 16,9 GPa
NS4 / N / N
1 atm 1,5 GPa 1 atm

TaBLE 4.1 — Cycles de compression/décompression pour les différents échantillons. Les
expériences ont été menées a température ambiante.

Nous avons réalisé les compressions a température ambiante dans une cellule a en-
clumes de diamants. L'indentation du joint réalisée nous a conduit a travailler avec une
chambre expérimentale de 40 pm d’épaisseur et 200 pm de diametre. Avec des diamants
ayant une culasse de 400 ym de diametre, il est possible d’atteindre des pressions su-
périeures a 20 GPa. Nous avons utilisé ’argon comme milieu transmetteur de pression,
et le rubis comme sonde de pression. L'incertitude est estimée a environ 0,4 GPa pour
une pression de 20 GPa. A chaque palier de pression, nous avons attendu vingt minutes
avant d’enregistrer le spectre Raman, pour équilibrer la pression dans la cellule. Nous
avons enregistré le spectre du rubis avant et apres chaque spectre pour s’assurer que la
pression n’avait pas ou peu évolué.

Nous avons utilisé les spectrometres Raman Aramis et LabRam HR, équipés respective-
ment de sources laser émettant a 473 nm et 532 nm. Dans les deux cas, nous avons utilisé
les réseaux de 1800 traits par millimetre, et un trou confocal ouvert a 200 ym. Le temps
d’acquisition des spectres change significativement entre chaque expérience, et a été fixé
empiriquement pour obtenir des spectres avec un rapport signal sur bruit suffisant dans
un temps d’acquisition raisonnable.

Les cycles de pression réalisés sont résumés dans le tableau 4.1, et l'attribution des
bandes Raman des verres NS est discuté au deuxieme chapitre.

Dans la figure 4.1 est représenté un spectre brut typique issu d’une expérience, en
l'occurrence le spectre d’un échantillon de verre NS19 soumis a une pression de 9 GPa.
Sur ce spectre, on observe bien la bande principale, centrée sur 530 cm~!. La bande D2
correspond a I’épaulement a haute fréquence de la bande principale. La bande a 800 cm™!
et les bandes Qn sont visibles, mais elles émergent seulement d’une contribution Raman
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4.1 Echantillons et protocole expérimental

NS19 - 9 GPa

——— spectre traité
spectre brut 4
—— medium

Intensité Raman (u.a.)

Intensité Raman (u.a)

0 200 400 600 800 1000 1200 1400

Décalage Raman (cm™)

FIGURE 4.1 — Spectre brut in-situ d’un échantillon de verre NS19 compressé a 9 GPa,
spectre du milieu environnant et spectre traité apres soustraction du
background.

importante a haute fréquence. On observe également le pic boson a basse fréquence, ainsi
qu’une faible bande a 240 cm™!. Cette derniére contribution est inconnue et provient du
milieu transmetteur de pression. On I'observe lors d’une diffusion avec un laser vert (532
nm), mais pas avec un laser bleu (473 nm), ce qui signifie qu’il s’agit de luminescence. A
basse fréquence, on constate que l'intensité augmente, sans qu’on distingue la différence
entre le spectre du verre et la diffusion quasi-élastique du laser. Nous avons enregistré
le spectre du milieu transmetteur de pression en focalisant a co6té de I’échantillon. I1
s’agit du spectre rouge sur la figure 4.1. Sur ce spectre, on observe les deux contributions
responsables de 'augmentation de l'intensité a basse et haute fréquence. La premiere est
due a la diffusion quasi-élastique du laser, et dépend de la géométrie au niveau du point
de focalisation. La deuxiéme est due au pic Raman de la liaison C-C du diamant, située
vers 1330 cm~!. ’intensité de cette derniére dépend uniquement de la distance entre le
point de focalisation et la surface du diamant. De fait, la contribution due au diamant est
simple a retirer, et permet de réaliser sur le spectre traité une étude quantitative, tandis
que la diffusion a basse fréquence n’est pas identique dans les deux spectres. Dans la
suite, nous avons séparé le spectre du milieu transmetteur de pression en deux a partir du
minimum, et nous avons affecté un poids différent aux deux contributions. Nous avons
retiré la contribution due au diamant de maniére a ce que l'intensité du spectre soit
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constante aprés les bandes Qn. A basse fréquence, nous avons soustrait le spectre du
milieu transmetteur de pression de maniere a éliminer la diffusion quasi-élastique. Cela
permet de s’assurer que le profil de la bande principale a basse fréquence est correct,
mais comme pour tout le reste de cette étude, nous ne nous préoccuperons pas du pic
boson. Pour les spectres acquis avec le spectrometre Aramis, nous n‘avons pas acces a
la gamme spectrale inférieure a 150 cm~!. Dans ce cas, nous avons réalisé la correction
sur la partie haute fréquence par rapport au signal Raman du diamant. Le résultat des
opérations effectuées pour retirer les signaux parasites est illustré par le spectre traité,
visible en vert sur la figure 4.1.

4.2 Résultats

Nous présentons dans les figures 4.2 et 4.3 les spectres Raman enregistrés lors des
cycles de compression/décompression pour les verres NS19 et NS4.
Pour le verre NS19, on observe un comportement similaire a celui de la silice vitreuse
[47,159]. Lors de la montée en pression de la pression atmosphérique a environ 10 GPa,
la bande principale localisée 4 429 cm™! & pression atmosphérique s’affine et se décale
vers les hautes fréquences. L'intensité des bandes associées aux espéces Qn diminue par
rapport a la bande principale. A partir du spectre enregistré a 5,6 GPa, on peut remar-
quer que les bandes Qn localisées entre 900 et 1300 cm™! se décalent vers les basses
fréquences. Au-dela de 10 GPa, la bande principale s’élargit, et on observe 'apparition
d’une contribution a haute fréquence, qui forme un épaulement sur la bande principale.
La bande principale se décale toujours vers les hautes fréquences, jusqu’a 20 GPa. En dé-
compression, la bande principale se décale cette fois vers les basses fréquences, mais sa
largeur ne change pas sensiblement. On remarque que la contribution observée a haute
fréquence correspond a la bande D2. On observe donc une augmentation drastique de
I'intensité de la bande D2 vis a vis de la bande principale. Lors du second cycle de com-
pression/décompression, la bande principale et la bande D2 se décalent vers les hautes
fréquences lors de la compression puis vers les basses fréquences lors de la décompres-
sion. Les bandes s’élargissent a haute pression, mais les intensités et les positions rela-
tives ne varient pas sensiblement. Au niveau des bandes Qn, il est difficile de conclure
sur l'observation directe. Ceci est simplement di a la faible concentration des especes
Qn, ce qui implique des bandes peu intenses. Le spectre obtenu lors du retour a pression
atmosphérique montre, par rapport au spectre du verre pristine, une bande principale
plus symétrique, et présente a plus haute fréquence. On observe une bande D2 plus in-
tense, et les bandes Qn sont significativement modifiées.
Le spectre Raman du verre NS4 pristine est sensiblement différent. La bande principale
notamment est plus complexe. On retrouve une distribution large, qui correspond a la
bande principale telle qu’elle existe dans la silice, et une composante plus fine et plus
intense. Cette contribution correspond également au mode de torsion (bending) de la
liaison Si-O-Si, mais lorsqu’un ou deux des atomes de silicium sont liés a des oxygeénes
non-pontants [91]. Du fait de la proportion de sodium plus importante, les bandes Qn
sont plus intenses.
Lors de la premiere montée en pression, on constate également que la bande principale
s’affine. En revanche la gamme de pression de ce rétrécissement est plus restreinte, puis-
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FiGURE 4.2 — Spectres Raman acquis lors des cycles de compression/décompression d’un
échantillon de verre NS19. Tous les spectres ont été normalisés par leur
maximum pour cette figure. Les pressions correspondantes sont inscrites
de part et d’autre des spectres. Les fleches de couleur servent a montrer les
différentes étapes : bleu pour la compression, rouge pour la décompressio6n1.
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FiGURE 4.3 — Spectres Raman acquis lors des cycles de compression/décompression d’un
échantillon de verre NS4. Tous les spectres ont été normalisés par leur maxi-
mum pour cette figure. Les pressions correspondantes sont inscrites de part
et d’autre des spectres. Les fleches de couleur servent a montrer les diffé-
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qu’on constate un nouvel élargissement des 6 GPa, aussi observé dans [157]. On constate
aussi, comme pour le verre NS19, qu’une nouvelle contribution apparait et forme un
épaulement au niveau de la bande principale. Pour le verre NS4, cette contribution de-
vient plus importante que la bande principale a partir de 10 GPa. Au niveau des bandes
Qn, on constate I'apparition d’une nouvelle bande a plus basse fréquence, a environ 950
cm~!. La contribution la plus intense des bandes Qn s’affaisse lors de la monté en pres-
sion, et on observe une bande assez symétrique et peu intense a partir de 15 GPa. Lors des
étapes suivantes de compression et de décompression, la forme de I'ensemble au niveau
de la bande principale reste qualitativement inchangée. Apres la deuxieme décompres-
sion, la position de la contribution située au niveau de la bande principale a pression
atmosphérique est cohérente avec la position de la bande D2. Encore une fois, on re-
trouve les résultats de [157].

Au niveau des bandes Qn, la premiére décompression provoque une augmentation de
I'intensité des bandes, mais celles-ci présentent une forme tres différente par rapport au
spectre pristine, signe que la distribution des espéces Qn a évolué [157]. Pour ces mémes
bandes Qn, les spectres obtenus a la fin de la premiere et de la deuxiéme décompressions
semblent similaires.

Les spectres des échantillons NS9 et NS6 montrent que la structure de ces verres évolue
de facon similaire aux verres NS19 et NS4 respectivement. Nous ne montrons donc pas
tous les spectres. En revanche, nous avons représenté dans la figure 4.4 les spectres Ra-
man obtenus avant et apres compression, a chaque fois a pression atmosphérique. Pour
les deux compositions, on observe a la fois que la bande principale se décale vers les
hautes fréquences, que l'intensité de la bande D2 augmente fortement lors du cycle com-
pression et de décompression, et des changements au niveau des bandes Qn. La bande
principale des verres pristine possede deux composantes. Il s’agit a chaque fois du mode
de flexion (bending) de la liaison Si-O-Si, mais impliquant des espéces Q4 ou Q3. Dans
le verre NS9, on observe également avant la compression la bande D1 de la silice, re-
lative au mode de respiration des anneaux a quatre tétraedres. Apres densification, on
n‘observe plus qu’une seule composante, quel que soit le verre. Au niveau des bandes

Qn, I'intensité du maximum situé vers 1100 cm~! diminue, tandis que I'intensité a plus
basse fréquence (en dessous de 1000 cm~!) augmente. Ce dernier changement montre
que la distribution des espéces Qn a été modifiée par la densification.

Au-dela de l'observation directe des spectres, nous avons voulu quantifier les change-
ments que nous pouvons constater. Nous nous sommes particulierement intéressés a la
bande principale et aux bandes Qn. Pour la bande principale, nous avons extrait la po-
sition du maximum de l'intensité en fonction de la pression. On a vu que la bande D2
devient importante lors de la compression. Le maximum de la bande principale nap-
parait alors plus directement sur le spectre. Dans ce cas, nous avons décomposé cette
partie du spectre en deux contributions en utilisant des fonctions gaussiennes. Lorsque
la bande D2 et la bande principale ont des intensités similaires, 1’ajustement n’est pas
forcément significatif, car la position des bandes dépend fortement de la position des
bornes utilisées lors de la déconvolution. Dans ce cas, nous n‘avons pas considéré le ré-
sultat de la décomposition comme fiable et nous ne 1’avons pas utilisé. Pour les bandes
Qn, on a vu avec le verre NS19 que celles-ci peuvent étre tres peu intenses sous pression.
Déja la faible quantité d’alcalins dans ce verre implique que peu d’especes Qg 3 sont
présentes, donc les bandes sont peu marquées. L'intensité de ces bandes diminue encore
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avant compression aprés compression

NS9 -
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FIGURE 4.4 — Spectres Raman acquis avant et apres les cycles de pression/décompression
pour des verres NS6 et NS9. Les spectres ont été enregistrés a pression at-
mosphérique, et les fleches indiquent les changements principaux entre les
spectres.

avec la pression, comme l’avait noté McMillan [157]. Pour obtenir une information signi-
ficative, nous avons extrait le centre de masse de cet ensemble de bandes. Nous avons
tiré une ligne de base entre les minima de part et d’autres de ces bandes, et nous avons
défini le centre de masse 0 (Qn) comme la fréquence pour laquelle l'aire totale entre la
courbe et la ligne de base est divisée par deux. L'intégration permet de sortir du bruit des
spectres. Nous avons essayé de déterminer 'erreur sur la mesure en faisant plusieurs fois
le traitement a partir de la soustraction du spectre du milieu transmetteur de pression.
Les erreurs ainsi obtenues sont trop faibles pour représenter réellement l’erreur sur la
valeur. Lerreur sera donc estimée égale a la dispersion des données. Les résultats expri-
més en fonction de la pression pour les différents échantillons sont visibles sur la figure
4.5.

Nous avons voulu représenter les résultats issus de tous les spectres, mais I’ajustement
nécessaire pour extraire la bande principale n’est pas stable a partir de la premiére dé-
compression pour les échantillons NS6 et NS4. Concernant la position de la bande prin-
cipale, on observe deux comportements différents lors de la premiére compression. Pour
les échantillons NS19 et NS9, on observe que la bande principale se décale vers les hautes
fréquences de facon linéaire jusqu’a 5 GPa environ. Au-dela de ce seuil, la bande prin-
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cipale augmente toujours linéairement avec la pression, mais plus lentement. Pour les
échantillons de verre NS6 et NS4, la position de la bande principale augmente également
de fagon linéaire mais de maniére continue sur toute la gamme de pression.

Pour les verres NS19 et NS9, nous avons pu extraire la position de la bande principale
lors des différentes étapes des cycles de pression. Pour chaque étape du cycle apres la
premiere compression, c’est a dire lors des deux décompressions et lors de la seconde
montée en pression, on constate que les évolutions de la position de la bande principale
avec la pression se superposent, sans cycle d’hystérésis.

I1 est en revanche plus facile d’extraire le centre de masse 6 (Qn) des bandes Qn, pour le-
quel on va d’abord se concentrer sur la premiére compression. Pour tous les échantillons,
on observe que ¢ (Qn) se décale vers les hautes fréquences lorsque la pression augmente,
jusqu’a environ 5 GPa. Cette pression seuil de 5 GPa correspond justement a la pression
a laquelle I’évolution de la position du maximum de la bande principale avec la pression
change. Au-dela de ce seuil 0 (Qn) diminue avec la pression. La valeur finale de 6 (Qn) par
rapport a la valeur initiale dépend de I’échantillon. Pour 1’échantillon NS19, on observe
une saturation, 6 (Qn) n’évoluant plus de maniére significative aux plus hautes pressions
atteintes. Pour I’échantillon NS9, on observe un changement important a haute pression,
puisque ¢ (Qn) augmente apres avoir diminué. Pour I’échantillon NS6, ¢ (Qn) diminue
de maniére continue avec la pression, tandis qu’on retrouve un plateau a haute pression
pour le verre NS4. A la fin de la compression, a haute pression, 6(Qn) est inférieur a la
valeur initiale pour les verres NS19 et NS6, est supérieur pour le verre NS9 et est sensi-
blement égal pour le verre NS4.

Comme pour la bande principale, il est aussi intéressant de suivre le comportement de
0 (Qn) lors des montées et descentes en pressions successives. Nous passerons sur le verre
NS6, car la dispersion des données est trop importante. Cette dispersion est étonnante,
car I'intensité du signal est suffisante, et nous ne sommes pas en mesure d’expliquer son
origine. Pour les trois autres compositions, on observe que l’évolution de ¢(Qn) lors de
la décompression differe réellement du comportement observé lors de la compression.
Pour les verres NS9 et NS4, il est intéressant de noter que 1’évolution de 6 (Qn) n’est pas
monotone, mais présente un minimum a partir duquel ¢ (Qn) augmente pour atteindre
la valeur ex-situ. Ce minimum est néanmoins atteint a des pressions tres différentes, 12
GPa pour le verre NS4 et 5 GPa pour le verre NS9.

A partir de la pression minimum atteinte a la fin de la décompression, nous avons réalisé
une seconde compression, a partir d’environ 2 GPa. Au début de cette seconde com-
pression, on note une évolution de ¢(Qn) similaire a celle observée lors de la premiere
compression. ¢ (Qn) augmente jusqu’a 5 GPa, puis diminue lorsque la pression augmente
encore. On peut également voir que la seconde décompression est identique a la premieére
pour le verre NS19. Lors de la seconde compression, nous ne pouvons pas atteindre des
pressions similaires a la premiére pour ne pas risquer de déchirer le joint métallique et
de casser les diamants. De fait, nous n’avons pas pu sonder la nouvelle augmentation de
0 (Qn) a haute pression lors de la seconde compression pour le verre NS9. Enfin pour le
verre NS4, ¢ (Qn) augmente linéairement avec la pression lors de cette seconde compres-
sion.

Nous avons voulu déterminer I'impact sur la densification des ruptures observées a la
fois dans le comportement de la bande principale et dans 1’évolution de ¢ (Qn). Comme
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le verre NS19 présente les deux cas de figure, nous avons compressé des échantillons
de verre NS19 a différentes pressions, puis nous avons enregistré les spectres Raman
apres retour a pression atmosphérique. Nous avons représenté la position en fréquence
du maximum de la bande principale en fonction de la pression maximale atteinte lors
de la compression figure 4.6. On observe d’abord un palier lorsque la pression maximale
atteinte est inférieure a 6 GPa. Pour des pressions plus importantes, la position du maxi-
mum de la bande principale se décale vers les hautes fréquences de facon linéaire. L'ex-
trapolation de ce comportement linéaire montre que la jonction avec le palier correspond
a une pression de 4,5 GPa. La dispersion des données implique une erreur relativement
importante sur cette pression, qu’on peut estimer a 1 GPa en prenant différentes gammes
de pressions pour l'ajustement linéaire. Néanmoins on retrouve la pression pour laquelle
on observe in-situ un changement dans 1’évolution de la position de la bande principale.
Nous avons également extrait ¢ (Qn) de ces spectres, mais celui-ci n’évolue pas de fagon
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FiGURrE 4.6 — Position du maximum de la bande principale ex-situ pour un échantillon de
verre NS19 en fonction de la pression maximale atteinte. Les spectres sont
enregistrés a pression atmosphérique.

significative en fonction de la compression. Nous avons donc représenté les spectres Ra-
man dans la gamme spectrale qui correspond aux vibrations des especes Qn, figure 4.7.
Nous avons représenté dans la partie gauche les différents spectres Raman obtenus pour
des pressions de compression de plus en plus élevées, jusqu’a ce qu'un spectre differe si-
gnificativement des précédents. Ce spectre correspond a une pression maximale atteinte
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de 6,5 GPa. Pour des pressions plus faibles, on observe quand méme une variation de
I'intensité maximum des bandes Qn. Néanmoins cette variation d’intensité ne dépend
pas de facon significative de la pression atteinte, donc nous attribuons plutot cette varia-
tion a la normalisation des spectres. Le spectre a 6,5 GPa montre également une intensité
moindre que les précédents, mais surtout une augmentation de la largeur des bandes Qn
du coté des hautes fréquences. On peut de nouveau connecter ces observations ex-situ au
suivi in-situ, puisqu’on retrouve une pression similaire, 5-6 GPa, pour la limite élastique
et le maximum de ¢ (Qn). Dans la seconde partie de la figure 4.7, nous avons représenté
les spectres a partir d’'une pression maximale atteinte de 5,6 GPa, jusqu’a 18 GPa. Le
premier spectre correspond a la limite supérieure de la zone élastique, il va donc servir
de référence. Les différentes fleches sur la figure 4.7 illustrent les changements sur les
spectres au fur et a mesure que la pression maximale atteinte augmente. On observe une
diminution de I'intensité maximum des bandes Raman, méme si la position en fréquence
du maximum ne varie pas significativement. Du c6té des hautes fréquences, on observe
un élargissement. Celui-ci apparait dés le second spectre, qui correspond a une pression
de 6,5 GPa, et n’évolue plus pour des pressions supérieures. Le signal gagne en inten-
sité du coté des basses fréquences. Cette augmentation semble saturer pour les pressions
maximales atteintes les plus importantes.

Nous ne présentons pas de déconvolution du signal associé aux bandes Qn, comme cela
a pu étre fait ailleurs [160]. En effet, comme on ’a vu au deuxieme chapitre, il a été mon-
tré que les especes Qg, Q3 et Q, donnent chacune lieu a deux contributions au niveau
du spectre Raman [90]. Une déconvolution prenant en compte ces trois espéces nécessite
donc six contributions (gaussienne, lorenztienne ou autre). Dans la pratique, cinq gaus-
siennes maximum suffisent. On ne peut donc pas réellement extraire des distributions
d’espéces Qn via une déconvolution du spectre Raman.

Nous allons maintenant discuter de ces résultats, des différences de comportements sous
pression et des évolutions structurales observées entre les différentes compositions des
verres.

4.3 Discussion

Nous commencons d’abord par analyser le comportement de la bande principale. Dans
ces expériences, on observe nettement deux comportements différents selon la propor-
tion d’oxyde de sodium. Pour les verres NS19 et NS9, la bande principale se déplace vers
les hautes fréquences suivant deux régimes distincts, avec un passage d’'un comporte-
ment a 'autre autour d’une pression seuil d’environ 5 GPa. Pour le verre NS19 a 5 GPa,
Molnar et al. ont calculé les fonctions de corrélation de paires partielles gg;s;(r), goo(r)
et gnana(r) par dynamique moléculaire [161]. Ils montrent que les changements majeurs
apparaissent dans le deuxieme pic de gg;si(r) et goo(r) et dans gn,na(r). A chaque fois,
les pics se décalent vers des distances plus faibles. Cela signifie que le réseau devient
de plus en plus compact. Par analogie avec la silice, nos résultats confirment ce constat.
Dans la silice, I’évolution de la bande principale avec la pression montre également une
rupture de pente [159]. Comme on l’a vu au chapitre précédent, ce point de rupture est
associé a la compaction maximale du réseau, et une nouvelle augmentation de pression
induit le début du changement de coordinence de I'atome de silicium. Ce changement
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FIGURE 4.7 — Bandes Raman des vibrations "Qn" ex-situ pour un échantillon de verre
NS19 en fonction de la pression maximale atteinte. Les spectres sont en-
registrés a pression atmosphérique.

de coordinence induit des ruptures de liaisons Si-O, qui permettent les réorganisations
structurales irréversibles. Pour des pressions inférieures, c’est a dire en-dessous de la li-
mite élastique, on a bien une compaction du réseau, via la fermeture des angles Si-O-Si,
(et éventuellement une tres légere diminution de la longueur de liaison Si-O [55]). En re-
vanche, il n’y a pas de modification majeure de la structure, et pas de rupture de liaison.
Dans le verre de silice, cette rupture de pente est un marqueur spectroscopique qui in-
dique la limite élastique et le début de la densification. Dans la silice, celle-ci correspond
a des pressions de 8,5 GPa environ [159]. Pour les verres NS, on peut également défi-
nir la limite élastique de maniere spectroscopique. Il s’agit de la pression atteinte lors
de la compression a partir de laquelle les spectres Raman enregistrés avant et apres la
compression different. Dans ce travail de recherche, nous avons essayé de déterminer la
limite élastique d’un verre NS19 en réalisant des compressions a différentes pressions,
et en comparant les spectres Raman obtenus avant et apres compression. Pour le verre
NS19, d’apres la figure 4.6, la pression a partir de laquelle la bande principale évolue sur
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Chapitre 4 Etude structurale in-situ lors de la compression des verres binaires ...

les spectres Raman d’échantillons compressés est de 4,5+1 GPa. Cela correspond donc
a la pression associée a la rupture de pente observée in-situ. On peut donc de nouveau
associer la rupture de pente observée in-situ a la limite élastique.

Sur les verres NS6 et NS4, la bande principale se déplace linéairement vers les hautes
fréquences avec la pression, sur toute la gamme de pression sondée. L'évolution est uni-
forme, sans rupture d’aucune sorte. Pour les verres NS19 et NS9, le passage d’un régime a
l'autre apparait lorsque la position de la bande principale est d’environ 510 cm™!. Celle-
ciestde 511 cm™! et 525 cm™! pour les verres NS6 et NS4 a pression atmosphérique avant
compression, et donc supérieure a 510 cm™!. Il semble donc que la variation uniforme
de la bande principale provienne de la valeur initale. Si la position de la bande princpale
avant compression est supérieure a 510 cm™!, le réseau est déja suffisement compact, et
il n’y aura pas de rupture de pente. De plus, nous avons extrait la pente de la variation de
la position de la bande principale avec la pression. Ces pentes ont été extraites sur toute
la gamme de pression pour les verres NS6 et NS4, et dans le domaine plastique au dela
de 5 GPa pour les verres NS19 et NS9. Les valeurs sont similaires : 5,5 (+0,1), 5,8 (+0,2),
4,3(+0,1), 4,6(%0,2) cm™1/GPa pour les échantillons des verres NS19, NS9, NS6 et NS4
respectivement. Par comparaison, les pentes extraites dans la zone élastique des verres
NS19 et NS9 sont de 15(+0,4) et 15,6(+0,8) cm~!/GPa. Dans le cas de la silice pure, on
retrouve une valeur proche dans le domaine plastique : 5,2(+0,1) cm~!/GPa [47], mais
le changement de pente apparait lorsque la bande principale est située entre 530 et 540
cm™! [159]. On pourrait donc dire que la bande principale se comporte de maniére si-
milaire dans les verres NS, et que la position de son maximum dans le verre pristine
détermine son évolution avec la pression. Néanmoins les verres NS6 et NS4 doivent pos-
séder une zone élastique, ou les changements structuraux liés a 'augmentation de la
pression a partir de la pression atmosphérique sont réversibles. Or la valeur de la pente
a été calculée en prenant compte de ce régime élastique pour les verres NS6 et NS4, alors
qu’elle correspond strictement au domaine plastique pour les échantillons NS19 et NSO.
De fait, mémes si les valeurs des pentes sont similaires, les mécanismes structuraux as-
sociés au déplacement de la bande principale avec la pression sont différents. Dans ce
cas, il est possible que les écarts entre les différentes valeurs de pente mentionnées ci-
dessus soient significatives, et représentatives des différents changements structuraux.
Pour cela, nous ménerons prochainement des expériences similaires in-situ sur un verre
NS3 pour étudier 1’évolution structurale de ce verre NS ayant une dépolymérisation im-
portante. Nous effectuerons des compressions ex-situ sur des verres NS9, NS6, NS4 et
NS3 afin d’évaluer la valeur en pression de la limite élastique de chacun de ces verres
NS.

On peut néanmoins avancer sur le schéma de densification des verres NS en proposant
que la limite entre un comportement de type silice et un comportement ou la dépoly-
mérisation est primordiale se situe entre les verres NS9 et NS6. En effet, pour les verres
NS19 et NS9, la dépolymérisation induit une chute de la limite élastique en pression, qui
passe de 8,5 GPa dans la silice [55] a environ 5 GPa. L'ajout d’ion sodium rend la struc-
ture du verre plus compacte, par rapport au réseau ouvert de la silice. La limite élastique,
marquée par la compacité limite associée a la répulsion oxygene-oxygene, advient donc
a des pressions plus faibles. Néanmoins, les changements structuraux observés in-situ
via la bande principale lors de la compression sont similaires a ceux observés dans la
silice, dont le comportement a été largement décrit [55,123,159]. Du point de vue de la
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bande principale, donc de la matrice de silice, les verres NS19 et NS9 suivent qualitative-
ment la méme évolution en pression que le verre de silice. En revanche, I’évolution avec
la pression de la bande principale pour les verres NS6 et NS4 differe radicalement. Les
changements structuraux associés doivent également différer de ceux qui se produisent
dans les verres NS19 et NS9. Au dela d’une limite qui correspond donc a une proportion
molaire de Na,O comprise entre 10% et 15%, la dépolymérisation induit de nouveaux
types de changements structuraux dans la réponse en pression des verres.

Les verres NS6 et NS4 semblent suivre un comportement qualitativement identique lors
de la compression. Pour le verre NS4, il a été proposé, sur la base de mesure RMN que
des atomes de silicum passent progressivement d’une coordinence 4 a une coordinence
5 ou 6 [92]. Ces mesures RMN n‘ont pas été réalisées sur un verre compressé apres re-
tour a pression atmosphérique, mais sur des échantillons trempés a partir du liquide a
haute pression. La température lors de la compression est donc importante, et son role
est primordial. L'observation d’atomes de silicium sur-coordinés VSi et VISi a pression at-
mosphérique est donc a tempérer, mais leur existence a haute pression est vraisemblable.
Sur la base de ces mesures RMN [92] et de spectres Raman [157], il a été proposé que le
changement de coordinence du silicum soit couplé avec les variations de la distribution
des especes Qn, via la disparition des oxygenes non-pontants. Pour vérifier cette sugges-
tion, nous pouvons discuter de ’évolution de ¢ (Qn).

Dans I’évolution de o (Qn) avec la pression, 'observation la plus intéressante dans la
figure 4.5 réside dans le comportement similaire pour tous les verres lors de la premiere
compression, au moins pour des pressions qui ne sont pas trop élevées, inférieures a
15 GPa. 6(Qn) se décale vers les hautes fréquences lorsque la pression augmente jus-
qu’a 5 GPa, puis I’évolution s’inverse et ¢(Qn) diminue pour des pressions de plus en
plus élevées. Pour le verre NS19, nous avons enregistré les spectres Raman a pression
atmosphérique d’échantillons compressés a une certaine pression. L'observation de ces
spectres montre que les changements relatifs aux espéces Qn sont réversibles en-dessous
de 6 GPa. Comme les bandes Qn proviennent des modes d’étirements Si-O dans les té-
traedres, le décalage de ¢ (Qn) vers les hautes fréquences peut provenir d’une réduction
de la longueur de la liaison Si-O ou d’une distorsion du tétraedre. Dans la silice, cette
réduction de la longueur de liaison Si-O est faible dans le domaine élastique [55,162].
Pour des pressions plus élevées, la distribution des espéces Qn est modifiée. Les spectres
obtenus ex-situ sur le verre NS19 montrent que l’intensité vers 1100 cm~! diminue et que
I'intensité a basse fréquence, en-dessous de 1000 cm™!, augmente. Malfait ef al. ont fourni
les contributions de chacune des espéces Qn au spectre Raman [90]. D’apres leurs résul-
tats, la diminution d’intensité autour de 1100 cm™! est liée a la disparition des espéces
Q3 et 'augmentation de l’intensité a basse fréquence est liée a I'apparition d’espéces Q.
Le décalage de o(Qn) vers les basses fréquences pour des pressions supérieures a 5 GPa
témoigne donc de l'apparition d’especes Q, et de la disparition d’espéeces Qj3, et ce pour
tous les échantillons. Contrairement a ce qui a été proposé pour le verre NS4 dans [157],
également d’apres des spectres Raman, les especes Q, apparaissent bien lors de la mon-
tée en pression.

La premiere étape de décompression est intéressante, car, dans le verre NS4, il a été pro-
posé dans [157] que la variation de la distribution des especes Qn est couplée avec le
retour vers la coordinence 4 d’atomes de silicium surcoordinés, selon des réactions du

71



Chapitre 4 Etude structurale in-situ lors de la compression des verres binaires ...

type:
2VSi+Qy+Qy — 2Q4+2Q3 (4.1)

ou
2VSi+ QL +Qy — 3Q4+2Q, (4.2)

Dans ces réactions, Qj et Q) correspondent a des tétraedres SiO, liés a un ou deux VSi.La
compétition entre ces deux réactions et la réaction de spéciation Q4 +Q, — 2Q3 pourrait
expliquer la présence d’'un minimum dans 1’évolution de ¢(Qn) lors de la décompres-
sion. Dans ce cas, la diminution (ou le décalage vers les basses fréquences) de ¢(Qn)
correspond a la création d’espéces Q, et Q3 au dépend d’especes Qy, selon les réactions
qui correspondent aux équations 4.1 et 4.2. Le décalage de o(Qn) vers les hautes fré-
quences correspond en revanche a la réaction de spéciation Q4+Q, — 2Qj3. Dans le verre
NS19, il n’y a pas de minimum dans I’évolution de ¢ (Qn), seulement un décalage mono-
tone vers les hautes fréquences, associé a la réaction Q4 + Q, — 2Qj3. Dans le verre NS9,
I'intensité de ce minimum est légerement supérieure a la dispersion des données, repré-
sentative de l'incertitude. Malheureusement, le suivi de la décompression dans le verre
NS6 n’est pas significatif. Il semble donc que l'apparition du minimum dans 1’évolution
de 6(Qn) lors de la décompression est liée a la proportion de Na,O, celui apparaissant
lorsque cette proportion augmente. Nos résultats semblent donc confirmer que la struc-
ture vitreuse évolue selon deux mécanismes différents lors de la décompression. Un de
ces mécanismes correspond a la réaction de spéciation Q4 + Q, — 2Qj3. Le second im-
plique un couplage entre le retour a une coordinence plus basse des atomes de silicium
et les espéces dépolymérisées Qn. Deux perspectives sont intéressantes pour statuer plus
finement sur 1’évolution de la structure vitreuse des verres NS lors de la décompression.
Premierement, il faudrait densifier un volume macroscopique de chaque composition,
pour pouvoir effectuer des mesures RMN, notamment MAS-RMN. Avec le ?*Na et des
échantillons enrichis en 2%Si et densifiés, il sera possible d’obtenir d’autres informations
comme par exemple la distribution d’especes Qn, celles des IVgi, Vsi et VISi, ou encore des
distributions d’angles [92]. Il est également intéressant de réaliser des études par simu-
lations, notamment par dynamique moléculaire, pour obtenir une résolution atomique.
On pourra alors discuter des différents changements structuraux. Dans cette optique,
nous allons prochainement démarrer une collaboration avec Anne Tanguy et Gergely
Molnar, qui ont déja réalisé des simulations par dynamique moléculaire des verres NS
semblables [43,161].

Enfin, toujours au niveau de ¢(Qn), la seconde étape de compression montre deux
types d’évolutions différentes, selon la composition considérée. Dans les verres NS19 et
NS9, on retrouve un comportement semblable a celui de la premiere compression. On ob-
serve en effet que 6 (Qn) se décale vers les hautes fréquences jusqu’a un maximum obtenu
a une pression de 5 GPa, apres quoi ¢(Qn) diminue pour des pressions plus élevées. Ce
comportement indique que les changements structuraux ont tendance a se répéter lors
des différents cycles de compression/décompression. Bien str les variations de ¢(Qn)
ne sont plus aussi intenses lors de la seconde compression, signe que la réversibilité est
limitée, comme le montrent les spectres des échantillons NS19 obtenus apres compres-
sion (figure 4.7). Dans le méme temps, on peut voir sur la figure 4.5 que 1’évolution de
la bande principale différe lors de la seconde compression, par rapport a la premiere.
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4.4 Conclusion

Il a été montré que ceci est du au fait que la limite élastique a été repoussée jusqu’a la
pression maximale atteinte lors de compressions précédentes [159]. La variation de 1’évo-
lution de la bande principale avec la pression est donc liée a la plasticité dans le matériau.
A l'inverse, le fait que I’évolution de 6 (Qn) se répete lors des différentes compressions
semble montrer que le comportement des bandes Qn n’est pas affecté par la plasticité du
verre et par son histoire mécanique. La plasticité du verre est donc principalement issue
des mécanismes structuraux qui sont responsables de I’évolution de la bande principale.
Celle-ci étant similaire a ce qu’on observe dans la silice pure [159], la plasticité des verres
NS19 et NS9 provient a priori des mémes causes. Elle est donc majoritairement issue des
ruptures de liaisons irréversibles qui accompagnent le changement de coordinence du
silicium.

De la méme maniere, 'interprétation de I’évolution de ¢ (Qn) dans le verre NS4 suggere
que la plasticité de ce verre est majoritairement due aux variations de la distribution des
especes Qn. En effet dans ce verre, le comportement de ¢(Qn) différe qualitativement
entre la premiere compression, quasi-identique aux autres compositions, et la deuxieme.
Au cours de celle-ci, 6(Qn) se décale vers les hautes fréquences, de maniere linéaire et
monotone. On retrouve la conclusion que nous avions émis a partir des observations
faites sur la bande principale : les verres NS19 et NS9 ont un comportement semblable a
celui d’un verre completement polymérisé, et le verre NS4 a un comportement différent,
ou la dépolymérisation est primordiale.

4.4 Conclusion

Nous avons suivi de maniere in-situ par spectroscopie Raman la structure de verres
binaires contenant de la silice SiO, et de l'oxyde de sodium Na,O dans des proportions
différentes lors de cycles de compression/décompression a température ambiante. Grace
a cela, nous avons pu mettre en évidence deux types de comportements selon la propor-
tion de cation, qui régit le degré de dépolymérisation. Nous avons montré que le degré
de dépolymérisation joue un role primordial dans la plasticité du verre lorsque la pro-
portion de Na,O dépasse 15%. En-deca de 10%, on retrouve qualitativement les méca-
nismes structuraux du verre entierement polymérisé, la silice, méme si la limite élastique
diminue. Enfin nos résultats semblent confirmer l’existence d’un couplage entre le chan-
gement de coordinence des ions formateurs de réseau Si et la distribution des especes
dépolymérisées.

I reste a compléter nos résultats par des analyses complémentaires pour tester la va-
lidité de nos hypotheses. Nous avons prévu d’étudier les compressions sur les verres NS
par simulation numérique par dynamique moléculaire grace a Molnar et al., suivant les
articles qu’ils ont déja publiés [43,161]. Il serait également intéressant de densifier en
presse multi-enclumes des échantillons enrichis en 2°Si et de taille macroscopique, pour
réaliser par la suite des études RMN.
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Chapitre 5

Relaxation a hautes températures de
verres densifiés : la silice

Dans la derniere partie de cette these, qui correspond aux deux derniers chapitres,
nous allons discuter des phénomenes de relaxations de verres densifiés lorsqu’ils sont
soumis a des hautes températures. Nous commencerons par la silice, verre complete-
ment polymérisé. C’est I'objet de ce chapitre, ou nous détaillerons la structure des échan-
tillons densifiés ainsi que les résultats issus de spectroscopie Raman, de diffusion aux
petits angles et de diffraction de rayons X, afin de discuter d’un modele pour de telles
relaxations.

5.1 Motivations et contexte

On a vu dans les chapitres précédents que la densification du verre a fait 'objet d’un
nombre conséquent de recherches, depuis plus de 50 ans. Etonnamment la transforma-
tion inverse, c’est a dire la relaxation d’un verre densifié vers un état de plus basse den-
sité, est tres peu documentée. Cela permet pourtant d’observer les éventuelles transitions
entre les états vitreux de différentes densités. L'intérét de ce type d’étude a été démontré
par J. Ardnt et al. dans deux articles, en 1989 et 1991 [163, 164]. Dans ces articles, ils
montrent une anomalie dans la relation entre 1'indice optique et la densité lors du recuit
a haute température d’échantillons de silice vitreuse préalablement densifiés, anomalie
illustrée dans la figure 5.1. Cette figure illustre la relation entre I’indice optique nor-
malisé et la densité normalisée lors du recuit a 600°C et 800°C d’échantillons de silice
densifiés en presse Belt. La quantité normalisée, par exemple la densité, signifie que l'on
considere &(p) = % plutdt que p. p;yir et pyiy, €tant les valeurs initiale et finale de la
densité. Alors que les modeles généralement utilisés (Lorentz-Lorenz ou la formule gé-
nérale de la réfractivité [165]) prédisent une relation linéaire entre les deux observables,
on constate un décrochement, avec la présence d’'un minimum. Ce résultat implique une
variation non monotone de la polarisabilité, signe d’un changement de structure non tri-
vial [163,164]. Ce résultat est d’autant plus marquant qu’il démontre que la relaxation
a haute température d’un échantillon préalablement densifié n'implique pas les mémes
changements structuraux que lors de la compression. En effet, lors de la compression la
relation entre la densité et I'indice optique est monotone in-situ [166], et linéaire pour
des échantillons densifiés [165]. Cette relation non-monotone entre la densité et I'indice
optique observée lors de la relaxation est attribuée par les auteurs a des variations de
I'angle dihédral et a une modification du caractére de la liaison Si-O. La variation de
I'angle dihédral reflete une variation dans la planéité des cycles, ce qui impacte la den-
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E

FiGure 5.1 - Indice optique normalisé en fonction de la densité normalisée lors de re-
cuit d’échantillons de silice densifiée en presse Belt. La 1égende indique la
densité initiale des échantillons.

sité de la silice. Ils suggerent également que la liaison Si-O ait un caractere 1 prononcé
a une certaine densité, pour minimiser les déformations. Ils induisent donc 1'idée d’un
changement structural transitoire, qui a lieu a une densité (donc un encombrement) cri-
tique lors de la relaxation, mais qui disparait par la suite.

Ainsi les relaxations a haute température de verres densifiés représentent un moyen pro-
metteur pour étudier les possibles transitions entre différents états vitreux. Néanmoins
nous avons montré dans I’équipe que la densité n’est pas la bonne grandeur pour discuter
de la structure, puisqu'une méme densité peut correspondre a des structures vitreuses
différentes [123]. Nous avons donc étudié d’un point de vue structural la relaxation a
haute température d’échantillons de silice préalablement densifiés. Pour sonder la struc-
ture, nous avons principalement utilisé la spectroscopie Raman. Les résultats prélimi-
naires nous ont orientés sur une étude par diffraction et diffusion aux petits angles de
rayons X (respectivement dénommés WAXS et SAXS pour Wide/Small Angle X-Ray Scat-
tering), pour compléter les informations issues de la spectroscopie Raman, et réaliser une
étude multi-échelle.

On peut noter que des études similaires sont menées sur les borates vitreux [167,168].
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Pression Température  Densité  Taux de densification Nom
(GPa) (°C) (g.cm™) (%)
5 425 2,40+0,03 Ap/p=9,2 Belt 9,2
Presse Belt 5 750 2,54+0,03 Ap/p=15,5 Belt 15,5
5 1020 2,56+0,02 Ap/p=16,5 Belt 16,5
13,8 25 2,46 + 0,04 Ap/p=12 CED 12
CED 16 25 2,55+0,04 Ap/p=16 CED 16
25 25 2,66+0,02 Ap/p =21 CED 21

TaBLE 5.1 — Méthode et parametres de densification des échantillons

5.2 Différentes conditions de densification, différentes
structures

Pour discriminer les effets de la pression et de la température appliquée lors de la com-
pression sur la relaxation a haute température, nous avons densifié de la silice vitreuse
selon deux procédés : soit a température ambiante avec différentes pressions maximales,
soit a pression fixe, 5 GPa, et a différentes températures. La compression s’est faite en
cellule a enclumes de diamants (CED) dans le premier cas et en presse Belt dans le se-
cond. Les conditions de compression pour les échantillons produits, la méthode utili-
sée et les densités obtenues sont résumées dans le tableau 5.1. Dans le tableau 5.1, les
densités ont été mesurées par flottaison dans du toluene pour les échantillons compres-
sés en Belt. Pour ceux compressés en CED, nous avons utilisé la courbe de calibration
densité/pression maximale issue de [11,49]. Ces échantillons et leurs structures ont été
caractérisés lors de travaux précédents [47,48], dont je vais rappeler les conclusions. En
particulier je vais discuter des différences avec la silice pristine, c’est a dire la silice non-
densifiée.

La densification a pour effet, comme son nom 1'indique, de produire un verre densifié.
Cette dépendance entre densité de la silice et pression maximale atteinte a été décrite
expérimentalement par Tanguy Rouxel [11]. Bien str la structure se trouve également
modifiée. Je vais donc reprendre les différents ordres structuraux et discuter de I'impact
de la densification, avec ou sans hautes températures, selon l'article que nous avons pu-
blié [123].

L'ordre a courte distance reste essentiellement inchangé. En revanche les spectres Raman
indiquent que la distribution des angles inter-tétraédriques s’affine et se décale vers des
angles plus petits. Cet effet est moins prononcé pour une compression faite a haute tem-
pérature. La statistique des cycles differe selon I'application de hautes températures lors
de la compression. Les bandes Raman liées aux cycles contenant 3 et 4 tétraedres bougent
peu pour un verre de silice densifié a haute température. Ceci suggere que la distribution
des petits anneaux n’est pas réellement affectée par la compression. Ce résultat est corro-
boré par des simulations numériques [24], qui montrent également que la distribution se
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décale vers les cycles de grandes tailles, au dépend des cycles "intermédiaires" (contenant
5 et 6 tétraedres). Pour une densification a température ambiante, on constate une aug-
mentation réelle de I'intensité des bandes Raman relatives aux anneaux a 3 tétraedres.
La bande relative aux anneaux a 4 tétraedres est confondue avec une bande plus large,
mais elle peut étre résolue en pompe sonde, et montre le méme comportement [169].
En revanche la statistique de cycles simulée par Guerette [124] montre une diminution
dans la population de ces anneaux. Il attribue les variations visibles sur le spectre Ra-
man a un changement dans le couplage entre le mode de vibration et le réseau. Dans
des simulations plus anciennes, Davila [170] trouve effectivement une augmentation de
la population des petits cycles (3 et 4 tétraedres), et le méme schéma que précédemment
pour les anneaux plus larges, mais uniquement in-situ, sans préciser a quel point ces
variations sont réversibles. Koziatek et al. [25], s’ils n'ont pas simulé I'ensemble de la dis-
tribution des cycles, montrent bien une augmentation significative de la proportion des
cycles a 3 et 4 tétraedres apres un cycle de compression/décompression a température
ambiante. Pour revenir sur les résultats exprimés par Guerrette, les modes de vibrations
des "petits" anneaux sont des modes de torsion (bending) de liaison Si-O-Si, couplés pour
former un mode de respiration, et supportés par des mouvements de I’atome d’oxygene
uniquement. Il a été montré que ces modes sont fortement découplés du réseau [169].
De plus, le facteur de couplage lumiere-vibration des modes de respiration des anneaux
est identique a celui de la bande principale du spectre, qui ne montre pas ce genre de
découplage par rapport au réseau. Nous considérerons que I’évolution de la population
des cycles observée par Davila et Koziatek est maintenue lors de la décompression, car
elle correspond aux résultats expérimentaux.

Aux échelles de distances plus grandes, ou le dernier ordre structural du verre corres-
pond aux fluctuations de modules élastiques, le pic boson sur les spectres Raman permet
d’estimer I'impact des deux méthodes de densification [34]. Aprés une compression a
haute température, le pic boson se dirige vers les hautes fréquences avec la densité, et son
intensité diminue [171,172]. Ceci signifie que ces fluctuations sont moins importantes et
moins nombreuses, donc le matériau est devenu plus homogene. Aprés une compression
a froid, le pic boson se décale également vers les hautes fréquences lorsque la densité
augmente, mais son intensité ne varie pas sensiblement [173]. On a donc une réduction
de la taille des fluctuations de modules élastiques, cohérente avec la densification, mais
I’homogénéité du matériau ne varie pas significativement.

5.3 Protocole expérimental

Spectroscopie Raman et chauffage

Pour enregistrer tous les spectres Raman, nous avons utilisé le spectrometre Renishaw
RM1000 avec un réseau de 1800 traits par millimétre et une excitation a 532 nm d’un
laser Nd3* : YAG pour une résolution absolue de 1,6 cm™!. Les échantillons ont été placés
dans une platine Linkam TMS 1500, et nous avons utilisé un objectif Olympus ULWD x
20. Dans ces conditions la puissance du faisceau sur I’échantillon est d’environ 15 mW.
Pour tous les résultats présentés, la vitesse de chauffe était de 50°C/min, sans que la
température ne dépasse sensiblement la commande a la fin de la rampe. Les spectres
Raman ont été acquis lors du palier en température seulement, en prenant le début de
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I'isotherme comme ¢t = 0. Le temps d’acquisition dépend de la vitesse de la relaxation. En
effet les spectres doivent étre le plus court possible pour bien suivre la relaxation, mais
de qualité suffisante. Typiquement les temps d’acquisition étaient compris entre trois et
dix minutes.

Mesure de densité in-situ

Nous avons souhaité suivre I’évolution de la densité de nos échantillons lors du re-
cuit. Pour réaliser ces mesures, nous avons enregistré des images des échantillons avant
chaque spectre Raman. Ensuite nous avons utilisé un programme Labview développé au
laboratoire pour intégrer la surface des échantillons a partir de leur contour. En effet
comme l’expansion est isotrope, il est possible de lier I’évolution de la surface a celle du
volume par la simple relation V = S¥2. On peut alors déterminer I’évolution du taux de
densification. Sur chaque image les contours de I’échantillon ont été déterminés a l'oeil.
Pour évaluer l'erreur introduite par cette méthode, nous avons déterminé la surface de
I’échantillon cinq fois a partir de la méme image. Nous avons fait ceci pour environ un
quart des images, et nous avons utilisé l’erreur moyenne comme erreur systématique.
Les échantillons issus de compression en presse Belt sont larges et plats, donc particulie-
rement indiqués pour cette méthode. Dans ce cas, I'erreur est inférieure a 0,02 g.cm™>.
C’est une erreur du méme ordre de grandeur que celle obtenue par les autres méthodes
proposées dans la littérature, a savoir l'intégration de la transmission en diffusion de
rayons X (0,01 g.cm™3), ou l'application d’une grille par lithographie (0,01 g.cm~3). En
revanche les échantillons issus de compression en CED, qui font typiquement 50 ym de
cOté, sont trop petits pour estimer précisément leur densité, du moins par cette méthode.

Diffraction des rayons X

Pour les expériences de diffraction de rayons X, nous avons utilisé un faisceau d’énergie
E =12keV, ce qui correspond a une longueur d’onde de \ = 1,033 A. Nous avons enre-
gistré les signaux de I'ensemble four - porte échantillon - capot sans échantillon, pour
différentes températures allant jusqu’a 950°C. Le four a également été calibré a l'aide
d’un second thermocouple, en plus du thermocouple interne pour estimer la dispersion
de la température en fonction de la position du point de mesure. Enfin le signal SAXS a
été calibré en utilisant du béhénate d’argent, tandis que le signal WAXS l’a été en utili-
sant de l'alumine a. Pour retrancher correctement le background, nous avons utilisé la
procédure établie par Claire Levelut.

Isaxs (9) = (In(tr)) ™ (1P (q)/m*® = 1° (q) /m? ) m3 ™ /i (5.1)

Avec m et m; I'intensité du faisceau avant et aprés I’échantillon. Les exposants 5*B et B

signifient "sample + background" et "background". Le facteur de transmission tr défini
comme :

tr = m§+Bmg/(mg+Bm]f) (5.2)
permet de prendre en compte les variations d’épaisseur de I’échantillon. Chaque signal
est donc normalisé par la puissance du faisceau incident, puis ajusté a la puissance du
rayon incident sur I’échantillon. Le signal est alors stable vis a vis des variations de I'in-
tensité du faisceau et de la variation de densité de ’échantillon.
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5.4 Résultats

5.4.1 Spectres Raman avant et aprés recuit

On présente dans la premiere partie de la figure 5.2 les spectres Raman de deux échan-
tillons compressés en CED et presse Belt, qui possedent des taux de densification si-
milaires. On montre également le spectre de la silice non-densifiée comme référence.
Comme on l'a vu précédemment, les spectres des échantillons densifiés montrent une
bande principale qui se déplace vers les hautes fréquences tout en devenant de plus en
plus étroite. Ce déplacement est plus marqué pour un échantillon compressé a froid
(CED) par rapport a un échantillon compressé a chaud (presse Belt) pour un taux de
densification équivalent. La largeur a mi-hauteur AL,/,, définie sur la seconde partie de
la figure 5.2, est elle indépendante des parametres (P, T) de la densification. On observe

L (a) ' ] (b) : v-Si02
i 1 | ; Belt9.2% |
7 Belt 15,5%

— AL 8 : —— Belt 16,5% -
® - ' lI . —_ .
S F CED 16% | S | N

r / - DA ~ 12
2t / \ o 2 /

" \ 0, c

E’ | Be!tl1—‘6‘,5/o, I
£l a M

i v-Si0, i

200 400 600 800 200 400 600 800

Déplacement Raman (cm™) Déplacement Raman (cm™)

FIGURE 5.2 — Spectres Raman de la silice non densifiés et d’échantillons densifiés en CED
et presse Belt (a). Spectres Raman des échantillons densifiés en presse Belt
apres un recuit a 1100°C pendant deux heures (b). Les différentes lignes et
fleches servent a définir les grandeurs mentionnées dans le texte.

bien une bande D2, relative au mode de respiration des anneaux a 3 tétraedres, qui dé-

pend fortement de la température de compression, comme souligné dans un précédent
article [123].

Pour caractériser pleinement nos relaxations, nous avons besoin d’un parametre structu-
ral adéquat. Nous avons utilisé o, le centre de masse de ’ensemble constitué de la bande
principale et des bandes D1 et D2, défini par Thierry Deschamps [49] comme :

700

f(x)dx =2 ’ f(x)dx (5.3)
200 200

Avec f(x) le signal Raman.
Ce parametre donne une bonne représentation de la structure et l'intégration permet
d’échapper au bruit présent sur les spectres. Cela nous permet également de quantifier
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la relaxation durant une isotherme a la température T en fonction du temps t, en intro-
duisant un degré (ou taux) de transformation y, défini comme :
o(T,t=0)—0(T,t)
(T,t=0)—0(T,t = o0)

p(T,H) = (5.4)
o
On peut simplifier I'expression 5.4 avec quelques considérations. En étudiant la silice
pristine (non-densifiée) en température, on observe que la valeur de ¢ ne bouge pas sen-
siblement entre la température ambiante et 1000°C.
De méme, si on considére qu’aucune relaxation ne prend place lors de la montée en tem-
pérature jusqu’a la commande T, on a o(T,t =0) = 6(298K,t = 0). Cette hypothese est
assez forte est sera testée ultérieurement.
Dans la figure 5.2 on présente également les spectres Raman, enregistrés a température
ambiante, des trois échantillons obtenus apres un recuit de 2h a 1100°C. Avec on présente
le spectre du suprasil 300 non densifié. On observe que tous les spectres sont identiques.
Cela signifie que la structure apres recuit pour les échantillons Belt est identique a la
silice pristine. De plus le méme traitement thermique a été réalisé pour les échantillons
CED. Pour tous les échantillons, apres une relaxation complete, les valeurs de la posi-
tion de la bande principale et de o sont respectivement de 436+ Icm™! et 412+ Icm™!.
Les intensités relatives des bandes D1 et D2 par rapport a la bande principale sont égale-
ment identiques pour tous les échantillons. La comparaison des spectres Raman apres un
cycle densification/relaxation montre que ce cycle est parfaitement réversible, comme il
cela a été démontré pour la polarisabilité [163,164], 'indice de réfraction [163,164] et la
densité [2]. Donc ¢ (T,t = o0) est égal a 0 (298K,pristine), et ’équation 5.4 peut s’écrire :

0 (298K,t = 0)— o (T, t)
(298K,t = 0)— 0 (298K,pristine)

y(T,t)= 5 (5.5)
Cette nouvelle expression permet de déterminer la valeur du degré de transformation
v, méme si la condition ¢ (T,t = 0) = 6(298K,t = 0) doit étre testée. Nous démontrerons
ultérieurement que cette hypothese est vérifiée.

On observe tout de méme une légere différence dans la largeur a mi-hauteur du spectre
del’échantillon Belt 16,5% dans la figure 5.2. Celle-ci est due a la diffusion quasi-élastique,
centrée sur la raie Rayleigh, qui, dans une mauvaise configuration, "déborde" et ajoute un
fond de diffusion au signal Raman. Apres application d’une ligne de base, on retrouve
bien les valeurs usuelles.

5.4.2 Evolution de la densité lors des relaxations

Nous avons montré précédemment a partir de spectres Raman ex-situ qu’il existe une
corrélation entre la densité de la silice et la largeur de la bande principale AL/, [123].
Ce résultat indique qu’on pourrait utiliser le spectre Raman pour estimer la densité d’un
échantillon de silice. Pour vérifier cette hypotheése, nous avons représenté 1’évolution de
ALy, en fonction de la densité. Pour déterminer cette relation sur toute la relaxation,
nous avons augmenté la température étape par étape jusqu’a 1000°C, et les spectres Ra-
man, ainsi que les images optiques, ont été acquis a chaque étape. Les données issues
de [123] ont été ajoutées, car elles correspondent a la méme silice, le suprasil 300, densi-
fiée selon les mémes méthodes mais selon différents parametres P,T de compression. Ces
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Figure 5.3 - AL, en fonciton de la densité. Les données ex-situ issues de [123] ont été
ajoutés. Les erreurs sur AL, et la densité sont respectivement de 6cm™! et

moins de 0,02g.cm™~>.

données sont présentées figure 5.3. On observe que tous les points se rassemblent pour
former une courbe maitresse. On a donc confirmation que la densité suit AL/, dans le
verre de silice a pression atmosphérique. Néanmoins on observe deux régimes différents,
de part et d’autre de p = 2,45 g.cm~>. Ceci suggere que la largeur AL/, de la bande prin-
cipale n’est pas directement liée a la densité.

5.4.3 Evolution structurale lors des relaxations

Pour tous les échantillons, nous avons comparé les spectres Raman d’isothermes a dif-
férentes températures, mais avec des taux de transformation identiques. On montre dans
la figure 5.4 une de ces comparaisons, ainsi que les relaxations dont elle est tirée. Les trois
spectres figure 5.4 correspondent aux échantillons Belt 9,2% recuits a différentes tempé-
ratures, et pour lesquels y = 0,62%. Encore une fois I'indiscernabilité des spectres nous
permet de dire que les structures vitreuses sont identiques pour un taux de transforma-
tion donné, pour des échantillons aux parametres de compression (P, T) identiques. Plus
de trente-cinq comparaisons similaires ont été faites, sur des gammes de température et
de taux de transformation étendues : 500°C-900°C et 27%-100%, sur des échantillons
Belt et CED. A chaque fois, on retrouve le méme résultat. Cela signifie que pour des
échantillons de silice similaires, densifiés selon un couple (P, T) donné, la structure est la
méme pour un taux de transformation y donné, quelle que soit la température de recuit.
De fait, le taux de transformation peut étre utilisé de fagon stre, et nous n’avons pas nor-
malisé les spectres Raman par le facteur de Bose.

Différents recuits isothermes ont été réalisés sur tous les échantillons (hormis le CED
16%). Dans la figure 5.5 on montre I’évolution in-situ du taux de transformation pour
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FIGURE 5.4 — Spectres Raman de trois échantillons Belt 9,2%, recuit a 700°C, 820 °C et
850°C pour lesquels y = 0,62% (a). Taux de transformation y en fonction du
temps pour les échantillons Belt 9,2% a différentes températures de recuit
(b). La ligne hachée correspond a la valeur y = 0,62. Les incertitudes non
apparentes sont contenues dans la taille des points.

des échantillons CED 21% et Belt 16,5% lors de recuits isothermes a différentes tem-
pératures. Pour tous les échantillons, I'application de hautes températures (500-900°C)
permet d’atteindre rapidement une silice moins dense, partiellement relaxée. Apres en-
viron 10% s pour I’échantillon CED 21%, et dans une moindre mesure aprés 10* s pour
I’échantillon Belt 16,5%, une saturation apparait dans I’évolution du taux de transfor-
mation dans la figure 5.5. Ces plateaux signifient que la structure évolue trop lentement
pour observer des changements significatifs dans un temps d’expérience raisonnable a
ces températures. Pour des "basses" températures de recuit, c’est a dire a 500°C ou 600°C
comparé a la T, de la silice de 1200°C, les changements structuraux sont tres lents. Nous
avons augmenté les temps de mesure jusqu’a environ quinze heures pour obtenir des va-
riations significatives sur y.

On peut aussi suivre une signature structurale particuliere dans le spectre Raman, par
exemple AL/, I'aire ou la position d’'une bande en fonction du taux de transformation.
Nous nous sommes particulierement intéressés a la bande D2, notamment a I’évolution
de son aire en fonction du degré de transformation. L’aire de la bande D2 dont nous par-
lons est celle contenue entre le spectre et la ligne de base illustrée figure 5.2, normalisée
par l'aire sous le spectre entre 200cm™! et 900cm™!. Pour une méme densification initiale,
on peut représenter ensemble en fonction de y les données issues des isothermes a diffé-
rentes températures, comme dans le bas de la figure 5.6.En faisant cela, on obtient une
unique courbe, ce qui démontre que la relaxation structurale ne dépend pas de la tempé-
rature de recuit. Celle-ci n’agit que sur la vitesse de relaxation. De plus, cela permet de
couvrir toute la plage de taux de transformation, y ~ 0 a y = 1. Pour chaque échantillon
nous avons regroupé les données issues des différentes isothermes, pour tracer 1’évolu-
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FIGURE 5.5 — Evolution du taux de transformation a différentes températures pour les
échantillons les plus densifiés, CED 21% (a) et Belt 16,5% (b). Les lignes
correspondent a des exponentielles étirées. Les incertitudes sont contenues
dans la taille des points.

tion de l'aire de la bande D2 en fonction du taux de transformation y, figure 5.6, afin de
comparer le comportement de chaque type de densification.

On observe un comportement semblable pour tous les échantillons : I'aire de la bande D2
augmente en début de relaxation jusqu’a un maximum compris entre y = 0,2 et y = 0,3.
Ensuite l'aire de la bande D2 diminue a partir de ce maximum jusqu’a ce que toutes les
courbes convergent vers une méme valeur en fin de relaxation. Ce comportement non-
monotone de la bande D2, relative aux anneaux a 3 tétraedres est une surprise, et est
completement décorrélé de I’évolution de la densiteé.

Malheureusement nous ne sommes pas capables de suivre de la méme maniere l'aire
de la bande DI, relative aux anneaux a quatre tétraedres, car celle-ci est masquée par
la bande principale pendant la majeure partie de la relaxation. Seules des techniques
pompe-sonde permettent de la révéler [169,174].

L’échantillon CED 16% a été relaxé hors isotherme. Pour cette échantillon nous avons
augmenté la température par paliers jusqu’a 700°C, puis nous avons enregistré immé-
diatement le spectre Raman, sans attendre la fin de la relaxation. Les données issues de
cette expérience sont présentées avec les autres dans la figure 5.6. On peut voir que la
courbe obtenue est équivalente a celles obtenues pour les échantillons CED 12% et CED
21%. Cela renforce le fait que la température n’influe pas sur les changements structu-
raux, et ne représente qu'un facteur cinétique.
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F1GURE 5.6 — Aire D2 normalisée pour les échantillons Belt (a) et CED (b). Les données
issues des différents recuits on été groupées dans les fenétres du haut. Dans
celles du bas, il s’agit des données des différents recuits pour les échantillons
Belt 9,2% (a) et CED 21% (b). AD2 correspond a l’écart entre la valeur ini-
tiale et la valeur maximale de 'aire e la bande D2. Pour ’échantillon CED
21%, 1a valeur la plus haute a été considérée comme aberrante et n’entre pas
dans la détermination de AD2.

5.4.4 Evolution du First Sharp Diffraction Peak et de la diffusion aux petits
angles lors des relaxations

Nous allons maintenant présenter les résultats issus des expériences de diffraction
(WAXS) et de diffusion aux petits angles de rayons X (SAXS) menées sur la ligne BM26
de I’ESRF a Grenoble, c’est a dire I’évolution du First Sharp Diffraction Peak (FSDP) et
de l'intensité de diffusion extrapolée a moment de transfert qg=0. On a vu que le FSDP
correspond a la fois a la taille moyenne des cycles et a la longueur de cohérence de I'ordre
représenté par ces cycles, tandis que l'intensité de diffusion a q=0 représente ’homogé-
néité du verre a une échelle plus large. Les recuits suivis sont résumés dans le tableau
5.2 pour chacune des deux techniques. Un exemple d’évolution du FSDP pour un échan-
tillon Belt 16,5% est donné figure 5.7. Dans la figure 5.7, le spectre a plus haut moment
de transfert q correspond au spectre a température ambiante de I’échantillon de silice
densifié a 5 GPa et 1020°C (Belt 16,5%). Les spectres représentés sont issus aussi bien
de la montée en température que du recuit isotherme. Pour les différencier, nous avons
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Température 800°C 850°C 900°C 950°C
de recuit
Belt 9,2% - SAXS/WAXS -
Belt 15,5% . SAXS/WAXS -~ SAXS/WAXS
Belt 16,5%  SAXS/WAXS WAXS SAXS SAXS/WAXS

TaBLE 5.2 — Résumé des expériences conduites en SAXS et WAXS

représenté le premier spectre enregistré a la température du recuit en rouge. Ainsi lors
de la montée en température, on observe un léger décalage du FSDP vers les moments de
transfert plus faibles. Ce décalage se poursuit ensuite lors du recuit isotherme. Les diffé-
rents spectres représentés apres le début de l'isotherme, c’est a dire situés a des moments
de transferts plus bas que celui du spectre rouge, couvrent un recuit de cinq heures. On
observe également une diminution de I'intensité lors de la montée en température. L'évo-
lution de l'intensité du FSDP lors du recuit a température constante n’est pas évidente
sur cette figure.

Pour caractériser plus finement le FSDP et son évolution, nous avons extrait des courbes

Belt 16,5%
T = 850°C

Recuit

Intensité (u.a.)

10 12 14 16 18 20 22 24 26 28
Moment de transfert q (nm'™)

Ficure 5.7 — Evolution du FSDP pour un échantillon Belt 16,5% recuit a 850°C. Les sept
premiers spectres correspondent a la montée en température, les autres ont
été acquis lors de l'isotherme.

la position du maximum et la largeur a mi-hauteur ALggpp. Nous avons défini cette der-
niere comme la demi-largeur a la moitié du maximum, du coté des bas moments de
transfert q. En faisant cela, on évite de prendre en compte les contributions du facteur
de structure a plus haut moment de transfert, contributions qui ne sont pas liées au FSDP.
=] Imax—Imin
Formellement, on peut définir ALggpp comme ALgspp = q(Inax) —q (ImaX — -naxsmin ) Nous
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avons utilisé I'intensité minimum du diffractogramme dans la gamme de q visitée, il ne
s’agit donc pas de l'intensité minimale du diffractogramme complet. Pour cela, ALggpp
doit étre considéré d’un point de vue qualitatif. C’est a dire que I’évolution de ALggpp au
cours de la relaxation est correcte, mais sa valeur absolue ne l’est pas nécessairement.

Nous avons vu dans le deuxieme chapitre comment extraire 'intensité extrapolée a

q=0nm™! a partir d’une position q donnée. Nous allons donc maintenant présenter
I’évolution de ces parametres, aussi bien lors de la montée en température que lors des
recuits isothermes. Nous avons voulu comparer directement les résultats issus des deux
types de spectroscopies, afin de voir si on peut établir un lien entre les deux. Pour cela,
nous n‘avons pas mis ici tous les résultats, pour nous concentrer sur les plus probants
et visualiser simultanément 1’évolution de tous les parametres. Les résultats complets
sont fournis en annexe. La figure 5.8 représente I’évolution des trois parametres définis
ci-dessus pour un échantillon Belt 16,5%. On les exprime en fonction de la température
lors de la rampe de chauffe, et en fonction du temps lors du recuit isotherme. On observe
que le FSDP se déplace de facon monotone en direction des faibles moments de transfert
g. Cette évolution est surtout présente lors de I'isotherme. Le déplacement du FSDP avec
le temps est de moins en moins important au fur et a mesure que le recuit se prolonge.
La largeur ALggpp du FSDP a tendance a augmenter avec la température, principalement
pour des hautes températures, supérieures a 900°C. Lors de l'isotherme, ALggpp présente
un comportement non monotone, avec la présence d’'un maximum situé entre 500 et 1000
secondes. Pour des temps plus long, ALgspp diminue. L'intensité I(q = 0) suit qualitati-
vement le méme comportement que la largeur du FSDP. On n’observe pas d’évolution
significative a basse température, méme si la dispersion des données est importante. A
haute température, on constate une augmentation de I(q=0), qui se poursuit lors du
début du recuit. On constate également un maximum, observé pour un temps de recuit
de 500 secondes, c’est a dire pour un temps de recuit similaire au maximum de ALggpp.
Enfin, de la méme maniére que pour ALgspp, I(q = 0) diminue avec la durée du recuit
apres ce maximum. Quel que soit le parametre suivi, on observe peu ou pas d’évolution
en dessous de 900°C.
La figure 5.9 est similaire, mais correspond a un échantillon Belt 15,5%. On y présente
le recuit effectué a 850°C. On observe qualitativement les mémes évolutions que pour le
recuit de I’échantillon Belt 16,5%. En effet on constate bien une diminution monotone
de la position du FSDP q(I,,,x), que ce soit lors du chauffage ou lors du recuit isotherme.
On constate aussi la présence de maxima dans les évolutions de ALggpp et de I(q =0). I1
est intéressant de noter que, encore une fois, les maxima dans les deux évolutions res-
pectives apparaissent simultanément. En revanche tous ces changements, c’est a dire le
début de la diminution de q(I,,,x) et les deux maximums se manifestent lors de la rampe
de chauffe, et plus lors du recuit. On constate également une autre différence vis a vis
de I’échantillon Belt 16,5% dans le comportement de ALggpp. En effet le maximum de
la largeur a mi-hauteur est moins prononcé, méme par rapport a la variation totale de
ALggpp. Il est également compliqué de comparer les évolutions de I(q = 0) entre les dif-
térents recuits. Ceci est di au fait que nous avons travaillé avec deux fours et différentes
combinaisons de fenétres (mica/capton) avant de fixer la configuration expérimentale
optimale. Pour cette partie, nous comparerons les résultats obtenus en SAXS de maniére
qualitative uniquement.
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ALggpp du FSDP et de l'intensité extrapolée & q =0 nm™! I(q = 0) pour un
échantillon Belt 16,5% recuit a 950°C. Les parametres sont exprimés a la
fois en fonction de la température lors de la rampe de chauffe, et en fonction
du temps lors du recuit isotherme.

q(l,,,,) (nm™)

-1
Algpe (NM7)

0) (x10%®)

I(g=
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La figure 5.10 est identique aux deux précédentes, et correspond cette fois au recuit d'un
échantillon Belt 9,2% a 850°C. On retrouve bien un FSDP qui se déplace en direction des
faibles moments de transferts lors de ’expérience. Ce déplacement apparait quasiment
immeédiatement lors du chauffage, et q (I, ) n'évolue presque plus lors du palier iso-
therme. La largeur du FSDP évolue différemment pour cet échantillon comparé aux deux
précédents, puisqu’elle diminue de facon monotone avec la température et le temps, sans
présenter aucun maximum. On note toutefois une rupture de pente lors de la montée en
température. Cette rupture est indiquée sur la figure par les deux lignes en pointillées,
qui servent de guides pour les yeux, et correspond a une température de 680°C. Lors du
recuit isotherme, aucune évolution n’est visible lors de I'isotherme, malgré la dispersion
des données. L'intensité extrapolée 4 q = 0 nm~! présente trois régimes distincts lors de
I’expérience. D’abord on ne constate aucune évolution a basse température. A partir de
400°C, on observe une augmentation de I(q = 0), pour atteindre un maximum situé entre
500°C et 600°C, suivi par une diminution sur toute la gamme de température visitée.
Enfin lors de l'isotherme on ne constate plus aucune évolution.

I1 faut s’assurer que le maximum qu’on observe figures 5.8, 5.9 et 5.10 correspond bien
aux fluctuations de densité statiques et non aux fluctuations de densité liées aux phonons.
On a vu que ce dernier terme est lié a la compressibilité isotherme a haute fréquence, et
que celle-ci dépend de la densité et de la vitesse longitudinale du son a haute fréquence.
On a vu que la densité décroit de fagon monotone avec le taux de transformation. Grim-
sditch a montré que le shift Brillouin diminue également de fagon monotone lors de ce
type de relaxation [175]. Ceci ne signifie pas directement que la vitesse du son dimi-
nue également de facon monotone, puisque Hummel et Ardnt ont montré que l'indice
de réfraction ne varie pas linéairement avec la densité [163,164]. Pour estimer I'impact
des variations de la fréquence du pic Brillouin w et de I'indice optique n sur la vitesse
du son v, on peut comparer leur variations relatives. Pour un échantillon similaire aux
échantillons Belt 16,5% et Belt 15,5%, la variation anormale de I'indice optique, révélée
par Ardnt et située au début de la relaxation, correspond a une variation relative infé-
rieure au pourcent. A 500°C, Grimsditch montre que la variation relative de la fréquence
Brillouin est déja de 11%. Comme v = “;—);;"sin(e/Z), les variations relatives sont direc-
tement comparables. Celle sur la fréquence du pic Brillouin étant plus importante, la
vitesse du son évolue de facon monotone et décroissante. Enfin la vitesse du son sondée
en spectroscopie Brillouin dans le visible n’est pas strictement équivalente a la vitesse du
son a haute fréquence, qui est accessible seulement par diffusion inélastique des rayons
X. La relation entre ces deux vitesses du son a été vérifiée pour valider l'applicabilité de
la relation de Cauchy. Dans les matériaux isotropes, donc les verres, cette relation lie les
deux constantes élastiques instantanées a priori indépendantes C11 et C44. Cette loi s’ex-
prime donc vis-a-vis des vitesses du son a haute fréquence, mais serait nettement plus
aisée a utiliser a partir de spectroscopie Brillouin dans le domaine visible. La validité de
la relation de Cauchy a été validée dans de nombreuses résines vitreuses [176], dans la
silice (sans dépendance vis a vis de la densité) [172] et dans les verres métalliques [177] a
partir de spectroscopie Brillouin. La validité de la relation de Cauchy selon les deux défi-
nitions de la vitesse du son, et sa robustesse vis a vis de la pression et des phénomenes de
relaxation suggerent que les deux vitesses du son meénent a des résultats qualitativement
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ALggpp du FSDP et de l'intensité extrapolée a ¢ = 0 nm™! I(q = 0) pour des
échantillons Belt 15,5% recuit a 850°C et 950°C. Les parametres sont expri-
més a la fois en fonction de la température lors de la rampe de chauffe, et en
fonction du temps lors du recuit isotherme.
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Ficure 5.10 — Evolution de la position du maximum q(Ip,y) et de la largeur a mi-hauteur
ALggpp du FSDP et de l'intensité extrapolée a =0 nm~! I(q = 0) pour un
échantillon Belt 9,2% recuit a 850°C. Les parameétres sont exprimés a la fois
en fonction de la température lors de la rampe de chauffe, et en fonction

du temps lors du recuit isotherme.
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identiques. Ceci s’explique par le fait que la fréquence visible de I’excitation est, dans un
verre, nettement supérieure aux vitesses de relaxation [178].

5.5 Discussion

L'observation de relaxations a hautes températures d’échantillons issus des deux mé-
thodes de densification permet de discuter de l'impact spécifique des parametres de
compression sur les changements structuraux lors des relaxations. Les échantillons de
type Belt permettent d’illustrer le role de la température de densification, tandis que les
échantillons type CED permettent de discuter de I'impact de la pression. Nous allons
maintenant discuter des différents résultats obtenus, en essayant de dégager I'impact des
différents parametres que sont la température de compression, la pression maximale at-
teinte et la température de recuit.

Dans un premier temps on va s’intéresser au lien entre la densité et la largeur de la bande
principale, révélé figure 5.3. Dans cette courbe de calibration, on observe que la baisse
de la largeur AL/, en fonction de la densité comporte deux régimes distincts. Une va-
riation rapide et linéaire entre 2,2 g.cm‘3 et 2,4 g.cm‘3, et une évolution plus lente entre
2,4 g.cm™3 et 2,7 g.cm 3. La bande principale provient du mode de torsion (bending) de
la liaison Si-O-Si. La largeur de la bande principale diminue lorsque la distribution des
angles Si-O-Si s’affine avec la densification. La bande principale est asymétrique, ce qui
indique les angles Si-O-Si larges, qui correspondent a des plus faibles nombres d’ondes,
ont une distribution plus large que les angles plus faibles. AL;,, mesure donc plus spé-
cifiquement la distribution des grands angles. Dans le premier régime, de 2,2 g.cm™ a
2,4 g.cm‘3, ces grands angles contribuent grandement a 1’évolution de la densité. Dans
le second régime, entre 2,4 g.cm™3 et 2,7 g.cm™> ces angles n’évoluent presque plus, et
un autre mécanisme structural est a l'origine des variations de densité, typiquement une
modification de la taille des cycles. En dépit de la courbe de calibration AL;/,/densité
obtenue ici, nous n‘avons pas souhaité exprimer I’évolution des relaxations en fonction
de la densité, qui est pourtant une variable naturelle, mais qui n’est pas nécessairement
reliée a I'intégralité des processus structuraux mis en jeu [123].

Dans la figure 5.5 on représente 1’évolution du taux de transformation lors des recuits
pour les deux échantillons les plus densifiés, Belt 16,5% et CED 21%. Les températures
de recuit sont inférieures de 200°C a 400°C lors des relaxations de I’échantillon densifié
en cellule a enclumes de diamants. Les plus faibles taux de transformation (y < 20%)
ne peuvent étre observés lors des recuits isothermes pour ces échantillons, méme pour
des températures aussi basses que 500°C. Il semble donc que les échantillons CED soient
moins stables que les échantillons Belt, puisque leur relaxation a lieu plus rapidement et
a plus basse température. Il a justement été montré que les échantillons densifiés a partir
de compression a hautes températures sont plus homogenes [24,124]. Nous avons mon-
tré au troisieme chapitre que la densification par une compression a haute température
permet au systéme de relaxer continuellement la contrainte générée par les hautes pres-
sions, ce qui mene a des échantillons plus stables, moins contraints et plus homogenes.
Pour extraire des temps de relaxations caractéristiques, nous avons modélisé nos données
par des fonctions dites exponentielles étirées, aussi appelées fonctions de Kohlrausch-
Williams-Watts (KWW). Ce type de fonction est extrémement commun lorsqu’il s’agit de

92



5.5 Discussion

représenter 1’évolution d’un systéme désordonné.

y(t)=1-e(2) (5.6)

La fonction KWW, définie par 1’équation 5.6, permet de modéliser correctement les don-
nées. Des exemples d’ajustements de données par des fonctions KWW sont donnés figure
5.5. On voit que 'ajustement est trés bon, dans les barres d’erreurs des données, méme
pour les relaxations tres rapides de I’échantillon CED. Les parametres des ajustements
et leurs marges d’erreur sont listés dans le tableau 5.3. et T correspondent a l’exposant
d’étirement et au temps caractéristique de relaxation.

L'origine et la signification du parametre 5, compris entre 0 et 1, ne sont pas claires et font
encore l'objet de débats, notamment pour déterminer l'origine microscopique de f. En
particulier le modele de diffusions d’excitations dans des pieges, développé par Grassber-
ger et Proccacia [179] a recu une confirmation expérimentale par Phillips [180,180,181]
pour une grande variété de phénomenes de relaxations. Ce modeéle stipule que l’expo-
nentielle étirée a une origine topologique, avec des phénomenes de relaxation gouvernés
par des interactions a courte ou longue distance, qui ménent a des valeurs particuliéres
de B, respectivement 3/5 et 3/7. Les valeurs de  obtenues dans nos expériences ont été
représentées figure 5.11 en fonction du taux de densification initial des échantillons. On
observe une distribution continue des valeurs de f dans I'intervalle f=0a f = 1. Le mo-
dele proposé ne décrit donc pas les phénomenes mis en jeu lors des relaxations que nous
observons.

Dans un autre point de vue, p est interprété comme une conséquence de I'inhomogénéité

1-0 T T T T T T T T T T T T
A Belt 16.5% A
O Belt15.5% £
08 O Belt9.2% T
7 CED 12% ,
06l < CED21% J i
/
B 7
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02} - —% .......... -
I y T ]
00 n 1 1 1 1 n 1 1
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FiGure 5.11 — Valeurs de p issues des ajustements en exponentielle étirées des données
expérimentales en fonction du taux de densification initial des échan-
tillons. L'incertitude sur les valeurs est considérée égale a I’écart type pour
la série de point. Les lignes en tirets et pointillés sont des guides pour les
yeux pour les échantillons Belt et CED.

des matériaux amorphes. En effet I’exponentielle étirée peut s’écrire comme :

y(t)=1 —Jp(u)e‘t/”du (5.7)
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D’apreés les équations 5.6 et 5.7, I’exposant p refléte la distribution p(u#) du temps caracté-
ristique de relaxation u. Cette distribution provient des différents environnements locaux
des événements relaxants. Ainsi p = 1 correspond a une relaxation de Debye classique,
et 'inhomogénéité de la transformation augmente lorsque p tend vers 0. Les valeurs de
p obtenues dans cette étude sont comprises entre 0,06 et 0,92, et sont listées dans le ta-
bleau 5.3. Ces valeurs sont également représentées dans la figure 5.11 en fonction du taux
de densification initial des échantillons. Les valeurs de p obtenues pour les échantillons
CED sont assez basses, inférieures a 0,3. Elles tendent a diminuer pour une pression
de densification plus importante. Cette diminution modérée de § suggere que les inho-
mogénéités augmentent avec la pression a température ambiante. Les échantillons Belt,
tous densifiés a 5 GPa et a différentes températures sont sensibles a la température de
compression. Une augmentation de la température de compression induit une forte aug-
mentation de la valeur de p. Cette valeur est méme proche de 1 pour un échantillon de
silice comprimé a 1020°C. Donc, comme le suggerent les variations de f, I'effet de la tem-
pérature de compression confirme bien la meilleure homogénéité des échantillons Belt,
comme on a déja pu le discuter. Le coefficient p est relié a ’homogénéité de la relaxation,
qui est directement corrélée a I’'homogénéité de I’échantillon densifié. On peut noter que
les échantillons Belt 9,2% et CED 12% ont un coefficient $ similaire. D’un point de vue
de I’homogénéité, nos échantillons permettent de balayer une large gamme de manieére
continue. Enfin il est également intéressant de noter que les valeurs de p ne varient pas de
facon monotone avec la température des isothermes, ce qui démontre une fois encore la
stabilité des phénomenes de relaxations vis a vis de cette température. On peut voir dans
le tableau 5.3 que les temps de relaxation peuvent varier de plusieurs ordres de grandeur
dans des intervalles de températures de relaxations inférieurs a 100°C. Ceci suggére un
comportement arrhénien :

% :Zexp(——“) (5.8)

avec T le temps caractéristique de la relaxation, E, I’énergie d’activation des processus de
relaxation, T la température de recuit et R = 0,314. Z correspond a la vitesse maximale
de la transformation a une température infiniment grande. Avant de calculer les énergies
d’activation des relaxations pour les différents échantillons, il faut prendre en compte
le fait que 'exponentielle étirée provient d’une distribution des temps de relaxation. Le
temps caractéristique a entrer dans l’expression 5.8 est le temps de relaxation moyen (t),
tandis que la valeur t obtenue par les ajustements des données correspond au temps de
relaxation le plus probable. Le temps de relaxation moyen est défini comme [182] :

7= Ir(l) 5.9
(D) (3 (5.9)
ou I est la fonction gamma. Une conséquence immédiate de cette définition est une aug-
mentation drastique de (t) lorsque p diminue, avec la méme tendance pour les erreurs.
En effet les valeurs f sont tellement faibles pour les échantillons CED, que les erreurs
sur (t) sont plus importantes que les valeurs elles-mémes. De fait, le calcul de I’énergie
d’activation n’est pas possible pour les échantillons CED, et nous nous sommes concen-
trés sur les échantillons densifiés en presse Belt. Pour ceux-ci nous avons représenté les
temps de relaxations moyens en fonction de I'inverse de la température de recuit figure
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, . Parametres Températures E
Echantillons de compression de rfcuit (°C) p () (k].mi)l_l)
900 0,62+0,11 1990+ 150
Belt 16,5% 5 GPa 1020°C 885 0,78+0,11 4770+160 255 +45
850 0,92+0,11 9300+100
900 0,34+0,07 900+100
o o 850 0,52+0,07 3070+100
Belt 15,5% 5 GPa 750°C 300 0,35+ 0,07 13800 + 650 255+ 45
700 0,43+0,07 (165+55).103
850 0,33+0,07 410+80
Belt 9,2% 5 GPa 420°C %8 0(?,232106,0077 : 12&)32 ;41)?1%3 255+ 45
600 0,17 +0,07 (41,6 +27).10°
750 0,16 +0,07 210+70
700 0,12+0,07 175+ 60
CED 21% 25 GPa 25°C 650 0,16 0,07 1730+100 n.d.
600 0,24+0,07 3770120
500 0,06+ 0,07 (9+4).10°
800 0,26 +0,06 25+14
o 700 0,28 +0,06 3335+300
CED 12% 13,8 GPa 25°C 500 021£0,06 (170+170).10° n.d.
500 0,13+0,06 (500 +290).103

TasLE 5.3 — Parametres des relaxations des différents échantillons. et T correspondent a
I’exposant d’étirement et au temps caractéristique de relaxation le plus pro-
bable. E, correspond a I’énergie d’activation. L'énergie d’activation n’est pas
déterminée pour les échantillons CED a cause d’erreurs trop importantes
(voir texte).
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FiGure 5.12 — temps moyen de relaxation (t) en fonction de l'inverse de la température
de recuit. La droite correspond a la régression linéaire a partir des tous les
points sauf les deux Belt 9,2% a basse température.

5.12, pour faire ressortir ou non le comportement arrhénien. Pour tous les échantillons
les valeurs sont alignées et I’évolution du temps de relaxation moyen en fonction de I'in-
verse de la température de recuit est linéaire. Cela confirme un comportement arrhénien.
Les pentes pour les trois échantillons Belt sont similaires, ce qui suggeére des processus de
relaxations similaires. Nous avons donc effectué une unique régression linéaire a partir
de tous les points. On obtient une énergie d’activation de 255 + 45 kJ/mol.

L’énergie d’activation pour ’écoulement visqueux a ces températures [183] (en-deca de
1400°C) est de 720 kJ/mol (7,5 eV), valeur tres largement supérieure a 255 kJ/mol. Cette
différence significative indique que les changements structuraux responsables des relaxa-
tions d’échantillons densifiés recuits a hautes températures sont différents d’un écoule-
ment visqueux. De fait les relaxations que nous étudions sont radicalement différentes
des phénomenes classiques de relaxation de température fictives dans les verres, c’est a
dire des relaxations de structure proches de la température de transition vitreuse.

11 existe peu d’études similaires pour comparer nos valeurs a d’autres énergies d’activa-
tion. Des relaxations du méme genre ont été réalisées, mais principalement pour étudier
la relation entre densité et indice de réfraction [164], sans considération cinétique. Hofler
et Seifert [130] ont recuit de facon isotherme des échantillons de silice densifiés en presse
Belt a haute température. En exprimant le taux de transformation a partir de la densité,
ils obtiennent une énergie d’activation de E, = 290 kJ/mol (3 eV) pour une silice densifié
a 900°C et 2 GPa. Leur échantillon présente un taux de densification de 7%, similaire
a notre échantillon Belt 9,8%. Cette valeur obtenue est calculée directement a partir de
'ajustement en exponentielle étirée, sans extraire (t). De fait il faut corriger la valeur de
E,, et on obtient E, = 300 kJ/mol, avec des incertitudes non précisées. En considérant des
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erreurs similaires aux notres, les deux valeurs d’énergie d’activation sont en bon accord.
De nombreux auteurs utilisent 1’équation 5.8 sans considérer (t) [130, 167, 184]. Cette
"erreur”" commune n’est pas un probléme si les valeurs de  sont presque constantes, ou
si elles sont supérieures a 0,5. Dans ce cas, I' (1/B)/p est compris entre 1 et 2, et les valeurs
de E, corrigées ne different pas sensiblement des valeurs originales.

Pour les raisons listées au-dessus, il est impossible de déterminer 1’énergie d’activation
des relaxations des échantillons densifiés en CED. Néanmoins, qualitativement on peut
remarquer que pour ces échantillons, les relaxations se produisent a des températures
plus basses par rapport aux échantillons densifiés a chaud (en presse Belt). Méme pour
les échantillons Belt, on peut remarquer a partir du tableau 5.3 que le minimum des tem-
pératures de recuits diminue lorsque la température de densification diminue. De plus,
on observe qu’un recuit de seulement 10 minutes a 150°C suffit pour obtenir un taux
de relaxation de 10% pour I’échantillon CED 21% (figure 5.6). Ce résultat corrobore un
article de Grimsditch [175], qui montre que la silice densifiée a température ambiante
commence a relaxer a partir de seulement 100°C, ce qui suggeére une énergie d’activa-
tion tres basse. Nous attribuons cette différence de comportement entre les échantillons
densifiés a chaud et a froid par le fait que les contraintes internes aident la relaxation.
Comme montré par Johari [185], les verres déformés plastiquement stockent de ’énergie
sous forme de contrainte interne, et cette énergie peut étre relachée lors d’un recuit. Cette
contrainte interne est difficile a définir simplement. Nous proposons qu’elle provienne de
différences de modules élastiques et/ou de densité dans le verre, dans des régions qui cor-
respondent a I’'homogénéité des échantillons telle que nous I’avons discuté, la contrainte
interne étant alors directement reliée a ’homogénéité des échantillons. Cette définition
permet alors d’expliquer les variations dans les températures de recuit, la température de
compression permettant de moduler ’'homogénéité, donc la contrainte interne et I’éner-
gie stockée dans la matériau. Cet apport d’énergie da a la densification a été démontré
expérimentalement par Richet [150], mais sans préciser I'impact de la température ou
du cisaillement lors de la compression. Koziatek et al. ont calculé par dynamique molé-
culaire la distribution d’énergie d’activation dans une silice vitreuse préalablement den-
sifiée a 25 GPa, ce qui correspond a notre échantillon CED 21% [25]. Ils trouvent une
distribution d’énergies d’activations asymétrique centrée sur 1,5 eV (145 kJ/mol), avec
une largeur a mi-hauteur de 1,5 eV du c6té des hautes énergies. Ce résultat est en accord
avec les cinétiques plus rapides observées lors des recuits des échantillons CED.

Dans ces expériences, au moins une partie de la relaxation a lieu lors de montée en tem-
pérature. Il est nécessaire d’évaluer cette partie, ainsi que son impact dans le calcul des
énergies d’activation. En utilisant les parametres du tableau 5.3, il est possible d’esti-
mer le temps de relaxation équivalent correspondant a l’état vitreux obtenu a la fin de
la rampe de chauffe. Pour tous les recuits, on trouve un temps, donc un délai, compris
entre 25 secondes et 50 secondes. Comme nous avons considéré la moitié du temps d’un
spectre comme erreur (At), celle-ci est toujours supérieure a 50 secondes. Donc on as-
sume le fait que la partie non-suivie des relaxations lors du chauffage ne modifie pas la
valeur de E,. Expérimentalement, nous avons testé ceci en comparant les spectres Raman
de deux échantillons similaires (Belt 9,2%), I’'un obtenu apres une montée "convention-
nelle" en température, l'autre juste apres que I’échantillon ait été déposé dans la platine
a haute température. Les spectres sont identiques, signe que les erreurs sur le temps as-
sociées aux données sont suffisantes, et la valeur de E, n’est pas remise en cause.
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Ces considérations cinétiques permettent d’obtenir 1’énergie d’activation, qui est une
donnée essentielle, mais elles ne permettent pas d’identifier les mécanismes structuraux
qui sont associés a la relaxation. Pour obtenir une image plus compléte de ces change-
ments structuraux, nous nous sommes intéressés plus particulierement a deux signatures
spectroscopiques, la largeur de la bande principale et l’aire de la bande D2.

On a déja vu que la largeur de la bande principale peut étre connectée a la densité de la
silice. La bande D2 quant a elle provient du mode de respiration des anneaux contenant
3 tétraedres SiO,. La connexion entre la bande D2 et ces cycles a été proposée en premier
lieu par Galeener en 1983 [186]. Depuis d’autres auteurs ont cherché a préciser le lien
entre la bande, la signature spectroscopique, et les cycles, notamment d’un point de vue
quantitatif, a partir de simulations ab initio. Umari, Pasquarello et al. ont conclu que l'aire
sous la bande D2 est directement reliée au nombre de cycles, chaque anneau participant
a la bande par son mode de respiration [84, 85]. Ce point de vue a été adopté pour de
nombreuses études expérimentales, notamment qui se sont intéressées aux bandes D1
et D2 [187]. Néanmoins un article de Rahmani et al., également basé sur des calculs ab
initio stipule que tous les cycles ne contribuent pas a I’émergence de la bande D2, mais
que cette bande provient bien de tels modes de respirations [86]. Les différentes conclu-
sions proviennent vraisemblablement de la taille restreinte des boites de simulations.
Ces boites ont une taille similaire : 72 atomes pour Umari et Pasquarello, et trois confi-
gurations de 26 unités SiO, pour Rahmani. En effet Rahmani montre que la participation
moyenne des cycles differe dans ces trois configurations. Des statistiques suffisantes sont
nécessaires pour obtenir des conclusions claires, mais les calculs ab initio sont colteux
en temps de calcul, et il est difficile de simuler des grands ensemble d’atomes. L’aire de
la bande D2 dépend également du couplage lumieére-vibration. Umari et al. ont démon-
tré que ce coefficient dépend du cosinus de I’angle Si-O-Si pour les modes de bending.
Comme la bande D2 bouge peu lors des relaxations (de 616 cm™! a 606 cm™!), on peut
considérer ce coefficient constant, comme cela a été prouvé par Bernard Hehlen [187].
Donc on ne peut pas connaitre la proportion de cycles contenant trois tétraedres, mais
une évolution de la bande D2 refléte avec exactitude une évolution du nombre d’anneaux.
On observe dans la figure 5.6 que I’évolution de la bande D2 n’est pas monotone et passe
par un maximum pour tous les échantillons étudiés. Ce résultat démontre un comporte-
ment complexe de la population des petits cycles lors de la transformation. Il y a d’abord
une premiere phase ou la création de tels anneaux domine, suivi par une diminution
de leur proportion. Cet extremum dans la population des anneaux a trois tétraedres dé-
montre l'existence d’un état transitoire nécessaire pour initier la relaxation de densité,
accompagné d’une redistribution des liaisons non-triviale. De plus, 'universalité de ce
comportement pour tous les échantillons étudiés indique que cette étape définie par un
état transitoire est commune, sans dépendance aux parametres P,T de compression. Pour
caractériser plus précisément le role de la création des petits cycles dans le processus de
relaxation, on peut détailler la dépendance de cette création par rapport aux autres gran-
deurs. Dans la figure 5.13 on a représenté l'aire de la bande D2 avant relaxation, ainsi
que l’écart entre la valeur initiale et le maximum AD?2 (défini figure 5.6) pour tous les
échantillons. On les a représentés en fonction de I'inhomogénéité de relaxation (ou des
échantillons) (B). (B) correspond a la valeur moyenne de p pour tous les recuits sur un
échantillon. On veut tester s’il existe un lien entre 'inhomogénéité initiale due aux cycles
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FiGure 5.13 — Aire de la bande D2 normalisée avant la relaxation, et différence AD2 entre
la valeur initiale et la valeur maximale de I’aire de la bande D2 en fonction
de (B). (B) correspond a la valeur moyenne de B pour tous les recuits sur
un échantillon, et AD2 est défini figure 5.6.

a 3 tétraedres, I'inhomogénéité due aux cycles a 3 tétraedres lors de 1’état transitoire et
I'inhomogénéité associée aux distributions des temps de relaxation.

D’apreés la figure 5.13 l'aire initiale de la bande D2 suit I’évolution de () pour tous les
échantillons. En effet (f) va de 0,15 a 0,8, soit un passage des larges distributions de
temps de relaxation a des distributions plus fines, lorsque l'intensité initiale de la bande
D2 diminue. I'inhomogénéité reliée aux distributions de temps caractéristiques est donc
corrélée a I'importance de la proportion d’anneaux a 3 tétraedres dans le verre densifié.
En revanche, bien que les conditions de densification produisent des verres de silice qui
contiennent différentes proportions de petits cycles [123], AD2 est constant pour tous les
échantillons. Cela signifie que 'augmentation de la population des cycles a 3 tétraedres
AD2 n’est pas liée a la population initiale de ces cycles. Une augmentation du nombre de
ces petits cycles est donc toujours nécessaire pour initier le processus de relaxation, et les
populations initiale et nouvelle de petits cycles sont deux populations différentes.

Les anneaux contenant trois tétraédres représentent la structure la plus compacte que
l'on peut trouver dans le réseau de la silice vitreuse dans l'ordre intermédiaire. Une aug-
mentation de leur population serait donc plutot associée a de la densification, alors qu'on
observe une diminution monotone de la densité tout au long de la relaxation. Bien que
contre intuitive, la création de ces anneaux n’est pas une conséquence de la relaxation,
mais une étape nécessaire, un état transitoire. En d’autres mots, cela peut se comprendre
comme un volume d’activation. La création de ces petits cycles a pour effet d’augmenter
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les fluctuations de densité, et d’augmenter le contraste dans les vides interstitiels. Une
partie de ceux-ci deviennent suffisamment grands pour qu'une relaxation de densité via
une ouverture des angles Si-O-Si et une variation des angles dihédraux devienne pos-
sible.

Or c’est justement les fluctuations de densité que nous avons sondées par la diffu-
sion aux petits angles (SAXS) et la diffraction (WAXS) de rayons X. Le signal SAXS rend
compte des fluctuations de densité a des échelles plus larges, a quelques nanometres. Le
First Sharp Diffraction Peak témoigne de la taille moyenne des cycles, et surtout, via sa
largeur, de la cohérence de l'ordre intermédiaire moyen, c’est dire la longueur sur la-
quelle les cycles forment une structure relativement ordonnée. Une augmentation de la
largeur du FSDP indique une diminution de cette longueur de cohérence. Cette perte de
cohérence traduit un matériau plus inhomogene.

Les figures 5.8, 5.9 et 5.10 représentent justement 1’évolution de la position du maximum
du FSDP, de sa largeur, et de I'intensité de diffusion a q = 0 nm~!, pour les trois échan-
tillons Belt pour différents recuits. L'ensemble des mesures est disponible en annexe.
Pour chaque recuit, on observe que le FSDP se déplace vers les bas moments de trans-
ferts q. On sait que, pour la silice non-densifiée, le FSDP se trouve a 15,1 nm~! [102]. Le
déplacement vers les plus faibles q est donc logique, puisqu’on a vu par la spectroscopie
Raman que le cycle densification/relaxation est réversible, et que la structure finale est
identique a celle de la silice non densifiée. En revanche I’évolution est monotone. Cela si-
gnifie que la taille moyenne des cycles augmente constamment. Or la création d’anneaux
a 3 tétraedres que nous avons constatée en spectroscopie Raman tend plutot a faire dimi-
nuer la taille moyenne des cycles. Cela signifie que le nombre de petits cycles créés lors
de I’état transitoire est négligeable devant la population totale de I’ensemble des cycles.
Si I’évolution de la position du FSDP est similaire pour tous les échantillons, ce n’est
pas le cas pour sa largeur. Pour les échantillons Belt 16,5% et Belt 15,5%, on observe la
présence d’'un maximum dans I’évolution de la largeur du FSDP, en fonction de la tem-
pérature ou du temps. La présence de ce maximum mene a priori a la méme conclusion
que précédemment : on constate la présence d’un état transitoire, ou activé, qui se carac-
térise par une augmentation de I'inhomogénéité. On constate que le maximum est moins
prononcé dans le cas de I’échantillon Belt 15,5%. Pour 1’échantillon Belt 9,2%, on ne voit
plus de maximum, seulement une rupture de pente. Pour illustrer ce phénomene, nous
avons représenté I'amplitude du maximum ¥ (ALggpp) de la largeur du FSDP, définie fi-
gure 5.8, et la valeur initiale de cette largeur, avant recuit, figure 5.14. Pour ces recuits,
nous avons fait particulierement attention a obtenir le FSDP complet, notamment le mi-
nimum, pour extraire une largeur correcte. Pour les données des autres recuits (montrés
en annexe) nous n‘avions pas, a ce moment la, optimisé la configuration expérimentale,
et I’évolution de ALggpp doit étre considérée d’un point de vue qualitatif, la valeur abso-
lue n’étant pas forcément significative.

Si on s’intéresse a la valeur initiale de ALggpp, on peut voir que celle-ci diminue avec la
température de compression, pour une compression a pression constante égale a 5 GPa.
Ceci signifie que la cohérence de l'ordre intermédiaire moyen augmente avec la tempé-
rature de compression. On retrouve bien I'idée qu'un verre densifié a haute température
présente une structure plus homogene par rapport a une densification a froid. On re-
trouve ici le méme schéma que via l'aire de la bande D2 au début de la relaxation, pour

100



5.5 Discussion

0.8 -— 3.1
L O 4
o7+ O 430
06 429
‘T/E\ 05 o {28 g
E o4l .. =
— T 427 @®
% - =
@ 03 £
— | - 2.6 %
<] J %)
N %2 5 iy
: «<— O 1%° <
01} 1
L 424
00F O 1
L O s
_01 1 L 1 L 1 L 1 L 1 L 1 L 1

400 500 600 700 800 900 1000 1100
Température de compression (°C)

FIGURE 5.14 — Valeur initiale et amplitude du maximum ¥ (ALggpp) de la largeur du FSDP
lors de la relaxation, en fonction de la température de compression des
échantillons.

la méme signification. En revanche, contrairement a l’aire de la bande D2, I'amplitude
du maximum de la largeur du FSDP dépend de la température de compression. Celle-ci
diminue avec la température de compression, pour atteindre zéro pour 1’échantillon Belt
9,2%, densifié a 425°C. Ceci signifie que, a I’échelle de distance représentative du FSDP,
les inhnomogénéités déja présentes dans le matériau jouent un role dans la relaxation.
Pour une température de compression seuil, le matériau est, a cette échelle, assez inho-
mogene pour présenter un volume libre suffisamment important pour que l'ouverture
du réseau vitreux soit possible, et que la densité augmente. Dans la figure 5.14, on peut
voir que la somme X (ALggpp) + ALgspp est constante pour les trois taux de densification
initiaux. Cela signifie que le niveau d’inhomogénéité a atteindre pour que la relaxation
ait lieu est le méme pour tous les échantillons, méme si I’état initial compte.

A des échelles de distance plus grandes, I’homogénéité du verre se caractérise par des
fluctuations de densité, que nous avons sondées en SAXS. Pour les mémes échantillons et
pour les mémes recuits (dans les mémes figures 5.8, 5.9 et 5.10), nous avons représenté
I’évolution de I'intensité de diffusion des rayons X extrapolée a ¢ = 0 nm~'. Quel que soit
I’échantillon, on observe un maximum, signe que les fluctuations de densité augmentent
puis diminuent avec la température ou le temps. On retrouve donc la trace d’un état ac-
tivé a plus grande échelle, état activé défini par un accroissement de I'inhomogénéité. Les
figures 5.8, 5.9 et 5.10 permettent de comparer directement le comportement du FSDP
avec celui de I(q = 0). On observe que les deux maxima, dans la largeur du FSDP et dans
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I(q = 0) apparaissent simultanément. Pour le recuit de ’échantillon Belt 9,2%, on a vu
qu’il n’y avait plus de maximum dans 1’évolution de ALggpp, mais seulement une rup-
ture de pente. Cette rupture de pente se corréle moins bien au maximum de I(q = 0), mais
reste trés proche. A cause du développement dans la configuration expérimentale (chan-
gement de four, de capot et de fenétre), on ne peut pas comparer quantitativement les
évolutions de I(q = 0) entre les différents recuits, donc entre les différents échantillons.
Nous ne pouvons donc pas conclure sur la dépendance de ce maximum dans I(q = 0) avec
la structure initiale du verre.

En revanche on constate que les dynamiques des évolutions du FSDP et de I(q = 0) sont
identiques, du moins pour les maxima que 'on observe. On peut essayer de corréler la dy-
namique de l'aire de la bande D2 issue du spectre Raman avec celle du FSDP. Pour com-
parer ces données issues d’expériences différentes, avec des recuits a des températures
différentes, nous avons utilisé les résultats issus des isothermes suivies en spectroscopie
Raman. D’apres la loi d’Arrhénius (équation 5.8), on sait que le temps caractéristique des
relaxations dépend exponentiellement de la température. En déterminant cette relation
(1) ={(T), on peut exprimer (t) pour toute une gamme de températures. On peut alors
s’affranchir de la température de recuit en exprimant les différents parametres en fonc-
tion du temps réduit t/(t). Cela implique qu'on ne peut travailler que sur les données
acquises lors des isothermes, et pas sur celles acquises lors des montées en température.
Au vu de nos expériences, cela signifie que nous ne pourrons comparer les résultats des
différentes spectroscopies que pour I’échantillon Belt 16,5%. En effet, c’est le seul pour
lesquels les maxima observés par diffraction et diffusion de rayons X apparaissent lors
des paliers isothermes. C’est aussi un échantillon pour lequel p est grand, donc t/(T)
est bien déterminé. Nous avons donc représenté en fonction de t/(t) l'aire de la bande
D2, la position et la largeur du FSDP pour tous les recuits significatifs disponibles, pour
I’échantillon Belt 16,5%, figure 5.15. Dans ce cas, on constate que les données issues de
différents recuits a différentes températures forment une courbe maitresse unique. Pour
q(Imax) et ALgspp, nous avons légerement décalé verticalement les données pour le recuit
a 850°C, pour rendre la lecture plus claire. Ce regroupement des données et cette courbe
maitresse apparaissent a la fois pour l'aire de la bande D2, donc des données extraites
des spectres Raman, que pour les données qui proviennent de diffraction. Cela signifie
que les dynamiques des relaxations isothermes dont sont issues ces données ont la méme
dépendance vis a vis de la température et du temps. On s’assure donc qu'on étudie bien
les mémes phénomenes aux deux échelles de distances différentes. Enfin on observe que
les maxima de l'aire de la bande D2 et de ALggpp apparaissent en méme temps, lorsque
t/{(t) ~0,4.

Ainsi, pour les trois spectroscopies, Raman, SAXS et WAXS, on observe un unique état
activé, caractérisé par une augmentation de I'inhomogénéité a toutes les échelles de dis-
tance sondées. On observe donc une transition structurale qui se caractérise par un état
transitoire lié a une augmentation des inhomogénéités. On note une quasi invariance
d’échelle. En effet cet état transitoire se manifeste sur tout l'ordre intermédiaire, c’est a
dire de la liaison Si-O-Si aux fluctuations de densité, ou encore de 5—6A [16] & quelques
nanometres [30,31, 188, 189]. Cette invariance d’échelle est nuancée par la dépendance
de la transformation vis a vis de la structure initiale du verre a I’échelle de distance carac-
térisée par le Frist Sharp Diffraction Peak, puisqu’un verre déja suffisamment hétérogene
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FIGURE 5.15 — Evolution de l'aire de la bande D2 et de la position du maximum et de lar-
geur a mi-hauteur du FSDP pour un échantillon Belt 16,5% lors de diffé-
rents recuits. Les données sont exprimé en fonction du temps réduit, c’est
a dire t/(t), t/(t) correspond au temps de relaxation issu des mesures de
spectroscopie Raman. Les températures des recuits sont données dans la
légende. Pour rendre la lecture plus facile les données de q(I,ax) et ALgspp
ont été légerement décalé verticalement pour le recuit a 850°C.

ne présente pas d’augmentation supplémentaire d’inhomogénéité.

Les relaxations présentent les signes d’une transition lors de laquelle une barriére éner-
gétique, correspondant a I’état activé, est franchie. D’un point de vue du paysage éner-
gétique, on a une signature claire d’une transition entre méga-bassins, cohérente avec
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la prolongation du concept de polyamorphisme, éprouvé pour les liquides [5-7], jusque
dans ’état vitreux [8].

5.6 Conclusion

Les cycles densification/relaxation nous ont permis d’étudier les variations de la struc-

ture vitreuse selon le temps, la température et 1’histoire thermodynamique des échan-
tillons. Nous avons trouvé une corrélation entre la distribution des angles inter-tétraedres
Si-O-Si et la densité. Cette corrélation est intéressante pour estimer la densité d’échan-
tillons, notamment microscopiques, justement parce qu’elle ne dépend pas de I'histoire
thermodynamique des échantillons. Les différentes méthodes de densification nous ont
permis de différencier l’effet de la température et de la pression utilisées lors de la com-
pression. La différence principale réside dans le comportement de f, qui est relié a ’ho-
mogénéité du matériau. On peut donc confirmer que l'utilisation de haute température
lors de la compression tend a homogénéiser les échantillons produits. Or plus un verre
de silice densifié est homogene, plus la relaxation de ce verre vers la silice pristine a une
température donnée est lente.
Tous les parametres cinétiques de telles relaxations ont été déterminés de fagon satis-
faisante pour la premiere fois. Les différences dans ces parametres nous ont permis de
mettre en évidence l'existence d’une énergie stockée dans la silice densifiée sous forme
de contrainte interne. Ces contraintes internes, liées a ’homogénéité du matériau, dimi-
nuent avec l'application de hautes températures lors de la compression, et augmentent
avec la pression maximale atteinte. Enfin nous avons montré que la relaxation d’une
structure de silice densifiée vers une structure non densifiée passe par un état activé. Cet
état activé se caractérise par une augmentation des inhomogénéités que sont les fluctua-
tions de densité ainsi qu'une quasi invariance d’échelle. Cette observation est cohérente
avec le concept de polyamorphisme.
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Chapitre 6

Relaxation a hautes températures de
verres densifiés : impact de la
dépolymérisation

6.1 Préambule

Dans ce chapitre, nous allons présenter nos résultats in-situ sur les relaxations en tem-
pérature de verres binaires de silice et d’'oxydes d’alcalins préalablement densifiés suite
a un cycle (P,T). En faisant varier les proportions dans la composition chimique, on peut
faire varier le degré de polymérisation du verre, et ainsi discuter de son impact sur les
caractéristiques des relaxations que nous avons obtenues au chapitre précédent. Nous
compléterons ces résultats avec ceux obtenus sur l'albite, un verre alumino-sodo-silicaté
entierement polymérisé.

En particulier, on veut voir si I’état transitoire observé dans la silice pure est conservé,
s’il disparait, ou encore si d’autres changements structuraux apparaissent.

6.2 Densification des échantillons

Comme décrit dans le deuxieme chapitre, nous avons synthétisé puis densifié trois
verres de compositions différentes : 510 95¢,)NasO s0,), SiO2(999,)NaO (19, avec du so-
dium, et SiOj(950,)Li20(5¢,) avec du lithium, dénommés respectivement NS19, NS9 et
LS19. La composition réelle des verres a été vérifiée par spectrométrie de masse a plasma
induit (ICP-OES) et les compositions obtenues sont, dans la marge d’erreur de 1%, iden-
tiques aux compositions nominales. Nous pourrons discuter de I'impact du degré de po-
lymérisation sur les relaxations grace aux verres NS19 et NS9, et de I'impact de la taille
du cation alcalin grace aux verres NS19 et LS19. Comme on I’a vu au premier chapitre, il
nous est impossible de synthétiser un verre LS9 sur un volume suffisamment important,
ne permettant pas de découper un cylindre adapté pour la presse Belt. Ces trois échan-
tillons ont été densifiés en presse Belt, tous a 5 GPa et 300°C. La pression de compression
est donc identique a celle utilisée pour compresser les échantillons de silice du chapitre
précédent. En revanche la température est plus basse, afin d’éviter des phénomenes de
démixion dans ces verres [51,52]. De plus leur température de transition vitreuse est a
priori plus basse que celle de la silice, et on doit pouvoir obtenir une densification im-
portante lors de compressions a des températures plus faibles.

Apres compression, on obtient des taux de densification de 15,2% pour le verre NS19,
et 15.6% pour le verre NS9. A partir des coefficients de Poisson issus de [51,190] et la
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calibration entre ces coefficients et le taux de densification maximal établie par Rouxel
et al. [11], on peut estimer ce taux maximal a 16,7% et 14,5% pour les verres NS19 et
NS9. Ces valeurs sont similaires aux taux de densification obtenus sur nos échantillons
densifiés. Le couple pression température choisi permet donc d’obtenir une densification
maximale.

Lors de la décompresion, nous avons utilisé la rampe la plus douce possible pour pas-
ser de la pression de compression a la pression atmosphérique. Malgré cela, I’échantillon
présente des fractures, et on récupere des disques. La compression en presse Belt n’est
pas parfaitement hydrostatique. De fait, les échantillons peuvent présenter localement
des taux de densification et des structures légerement différents, notamment lorsque la
température de compression n'est pas tres élevée [48]. Pour évaluer cette homogénéité,
nous avons réalisé une série de spectres Raman sur un disque obtenu aprés compression
en presse Belt. En suivant le rayon du disque (d’environ 2 mm), nous avons enregistré des
spectres Raman par pas de 100 pm entre le bord et le centre du disque. Les spectres cor-
respondant sont visibles dans la figure 6.1(a) pour un échantillon de verre LS19 densifié.
Sur ces spectres, on retrouve les bandes caractéristiques de la silice : la bande princi-
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FIGURE 6.1 — Spectre Raman enregistré le long du rayon d’un disque issu de la compres-
sion en presse Belt sur un verre LS19 (a). Les lignes en pointillées illustrent
les lignes de bases considérées pour extraire les différents parametres que
sont les centres de masse de la bande principale ¢ (MB) et des bandes Qn ,
0 (MB) ainsi que l'aire de la bande D2. Et évolution de ces différents para-
metres en fonction de la distance au bord du disque (b).

pale centrée sur 480 cm~!, la bande D2 située vers 600 cm~! et la bande a 800 cm™!.
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Dans ce chapitre, j'utiliserai l’acronyme anglais MB, pour Main Band, pour parler de la
bande principale, BP étant en général réservé au pic boson (Boson Peak). Entre 900 cm™!
et 1300 cm™!, on retrouve les modes de vibrations dits "Qn". Il s’agit des modes d’étire-
ments au sein du tétraedre lorsque celui-ci contient n oxygenes non pontants. Entre tous
ces spectres, on observe une dispersion faible au niveau des hautes fréquences, notam-
ment sur l'intensité des spectres, visible sur les maxima et les minima de la bande D2
ou des bandes Qn. En revanche, a basse fréquence, avant la bande principale, on observe
une dispersion tres importante. Ce type variation est due a la surface de I’échantillon,
dont la rugosité peut faire varier 'intensité de la diffusion quasi-statique du laser, et on
obtient une raie Rayleigh qui "déborde sur le spectre”. On peut quantifier la dispersion
des spectres. Nous avons extrait des spectres les centres de masse de la bande princi-
pale 6 (MB) et des bandes Qn ¢ (Qn), ainsi que l'aire de la bande D2. Nous avons défini
0 (MB) de la méme maniere qu’au chapitre précédent, suivant [49]. Pour extraire l'aire de
la bande D2, nous avons d’abord isolé le minimum entre la bande principale et la bande
D2. A partir de ce point, nous avons balayé le spectre du coté des hautes fréquences.
A chaque point, on considére la droite entre le point d’origine et le point sondé. Nous
avons retenu comme ligne de base la droite la plus pentue, avec une pente négative, qui
ne passe pas au-dessus des points expérimentaux (au bruit pres). Cela donne la ligne
pointillée rouge sur la figure 6.1. Nous avons ensuite obtenu l'aire de I'ensemble bande
principale et bande D2 en procédant de la méme maniere a partir du minimum situé
a basse fréquence avant la bande principale, pour obtenir la ligne de base en pointillés
bleus. Les résultats que nous donnerons correspondent a l’aire comprise entre le spectre
et la ligne de base pour la bande D2, divisée par cette méme aire sous ’ensemble bande
principale et bande D2. Pour extraire ¢ (Qn), nous avons considéré le minimum a haute
fréquence, vers 1300 cm™!. En balayant le spectre dans le sens des basses fréquences, on
obtient selon la méme méthode la ligne de base illustrée en pointillés verts. Sur cette aire,
0 (Qn) correspond a la position en fréquence ou l’aire totale est divisée par deux.

Avec ces différents parameétres, on peut regarder en détail la dispersion de la structure vi-
treuse dans I’échantillon. On n'observe pas de tendance sur I’évolution sur tout le rayon
de I’échantillon de ¢(Qn) et l'aire de la bande D2. Sur ¢ (MB), on constate une légere
augmentation au fur et a mesure qu’on s’approche du centre de I’échantillon. Il est donc
possible que les résultats extraits lors des relaxations présentent une dispersion, et il
faudra s’assurer que I'amplitude de la variation des différents parametres soit significati-
vement supérieure a cette variation.

6.3 Résultats

Pour I’étude des relaxations en température, nous avons pu enregistrer les spectres Ra-
man et Brillouin de maniére simultanée, grace au montage expérimental décrit au cha-
pitre 2, afin de comparer directement les résultats issus des deux spectroscopies. Comme

a spectroscopie Brillouin sonde le verre en tant que milieu continu, I’'information qui en

1 t Brill del tant 1 t I'inf t

découle provient de toutes les modifications de la structure vitreuse. Nous avons donc
abord étudié la relaxation en température de nos verres pré-densifiés par spectrosco-

d’abord étudié la relaxat t ture d densifi t

pie Brillouin, pour caractériser les relaxations de maniére globale, avant d’utiliser les
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résultats issus de la spectroscopie Raman pour expliciter de maniere plus sélective les
changements structuraux. Nous avons présenté les résultats selon cette démarche, afin
qu’ils refletent au mieux l'interprétation que nous avons pu en faire. Enfin nous nous
sommes aussi attachés a suivre de maniere in-situ 1’évolution du First Sharp Diffraction
Peak (FSDP) et de l'intensité de diffusion a q=0, en SAXS, lors des relaxations en tempé-
rature.

6.3.1 Suivi des relaxations par spectroscopie vibrationnelle, températures
de recuits et protocole expérimental

Nous avons effectué différents recuits suivis par spectroscopies Raman et/ou Brillouin,
résumés dans le tableau 6.1. Dans le tableau 6.1, les températures mentionnées en degrés

. Températures Rampe de temps . .
Echantillon deprecuits chauffe (I?’C/ min) isothelr)me Brillouin  Raman
150°C 4 9h27 oui oui
250°C 5 7h55 oui oui
300°C 4 3h18 oui oui
NS19 300°C 50 5h02 oui oui
400°C 5 1h53 oui oui
750°C 2 1h oui oui
150°C 4 9h54 oui oui
250°C 5 9h48 oui oui
NS9 300°C 4 5h58 oui oui
400°C 5 2h56 oui oui
750°C 2 1h oui oui
150°C 4 9h54 non oui
250°C 20 9h54 oui oui
300°C 10 18h47 oui oui
LS19 400°C 4 3h57 oui oui
550°C 20 5h58 oui oui
750°C 2 1h oui oui

TaBLE 6.1 — Parametres de densification des échantillons binaires, densité initiale, tem-
pérature de recuit et suivi Raman et Brillouin. Dynamique correspond a une
rampe de chauffe de la température ambiante a 750°C, sans isotherme.

correspondent a des expériences similaires a celles réalisées sur la silice. A partir de la
température ambiante nous avons augmenté la température au niveau de ’échantillon
jusqu’a un point de commande, celui mentionné dans le tableau, puis nous avons suivi le
recuit isotherme par les deux spectroscopies. La durée du palier en température dépend
de 'expérience, mais décroit pour des températures de recuits de plus en plus hautes de
maniere générale. Les températures de recuits ont été choisies de fagon a éviter tout pro-
bleme de démixion dans ces verres. En effet, la silice et les oxydes d’alcalins ne sont pas
miscibles dans la phase liquide dans les proportions étudiées [50,191], et il a été montré

108



6.3 Résultats

que ces verres démixent pour former deux espéces vitreuses, de compositions chimiques
différentes a haute température [51,52]. A 400°C, nous devrions éviter ces problemes. En
effet, il a été montré que les températures de démixion sont de 464 +5 °C et 485+ 2 °C
pour les verres au lithium et au sodium [53, 54].

En parallele, nous avons étudié la dépendance en température des informations que nous
pourrions extraire de ces spectroscopies. Pour cela, nous avons également acquis des
spectres Raman et Brillouin lors de la montée en température. Enfin pour caractériser
la relaxation sur toute la gamme de température, nous avons effectué des recuits d’une
heure pour chaque échantillon a 750°C, en suivant a nouveau la montée en température.
Ceci permet notamment d’étudier le début de la cristallisation.

Le montage expérimental qui nous permet d’utiliser simultanément les spectroscopies
Raman et Brillouin est équipé d’un laser bleu, qui émet a une longueur d’onde de 488
nm.

6.3.2 Suivi des relaxations par spectroscopie Brillouin

Nous avons représenté dans la figure 6.2 1’évolution de la position en fréquence du pic
Brillouin en fonction du temps pour différentes températures de recuits pour un échan-
tillon, I’échantillon NS9. Dans la partie (a), nous avons représenté en fonction du temps
la totalité de I'expérience, c’est a dire la rampe de chauffe ainsi que le recuit isotherme a
la température de consigne. Pour démarquer les deux régimes nous avons, pour chaque
isotherme, indiqué par une fleche le point qui correspond au premier spectre Brillouin
acquis lorsque le palier de consigne en température est atteint (t=0). Dans la partie (b) de
cette méme figure, nous avons représenté I’évolution de la position du pic Brillouin lors
des recuits isothermes, en fonction du temps. Dans la partie (a), on constate d’abord que
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FIGURE 6.2 — Evolution du déplacement Brillouin en fonction du temps pour un verre
NS9 densifié a 5GPa et 300°C et recuit aux températures indiquées dans la
légende, avec la rampe de chauffe (a) ou lors du recuit isotherme (b). Dans
(a), les fleches indiquent le début de I'isotherme. Dans (b), on prend t = 0 au
premier spectre acquis lors du palier isotherme.

109

éplacement Brillouin (GHz)

D



Chapitre 6 Relaxation a hautes températures de verres densifiés : impact de la dépolym...

les points de départs de toutes les expériences ne sont pas confondus. En effet ils sont
plutot distribués entre 40 et 41 GHz. Ceci illustre le fait que les échantillons issus de
compression en presse Belt ne présentent pas une densification parfaitement homogene.
On observe aussi que la fréquence du pic Brillouin entre I’échantillon densifié et apres
un recuit a 400°C évolue de facon significative, de plus de 5 GHz. Il s’agit de I’écart le
plus important au niveau du décalage Brillouin des trois verres densifiés. En effet, lors
des relaxations, 1’évolution constatée sur les verres NS19 et LS19 est respectivement de
4,5 GHz et 2 GHz entre la température ambiante et la fin des recuits a 400°C. Ensuite on
constate que le décalage Brillouin évolue beaucoup avec la température lors de la chauffe,
et de facon nettement moins marquée lors des paliers isothermes. C’est particulierement
vrai a haute température. En effet, dans la partie (b) de la figure 6.2, on voit que le pic
Brillouin n’évolue presque pas lors du recuit isotherme a 400°C.

De la méme maniere que pour la silice, nous avons défini un taux de transformation,
mais cette fois-ci nous nous sommes basés sur le décalage Brillouin. Comme la spectro-
scopie Brillouin sonde le matériau sur des trés grandes échelles de distance, avec une
approche de type milieu continu, on peut considérer, en premiére approximation, que
la structure qu’elle sonde est I'lagrégation complexe de toutes les échelles de structures
microscopiques. Dans ce cas, une modification de structure, quelle qu’elle soit, va proba-
blement se répercuter sur le pic Brillouin. Nous avons donc voulu utiliser un marqueur
qui contienne le plus d’informations possibles en espérant que les différents régimes
temporels ressortiraient. Si on note v le décalage Brillouin, nous avons défini le taux de
transformation y comme :

v(298 K,t =0)—v(T,¢)

= 6.1
y v(298 K,t = 0)—v(T,pristine) (6.1)

v(298K,t = 0) correspond au décalage Brillouin de I’échantillon densifié, avant recuit et a
température ambiante, que nous considérons comme 1’état initial. Nous avons donc fait
I'approximation v (298K,t = 0) = v(T,t = 0), et nous la justifierons.

v(T,pristine) représente le décalage Brillouin de I’échantillon non-densifié a la tempé-
rature T. Pour les verres binaires, on observe une démixion lorsque la température aug-
mente trop. Par analogie avec la silice, nous considérons que l'on retrouve le verre pris-
tine a la fin de la relaxation, apres un temps infini. Bien str, on ne peut pas obtenir cet état
final pour des temps d’expériences raisonnables, donc nous considérons le verre pristine
comme la structure totalement relaxée. Nous avons mesuré la fréquence Brillouin de ce
dernier pour les trois compositions jusqu’a 400°C. Dans le verre pristine, on observe que
le pic Brillouin se décale vers les hautes fréquences lorsque la température augmente, a
I'inverse de ce que l'on observe lors des relaxations. Les variations sont significatives :
1,3;0,7 et 0,8 GHz a 488 nm pour les verres LS19, NS19 et NS9. Il est donc nécessaire de
considérer I’état final a la température ou les données ont été acquises.

v(T,t) correspond au décalage Brillouin mesuré lors de ’expérience. On peut alors tracer
I’évolution du taux de transformation pour toutes les expériences, notamment lors des
isothermes. La figure 6.3 montre justement cette évolution pour les verres NS9 et NS19
densifiés.

Pour les deux échantillons, on observe un comportement similaire lors des relaxations
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FiGure 6.3 — Evolution du taux de transformation y en fonction du temps lors des paliers
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zoom sur les recuits a 400°C : (c) et (d). Les températures de recuit sont indi-
quées dans la légende. Les lignes en pointillées ((a) et (b)) ou continues ((c)
et (d)) correspondent aux ajustements des données par des exponentielles
étirées.

isothermes. Le taux de transformation augmente de fagon monotone, d’abord rapide-
ment puis plus lentement. Au-dela de cette tendance générale, il existe des différences
intéressantes entre les deux échantillons. Pour I’échantillon NS9, on observe que le taux
de transformation évolue de facon significative a basse température, le recuit a 150°C
montrant I’évolution la plus importante. A haute température, on a déja vu que la fré-
quence du pic Brillouin évolue peu, ce qui se répercute ici sur le taux de transforma-
tion. Pour ’échantillon NS19, le schéma est différent. A 150°C, I’évolution du taux de
transformation est notable, mais est moins importante que lors des recuits a plus hautes
températures. Quantitativement, I’évolution de y lors des recuit a 400°C semble limitée.
Dans les parties (c) et (d) de la figure 6.3, nous avons justement représenté I’évolution
de y lors des recuits a 400°C. On observe que ’évolution de y, qui paraissait tres faible
lorsque 'on visualise tous les recuits, est néanmoins significative. Dans les fenétres (a) et
(b), on constate que I’évolution du taux de transformation en fonction de la température
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est plus rapide pour le verre NS9 comparé au verre NS19. En effet des températures de
recuits quasi identiques permettent de balayer I'intégralité de la transformation pour le
verre NS9, tandis qu’on atteint seulement 60% sur les échantillons NS19. En revanche
lors des paliers isothermes, la variation entre y a un temps t et y a t=0 est similaire pour
les deux échantillons.

Etant donné ’évolution trés importante de la fréquence du pic Brillouin avec la tem-
pérature, nous avons testé I'influence de la vitesse de chauffe sur les résultats. Pour cela
nous avons réalisé deux recuits a la méme température avec deux vitesses de chauffe
différentes, sur deux échantillons NS19 (figure 6.4). Par rapport a toutes les expériences
réalisées lors de cette these, les deux vitesses de chauffe utilisées, 4°C/min et 50°C/min,
correspondent a deux extrémes. Une vitesse de 50°C/min peut étre considérée comme ra-
pide, tandis qu’une vitesse de 4°C/min peut étre considérée comme lente. On définit la
rapidité d’'une rampe de chauffe par rapport a la durée d’un spectre. Comme nous avons
enregistré des spectres avec des temps d’acquisition de deux a cinq minutes, il peut y
avoir une variation de y significative pendant la durée d’acquisition, notamment lors du
début de la montée en température et lors du début de I'isotherme sur la partie (a) de
la figure 6.4. On observe bien que 1’évolution de y en fonction du temps lors du chauf-
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FIGURE 6.4 — Evolution du déplacement Brillouin en fonction du temps pour un verre
NS19 densifié a 5GPa et 300°C et recuit a 300°C avec des vitesses de chauffe
de 50°C/min et 4°C/min avec la rampe de chauffe (a) ou lors du recuit iso-
therme (b). Dans (b), on prend ¢ = 0 au premier spectre acquis lors du palier
isotherme.

fage dépend de la vitesse de chauffe. En revanche, lorsque 'on considere uniquement la
partie isotherme du recuit, sur la partie (b) de la figure 6.4, I’évolution de la position du
pic Brillouin est identique pour les recuits avec les deux vitesses de chauffe. On s’apercoit
donc que I’évolution du temps de transformation lors des isothermes est réellement indé-
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pendante de la vitesse de chauffe. Pour les données qui sont présentées dans ce chapitre,
nous avons utilisé des vitesses de chauffe allant de 2°C a 20°C par minute.

6.3.3 Suivi des relaxations par spectroscopie Raman

Nous allons maintenant présenter les résultats issus de la spectroscopie Raman. Contrai-
rement au chapitre précédent, nous avons acquis des données a la fois lors des montées
en température et lors des recuits a température constante. Or on a vu que le spectre Ra-
man est sensible a la température via le peuplement des niveaux d’énergie des phonons.
Pour obtenir des spectres Raman qui refletent réellement la structure, il est nécessaire de
les normaliser [192]:

Icorr(w) = (Iobs(w)_yO)ﬁ(l —e_kl%) (6'2)

Ico,r et Ips correspondent aux intensités corrigée et observée. w, et w représentent la fré-
quence du laser et le décalage Raman du mode considéré, tous deux exprimés en cm™.
Et h, ¢, kj et T correspondent respectivement a la constante de Planck, a la célérité de la
lumiére dans le vide, a la constante de Boltzmann et a la température. De cette manieére,
on s’affranchit de l'effet de la température, mais aussi de la dépendance de la diffusion
Raman a la longueur d’onde incidente. y, est une constante qui apparait avec la multi-
plication par le facteur w. Cette multiplication tend a corriger toute intensité non nulle.
En particulier, si le minimum du spectre n’est pas a 0 mais présente un offset, cet offset
sera inclus dans la normalisation. La normalisation va alors donner un résultat erroné,
c’est a dire un spectre Raman qui ne refléete pas réellement les modes de vibration de la
structure vitreuse. y, est fixé de maniere itérative lors de la normalisation, pour que les
minima a 900 cm~! et 1250 cm™! correspondent a une intensité nulle. Dans la partie (a)
de la figure 6.5, nous montrons deux spectres issus de la relaxation a 400°C d’un verre
NS19 densifié. Ces deux spectres correspondent au dernier spectre obtenu lors du recuit
isotherme. L'un est le spectre brut, I’autre le spectre normalisé. On constate que la nor-
malisation fait disparaitre la signature a basse fréquence : le pic boson. Pour le retrouver
dans les spectres, il faut prendre en compte le fait que le facteur de couplage est différent
pour les vibrations qui le composent que pour le reste du spectre. Comme nous ne nous
sommes pas intéressés au pic boson lors de cette these, nous n‘appliquerons pas de trai-
tement supplémentaire aux spectres pour observer ce pic boson. La bande principale est
également modifiée, mais reste qualitativement similaire avant et aprés normalisation.
Enfin le signal et le bruit augmentent dans le spectre normalisé par rapport au spectre
brut quand le nombre d’onde augmente. Dans le reste de cette étude, toutes les données
issues des spectres Raman proviennent de spectres normalisés.

Nous allons maintenant discuter de l’allure générale des spectres lors de la relaxation.
Pour cela, on a représenté dans la figure 6.5(b) les spectres Raman normalisés obtenus
au début et a la fin des isothermes pour un verre NS19, ainsi le spectre du verre densifié,
enregistré a température ambiante. On constate plusieurs choses. D’abord une contribu-
tion a hautes fréquences, au-dela de 1200 cm™~!. Cette contribution n’apparait pas dans
I’échantillon NS19 densifié initial, ni dans le spectre final. L’étude de ’ensemble des re-
laxations montre que cette contribution apparait dans tous les recuits, sur tous les échan-
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Intensité Raman (u.a.)
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FIGURE 6.5 — (a) - Spectre Raman brut et normalisé obtenu a la fin d’un recuit isotherme
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a 400°C d’un échantillon de verre NS19 densifié. (b) - Spectres Raman nor-
malisés en début et en fin de recuits isothermes pour des échantillons NS19.
La température du recuit est indiquée a droite, initial signifie qu’il s’agit
du premier spectre acquis lors de I'isotherme, et final signifie qu’il s’agit du
dernier. Le spectre du verre NS19 densifié a été ajouté. L’aire hachurée sous
le spectre 250°C final correspond a l’air pris en compte pour calculer le pa-
rametre ¢(Qn) (c) - Spectre Raman brut et normalisé obtenu a la fin d'un
recuit isotherme a 150°C d’un échantillon de verre NS19 densifié.
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tillons, entre de 150°C et 250°C, avant de diminuer nettement avec la température.

Pour tous ces spectres, nous avons utilisé une longueur d’onde excitatrice de 488 nm.
Pour identifier le type de pollution que nous observons, nous avons d’abord réalisé deux
recuits du méme type avec deux longueurs d’onde excitatrices différentes : dans le vert
a 532 nm, et dans le bleu a 473 nm. La comparaison des spectres issus des expériences
avec les deux longueurs d’onde proches montre que le signal dii a la pollution observée
se décale, et que cela correspond a un signal de luminescence, mais d’origine inconnue.
Nous n’avons pas pu faire disparaitre cette contribution, méme en nettoyant les creu-
sets et les échantillons a I’lacétone dans une cuve a ultrasons. La contribution au spectre
Raman de cette pollution s’avere contraignante pour extraire des données structurales
précises. Dans la figure 6.5(b), nous avons volontairement omis le spectre obtenu a la fin
du recuit a 150°C. Sur le spectre brut, visible figure 6.5(c) cette pollution représente la
partie la plus intense du spectre. Ceci pose un probléeme au niveau de la ligne de base
a considérer lors de la normalisation, surtout quand on veut la définir de maniere sys-
tématique. Sur la méme figure, nous avons représenté le spectre normalisé. On voit que
’effet est encore amplifié. Pour caractériser proprement les relaxations, nous n’avons pas
utilisé les spectres Raman qui présentent une pollution trop importante. C’est pourquoi,
dans les figures qui vont suivre, il peut y avoir des discontinuités dans les données issues
d’un méme recuit.

Au-dela de cette pollution, au niveau du signal Raman qui correspond bien a la struc-

ture vitreuse, on observe une variation importante au niveau des vibrations associées
aux espéces dépolymérisées Qn, situées entre 900 cm~! et 1300 cm™. En effet I’ensemble
formé par ces bandes convoluées s’affine lorsque la température augmente. Ceci peut étre
un signe d’une distribution des espéeces Qn qui s’affine [90].
Au niveau de la bande principale, on observe de maniere générale un décalage vers les
basses fréquences avec la température, et lors des recuits. Cependant, entre le spectre
obtenu a température ambiante et celui obtenu a 150°C, on constate que la bande prin-
cipale se décale vers les hautes fréquences.

Dans la figure 6.5, on constate qu’il y a peu de changements entre les spectres pris au
début et a la fin des recuits isothermes au niveau des modes associés aux unités Qn, de la
bande D2 ou de la bande a 800 cm™!. Ces observations se confirment quand on essaye de
suivre quantitativement 1’évolution des centres de masse de la bande principale (o (MB)),
des bandes Qn (0 (Qn)), et de l'aire de la bande D2, représentés dans la figure 6.6 pour
un échantillon NS19 recuit a 250°C. On observe toujours une évolution de la bande prin-
cipale lors des isothermes, mais les évolutions au niveau des bandes Qn et de la bande
D2 sont nulles, ou du moins n’émergent pas du bruit de mesure.

On ne retrouve donc qu’en partie ce que nous avons observé en spectroscopie Brillouin,
ou le taux de transformation évolue plus nettement avec la température, mais ou des
variations significatives subsistent lors des isothermes. Dans ce cas, soit les deux spec-
troscopies montrent des dynamiques différentes, soit il s’agit d’un artefact de mesure.
Pour faire un lien plus direct et quantitatif entre les deux spectroscopies, nous avons
voulu vérifier la pertinence du taux de transformation, basé sur des mesures Brillouin,
sur les spectres Raman. Pour deux taux de transformation similaires, issus de la montée
en température et d’une isotherme, on peut comparer les spectres Raman, figure 6.6(a).
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FIGURE 6.6 — Spectres Raman de différents recuits correspondants a des taux de trans-
formation similaires. La température du recuit et le taux de transformation
sont indiqués dans la légende, dynamique signifie que le spectres est issu
de la montée en température jusqu’a 750°C. Les spectres ont été normalisé
pour supprimer l’effet de la température.

résultat : des taux de transformation identiques correspondent a des spectres Raman
similaires. Le taux de transformation tel qu’on I’a défini permet donc de caractériser pro-
prement la relaxation. L'absence apparente d’évolution de certaines signatures Raman
provient vraisemblablement de la difficulté d’extraire le signal. En comparaison, le si-
gnal Brillouin, qui ne présente qu'un pic fin, est bien plus facile a traiter.

Nous avons donc décidé d’étudier les changements structuraux non plus en fonction du
temps lors de paliers isothermes, mais en fonction de la température. Pour les centres de
masse, nous avons procédé comme dans le chapitre sur la silice. Le parametre sigma est
défini pour la bande principale, mais aussi au niveau des Qn. Dans ce cas, on considere
une ligne de base entre les deux minima a 900 cm™! et 1250 cm~! avant d’intégrer. L'aire
délimitée par le spectre et la ligne de base est indiquée dans la figure 6.5. On détermine
l'aire de la bande D2 de la méme maniere qu’au chapitre précédent.

A partir des spectres Raman valides, nous avons extrait les parametres structuraux que
sont les centres de masse de la bande principale et des modes de vibrations des especes
Qn, et l'aire de la bande D2. Nous les avons représentés en fonction de la température
dans les figures 6.7, 6.8 et 6.9. La figure 6.7contient I’évolution du centre de masse de la
bande principale ¢ (MB) pour tous les recuits exploitables, pour les trois verres de départ.
Pour les verres NS9 et NS19, on observe la présence d’un pic vers 150°C. Il ne s’agit pas
d’un artefact dii a cette pollution qu’on observe. En revanche, nous ne sommes pas encore
en mesure d’expliquer son origine. Il est possible qu’une ligne de base non-constante soit
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FIGURE 6.7 — Centre de masse 6 (MB) de de la bande principale en fonction de la tempé-
rature pour les verres LS19, NS19 et NS9 densifiés a 5 GPa et 300°C. Les
inserts représentent les spectres Raman bruts correspondant aux points in-
diqués par les fleches. Les données sont issues des rampes de chauffe lors
des recuits aux températures indiquées dans la légende.

a considérer pour améliorer légerement la normalisation des spectres. En-dehors de ¢a,
pour les deux échantillons, 6 (MB) diminue de fagon linéaire avec la température jusqu’a
500°C-550°C. Ce comportement linéaire se poursuit sur I’échantillon NS9 jusqu’a 750°C
tandis qu’on observe un plateau a haute température pour 1’échantillon NS19. Bien que
cela suggére une évolution constante au niveau des angles Si-O-Si sur une large gamme
de températures, 'observation des spectres Raman montre que la structure vitreuse subit
des changements tres importants. Pour 1’échantillon NS9, nous avons également repré-
senté sur la figure 6.7 deux spectres Raman, un enregistré a 400°C, 'autre a 550°C. La
comparaison de ces deux spectres montre une bande principale qui s’effondre, et I'appa-
rition d’un pic entre 200 cm™! et 300 cm~! est observée. La bande principale continue
de diminuer en intensité pour des températures encore plus hautes, et le pic autour de
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250 cm~! est de plus en plus visible. Les spectres obtenus aprés que 1’échantillon ait été
chauffé a 750°C montrent qu’il s’agit du pic principal du spectre Raman de la cristobalite,
une forme cristalline de silice (les échantillons NS19 et LS19 cristallisent respectivement
en cristobalite et en quartz). En revanche I’étude des spectres Raman du verre NS19 (vi-
sible figure 6.8) lors de la relaxation ne montre pas de signe de cristallisation. Néanmoins
il est possible qu’il y ait de la démixion au sein du verre, avant la cristallisation, et c’est
un type de changement structural qui n’est pas évident a identifier en spectroscopie Ra-
man.

L’échantillon LS19 présente un comportement différent. D’abord o (MB) est insensible
aux changements de température, jusqu’a environ 300°C. Apreés quoi o (MB) diminue
avec la température, de plus en plus rapidement lorsque la température augmente. On
atteint enfin un plateau similaire a I’échantillon NS19 aux plus hautes températures,
c’est a dire au-dela de 700°C. Pour I’échantillon LS19, nous avons également ajouté les
spectres Raman bruts obtenus a 250°C, 400°C, 550°C et 750°C. On peut voir sur ces
spectres que la bande principale a tendance a s’élargir du coté des basses fréquences avec
la température, ce qui est cohérent avec la diminution de o (MB). Sur trois spectres sur
quatre, on n‘observe pas de modification importante ou soudaine. Sur le spectre obtenu a
750°C en revanche, on observe des modifications drastiques, en particulier au niveau de
la bande principale. Celle-ci est considérablement plus fine, cohérente avec la structure
du quartz.

En résumé, on observe une diminution de ¢ (MB) qui correspond a l'ouverture et au dé-
placement de la bande principale au niveau des basses fréquences, ouverture visible sur
les spectres Raman. Le comportement de ¢ (MB) est similaire pour les échantillons NS9
et NS19, tandis que la diminution de o (MB) apparait seulement au-dela de 300°C pour
le verre LS19.

De la méme maniere que pour la figure 6.7, la figure 6.8 représente I’évolution du centre
de masse des modes de vibrations correspondant aux espéeces Qn ¢ (Qn). Nous avons re-
présenté ces évolutions en fonction de la température, pour tous les recuits exploitables
pour les différents échantillons. La dispersion des données est importante, et nous ne
pouvons pas déterminer précisément I’évolution de ¢(Qn), en fonction de la tempéra-
ture. Néanmoins, qualitativement on remarque différentes étapes lors des relaxations,
que nous avons soulignées par des lignes brisées dans la figure 6.8.

Pour I’échantillon NS9, on peut voir que ¢(Qn) est stable vis a vis de la température
jusqu’a environ 150°C. En effet on ne constate aucune évolution lorsque la température
augmente, eton a 6(Qn) = 1093cm™!. Au-dela de 150°C, ¢ (Qn) augmente avec la tempé-
rature, de fagon linéaire jusqu’a 250°C-300°C, ot 6 (Qn) ~ 1101cm ™. 6 (Qn) reste ensuite
constant jusqu’a environ 400°C, a la dispersion des mesures pres. Enfin, pour des tempé-
ratures encore supérieures, 6 (Qn) diminue de fagon linéaire avec la température. L'ob-
servation des spectres Raman montre que cette derniére diminution apparait en méme
temps que la cristallisation au sein de I’échantillon. En effet le spectre obtenu a 400°C
témoigne bien d’une structure vitreuse, et on reconnait tous les éléments du spectre Ra-
man du verre NS9. Les spectres obtenus a 550°C et 750°C montrent ’apparition d’un pic
vers 300 cm ™!, signe d’une cristallisation en cours vers une structure de type cristobalite.
L’évolution de 6 (Qn) pour les verres NS19 et LS19 est similaire, et différe de ce que nous
avons observé pour le verre NS9. Pour ces verres, on observe que ¢(Qn) augmente de
maniere linéaire avec la température, jusqu’a une température comprise entre 250°C et
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FIGURE 6.8 — Centre de masse ¢(Qn) de I'ensemble des vibrations associées aux especes
Qn en fonction de la température pour les verres LS19, NS19 et NS9 densi-
fiés a 5 GPa et 300°C. Les inserts représentent les spectres Raman bruts cor-
respondant aux points indiqués par les fleches. Les lignes pointillées sont
des guides pour les yeux. Les données sont issues des rampes de chauffe lors
des recuits aux températures indiquées dans la légende.

300°C. Cette température est identique a celle pour laquelle 6(Qn) atteint un plateau
dans les relaxations réalisées sur 1’échantillon NS9. Au-dela de ce seuil, 6 (Qn) diminue
lentement et linéairement avec la température pour 1’échantillon NS19. Contrairement
au verre NS9, les spectres Raman obtenus a 260°C et 700 °C montrent que cette diminu-
tion ne s’accompagne pas de cristallisation. Pour le verre LS19, la dispersion des données
empéche de caractériser proprement le comportement de o(Qn) avec la température,
mais on constate un palier, autour d’une valeur stable ¢ (Qn) ~ 1078cm™!. La dispersion
des points plus importante provient du fait que les vibrations "Qn" sont moins impor-
tantes pour un verre LS que pour un verre NS. Une cause probable vient des tailles des
ions différentes, donc des longueurs de liaisons différentes, qui influent sur les fluctua-
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tions de polarisabilité. Logiquement, travailler sur une bande moins intense amene des
erreurs plus importantes.

L’écart entre les valeurs minimale et maximale, qui correspondent aux valeurs de ¢ (Qn)
au début de la relaxation et au palier & plus haute température, est de 8+2 cm™!, de
15+2cm™! et de 7+2 cm™! pour les échantillons NS9, NS19 et LS19 respectivement.
Enfin nous avons extrait ’aire de la bande D2 normalisée par l'aire de la bande principale
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FiGURE 6.9 — Aire de la bande D2 normalisée en fonction de la température pour les
verres LS19, NS19 et NS9 densifiés a 5 GPa et 300°C. Les fleches indiquent
la valeur moyenne de AD2 pour la silice. Les données sont issues des rampes
de chauffe lors des recuits aux températures indiquées dans la légende.

pour tous les spectres significatifs, figure 6.9. On observe de nouveau un comportement
différent selon 1’échantillon considéré. Pour les échantillons NS9 et NS19, on observe en
début de relaxation une baisse de l’aire de la bande D2, avant un maximum centré sur
250°C. On observe ensuite une diminution monotone de l'aire de la bande D2. La diffé-
rence entre les deux échantillons réside dans I'importance de ce maximum AD2, qui est
plus prononcé dans le cas du verre NS9.

120



6.3 Résultats

Pour le verre LS19, on observe une augmentation lente et continue de l’aire de la bande
D2, jusqu’a un maximum obtenu a une température de 450°C. Apres ce maximum, on
observe une diminution rapide de l'aire de la bande D2 avec la température. L'intensité
du maximum de AD2 est similaire pour les échantillons LS19 et NS19.

6.3.4 Suivi des relaxations par diffraction de rayons X

Nous allons maintenant présenter les résultats issus des expériences de diffusion et
de diffraction de rayons X. Pour visualiser la relaxation, on peut observer 1’évolution du
First Sharp Diffraction Peak (FSDP) d’un des échantillons lors d’un recuit. Dans la figure
6.10, nous avons justement représenté le FSDP d’un échantillon de verre NS9 densifié
lors d’un recuit, lorsque la température augmente de la température ambiante a 785°C.
Lorsque la température s’éleve, on observe que le FSDP se décale vers les moments de
transferts plus faibles, signe que 1’échelle de distance associée augmente. Dans le méme
temps, on constate un rétrécissement du pic. Comme on 1’a vu au chapitre 2, ceci est
associé a une augmentation de la cohérence de I'ordre structural associé au FSDP, c’est
a dire I'ordre marqué par la succession des différents cycles. On constate également une
augmentation de l'intensité assez marqueée.

De la méme maniére que pour la silice, nous avons extrait I’intensité extrapolée a mo-

Intensité (u.a.)

10 12 14 16 18 20 22 24 26 28
Moment de transfert g (nm™)

FiGurEe 6.10 — Evolution du FSDP pour un échantillon Belt 16,5% recuit a 850°C. Les sept
premiers spectres correspondent a la montée en température, les autres ont
été acquis lors de l'isotherme.

ment de transfert nul I(q = 0), la largeur a mi-hauteur ALggpp et la position du maximum
q(I;max) du First Sharp Diffraction Peak (FSDP). Nous avons défini ALggpp de la méme
maniere que pour la silice. Encore une fois, comme nous ne disposons pas du facteur de
structure sur toute la gamme de q, ALggpp sera considéré de fagon qualitative, mais son
évolution est intéressante. On a vu dans le deuxieme chapitre que le FSDP des verres
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binaires est issu de deux composantes. Une provient du réseau formé par les cycles dans
la matrice de silice, et l'autre est associée a la premiere sphere de coordination des ca-
tions alcalins. Nous avons vu que la composante liée a la matrice de silice est située a des
moments de transfert q plus faibles. En définissant ALggpp comme la largeur du coté des
faibles q, on caractérise uniquement le FSDP lié a la silice. Pour caractériser I’évolution
du FSDP associé aux cations nous avons essayé de déconvoluer le FSDP, mais cette pro-
cédure ne donne pas de résultat stable sur toute la relaxation.
Pour chaque échantillon, nous avons fait une expérience de controle, en mesurant I(q = 0)
et q(Ihay) en fonction de la température pour les verres pristine, c’est a dire non-densifiés.
Notons que le First Sharp Diffraction Peak, donc q(I,,x) et ALgspp, ne varie quasiment
pas avec la température pour le verre pristine, quelque soit le verre considéré.

Nous avons donc représenté q(Iax), ALpspp, 1(q = 0) et Iyistine(q = 0) pour les verres
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FIGURE 6.11 — Position du maximum q(I,,4) et largeur ALggpp du First Sharp Diffraction
Peak, et intensité de diffusion aux petits angles I(q = 0) lors de la relaxa-
tion a 600°C d’un échantillon de verre LS19 densifié. Les données sont
exprimées en fonction de la température lors de la rampe de chauffe et en
fonction du temps lors de l'isotherme. On a ajouté I(q = 0) pour le verre
pristine en fonction de la température.

LS19, NS19 et NS9 dans les figures 6.11, 6.12 et 6.13. Nous avons également mené les
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mémes expériences sur un verre d’albite densifié a 5 GPa et 600°C. Le verre d’albite
est un verre alumino-sodo-silicaté dans lequel les populations de sodium et d’alumi-
nium sont équivalentes (SiO; 750, Na,0; 50,)A1,05(15 50,))- Ainsi toutes les charges sup-
plémentaires apportées par les atomes d’aluminium sont compensées par les atomes de
sodium et le verre d’albite est completement polymérisé. L’étude des relaxations sur le
verre d’albite est donc pertinente, car on s’intéresse a un verre entierement polymeérisé
qui comporte des cations alcalins. Cela permet donc de boucler I’étude des relaxations
en fonction de la polymérisation, en comparant a la fin l’albite avec la silice.

Pour I’échantillon LS19, nous avons réalisé un recuit a 600°C pendant environ deux
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FIGURE 6.12 — Position du maximum q(I,,5) et largeur ALggpp du First Sharp Diffraction
Peak, et intensité de diffusion aux petits angles I(q = 0) lors de la relaxation
a 600°C d’un échantillon de verre NS19 densifié. Les données sont expri-
mées en fonction de la température lors de la rampe de chauffe. On a ajouté
I(q = 0) pour le verre pristine en fonction de la température.

heures. Au niveau du FSDP, on constate que le maximum se déplace vers les bas mo-
ments de transferts q. Ce déplacement est de plus en plus prononcé avec la température,
I’évolution étant négligeable jusqu’a 150°C. Lors de I'isotherme, le FSDP continue de se
déplacer, sur une gamme de q relativement réduite. La valeur finale de q (I ,,x) est alors
proche de la valeur de q(I,,,x) du verre non-densifié. La largeur reste également stable au
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début de la relaxation, mais cette fois jusqu’a 500°C. Dans cette gamme de température,
nous n‘observons pas de variation qui dépasse significativement du bruit. A plus haute
température la largeur du FSDP diminue. Cette diminution se poursuit de fagon assez
prononcé lors de I'isotherme. En effet 1’évolution lors de I'isotherme est trois fois plus
importante que lors de la montée en température. L'intensité extrapolée I(q = 0) dimi-
nue légerement en début de relaxation jusqu’a 200°C, avant d’augmenter et d’atteindre
un maximum pour une température de 460°C. I(q = 0) diminue ensuite légérement avec
la température. Lors du recuit isotherme, I(q = 0) continue de diminuer, toujours lente-
ment. I(q = 0) chute brusquement au bout d’un certain temps (3600 s) lors du recuit, et
n’évolue finalement plus dans les temps de ’expérience. Pour le verre LS19 pristine, I'in-
tensité a moment de transfert nul diminue de fagon monotone et presque linéaire avec la
température.
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FIGURE 6.13 — Position du maximum q(I,,4) et largeur ALggpp du First Sharp Diffraction
Peak, et intensité de diffusion aux petits angles I(q = 0) lors de la relaxa-
tion a 700°C d’un échantillon de verre NS9 densifié. Les données sont ex-
primées en fonction de la température lors de la rampe de chauffe. On a
ajouté I(q = 0) pour le verre pristine en fonction de la température.

Pour le verre NS19, nous avons représenté seulement la montée en température. En
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effet le facteur de structure montre une cristallisation lors du recuit isotherme a 700°C.
Lors de cette montée en température, on peut voir figure 6.12 que le FSDP se déplace vers
les bas moments de transferts. A basse température, on retrouve une évolution relative-
ment faible, voir négligeable en dessous de 100°C. Le FSDP se déplace ensuite plus rapi-
dement avec la température. Ce déplacement devient moins important au fur et a mesure
qu’on se rapproche de la fin de la relaxation. Au-dela de 600°C, la position du FSDP est
celle de la silice pristine. La largeur du FSDP diminue légerement avec la température, de
facon linéaire jusqu’a 400°C. Au-dela de 400°C la diminution de ALggpp avec la tempé-
rature accélere. Lors du recuit, et donc lors de la cristallisation, nous n’avons pas constaté
d’évolution significative dans la position et la largeur du FSDP. L'intensité de diffusion
extrapolée a g = 0 nm™! est stable de la température ambiante a 550°C. Au-dela, celle-ci
augmente. Néanmoins on constate lors de I'isotherme la croissance de pics cristallins qui
correspondent a la cristobalite. Ces pics apparaissent des le début du recuit, ce qui sug-
gere que 'augmentation de I(q = 0) est due a des phénomenes de démixion qui précedent
la cristallisation, plutot qu’a des phénomenes de relaxation.

Pour le verre NS9, nous avons également représenté les données en fonction de la tem-

pérature uniquement. Nous n’‘avons pas observé de cristallisation, mais les différents
parametres n’évoluent simplement plus de maniére significative lors du recuit. La po-
sition du FSDP reste stable entre la température ambiante et 150°C. Ensuite, lorsque la
température augmente, q(I,,5) diminue jusqu’a atteindre la valeur de la silice pristine
entre 600°C et 700°C. Au niveau de la largeur du FSDP, on retrouve peut-étre une 1é-
geére augmentation, et la présence d’un maximum vers 100°C. La valeur du maximum, si
maximum il y a, est du méme ordre de grandeur que le bruit. ALggpp diminue ensuite
de facon monotone avec la température, jusqu’a atteindre un plateau. Ce plateau est at-
teint lorsque q (I;yax) correspond a la valeur du verre non-densifié. Le FSDP n’évolue donc
plus.
L'intensité issue de la diffusion aux petits angles a un comportement intéressant. On
constate en effet deux maxima, a 220°C et 630°C. De part et d’autre des ces maximum, le
signal est stable. Sur une gamme de température plus réduite pour le verre NS9 pristine,
I(q = 0) diminue avec la température.

Nous avons également recuit un verre d’albite préalablement densifié a 5 GPa et 600°C.
Nous avons fait un recuit a 600°C pendant un peu moins de trois heures, les résultats sont
visibles figure 6.14. On constate encore que le FSDP se décale vers les faibles q. Ce dépla-
cement est de plus en plus intense avec la température. A partir de 500°C, on remarque
que la position du maximum du FSDP se déplace linéairement avec la température. En-
fin ce décalage se poursuit lors du recuit isotherme, mais plus faiblement. Contrairement
aux verres binaires, la position du FSDP apreés recuit reste assez loin de la position du
verre pristine. Pourtant la température de recuit est relativement haute comparée a la
température de transition vitreuse, qui est d’environ 680°C [193]. La largeur ALggpp est
stable jusqu’a 400°C. Ensuite on observe un élargissement du FSDP entre 400°C et 600°C.
Lors de l'isotherme, ALggpp diminue. On observe donc un maximum dans le comporte-
ment de ALpgpp, et ce maximum apparait vers 600°C. L'intensité & = 0 nm~! diminue
d’abord lors de la montée en température. On constate ensuite la présence d’un maxi-
mum centré sur 530°C. Pour le verre non densifié, on observe également un maximum,
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FIGURE 6.14 — Position du maximum q(I,,5) et largeur ALggpp du First Sharp Diffraction
Peak, et intensité de diffusion aux petits angles I(q = 0) lors de la relaxa-
tion a 600°C d’un échantillon d’albite vitreuse densifiée. Les données sont
exprimeées en fonction de la température lors de la rampe de chauffe et en
fonction du temps lors de I'isotherme. On a ajouté I(q = 0) pour le verre
pristine en fonction de la température.

mais pour des températures plus basses. Pour les verres dont nous discutons dans ce
chapitre, les résultats sont issus d’une seconde session a I’'ESRE. Nous avons pu mener les
expériences avec plus de pratique et de savoir-faire, et les résultats SAXS sont quantita-
tifs. Pour l’albite, I(q = 0) pour le verre pristine et le verre densifié sont représentés selon
la méme échelle et sont directement comparables. L'évolution de I(q = 0) est plus impor-
tante pour le verre densifié et le maximum observé dans 1’évolution de I(q = 0) pour le
verre pristine ne justifie pas le maxmimum observé pour le verre densifié. Il s’agit donc
bien d’un processus de relaxation.

6.4 Discussion

Nous allons maintenant discuter de la signification des différents résultats. En compa-
rant les données des différentes expériences menées sur les différents verres LS19, NS19
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et NS9, on espére faire ressortir le role du degré de polymérisation et le role de la taille
du cation modificateur sur les phénomenes de relaxation.

La spectroscopie Brillouin repose sur la diffusion des ondes acoustiques dans le maté-
riau. Pour une longueur d’onde excitatrice située dans le visible, on sait que les phonons
qui interviennent dans le processus de diffusion ont une longueur d’onde qui correspond
a des distances tres grandes devant les éléments de structure du verre. La spectroscopie
Brillouin sonde donc le verre en tant que milieu continu. Ainsi, toute variation de struc-
ture qui modifie ce milieu continu doit impliquer une modification de la fréquence du
pic Brillouin, et ce quelque soit I’échelle du parameétre structural. L’étude du pic issu de
la spectroscopie Brillouin semble donc idéale pour caractériser ’ensemble de la relaxa-
tion.

Pour cela nous avons extrait un taux de transformation a partir du décalage Brillouin.
Pour chaque verre, nous avons réalisé une montée en température jusqu’a 750°C et diffé-
rents recuits isothermes, et nous avons enregistré en méme temps les spectres Raman et
Brillouin.

La premieére différence entre les relaxations qu’on constate lorsque 1’'on regarde 1’évolu-
tion du taux de transformation réside dans la relation entre 'amplitude de la relaxation
et la température de recuit. En effet, on a vu sur la figure 6.3 que le taux de transformation
évolue plus rapidement avec la température pour un échantillon NS9 que pour un échan-
tillons NS19. Néanmoins, contrairement a la différence de température de recuit entre les
deux types de silice densifiées, cela ne veut pas directement dire que le verre NS9 den-
sifié est moins stable que le verre NS19 densifié. Pour s’en assurer, il faudrait comparer
les évolutions des taux de transformation en fonction de la température normalisée par
la température de transition vitreuse Ty, soit y = f (T/Tg). Bien que la transition vitreuse
ne soit pas accessible pour ces compositions, on sait que Ty vaut 1200°C pour la silice
et 480°C pour le verre NS4 [194]. La température varie donc considérablement lorsque
le taux d’oxyde de sodium augmente de 0% a 20%. On s’attend donc a ce que Ty soit
assez supérieur dans le verre NS19 par rapport au verre NS9, ce qui explique au moins
en partie que la relaxation soit moins importante a des températures équivalentes dans
le verre NS19 densifié. L’évolution du taux de transformation avec la température est en-
core moins importante pour le verre LS19 densifié. Pour des verres binaires contenant
26 +0,5% de Li,O, Na,O et K, O, Tg vaut respectivement 440°C, 442°C et 478°C (Tg me-
surée avec la méme technique) [195]. Donc Ty dépend du cation modificateur de réseau.
Méme si la différence est faible pour ce taux de dopage entre les verres au lithium et au
sodium, il est possible qu’une différence dans les température de transition vitreuse entre
les deux verres explique la relaxation plus lente dans le verre LS19. La relation entre le
taux de transformation et la température ne permet pas directement de conclure sur la
stabilité des différents échantillons.

Comme au chapitre précédent, nous avons modélisé 1’évolution du taux de transforma-
tion lors des différents isothermes par des exponentielles étirées, dont on rappelle I’ex-
pression :

y=1-e() (6.3)

L’ajustement des données par une exponentielle étirée est tres bon, et est visible dans
la figure 6.3 pour les échantillons NS9 et NS19. Pour les différents verres LS19, NS19
et NS9, nous avons représenté le parametre d’étirement f en fonction de la température
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du recuit, figure 6.15. Toutes les valeurs de f sont inférieures a p = 0,3. Par rapport a ce
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FIGURE 6.15 — Valeur du parametre f issu des différentes isothermes pour les échantillons
LS19, NS19 et NS9, en fonction de la température de recuit. Certaines va-
leurs (NS9 et NS19 a 150°C et 300°C et LS19, NS19 et NS9 a 400°C) ont été
légerement décalées en température pour simplifier la lecture. Ce décalage
n’excede pas 3°C.

qu’on a vu au chapitre précédent sur la différence entre les temps de relaxation moyens
et probables, il n'y a aucune chance d’obtenir des temps de relaxation moyens a partir de
ces données. On peut alors justifier 'approximation faite pour définir le taux de trans-
formation ou nous avons défini I’état initial comme celui du verre densifié a température
ambiante. En utilisant une autre valeur, constante, et supposée plus proche de la fré-
quence du pic Brillouin en température, nous changerions la dynamique temporelle du
taux de transformation, mais pas le parametre d’étirement. Comme les temps de trans-
formation obtenus ne sont pas significatifs, du fait de la valeur de p, cette approximation
se justifie.

En revanche le comportement de fp quand la température augmente est intéressant. A
basse température, la valeur de p est de 0,25 environ, soit une valeur similaire a celle de
la silice densifiée a 5 GPa et 425°C. On constate ensuite que p diminue avec la tempé-
rature de recuit pour toutes les compositions, pour atteindre des valeurs extrémement
basses, tres proches de zéro. On constate aussi que cette diminution n’est pas identique
pour tous les échantillons. Pour les verres NS, le comportement de f est sensiblement le
méme alors que pour le verre LS19, f diminue a plus haute température. On peut pos-
tuler que la relaxation est similaire a celle observée dans la silice lorsque la température
de recuit est assez basse. Ensuite, le fait que p tende vers zéro lorsque la température
de relaxation augmente signifie que l'on arrive a la limite de la description des phéno-
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menes de relaxations par I’exponentielle étirée. On a vu pour la silice que p représente
la ditribution des temps de relaxation, qui provient de I'inhomogénéité de la relaxation,
qu’on a relié a I'inhomogénéité des échantillons. Moins un échantillon est homogene,
plus 'environnement local autour d’un phénomene de relaxation peut varier, et plus la
distribution des temps de relaxation est large. Ainsi le fait que p tende vers zéro signifie
soit que la distribution des temps de relaxation devient infiniment large, soit que la dis-
tribution est plus complexe, et présente par exemple plusieurs modes, qui correspondent
a différents phénomeénes de relaxation. Le fait que p évolue avec la température de recuit
indique plus vraisemblablement l’existence de plusieurs processus de relaxation. En effet
I’homogénéité initiale des échantillons ne dépend pas de la température de recuit, donc
la distribution de temps de relaxation associée et f ne varient pas. La diminution de p
avec la température de recuit signifie que les processus de relaxation sont de plus en plus
variés. On a donc une activation de processus de relaxation lorsque la température de re-
cuit est assez haute, et la multiplication de ces processus est visible via la diminution de f.

Pour vérifier cette approche, il faut identifier ces processus de relaxation. Pour ¢a, on
peut analyser les résultats issus de la spectroscopie Raman, qui est plus sensible vis a vis
des différents éléments de la structure vitreuse.

La bande principale, que nous avons suivi via son centre de masse oyp montre un dé-
placement vers les petits nombres d’onde. Ce déplacement est lié a une ouverture des
angles Si-O-Si [83], ce qui est cohérent avec une diminution de la densité, puisque cela
signifie que le réseau devient plus ouvert. La bande principale du spectre Raman a un
comportement identique pour les verres NS densifiés. C’est a dire qu'on constate pour
ces deux verres une diminution immédiate de la position de oy lorsque la tempéra-
ture augmente. Cette diminution se poursuit linéairement sur toute la gamme de tem-
pérature visitée (méme lors de la cristallisation), et les deux valeurs de oy deviennent
de plus en plus proches pour les deux verres a haute température : opp =~ 461cm™! et
omp ~ 465cm™! pour les verres NS19 et NS9 a 400°C. Pour le verre LS19 densifié, oyp est
stable vis a vis de la température jusqu’a environ 400°C, a partir de quoi on constate ef-
fectivement un décalage vers les déplacements Raman plus faibles. Au niveau des angles
Si-O-Si, en comparant les résultats issus des trois différents échantillons on constate que
la relaxation dépend de la nature du cation, mais pas de la proportion de celui-ci (pour
des proportions d’oxyde d’alcalin inférieures a 10% molaire). Plus le cation modificateur
est gros, plus la relaxation a lieu a basse température. Une hypothése qui peut justifier
ceci consiste a penser qu’'un cation possédant un champ de force [126] plus important
vient déstabiliser significativement le réseau, ce qui a pour effet d’abaisser 1’énergie d’ac-
tivation des processus de relaxation. En effet, lorsqu’on compare la distribution en taille
des vides interstitiels présents dans la silice [196,197] et la taille des ions sodium et li-
thium [126], on peut voir que les ions lithium vont venir s’incorporer dans les sites libres,
tandis que le diametre des ions sodium est similaire a la limite de taille supérieure de ces
vides interstitiels. L'effet du sodium sur le squelette de silice est donc réellement plus
important par rapport au lithium.

Comme lors des relaxations sur la silice densifiée, on observe un maximum dans l’aire
de la bande D2 lors des recuits. Néanmoins la température a laquelle ce maximum se
produit et son intensité different en fonction du verre considéré. Au niveau de la tempé-
rature ou 'on observe ce maximum, on peut faire la méme observation que pour la bande
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principale, c’est a dire que les verres NS sont similaires, et que I’évolution est retardée
pour le verre LS19. Au niveau de l'intensité du maximum AD?2, les données indiquent
que AD?2 est environ deux fois supérieur pour le verre NS9 par rapport aux verres NS19
et LS19, pour lesquels AD2 est similaire a ce que l'on avait observé dans la silice pure
densifiée. Le nombre de mode présent sous la bande principale ne varie pas en fonction
du degré de polymérisation, car les modes Si-O-Si qui impliquent des atomes de silicium
lié a des oxygenes non-pontants sont également actifs, ainsi que le suggerent les spectres
des verres moins polymérisés (voir chapitre 2). Cet effet sur AD2 ne vient donc pas de
la normalisation. En revanche, on a fait I’hypothese que cette augmentation du nombre
d’anneaux a trois tétraedres et 'augmentation des fluctuations de densité associées sont
nécessaires pour créer un volume libre suffisamment important pour que les processus
de relaxation tels que l'ouverture des angles Si-O-Si puissent avoir lieu. Or les ions li-
thium viennent justement s’incorporer dans les vides interstitiels, tandis que les ions
sodium sont a la limite. L’ajout de cations alcalins va donc réduire le volume libre dans la
structure vitreuse. Il est alors nécessaire d’augmenter la création de volume libre dans le
matériau pour que la relaxation de densité ait lieu. Ceci est cohérent avec 'augmentation
de AD2 lors de la relaxation du verre NS9 par rapport aux verres NS19 et LS19. Pour ces
verres (NS19 et LS19) le fait que AD2 soit identique a la valeur observée lors de relaxa-
tion de silice densifiée signifie que la proportion d’ions alcalins n’est pas significative par
rapport a la population des vides interstitiels.

Enfin on peut regarder I’évolution du centre de masse des modes de vibration liés aux
unités Qn ¢(Qn). Ces bandes a hautes fréquences correspondent a des modes d’étire-
ment au sein des tétraedres SiO, lorsque n oxygenes du téraedre ne sont pas pontants
avec un autre atome de silicium. L’évolution de ¢(Qn) montre que I’ensemble de ces
vibrations se décale vers les hauts nombres d’onde lorsque la température augmente.
Etant donné la nature du mode de vibration, ce décalage peut étre lié a une variation de
la distribution des espéces Qn ou a une variation de la longueur alcalin/oxygene non-
pontant. Pour un verre SiOj469,)L120,339,), Habasaki et Ngai ont montré en dynamique
moléculaire que la liaison Li-O ne subit pas de variation significative [198] lors d’une
compression a haute température. Ils montrent également que les dynamiques des deux
sous-réseaux que sont le squelette de silice et les canaux ioniques sont qualitativement
différentes, et ils concluent que ces deux structures sont relativement découplées. Ceci
suggere que la réponse de la structure vitreuse en fonction de la pression dépend du
degré de polymérisation, avec deux comportements selon que la densité de cation est
supérieure ou inférieure au seuil de percolation. Pour des verres binaires alcalins-silice
peu dopés et compressés a chaud, il n’existe pas, a notre connaissance, d’étude structu-
rale disponible dans la littérature. En revanche, on peut estimer l'origine de I’évolution
des modes Qn en comparant nos échantillons. En effet, on sait que les ions lithium sont
suffisamment petits pour s’insérer dans les vides interstitiels de la silice. Leur action sur
le squelette de silice environnant est donc relativement faible comparé a celui de cations
plus gros, comme le sodium. Ainsi, si la variation sur les bandes Qn observée expéri-
mentalement est due a une variation de la distance cation-oxygene, I’évolution de ¢ (Qn)
doit étre qualitativement différente en fonction du type de cation pour des taux de do-
page équivalents. Or on observe justement une évolution similaire pour ¢ (Qn) pour les
deux verres NS19 et LS19. En attente d’'une modélisation sur ces verres, ou idéalement
de facteurs de structure partiels bien déterminés expérimentalement, nous avangons que
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6.4 Discussion

I’évolution de 6(Qn) est liée a des variations dans la distribution des especes Qn. Dans
ce cas, on peut interpréter le décalage de 6(Qn) vers les hauts nombres d’onde comme
témoin des réactions [47,90,157] :

Qo+Q2 —2Q
Q1 +Q3 —2Q, (6.4)
Q,+Q4 — 2Q3

En effet, pour les modes de vibration des espéces Qn, plus n est grand, plus la fréquence
des modes est élevée [90]. En digitalisant les données de [90], on peut exprimer la dis-
tribution des especes Qn en fonction du taux de Na,O. Cela nous permet de savoir qu’il
n’existe pas d’especes Qg et Q; dans les verres NS9 et NS19 pristine, et la proportion de
Q, dans le verre NS9O pristine est inférieure a 1%. L’étude de la distribution des Qn lors
d’une densification a chaud d’un disilicate de lithium (SiO3 469, L120(330,), [198]) montre
que la proportion d’especes Q; reste stable, et inférieure a 5%. Pour les verres NS9, NS19
et LS19, on peut estimer que la réaction majoritaire est donc la derniere, Q, + Q4 — 2Qj3.
Pour conclure sur les résultats issus de la spectroscopie Raman, on peut dire qu’on ob-
serve une ouverture des angles Si-O-Si cohérente avec la relaxation de densité, qu’on
retrouve un état activé dans le comportement de la bande D2, et que les sites Qn évo-
luent selon la réaction Q; + Q4 — 2Qj3. On peut également dire que 1’évolution de la
structure de la matrice de silice dépend de la nature du cation, et que ’évolution des
sites dépolymérisants (Qn) dépend du taux de dopage. En effet, le maximum de la bande
D2 et I’évolution de la bande principale se produisent a plus haute température dans le
verre LS19 comparé aux verres NS9 et NS19. On retrouve donc le schéma observé sur
le comportement du parametre p issu de la spectroscopie Brillouin, qui diminue avec la
température mais différemment selon la nature du cation.

Nous allons maintenant discuter des résultats issus des expériences de diffraction et
de diffusion des rayons X. D’abord, au niveau du First Sharp Diffraction Peak, on peut
remarquer certaines similarités dans les relaxations des différentes compositions. La po-
sition du pic a haute température est proche de la valeur obtenue avec le verre pristine,
et I’évolution de la largeur a mi-hauteur, dans la limite du bruit, ne présente plus de
maximum. Ceci implique d’abord que la taille des cycles formeé par les tétraedres SiO,
évolue rapidement, et ensuite que la cohérence de l'ordre formé par ces anneaux ne fait
qu'augmenter. A cette échelle de distance, on ne retrouve donc pas d’augmentation de
I’hétérogénéité lors de la relaxation. En revanche, lors de la relaxation du verre d’al-
bite densifié, on observe bien un maximum dans ALggpp. On rappelle que ’albite est un
verre alumino-sodo-silicaté dans lequel les atomes de sodium compensent les charges
des atomes d’aluminium, pour former un verre complétement polymérisé. Cela signifie
que cette étape de relaxation associée a une augmentation des hétérogénéités est bien
présente dans un verre plus complexe que la silice, mais qu’elle disparait rapidement
avec le degré de dépolymérisation. On peut apporter un peu de précision sur I'impact du
degré de polymérisation sur 1’évolution de cette cohérence lors de la relaxation des verres
densifiés. En effet ALggpp reste stable sur des gammes de températures assez larges pour
les verres NS19 et LS19, tandis que ALggpp évolue rapidement en température pour le
verre NS9. Plus un verre est dépolymérisé, plus I’échelle de distance relatif au FSDP va
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s’ordonner rapidement. Or on a vu que le First Sharp Diffraction Peak provient de 'ordre
que forme la succession des cycles de différentes tailles. On peut donc reformuler : plus
un verre est dépolymérisé, plus I’échelle de distance formé par la succession des cycles va
s’ordonner rapidement. On peut penser que ceci est d1 au fait que cet ordre structural est
plus désordonné dans le verre NS9 densifié par rapport aux deux autres. Premiérement,
I'introduction d’une proportion plus importante de cation va amener une dépolymérisa-
tion plus importante, qui implique un réseau plus désordonné. Deuxiémement, ceci est
cohérent avec une vision de la densification des échantillons qui dépend de la concen-
tration des ions alcalins. Pour des faibles taux, le schéma de densification est proche de
celui de la silice, et la densification a chaud d’un verre polymérisé entraine effective-
ment une homogénéisation, comme on a pu le voir dans le chapitre 3. Lorsque la propor-
tion d’espéces Qn est suffisamment importante, et c’est au sein de ces structures que les
changements structuraux responsables de la densification ont lieu, ce qui a pour effet de
limiter les variations au niveau de la matrice de silice. Dans le chapitre 4, nous avons jus-
tement observé lors de compression a température ambiante ce transfert des mécanismes
de densfication de la silice aux unités Qn lorsque leur population augmente. Mais nous
n’avons pas conclu sur I’homogénéité des structures, cette hypothése reste donc a vérifier.

Enfin aux échelles de distance supérieures, ’analyse de I’évolution de 'intensité ex-
trapolée a moment de transfert nul montre différents maxima, que 'on peut connecter a
un état activé similaire a celui observé avec la silice pure. Pour faire cela, il faut d’abord
s’assurer que ces maxima ne correspondent pas a de la cristallisation ou a une démixion.
Dans le cas du verre NS19, le pic visible a haute température correspond justement a de
la cristallisation. En effet il apparait dans le facteur de structure des pics fins, qui cor-
respondent a la cristobalite. La température a laquelle apparait ce maximum, 600°C, est
plus faible que la température sondée en Raman, ou nous n’avions pas constaté de cris-
tallisation. La cristallisation que nous observons en SAXS est donc probablement due a
des germes issus de la compression, que l’on trouve a I'extrémité des disques obtenus par
presse Belt. Hormis ce maximum associé a la cristallisation, on ne constate aucun pic a as-
socier a un état activé. En revanche on remarque une dispersion importante des données.
Une analyse plus fine de cette dispersion montre qu’elle correspond au mode d’injec-
tion du faisceau, ce qui signifie que la normalisation du signal n’a pas fonctionné. Ceci
est di a un probléeme lors de I'enregistrement de la puissance du faisceau. Le maximum
dans I(q =0) lié a la cristallisation est du méme ordre de grandeur que la dispersion.
Comme les fluctuations de densité lors de la cristallisation sont a priori nettement plus
marquées que lors de I’état activé que 'on recherche, nous ne pouvons malheureusement
pas conclure sur I'existence ou non d’une augmentation des fluctuations de densité pour
le verre NS19.

Pour le verre NS9, on observe la présence de deux maxima dans I’évolution de I(q = 0)
en fonction de la température. On n'observe pas de cristallisation. Il a été montré que ce
verre démixe, mais les images prises par microscopie a force atomique (AFM) montrent
que le verre reste stable a 400°C [51], or les images AFM constituent un des meilleurs
moyens pour identifier une démixion [52]. Le premier maximum est donc bien un pro-
cessus de relaxation, et le deuxiéme est probablement lié a une démixion. Il est important
de rappeler qu’on ne peut pas discriminer entre des fluctuations de densités et des fluc-
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tuations de compositions. C’est donc par analogie avec la silice que nous avangons qu’il
s’agit de fluctuations de densité. Si les processus de relaxation interviennent avant les
phénomenes de démixion, le maximum constaté pour le verre LS19 correspond égale-
ment a une augmentation des fluctuations de densiteé.

On va maintenant essayer de faire le lien entre tous les résultats, pour obtenir pour
description générale de la relaxation a haute température de verres binaires silice-alcalins
densifiés.

- Les résultats Brillouin montrent que les processus de relaxation sont multiples,
qu’ils s’activent en méme temps pour les verres NS et a des plus hautes tempéra-
tures pour le verre LS19. On retrouve ce schéma pour la température du maximum
de la bande D2, la température a laquelle la bande principale évolue de facon si-
gnificative, et la température du maximum de I(q = 0).

- L’évolution des bandes de vibration des Qn montre que, de ce point de vue, les
verres NS19 et LS19 sont similaires. Pour ces verres, ’évolution en température
est immeédiate, pas pour le NS9. Pour tous ces verres, on atteint un plateau a une
température identique.

- On retrouve un état activé qui se caractérise par une augmentation des fluctuations
de densité. Cet état est actif sur une échelle de quelques distances inter-atomiques
(AD2) et a longue distance (I(q = 0)), mais pas entre les deux. Les deux fluctuations
de densité apparaissent aux mémes températures. L'importance des fluctuations de
densité a courte distance est liée au volume libre disponible.

On peut ressortir trois caractéristiques majeures des relaxations :

- La relaxation a haute température de verres densifiés dépolymérisés nécessite tou-
jours un état activé, caractérisé par une augmentation des fluctuations de densité
a large et courte échelle de distance. Les fluctuations de densité a courte distance
sont plus importantes quand le volume libre accessible est faible.

- Pour les proportions d’oxydes d’alcalins étudiés, la taille (ou le champ de force)
du cation détermine la température a laquelle le squelette de silice évolue. Plus
un cation est gros, plus son impact sur ce squelette de silice est important. Cela
tend a faire baisser les énergies d’activation, et la relaxation a lieu a plus basse
température.

- Au niveau des especes dépolymérisées Qn, on observe un transfert des unités Q,
vers les unités Q3. Cest le taux de dopage qui détermine la dynamique de cette
transformation, et pas la nature du cation (pour des cations alcalins, de méme va-
lence).

6.5 Conclusion

Nous avons étudié les relaxations de verres binaires de silice et d’oxydes d’alcalins,
densifiés a haute pression et a haute température, et relaxés a haute température. Pour
obtenir une image complete des phénomeénes de relaxation, nous avons imagé ces trans-
formations par spectroscopies Raman et Brillouin, et par diffraction et diffusion aux pe-
tits angles de rayons X. L'utilisation de ces différentes sondes structurales nous ont per-
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mis d’identifier et de discriminer les roles du cation suivant sa nature et sa proportion.
On a montré que la relaxation prend place a travers différents processus, activés a dif-
férentes températures. L'impact des cations réside principalement dans la diminution
de I'espace libre et I'augmentation du désordre a une certaine échelle, mais on retrouve
toujours un état activé caractérisé par une augmentation de I'inhomogénéité, via les fluc-
tuations de densité. Comme au chapitre précédent, l’existence d’un état activé lors de la
relaxation renforce I’idée d’une transition entre différents états amorphes. La persistance
de cet état activé avec la dépolymérisation tend a montrer ['universalité de la transition
entre un état amorphe qui correspond au verre densifié et un état amorphe qui corres-
pond au verre pritine non-densifié.

Pour étendre cette étude, il serait intéressant d’étudier ces processus de relaxation dans
un verre plus complexe, plus dépolymérisé, pour se rapprocher des compositions indus-
trielles. Nous avons commencé a étendre cette étude au verre NS3, qui contient 25%
d’oxyde de sodium Na,O, pour augmenter les possibles effets de mobilité ionique. La
prochaine étape serait d’étudier ces phénomenes de relaxation dans les verres contenant
des ions ayant d’autres valences, typiquement des alcalino-terreux, avec des proportions
similaires. Il serait également intéressant de synthétiser des verres avec différentes es-
peéces dépolymérisantes, pour évaluer par exemple l'effet du mélange d’alcalins [125].
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Conclusion

J’ai rapporté dans ce mémoire I’ensemble des résultats issus des travaux de recherches

qui ont été réalisés lors de ma these. Ces travaux portent sur I’étude de la structure des
verres d’oxyde silicatés et de verre de GeO, lors de transformations associées a la densi-
fication en pression et en température, ou a la relaxation en température de verres den-
sifiés. Nous avons synthétisé des verres de différentes compositions avec lesquels nous
avons conduit différentes expériences pour développer plusieurs axes de réflexion, afin
de répondre de la maniére la plus compléte possible a cette problématique.
Nous avions vu en introduction que les transformations structurales que nous avons
étudiées pouvaient étre associées a des transitions entre différents états amorphes se-
lon la théorie du polyamorphisme. Comme cette théorie fait débat, nous allons d’abord
conclure en détaillant I'apport de nos résultats sur la compréhension de la structure vi-
treuse, puis nous essaierons d’apporter des éléments pour répondre a la question du
polyamorphisme.

Dans le troisieme chapitre, nous avons étudié la structure in-situ d’un verre GeO,
entierement polymérisé lors d’'une compression a haute température. Nos mesures ont
permis de montrer que la densification d’un verre par une compression a haute tem-
pérature se produit selon des changements structuraux qui différent selon la pression.
Lorsque la pression est supérieure a la limite élastique a température ambiante (4 GPa),
nos conclusions rejoignent les études déja réalisées [145], qui montrent que les change-
ments structuraux observés a température ambiante (le changement de coordinence du
germanium) sont favorisés par la température. Pour des pressions inférieures a la limite
élastique a température ambiante, nos résultats montrent que la température influe sur
la connectivité entre les tétraedres. En revanche, I'intégrité du tétraedre GeO, est préser-
vée sur une plage de températures allant de la température ambiante a des températures
proches de la température de transition vitreuse. En nous basant sur nos résultats, nous
validons de maniere expérimentale un modeéle issu de simulations numériques [152]. Ce
modele permet d’expliquer la diminution de la limite élastique lorsque la compression
est assistée par l'application de hautes températures [149], fait qui a été observé depuis
des décennies mais qui, a notre connaissance, n’a jamais été expliqué [2,11,124,129-131].

Dans le quatrieme chapitre, nous nous sommes intéressés a I'impact du degré de dé-
polymérisation sur les mécanismes structuraux mis en jeu lors de la compression des
verres. Plus particulierement, nous avons synthétisé des verres binaires contenant de la
silice SiO, et des proportions variables d’oxyde de sodium Na,O, afin de réaliser la jonc-
tion entre la silice [55,123,159] et les verres fortement dépolymérisés, contenant plus de
20% d’oxyde d’alcalin [157]. Notre étude ex-situ par spectroscopie Raman d’échantillons
densifiés a la suite de compression a des pressions variables nous a permis de montrer
que l'ajout 5% de Na,O dans un verre de silice suffit pour baisser la limite élastique a
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température ambiante de 8,5 GPa [159] a 5 GPa environ.

L'étude in-situ de deux cycles de compression et décompression successifs jusqu’a 18-19
GPa sur les différentes compositions synthétisées nous a permis de monter I’existence de
deux schémas de densification différents, qui mettent en jeu deux types de changements
structuraux différents. En-deca de 10% de Na,O, les changements structuraux respon-
sables de la déformation irréversible sont similaires a ceux observés dans la silice, c’est a
dire que la plasticité de ces verres s’explique principalement par les ruptures de liaisons
associées au changement de coordinence de I’atome de silicium sous pression. Au-dela de
15% de Na,O, la plasticité des verres s’explique par des changements structuraux com-
plexes, qui impliquent des variations dans la distribution des especes Qn. On constate
également un couplage entre ces variations et le changement de coordinence de 1’atome
de silicium lors de la décompression. Pour avancer davantage, et expliciter ces change-
ments structuraux que l’on observe lors de la compression quand la proportion de Na,O
dépasse 15%, nous allons commencer une collaboration pour exploiter des simulations
numériques déja réalisées sur ces verres [161].

Dans les deux derniers chapitres, nous avons privilégié une approche originale, ou
nous avons étudié la structure de verres lors de la transformation inverse par rapport a
la densification. En effet, nous avons commencé par densifier des échantillons selon des
cycles P, T irréversibles, que nous avons par la suite soumis a des hautes températures.
Nous avons alors suivi in-situ la relaxation en température de ces échantillons préala-
blement densifiés. En diversifiant les techniques d’analyses a ’aide de la spectroscopie
Raman et de diffraction et diffusion des rayons X, nous avons pu observer la structure du
verre sur toutes les échelles de distance.

Dans le cinquiéme chapitre, nous avons densifié du verre de silice selon différents cycles
de compression/décompression a différentes pressions et températures, afin d’explici-
ter la dépendance des relaxations a ces deux parametres de compression. A partir des
énergies d’activation des processus et des parametres de relaxation, nous avons montré
que l'application de hautes températures lors de la compression menent a des structures
vitreuses plus stables et moins contraintes. Nous avons montré qu’il existe une énergie
interne mécanique résiduelle apres le cycle compression/décompression, qui est associée
a une contrainte microscopique. Nous menons actuellement des études par calorimétrie
pour mettre directement en évidence la relaxation de ces contraintes internes.

Le suivi des différentes échelles d’ordre structural du verre lors de la relaxation nous
a permis de montrer que la relaxation du verre densifié vers le verre pristine met en
jeu un état transitoire, ou état activé, qui correspond a une augmentation des fluctua-
tions de densité. Ces fluctuations de densité apparaissent a tous les ordres structuraux
du verre, sur des distances qui vont de quelques angstroms a quelques nanometres. Nous
constatons l’existence de cet état activé quels que soient les parametres de densifica-
tion du verre. Pour approfondir la question de I'universalité de cet état transitoire, nous
constatons que, sur une échelle de distance restreinte, 'amplitude de 'augmentation des
fluctuations de densité ne dépend pas non plus des parametres de densifications. A des
échelles de distances plus importantes, 'inhnomogénéité seuil qui correspond a l’état ac-
tivé est indépendante des parametres de compression, mais ’hétérogénéité initiale de la
structure densifiée est prise en compte.

Dans le dernier chapitre, nous avons étudié I'influence de la polymérisation sur cet état
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activé. Nous avons synthétisé des verres binaires comportant différentes proportions de
silice SiO, et d’oxyde d’alcalin SiO,,Na,O ou SiO,,Li,O, puis nous avons densifié ces
verres. Lors de cette étude nous avons réalisé des relaxations similaires, en suivant tou-
jours la structure vitreuse de maniere in-situ. On retrouve, comme mis en évidence au
chapitre précédent et pour toutes les compositions étudiées, un état activé qui se caracté-
rise par une augmentation des fluctuations de densité. En revanche, on observe que l'in-
homogénéité augmente surtout a courte distance, au niveau des petits cycles, et a grande
distance, au-dela du nanomeétre et au niveau des fluctuations des modules élastiques.
Entre les deux, la désorganisation de la structure apportée par la dépolymeérisation li-
mite grandement une nouvelle augmentation de I'inhomogénéité.

Les résultats des troisieme et quatrieme chapitres ne permettent pas d’apporter de
nouvelles réponses sur la question du polyamorphisme, car on ne constate pas de chan-
gement structural abrupt, qui partage les caractéristiques de transition de phase du pre-
mier ou du deuxieme ordre. En revanche, I’'existence d’un état activé lors de la relaxation
de verres densifiés vers leur état non densifié est cohérent avec ’existence d’une transi-
tion entre deux états amorphes. Sur la base de ce résultat, nous appuyons le concept du
polyamorphisme.
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Annexe A

Résultats de diffraction et de diffusion aux
petits angles de rayons X

Dans cette annexe nous allons présenter tous les résultats obtenus lors des expériences
de diffraction et de diffusion aux petits angles de rayons X, c’est a dire 1’évolution de la
largeur et de la position du First Sharp Diffraction Peak (FSDP) et I’évolution de l'in-
tensité extrapolé a q = 0 nm~!. Pour cela, nous avons présenté les résultats d’une autre
maniere. Nous avons exprimé chacun de ces parameétres en fonction du temps, ainsi que
I’évolution de la température en fonction du temps, pour chaque relaxation. De cette ma-
niere, on visualise a la fois la montée en température et le recuit isotherme. Il arrive que
des points soient manquants dans les courbes. Ceci est di1 aux problémes expérimentaux
que nous avons rencontrés, rupture de la connectique du four, probleme de faisceau,
panne de détecteur, ...

Les figures 1.1, 1.2 et 1.3 correspondent respectivement a 1’évolution de la position et
de la largeur du FSDP et a I’évolution de I(q = 0).
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Belt 9,2%, Belt 15,5% et Belt 16,5% ont été densifiés a 425°C, 750°C et

154

1020°C.



960

640 |
320

810

540 |
270

780

810

Température (°C)

900 |=

600

300 |

810

540 [ °
270 |

10000 20000 30000 40000

T T T T T 3.2

! ! .
P D1020R950 1,

24

l

' S : ' : 2.0
2.8
2.6
2.4

D1020R850
2.2

| ) | 2.0

520 |
260

D1020R800 J 25

24

. . . 2.3

540 |
270

D750R850 739

2.9
2.8 iR

UJU) d(]S:I_IV

. '-F

2.7
2.6
24
2.2

D750R950

3.0
2.8
26

D425R850

' : ' : 2.4

10000 20000 30000 40000
temps (s)

FiGure 1.2 — Largeur a mi-hauteur du FSDP pour tous les recuits sur la silice. D750R850
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Annexe B
Spectroscopies vibrationnelles

Le but de cette annexe est de décrire un peu plus en détail l'origine du signal étudié
dans les spectroscopie vibrationelles, surtout en spectroscopie Raman.

B.1 La diffusion de la lumiére dans un diélectrique

Le schéma classique d’une expérience basée sur la diffusion de la lumiere consiste
a envoyer un faisceau incident sur 1’échantillon, et a analyser le rayonnement diffusé.
Dans ce cas, les noyaux atomiques sont considérés statiques par rapport a la dynamique
du rayon incident (10 —10'5 Hz) et seuls les électrons sont impactés par la variation du
champ électrique. L'aptitude des électrons a suivre les oscillations du champ électrique
est la polarisabilité. Pour un atome i, la polarisabilité «; est définie comme :

p; = oE(r;) (B.1)

Avec p le moment dipolaire induit par le champ E. Dans un solide, la polarisabilité locale
est remplacée par la susceptibilité diélectrique macroscopique x :

P(r,t) = x(r,t)E(r,t) (B.2)

E(r;) et E(r,t) correspondent aux champs électriques locaux, pour l’atome i et la position r,
autour de I’é1ément de volume d°r. P(r,t) représente la polarisation par unité de volume.
En réalité, la polarisation et le champ électrique étant des vecteurs, la susceptibilité est
un tenseur :

Py(rt) = Xaﬁ(l‘,t)Eﬁ(l’,t) (B.3)

Comme je l'ai dit, le but n’est pas ici de décrire formellement la diffusion Raman, mais
simplement de faire apparaitre son origine. Nous ne considérerons pas les indices dans
le développement, mais nous les réintégrerons a la fin du calcul. D’apres les équations de
Maxwell, on peut déduire I’élément de champ électrique produit par les oscillations de
la polarisation dans un volume d>r autour de r. Il s’agit du champ électrique de l'onde
diffusée produite en un point R.

JE(R.) 1 (GZP(r,t’)

= 4'n€()C2||R—r|| at'z /\ll)/\u||d3r|| (B4)

Dans cette expression le matériau a un indice optique différent de l'air, donc il faut
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prendre en compte le temps retardé t’ = t — ||[R —r||/c,,,. Et u est le vecteur unitaire co-
linéaire a (R —r). Si R > r alors u est colinéaire au vecteur d’onde diffusé k.

Ainsi I'intensité de 'onde diffusée provient de la dépendance temporelle de la pola-
risation. En reprenant 1’équation B.2, on voit que celle-ci peut provenir de deux causes
distinctes. D’une part, des oscillations du champ électrique incident E(r,t) = Ege!(Ko-T-o?)
et d’autre part des oscillations de x(r,t). La susceptibilité diélectrique peut se décomposer
en une quantité constante, a laquelle s’ajoute une partie fluctuante :

X(r,t) = xo +0x(r,1) (B.5)

On obtient : .
P(r,t') = [xo + ox(r,t')] Ege! Ko r-wof) (B.6)

Si la partie variable de la susceptibilité fluctue a la fréquence w telle que w < wq alors

9P 2 .
o~ Wy, et:

E(R,t) x 0] J [xo + 0x(r,t")] Ege' (kR-wot) ol (ko=k).x 73, (B.7)

Si les fluctuations de la susceptibilité sont nulles, alors le champ diffusé est nul sauf
lorsque k =k [199]. Ainsi le terme x( représente simplement la propagation du faisceau
incident. Ce sont donc bien les fluctuations de susceptibilité qui sont a l'origine de la
diffusion de la lumiere. On peut distinguer deux cas. Si les fluctuations de susceptibi-
lité sont statiques (0x(r,t’) = dx(r)) il y a diffusion élastique, c’est a dire sans changement
de fréquence. Il s’agit de diffusion Rayleigh [200]. La diffusion inélastique de la lumiere
provient des fluctuations temporelles et spatiales de la susceptibilité, qui sont induites
par les ondes vibrationnelles. Pour ces derniéres, on peut réécrire la fluctuation de sus-
ceptibilité causé par un mode de vibration j de vecteur d’onde q; et de fréquence w; :

Le champ électrique produit par ces fluctuations s’écrit :
E/(R 1)« iR~ (wp;(a)r] JE)Xj(qj)EOei[(kO—kJrq]-).r]d3r (B.9)

Comme pour l’équation B.7, cette expression est non-nulle si q =k —kj = 0; et l'onde
diffusée a une fréquence w = wy + wj(qj). I1 s’agit donc d’un processus de diffusion
inélastique schématisé d’'un point du vue quantique figure 2.1. Un photon d’énergie
hw; du faisceau incident est absorbé, ce qui a pour effet d’exciter le systeme, qui passe
d’un état vibrationnel n a un état virtuel. Il y a alors, pour respecter la conservation de
I’énergie, création ou annihilation d’un phonon d’énergie #iw et d'un photon d’énergie
hwg = hw; + hw. Dans le cas d’une création, on parle de diffusion Stokes. Dans le cas
d’une annihilation, on parle de diffusion Anti-Stokes. On part d’un état excité pour le
processus Anti-Stokes, alors que la diffusion Stokes a lieu pour un systéeme dans l’état
fondamental, et est de fait plus importante.
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Diffusion Stokes Diffusion Anti-Stokes
Ity et R Virtual level
n+1
Phonon hw
creation n
Phonon hw
annihilation

Ficure 2.1 - Processus de diffusion Stokes et Anti-Stokes d’un point de vue quantique.

Pour une expérience de diffusion de la lumiere avec des longueurs d’onde correspon-
dant a la partie visible du spectre électromagnétique, on a 400nm< A <800nm. En pre-
nant les deux valeurs limites pour kj et k, on obtient une valeur maximum pour q qui est
d’environ 8.10~3nm™!. Cette valeur est trés faible devant les valeurs typiques de la zone
de Brillouin dans les cristaux =~ 1/a (avec a la taille de la maille cristallographique). Ainsi,
seuls les phonons de vecteurs d’onde quasi-nuls vont interagir avec la lumiere incidente
et donner lieu a de la diffusion inélastique. La figure 2.2 montre la relation de dispersion

w(k)
|
i
\ ]
0 |
2K+ G J
M

By e —

FIGURE 2.2 — courbe de dispersion pour une chaine diatomique [72]

pour une chaine diatomique, avec les branches optiques "O" et acoustiques "A" (toutes
deux dégénérées). On voit que les phonons qui ont un vecteur d’'onde quasi-nul sont les
phonons optiques et acoustiques qui sont au centre de la zone de Brillouin. La diffusion
issue des phonons optiques est appelée "diffusion Raman", celle issue des phonons acous-
tiques est appelée "diffusion Brillouin". On observe que les fréquences de ces deux types
de phonons sont radicalement différentes. Dans la pratique, la diffusion Brillouin couvre
des fréquences de l'ordre de quelques cm™!, et la diffusion Raman s’étend au dela, jus-
qu’a environ 4000 cm~!. Au-dela des différentes plages de fréquences, les deux types de
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diffusions difféerent par le type d’ondes vibrationnelles qu’elles mettent en jeu. La diffu-
sion Brillouin provient des ondes acoustiques qui se propagent dans le matériau, alors
que la diffusion Raman provient des modes de vibrations des liaisons atomiques.

B.1.1 Intensité de la diffusion Raman

On va développer l'intensité de la diffusion Raman, et faire apparaitre les différents
termes a prendre en compte pour pouvoir interpréter un spectre. Néammoins je ne don-
nerai pas les étapes du calcul. Celles-ci sont détaillées dans différentes theses [73-75].
En partant d’une équation similaire a I’équation B.9, on peut calculer I'intensité de I'onde
décrite par le champ électrique E. Celle-ci est simplement le produit E.E*. Comme le
champ électrique total provient des différents champs élémentaires d’amplitude ox(r,t)
issus de différents endroits du matériau, il faut introduire une fonction de corrélation
g(ry,ry), qui détermine la cohérence entre deux points r; et r,. On peut montrer que :

I(w)ocf_ dtexp(—iwt)ff_ d3r;d3rexp [i(k —ko).(r1(0) = r5(t))]
(0x(r1(0))dx(r2(1))) g(ry,12)

Avec (---) la valeur moyenne a I’équilibre thermique.

Sans cohérence entre les différents points du solide, il n’y a pas d’interférence entre les
ondes secondaires a prendre en compte. Alors on intégre sur (dx(r,t))?. S’il y a cohérence
sur tout le volume, on a une fonction de corrélation qui vaut 1. Il faut ensuite développer
les termes spatiaux et temporels de fluctuations de susceptibilité en série de Taylor en
fonction de la coordonnée normale de vibration Q; d’un mode j. On peut alors calculer
la moyenne thermique de la composante temporelle, pour obtenir I’expression suivante :

P((x)]) 3 3 . {aX(rl) ()X(I'z)}
[(w) d’r;d xp[i(k —kg).(r] — i(r1,12)0(w — w;
sy = | ] andteplite ko) - BGH G et -

(B.10)

(B.11)
Dans cette expression le terme P(w;) témoigne du facteur de population thermique. Un
moyen simple d’appréhender son origine consiste a considérer la diffusion Raman du
point de vue quantique, schématisé figure 2.1. Les phonons créés ou annihilés étant des
bosons, on peut décrire les facteurs de populations thermiques pour les deux processus :

P(w) = n(w) + 1 pour la diffusion Stokes

e . (B.12)
P(w) = n(w) pour la diffusion Anti — Stokes
avec n(w) le facteur de Bose-Einstein :
1
n(w) (B.13)

- exp(hw/kT) -1

La fonction de corrélation spatiale dans les amorphes a été traitée par R. Shuker et R.
Gammon [76], qui ont pris en compte la localisation des vibrations par le désordre struc-
tural. Pour ce faire, ils ont introduit une longueur de corrélation & & correspond a la
distance sur laquelle un mode j est conservé, qu’ils ont estimé au dixieme de la longueur
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d’onde de l'onde excitatrice. La localisation implique donc qu’on ne peut plus considé-
rer les ondes acoustiques comme des ondes planes associées a un seul vecteur d’onde q;.
Ceci a pour effet de faire disparaitre le concept de zone de Brillouin et la régle de sélec-
tion q ~ 0 : les modes de vibrations acoustiques deviennent actifs en Raman. Contrai-
rement aux cristaux, l'intensité diffusée n’est pas nulle pour les trés faibles nombres
d’onde. Une autre conséquence du traitement de Shuker et Gammon est de transformer
exp [i(k —Kkg).(r; —ry)] en une constante. Si on suppose que la variation de susceptibilité
ax(rl)/éQ]- est identique pour tous les modes (ce qui fonctionne si les modes sont de
méme nature), on obtient :

I(w) o< n(w—(zflg(w)J‘Jd3r1d3r2{ag(—(;)a§#éz)}g(rl,rz) (B.14)

avec g(w) la densité d’états des modes vibrationnels.
L’intégrale dans I’équation B.14 est appelé coefficient de couplage lumiere-vibration.
En le traitant a part, on peut écrire simplement l'intensité de la diffusion Raman comme :

Top(c0) o< w[n(wn 1] (B.15)
“ IXep (1 @) (2, )
ap(r1, @) X a1, @

Cop = ffd3r1d3r2 x '3 Ql * % Q2 g(ry,12) (B.16)

Ainsi la spectroscopie Raman ne donne pas une image directe des vibrations et de la
structure du matériau étudié, notamment au niveau de l'intensité des modes. Il faut
considérer le facteur de population thermique, surtout si les spectres ont été enregis-
trés a différentes températures. Il faut aussi prendre en compte le facteur de couplage
lumieére-vibration. Son comportement peut étre modélisé en déterminant les fluctuations
de susceptibilité a partir du tenseur de déformation locale et du tenseur des constantes
élasto-optiques. Il est aussi possible de ’estimer en comparant les spectres Raman aux
résultats d’expérience de diffusion inélastique de neutrons ou de mesures de chaleur
spécifique, qui permettent d’accéder directement a la densité d’états vibrationnels. Ces
expériences [77-80] ont montré que le facteur de couplage évolue de fagon monotone
avec w pour les verres. A trés basses fréquences w < 20 cm™! , on a g(w) o« w?, et & plus
hautes fréquences @ > 100 cm™!, on a g(w) o w.
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