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Introduction générale 

 

Depuis la première démonstration d’une émission laser par T. Maiman [1] en 1960, les 

lasers jouent un rôle majeur dans le monde de la photonique. Ils ont permis l’essor d’un certain 

nombre d’applications technologiques dans des domaines variés : la découpe de matériaux [2], 

la médecine [3], l’armement [4] ou encore depuis plus récemment les voitures autonomes [5]. 

L’apport du laser à fibre (laser solide) à l’évolution des systèmes laser est indéniable. Leurs 

principaux avantages résident dans la solidité du système, la possibilité d’accroitre les 

puissances, l’efficacité de conversion électro-optique, et l’absence de miroirs pour créer la 

cavité résonante (qui est alors créée par des réseaux de Bragg) [6]. L’utilisation d’une fibre 

optique, dont le rapport surface/volume est élevé, offre un certain nombre d’avantages en 

comparaison aux autres milieux amplificateurs, comme par exemple une meilleure dissipation 

thermique, une excellente qualité de faisceau et de faibles pertes optiques.  

 

Les fibres optiques ont été initialement développées pour le domaine des 

télécommunications [7] dans le but de transmettre des données sur de grandes distances avec 

une faible atténuation. Ce n’est qu’à partir de la démonstration d’une première fibre active en 

silice dopée néodyme à basse atténuation en 1985 [8] qu’elles ont été utilisées dans des 

systèmes laser. Dès lors, la course aux puissances émises est lancée et celles-ci ont augmenté 

d’environ trois ordres de grandeur depuis près de trente ans (figure 1). En 2010, des puissances 

de près de 10kW [9] ont été obtenues en mode continu, et d’environ 1kW en mode pulsé [10]. 

L’évolution de la puissance des lasers à fibre résulte d’efforts importants réalisés à la fois 

sur la composition du cœur de la fibre optique, son design et son procédé de fabrication. 

 

Initialement plus utilisé dans les fibres de forte puissance à 1µm, le néodyme a été 

rapidement remplacé par l’ytterbium, en raison de son diagramme simple à deux niveaux 

d’énergie (figure 2.a) : 2F7/2 (état fondamental) et 2F5/2, qui limite les désexcitations multi-

phonons non radiatives [6]. La large bande d’absorption (figure 2.b) centrée à 915nm permet un 

pompage par des diodes bas coût qui permettent de monter en gamme de puissance. 
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La volonté d’accroître les puissances se traduit également par une augmentation de la 

concentration en ions terres rares au sein de la silice, ce qui a engendré l’apparition de nouveaux 

phénomènes nuisibles. Si la silice est un excellent matériau en termes d’atténuation 

optique, la structure de son réseau vitreux n’est pas adaptée à l’incorporation d’ions Yb3+, 

qui, en raison de leur force de champ élevée, ont tendance à clusteriser* même pour des 

faibles concentrations, en accord avec les diagrammes de phase Yb2O3-SiO2 qui montrent une 

très forte tendance à la démixtion même pour de faibles teneurs en Yb2O3 
[12]. La matrice 

aluminosilicatée, est la plus utilisée pour disperser les ions terres rares au sein des cœurs des 

fibres de forte puissance [13]. Cependant, ces cœurs sont sujets au phénomène de 

photonoircissement [14], terme générique qui renvoie à une augmentation temporelle des pertes 

de transmission à certaines longueurs d’onde dans un milieu actif, causée par une irradiation 

(production de centres colorés sous l’effet de l’irradiation de pompage dans notre cas). Le 

photonoircissement nuit considérablement à l’efficacité du laser puisqu’il engendre une 

perte de la puissance de sortie au cours de son utilisation. Bien que l’origine de ce 

phénomène soit toujours sujette à discussion dans la littérature, il a été montré que l’utilisation 

d’un autre dopant en même temps que l’ytterbium, en l’occurrence le cérium, est favorable à 

l’atténuer [15]. 

                                                
* Se regrouper. 

Figure 1 : Evolution des puissances moyennes émises par des lasers à fibre 

dopés ytterbium à très bonne qualité de faisceau depuis 1989. Extrait de [11] 
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Lors de l’augmentation de la puissance injectée dans la fibre, des effets non-linéaires se 

manifestent [16]. Ceux-ci apparaissent en raison d’une modification de l’indice de réfraction du 

milieu lorsque l’intensité optique augmente et de phénomènes de diffusion inélastiques [13], [16]. 

Ces phénomènes étant dépendants de la longueur de fibre utilisée, leur seuil d’apparition peut 

être repoussé en utilisant de courtes longueurs. Pour augmenter la densité optique sur une plus 

courte longueur de fibre, les diamètres de cœur sont alors augmentés (fibres dîtes Large-Mode-

Area (LMA)), mais la propagation du signal devient multimode. Pour garder le signal 

monomode, il est alors nécessaire de maintenir l’indice de réfraction du cœur proche de 

l’indice de réfraction de la gaine en silice. L’apport conséquent de l’aluminium et des terres 

rares (ytterbium, cérium) à l’indice de réfraction du cœur est alors abaissé en ajoutant un nouvel 

élément à sa composition : du bore [17], du fluor [18] ou du phosphore [19], voire une combinaison 

de deux de ces trois éléments [20]. La composition finale du cœur d’une fibre destinée à la 

forte puissance est donc composée de plusieurs éléments où chacun joue un rôle bien 

déterminé.  

 

La composition du cœur n’a pas été le seul point d’évolution des fibres optiques 

amplificatrices. Son design aussi a largement évolué au cours des années. Snitzer [21] 

indiquait en 1961 que l’inconvénient majeur d’une fibre optique utilisée en laser réside dans le 

a. b. 

Figure 2 : (a) Diagramme des niveaux d’énergie de l’ion Yb3+ et (b) sections efficaces d’absorption et d’émission 

de l’ion Yb3+ en matrice aluminosilicatée (en bleu clair et en rouge respectivement) et en matrice 

phosphosilicatée (en bleu foncé et jaune respectivement). La flèche indique le pic d’absorption et d’émission 

pour la matrice phosphosilicatée. Extrait de [13] 
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pompage de la fibre, et que cet aspect peut alors être contrecarré par un design adapté de la 

fibre. Il propose alors en 1988 [22] le principe de la fibre optique dite double gaine. Le signal 

de pompe n’est alors pas injecté directement dans le cœur de la fibre optique mais plutôt dans 

la gaine, dont le diamètre et l’ouverture numérique sont supérieures et permettent ainsi 

l’utilisation de diodes de pompes de forte puissance bas coût. Le signal de pompe se propage 

ainsi dans la gaine multimode, et se retrouve partiellement absorbé par le cœur dopé en terre 

rare. 

 

Enfin, la complexité de la composition du cœur des fibres a induit une forte 

évolution des procédés de fabrication au fil des années. Le procédé Modified Chemical 

Vapor Deposition (MCVD) [23] reste le procédé le plus utilisé depuis la bulle des 

télécommunications. Le dopage par des ions terres rares et de l’aluminium a d’abord été réalisé 

via un dopage en solution [24]. Néanmoins, les cœurs synthétisés souffrent d’une 

inhomogénéité à la fois radiale et sur la longueur de la préforme. Dans le but d’améliorer 

l’homogénéité des cœurs, le dopage en phase gazeuse est apparu pour la première fois en 1990 

avec la méthode dite ‘chemical-in-crucible’ [25] à l’Université de Southampton. La méthode la 

plus utilisée aujourd’hui consiste à évaporer les terres rares sous forme de chélates [26], dont les 

pressions de vapeurs sont beaucoup plus faibles. 

 

Un certain nombre de méthodes d’élaboration se sont également distinguées depuis 

maintenant une dizaine d’années. Parmi elles, on peut citer notamment la méthode dite 

REPUSIL [18], développée dans le but de fabriquer des matériaux vitreux massifs dopés 

ytterbium très homogènes, à partir de poudres. La voie de chimie douce aussi appelée sol-gel 

[27] est également une méthode couramment utilisée pour la production de fibres actives à cœurs 

homogènes. Ces méthodes souffrent néanmoins toujours d’atténuations trop élevées en 

comparaison à celles obtenues par le procédé MCVD. 

 

La littérature fait également référence à un procédé peu utilisé dans le monde de la fibre 

optique, nommé Surface Plasma Chemical Vapor Deposition (SPCVD) [28]. Cette technique, 

basée sur l’utilisation de précurseurs gazeux, a été inventée au Centre National d’Etude des 

Télécommunications (CNET) à Lannion en 1986 pour la fabrication de fibres optiques pour les 
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télécommunications [29]. Ses faiblesses en termes de volumes de production en comparaison au 

procédé MCVD, ont entraîné l’arrêt de son développement en France. La technique a 

néanmoins poursuivi son évolution au sein d’un laboratoire russe, et a été adaptée à la 

fabrication de fibres actives. Néanmoins, très peu de résultats de caractérisations des fibres 

élaborées et utilisées en application laser sont présentés dans la littérature, et il est par 

conséquent difficile de juger des avantages et des inconvénients de la méthode. 

 

Un banc de dépôt SPCVD a été remonté au sein de la société iXblue photonics, 

préalablement à ces travaux de thèse, à partir de plans datant de l’époque du CNET. Dans ces 

travaux de thèse, il a fallu dans un premier temps participer à l’installation du banc puis mettre 

au point la méthode d’élaboration de cœurs de préforme SPCVD et l’adapter à la 

production de cœurs de fibres dopés ytterbium. Ce travail a consisté à mettre en place des 

dispositifs d’évaporation des précurseurs à faible pression de vapeur, en l’occurrence AlCl3 et 

YbCl3. Le développement de ces sources s’est avéré long et difficile.  

Dans un second temps, nous avons étudié l’incorporation des dopants Al, Yb et F au sein du 

cœur de la préforme, aussi bien radialement que longitudinalement. Nous avons essayé de 

comprendre les phénomènes mis en jeu dans le dépôt de la couche vitreuse par la méthode 

SPCVD. Nous avons ensuite cherché à étudier l’environnement et la dispersion des ions 

terres rares dans nos cœurs de préformes en silice, afin de mieux comprendre l’interaction 

entre les différents dopants. Ils ont de plus la particularité d’être très riche en silice (≥90% 

molaire SiO2) et par conséquent très réfractaires, ce qui rend leur synthèse par fusion plus 

trempe très difficile. Par conséquent, les systèmes vitreux auxquels nous nous sommes 

intéressés dans ces travaux de thèse sont très peu étudiés dans la littérature à cette teneur en 

silice. Cette observation a donc également motivé notre travail à caractériser la structure du 

réseau vitreux des cœurs synthétisés par la voie SPCVD.  

Enfin, nous avons cherché à évaluer les fibres optiques que nous avons élaborées lors de 

leur utilisation en cavité laser.  

 

 Ce manuscrit de thèse s’organise en cinq chapitres. Tout d’abord, le chapitre 1 présente 

l’état de l’art sur les fibres optiques actives et leurs différents procédés de fabrication, 

brièvement évoqués dans cette introduction. Ensuite, le chapitre 2 met l’accent sur la méthode 
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d’élaboration des cœurs : la technique SPCVD. Le principe de fonctionnement de la méthode 

ainsi que les moyens d’évaporation des différents précurseurs gazeux sont présentés. Le 

chapitre 3 se focalise sur la synthèse et la caractérisation des cœurs du binaire Al2O3-SiO2 et du 

ternaire TR2O3-Al2O3-SiO2 (où TR=Yb ou Lu). Ces travaux sont poursuivis dans le chapitre 4, 

afin de caractériser la structure vitreuse et de sonder l’environnement de l’ytterbium dans 

des cœurs que nous avons élaborés et qui contiennent du fluor (SiO2-F, Al2O3-SiO2-F, 

TR2O3-Al2O3-SiO2-F, où TR=Yb ou Lu). Enfin, toutes les fibres optiques que nous avons pu 

tirer des préformes dont les cœurs ont été élaborés par la méthode SPCVD sont caractérisées 

en cavité laser dans le chapitre 5.  
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Chapitre 1 

Etat de l’art sur les fibres optiques dopées terres rares et leurs 

procédés de fabrication 

 

Afin de mieux cerner le contexte de ces travaux de thèse, nous présentons dans ce premier 

chapitre l’intérêt de la silice pour la fabrication de fibres optiques amplificatrices. Ses faibles 

atténuations théoriques en font un excellent candidat de l’ultraviolet au proche infrarouge. Une 

revue des nombreux dopants qui y sont ajoutés permet de mieux cerner l’utilité de chaque 

élément sur les propriétés optiques ou structurales du matériau. Un intérêt particulier est porté 

aux divers procédés de fabrication de fibres optiques en silice dopée terres rares utilisés. La 

difficulté d’une insertion homogène des terres rares dans la silice vitreuse génère des recherches 

très intenses depuis plusieurs dizaines d’années et l’apparition de la méthode dite Modified 

Chemical Vapor Deposition (MCVD) en 1974 [1]. Si cette méthode est toujours la plus utilisée 

industriellement, de nombreuses variantes sont apparues au fil des années, chacune présentant 

des avantages, des inconvénients et des contraintes de fabrication différents. Ce chapitre 

bibliographique permet de mettre en avant les motivations qui ont incitées la société iXblue 

photonics à mettre au point une méthode de fabrication innovante, nommée Surface Plasma 

Chemical Vapor Deposition (SPCVD), présentée dans le chapitre 2 et qui fait l’objet de notre 

travail de thèse. 

 

1. La silice et ses dopants 

 

Cette partie s’attache tout d’abord à présenter des généralités sur la silice vitreuse, ainsi que sur 

les différents dopants qui y sont incorporés dans les domaines d’application des fibres optiques. 

Enfin, un intérêt particulier est porté sur l’ytterbium, qui nous concerne directement pour ces 

travaux de thèse. 
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a. La silice vitreuse 

 

Le dioxyde de silicium, de formule chimique SiO2, est un minéral très abondant naturellement 

sur Terre. Sous forme cristalline, il est constitué d’un arrangement périodique de tétraèdres SiO4 

liés par les atomes d’oxygène (figure 1.a). Chaque atome d’oxygène connecte deux tétraèdres 

SiO4 et est appelé atome d’oxygène pontant. Suivant les conditions de température et de 

pression, différentes variétés allotropiques (même composition chimique mais arrangements 

atomiques différents de la silice cristalline) existent. Ainsi, à pression atmosphérique, on a la 

succession avec la température des formes quartz (la forme la plus commune et la plus stable), 

tridymite et cristobalite. Sous forme vitreuse, c’est un solide non cristallisé qui n’a pas d’ordre 

à grande distance (≥ 10 Å), et qui présente le phénomène de transition vitreuse : c’est le verre 

de silice. Dans ce cas, la structure est constituée d’un enchainement continu aléatoire de 

tétraèdres SiO4 reliés, comme c’est le cas pour la silice cristalline, par des atomes d’oxygène 

pontants (figure 1.b).   

 

Le dioxyde de silicium est un oxyde formateur de verre, au même titre que l’oxyde de bore 

(B2O3), l’oxyde de phosphore (P2O5) et l’oxyde de germanium (GeO2), ce qui signifie qu’il est 

possible d’obtenir facilement un verre par fusion puis trempe à partir de ces différents oxydes 

purs. Ses propriétés physiques et chimiques, notamment son faible indice de réfraction, sa 

transmission dans l’ultraviolet, sa résistance mécanique et son faible coefficient d’expansion 

thermique, en font un matériau très adapté pour des applications laser. Pour qu’il y ait 

amplification laser, certains éléments, optiquement actifs ou non, sont insérés en faible 

proportion dans la matrice, ce qui en modifie ses propriétés. Au sein de la structure vitreuse, 

a. b. 

Figure 1 : Visions schématiques où ne sont représentées que 3 liaisons par tétraèdre (a) de la silice à l’état cristallin 

(ordre à courte, moyenne et longue distance) et (b) de la silice à l’état vitreux (ordre à courte distance uniquement) 
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ces éléments jouent le rôle de modificateurs, d’intermédiaires ou de formateurs. En effet, 

l’addition d’éléments au verre de silice joue un rôle primordial dans les propriétés optiques et 

physico-chimiques d’une fibre optique. Ainsi, des éléments tels que le bore, l’aluminium ou le 

phosphore vont permettre de modifier soit l’indice de réfraction du verre, soit la température de 

fusion de la silice, ou encore la solubilité d’autres éléments tels que les lanthanides par exemple. 

Ces derniers, en raison de leur structure électronique, sont responsables de propriétés 

d’absorption et de luminescence optiques particulières.  

 

L’indice de réfraction dépend de la densité électronique et de la polarisabilité des ions présents 

dans le verre. Par conséquent, les ions à faible numéro atomique tels que le fluor ou le bore, 

très peu polarisables, diminuent l’indice de réfraction du verre, comme représenté sur la figure 

2 [2]. Le germanium et le phosphore, de densités électroniques supérieures au silicium, vont 

l’augmenter. L’aluminium possède un numéro atomique plus faible que le silicium, mais 

augmente néanmoins l’indice de réfraction de la silice. L’incorporation d’aluminium au sein du 

réseau de silice vitreuse engendre une augmentation de la densité du matériau ainsi que du 

nombre d’atomes par unité de volume, notamment par la formation d’aluminium en 

coordinence 5 (espèces AlO5) dont la concentration augmente avec la teneur en aluminium 

insérée dans le verre [3]. L’indice de réfraction de référence utilisé dans la figure 2 est celui de 

la silice vitreuse pure soit 1,4585 [4]. 

 

Figure 2 : Différence d’indice de réfraction (par rapport à l’indice de la silice pure) générée par 

l’introduction de différents dopants en concentration croissante [2] 

Différence d’indice de 

réfraction par rapport à SiO2 

(10-4)  

(x: fraction molaire)  

Concentration en dopant (%mol) 
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En fonction du matériau désiré, plusieurs de ces dopants sont incorporés dans le cœur de la 

fibre. Il faut donc tenir compte de l’influence de chacun pour obtenir l’indice souhaité. 

Néanmoins, il faut se méfier de certains co-dopages dont les réfractivités molaires ne sont pas 

additives, notamment pour le co-dopage en aluminium et en phosphore, présenté dans la section 

suivante. L’ajout d’une ou plusieurs terres rares dans la matrice est nécessaire pour obtenir une 

amplification de signal, ces dernières, insérées en faibles quantités ne modifient que faiblement 

l’indice de réfraction. Néanmoins, la faible solubilité de ces éléments dans la matrice de silice, 

due à la fois à leur charge ionique élevée, leur rayon ionique important et à la structure compacte 

de la silice (absence d’atomes d’oxygène non-pontants), impose des ajouts supplémentaires. 

L’aluminium, le phosphore ou le germanium par exemple, favorisent l’insertion des ions terres 

rares, en créant des défauts dans le réseau silicaté dans lesquels ils pourront s’insérer [5]. En 

théorie, cela permet d’éviter la formation d’un agrégat (« clustering ») des ions terres rares entre 

eux, phénomène limitant fortement les propriétés d’une fibre amplificatrice, qui intervient pour 

des concentrations élevées [6]. 

 

b. Ses différents dopants 

 

Cette partie présente succinctement le rôle de chaque élément ajouté à la silice, brièvement 

évoqué dans le paragraphe précédent, aussi bien dans des fibres actives que passives. Si certains 

ont plutôt un rôle structural favorisant la dissolution des ions terres rares (aluminium, 

phosphore), d’autres impactent préférentiellement les propriétés optiques du matériau et 

permettent d’ajuster l’indice de réfraction (bore, fluor). La majorité des terres rares optiquement 

actives (ce qui n’est pas le cas des ions La3+, Lu3+ et Y3+ par exemple) ont un rôle amplificateur. 

Néanmoins, certaines sont parfois utilisées en co-dopage : l’une facilite le pompage par 

absorption à une longueur d’onde facilement accessible avant de transférer son énergie à l’autre 

terre rare qui pourra se désexciter par émission stimulée (co-dopages erbium/ytterbium ou 

holmium/thulium). 
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L’aluminium 

 

Il est utilisé dans les fibres de spécialité comme élévateur d’indice de réfraction et permet 

d’insérer des concentrations en terre rare suffisantes dans un verre de silice pour créer une fibre 

laser. Il a permis notamment d’atteindre des concentrations importantes en erbium dans la silice 

pour des applications laser à forte puissance dès 1991 [7]. Ces résultats sont le fruit des travaux 

d’Arai et al. [8] un peu plus tôt, qui ont démontré que l’aluminium améliorait grandement les 

propriétés fluorescentes de verres de silice dopée au néodyme, en dissolvant les clusters de 

terres rares, et en les dispersant de manière homogène. Des études spectroscopiques EXAFS 

(Extended X-Ray Absorption Fine Structure) ont montré que l’insertion d’aluminium 

engendrait la création de liaisons Nd-O-Al et augmentait le nombre de liaisons Nd-O-Si aux 

dépends des liaisons Nd-O-Nd [9], [10]. Arai et al. [8] ont montré qu’un ratio molaire Al/Nd de 10 

était suffisant pour obtenir une fibre utilisable en configuration laser. En 1996, Tanabe et al. ont 

montré que l’ajout d’ions Al3+ et donc la création de liaisons Al-O-Si dans une matrice en silice 

dopée erbium, permet d’augmenter la section efficace d’émission de l’erbium [11]. Le rôle 

principal de l’aluminium est donc d’éviter le regroupement des ions terres rares, qui limite 

fortement les propriétés laser de la fibre. Des taux variant de 0,3% poids à 3,5% en poids 

d’oxyde d’aluminium sont généralement insérés dans les fibres actives. 

 

Le phosphore 

 

Le phosphore augmente l’indice de réfraction de la silice et réduit sensiblement sa température 

de fusion. La teneur en OH dans la fibre doit être très faible lorsque l’on y ajoute du phosphore, 

car la liaison P-OH qui vibre à 3,05 µm, possède un harmonique à 1,55 µm [12], [13]. De plus, le 

phosphore est très volatile, ce qui pose des problèmes lors de l’étape de rétreint en MCVD 

(≈2000°C), puisqu’il s’évapore et engendre des trous dans le profil d’indice de réfraction [14], 

[15] (cf. figure 43 présentée plus loin dans ce chapitre pour un profil typique d’une matrice 

phosphosilicate). Cependant, l’insertion de phosphore dans une matrice de silice favorise 

fortement la solubilisation des terres rares. En effet, l’ion phosphore P5+ de coordinance 4 
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s’insère dans le réseau de silice en y créant des défauts (ainsi que des oxygènes non pontants) 

[16]. Les ions terres rares, de rayon ionique important, s’insèrent justement dans les défauts du 

réseau. Plus ceux-ci seront conséquents, meilleure y sera l’insertion de l’ion terre rare, d’où 

l’ajout de phosphore dans les fibres dopées. Deschamps et al. [17] ont montré en 2012 par des 

études spectroscopiques de RPE (Résonance paramagnétique nucléaire) pulsée et de RMN 

(Résonance magnétique nucléaire) couplées à des études de luminescence coopérative que le 

phosphore dissolvait mieux les ions ytterbium que l’ion aluminium. Les taux de phosphore 

présents dans une fibre dopée varient de 3 à 13% en poids d’oxyde [18]. 

 

Le co-dopage aluminium et phosphore 

 

On a vu précédemment que l’aluminium et le phosphore favorisent, séparément, l’insertion des 

terres rares dans la silice. Sen et al. [19] suggèrent notamment qu’ils deviennent les deuxièmes 

plus proches voisins (après l’oxygène) de l’ytterbium, ce qui permet une redistribution spatiale 

et donc une homogénéisation des ions terres rares dans la matrice, et un taux de clusters plus 

faible. Comme on l’a dit précédemment, le phosphore est très volatile et le rétreint de la 

préforme génère un trou d’indice de réfraction important et gênant au centre du cœur des 

préformes. Lorsque l’on ajoute de l’aluminium, DiGiovanni et al. [20] ont mis en évidence la 

formation d’unités structurales AlPO4 (dont l’insertion au sein de la silice est présentée figure 

3) qui modifient fortement les propriétés physiques et optiques du verre.  

Les réfractivités molaires de chaque élément (9x10-4 par % molaire en P2O5, et 20x10-4 par % 

molaire en Al2O3) ne sont plus additives : un indice bien plus faible est observé [15] (voir la 

figure 43 plus loin dans ce chapitre pour un exemple de profils d’indice obtenus sur de telles 

préformes). Les auteurs ont expliqué la formation de ces unités structurales et leurs 

conséquences sur les propriétés du matériau [20]. Le phosphore, riche en électrons grâce à sa 

double liaison, peut être considéré comme une base de Lewis réagissant avec l’aluminium (en 

formant une liaison P-O-Al et conduisant à deux entités tétraédriques connectées (AlO4)
- et 

(PO4)
+), qui s’insère dans la silice en coordinance 4 avec une déficience en électron, et joue 

donc le rôle d’acide de Lewis. Leur association satisfait la règle de l’octet et est énergétiquement 

favorable, ce qui est corroboré par la haute température de fusion du composé AlPO4 (solide) 
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d’environ 2000°C [21], indiquant une forte stabilité de la liaison Al-O-P. De plus, la moyenne 

des rayons ioniques des ions Al3+ (0,51pm) et P5+ (0,35pm) est de 0,43pm ce qui est proche de 

celui de Si4+ : 0,42pm [20]. Cette similitude, entre l’entité formée AlPO4 et les tétraèdres SiO4 

formant le réseau vitreux, explique la chute d’indice de réfraction lorsque ces deux éléments 

sont incorporés simultanément au sein de la silice, chute qui atteint un minimum pour un ratio 

molaire Al/P égal à 1. En effet, lorsque Al/P=1, tous les atomes d’oxygène sont alors pontants 

(figure 3) : les atomes d’oxygène pontants étant moins polarisables que les atomes d’oxygène 

non pontants (et les atomes d’oxygène terminaux), l’influence sur l’indice de réfraction est 

moindre. Bubnov et al. [22] ont estimé que l’évolution de l’indice de réfraction Δn en fonction 

de la teneur équimolaire en aluminium et en phosphore correspond à la relation CAlPO4 : Δn = -

0.96*10-4 CAlPO4. Vienne et al. [15] précisent néanmoins que, l’ajout d’aluminium à une matrice 

phosphosilicate co-dopée en erbium et en ytterbium, réduit les propriétés de luminescence des 

ions erbium et diminue l’efficacité de conversion de la fibre lorsqu’elle est utilisée en laser. Les 

propriétés du système SiO2-Al2O3-P2O5 d’un point de vue de la dispersion de l’ytterbium ont 

été étudiées par luminescence coopérative par Deschamps et al. [17]. Les auteurs ont montré que 

la proportion d’agrégats est inférieure quand le phosphore est inséré en excès, en comparaison 

au système équimolaire et au système riche en Al2O3. 

 

 

Figure 3 : Insertion des groupements AlPO4 au sein d’une matrice de silice 

vitreuse par connexion des deux entités tétraédriques (AlO4)
- (en pointillés 

rouges) et (PO4)
+ (en pointillés verts) 

+ 

- 
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Le germanium 

 

Le germanium a la propriété de diminuer la température de fusion de la silice [23]. Une fois 

incorporé au sein de la silice, le réseau vitreux est alors constitué d’un mélange de tétraèdres 

GeO4 et SiO4. Le numéro atomique plus élevé du germanium (par rapport à celui du silicium) 

lui confère la propriété d’augmenter l’indice de réfraction du verre de silice (figure 2). Les 

premières fibres optiques utilisées dans le domaine des télécoms étaient des fibres monomodes 

avec un cœur dopé germanium, et un indice de réfraction généralement situé à quelques 10-3 

au-dessus de la silice. Les fibres dopées au germanium trouvent aujourd’hui une seconde 

application technologique majeure dans les fibres photosensibles [24]. La photosensibilité se 

traduit par la capacité de la fibre à voir son indice de réfraction modifié de façon permanente 

par un changement de ses propriétés chimiques ou physiques sous l’effet de la lumière [25]. Cette 

propriété est très utilisée pour la fabrication de réseaux de Bragg* dans l’industrie du capteur à 

fibres [25], [26]. Pour plus de détails, voir la référence [25]. 

 

Le fluor 

 

C’est un élément qui permet de diminuer le point de fusion de la silice et de diminuer l’indice 

de réfraction du verre (figure 2). Une structure tétraédrique de l’espèce [SiFO3] a été suggérée 

par Dumas et al. [27], structure qui expliquerait la diminution de l’indice de réfraction par 

remplacement d’un atome d’oxygène par du fluor [28]. Une étude bibliographique plus complète 

du système vitreux SiO2-F est réalisée au cours du chapitre 5. Un premier intérêt du fluor réside 

dans son utilisation en tant que dopant dans une gaine en silice autour d’un cœur en silice 

(parfois légèrement fluoré) [29] (figure 4). C’est une structure très particulière permettant de 

guider un signal en étant multimode à 1550nm [30]. De tels matériaux sont réalisés 

préférentiellement par des techniques plasmas où les rendements d’incorporation du fluor sont 

                                                   

* Modification périodique de l’indice de réfraction d’une fibre optique, qui constitue ainsi un réflecteur sélectif en 

longueur d’onde. 
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bien meilleurs qu’en MCVD. Aujourd’hui, ces fibres sont notamment la spécialité de la société 

Draka Comteq du groupe Prysmiam [31]. Elles présentent de très faibles atténuations proches de 

la limite théorique, ainsi qu’une bonne tenue sous irradiation lorsqu’elles sont utilisées dans les 

domaines du spatial et du nucléaire [32], [33].  

Depuis quelques années et un premier article de Schuster et al. en 2014 [34], le fluor est 

principalement utilisé en tant que moyen d’ajuster l’indice de réfraction du cœur dans la 

fabrication de fibres à grande aire effective (dîtes LMA, pour Large-Mode-Area). La méthode 

de fabrication dite ‘REPUSIL’ (cf § I.5.d.i.2) est sûrement la technique la plus avancée dans le 

domaine [35], [36] : la silice poreuse (dopée en aluminium et en ytterbium) fabriquée est soumise 

à des temps de fluoration variables (de quelques minutes à quelques heures) sous atmosphère 

de SiF4 à des températures variables (entre 750 et 1000°C), avant d’être vitrifiée à des 

températures supérieures à 1000°C. Les temps de fluoration et les températures varient en 

fonction de la teneur en fluor.  

 

La voie sol-gel a été très récemment mise en avant pour la fabrication de tels matériaux. 

L’équipe du PhLAM (Phyisique des Lasers Atomes et Molécules) à Lille a ainsi publié en 2017 

son procédé de fabrication de fibres oxyfluorées dopées ytterbium [37] : des cylindres de silice 

Figure 4 : Profil d’indice de réfraction d’une fibre présentant un cœur en 

silice de diamètre 62µm entouré d’une gaine en silice fluorée de diamètre 

117µm. Ce profil particulier permet de guider un signal multimode à 

1550nm. Extrait de [29] 
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poreuse sont préparés par voie sol-gel [38] avant d’y insérer l’ytterbium (sans aluminium) par 

dopage en solution classique (cf. § 5.c.i.). A la suite d’une étape de déshydratation, la silice 

poreuse contenant de l’ytterbium est fluorée sous une atmosphère de fréon (C2F6) et d’oxygène 

à 1000°C, puis vitrifiée à 2200°C. Le matériau final contient 0.18% massique d’Yb2O3 et ≈1% 

massique de fluor. Récemment, Xu et al. [39] avaient également réalisé un cœur en silice dopée 

aluminium, fluor et ytterbium à partir d’une méthode totalement sol-gel en utilisant les 

précurseurs suivants : l’orthosilicate de tétraéthyle (Si(OEt)4), le chlorure d’aluminium aqueux 

(AlCl3.6H2O), le chlorure d’ytterbium aqueux (YbCl3.6H2O) et le fluorure d’ammonium 

(NH4F). Ces travaux récents témoignent de l’intérêt suscité par le fluor pour le contrôle du profil 

d’indice de réfraction dans la fabrication de fibres à forte puissance.  

 

Figure 5 : Spectres RMN 3QMAS du noyau 17O pour le verre 

binaire SiO2-B2O3, présentant différents ratios Si/B. Extrait de [40] 
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Le bore 

 

L’incorporation de bore, de plus faible numéro atomique que le silicium, au sein de la silice 

permet de réduire son indice de réfraction (figure 2). L’ajout de bore, qui s’incorpore sous la 

forme d’entités BO3 (trivalentes) diminue la réticulation du réseau, et par conséquent augmente 

considérablement le coefficient d’expansion thermique du verre tout en diminuant la 

température de vitrification de la silice. A de fortes teneurs en bore (≥33% molaire d’oxyde), la 

présence d’anneau boroxol a été détectée par Lee et Stebbins [40]. Ces anneaux sont des 

hexagones constitués d’oxygènes reliés à deux bores trivalents. La figure 5 présente les spectres 

RMN 3QMAS (3-Quantum Magical Angle Spinning, méthode qui permet de réduire 

l’élargissement spectral induit par le désordre structural, et notamment l’influence des noyaux 

quadripolaires) de l’oxygène 17 réalisés sur différentes compositions du binaire SiO2-B2O3. On 

remarque que pour une concentration croissante en silicium, la teneur en boroxol ([3]B-O-[3]B) 

diminue et disparait même pour un rapport Si/B égal à deux. Dans les borosilicates utilisés dans 

la fabrication des fibres optiques, le rapport Si/B n’est pas inférieur à 12, ce qui laisse présager 

une incorporation du bore sous forme uniquement d’entités BO3. Le dopage en bore trouve des 

applications dans les fibres dites à maintien de polarisation (fibres dîtes PM, pour Polarization 

Maintaining).  

 

Des barreaux de silice dopée en bore (≈7% molaire en B2O3) sont incorporés de part et d’autres 

d’un cœur germanium, dans une structure de type PANDA (Polarisation maintening AND 

Figure 6 : Vue en coupe d’une fibre de géométrie 

PANDA 
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Absorption reducing), comme présenté sur la figure 6. Les barreaux de borosilicate permettent 

de préserver un état de polarisation de la lumière envoyée dans le cœur de la fibre, même si 

celle-ci est soumise à des perturbations. Cette classe de fibre trouve des applications, entre 

autre, dans les gyroscopes à fibres optiques et en interférométrie [9].  Si plusieurs designs de 

fibres à maintien de polarisation existent, les structures de ce type sont les plus courantes [41]. Il 

a également été montré que l’insertion de bore dans des cœurs germanosilicates réduisait la 

diffusion Brillouin [42], diffusion inélastique de la lumière issue de l’interaction entre l’onde 

électromagnétique et une variation locale de la densité optique, résultant en la création d’un 

photon de plus basse énergie et d’un phonon. 

 

Le néodyme 

 

C’est le premier ion terre rare à avoir été incorporé dans une fibre optique à application laser 

[43]. Il a également été le précurseur des fibres laser monomodes, où une très petite quantité de 

néodyme (≈300ppm atomique) est insérée dans un cœur germanosilicate [44], et des fibres dites 

double gaine pour les applications de forte puissance [45]. Il augmente l’indice de réfraction de 

la silice (son numéro atomique est plus élevé que celui du silicium), et est actuellement utilisé 

majoritairement pour des applications de forte puissance à 1,06 µm dans les 

télécommunications [46], le domaine médical, et la découpe de matériaux par lasers pulsés [47]. 

A cette longueur d’onde, le néodyme a l’avantage de présenter un schéma laser à 4 niveaux, 

avec une pompe à 808 nm (4I9/2  4F5/2) et une transition laser du niveau 4F3/2 au niveau 4I11/2 

(cf. figure 7). Il existe également des transitions moins intenses à 946 nm (4F3/2  4F9/2) et 1319 

nm (4F3/2  4I13/2). Les fibres dopées ytterbium occupent aujourd’hui une place plus importante 

que les fibres dopées néodyme pour les applications haute puissance à 1 µm. En effet, le schéma 

des niveaux d’énergie de l’ion ytterbium est plus simple que celui de l’ion néodyme, son temps 

de vie est supérieur et une bande d’émission plus large est observée [48]. 

 

 



21 

 

 

Le thulium 

 

Les fibres dopées thulium sont très utilisées pour des applications dans le domaine médical [49] 

et de la défense [50], en raison de la bande d’émission des ions Tm3+ aux alentours de 2 µm : 

transition 3F4  3H6 pour émettre à 1,88 µm, et transition 3H4  3H5 pour émettre à 2,25 µm 

(figure 8), et de ses bonnes performances dans les lasers pulsés nanosecondes et la génération 

de supercontinuum [51]. Le domaine des capteurs à fibres utilisés pour la détection de gaz tels 

que le méthane, le monoxyde de carbone, et le de dioxyde de carbone représente une part 

importante de l’utilisation des fibres dopées au thulium [52]. Elles peuvent être co-dopées avec 

de l’ytterbium afin de réaliser un pompage à 976 nm avec des diodes lasers, duquel s’ensuit un 

mécanisme de transfert d’énergie de l’ytterbium vers le thulium [53]. 

 

 

 

Figure 7 : Diagramme des niveaux d’énergie de l’ion Nd3+ dans la silice 
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L’holmium 

 

La première émission stimulée de l’holmium dans le vert à 0,55 µm (5S2  5I8), a été obtenue 

en 1971 par Johnson et al. [53], par excitation d’un cristal BaY2F8 co-dopé avec de l’holmium et 

de l’ytterbium à 77 K. En 1990, Allain et al. [54] ont reporté le premier laser holmium à 0,55 µm 

à température ambiante, dans une fibre en matrice de verre totalement fluoré ZBLAN (ZrF4-

BaF2-LaF3-AlF3-NaF). Dans une matrice de silice, des émissions laser sont réalisées à 2.05 µm 

[55], (5I7  5I8), ce qui lui vaut une utilité dans de nombreuses applications médicales [9]. 

Souvent, il est co-dopé avec du thulium qui va être excité pour ensuite transférer son énergie à 

l’holmium (entre 5 et 40 fois plus de thulium que d’holmium). L’avantage d’une fibre co-dopée 

Tm/Ho est la longueur d’onde à laquelle elle peut être pompée : 800, 830 ou 1064 nm [9]. 

 

 

 

Figure 8 : Diagramme des niveaux d’énergie de l’ion Tm3+ au sein de la silice 
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Le praséodyme 

 

Ses nombreux niveaux métastables (3P0, 
1D2, 

1G4) en font une terre rare très intéressante pour 

des applications lasers. Les fibres dopées au praséodyme dans une matrice silice sont souvent 

pompées à 590 nm, et parfois à 488 nm [56], pour émettre dans la bande 1050-1080 nm [57], [58] 

(1G4  3H4). Shi et al. [59] ont démontré de bonnes performances lasers pour une fibre dopée 

Pr3+ en matrice aluminosilicate, et obtiennent des sections efficaces d’émission stimulée 

meilleures que pour des fibres dopées néodyme à ces longueurs d’onde [60]. Son efficacité pour 

des lasers pulsés de 45 ns a été démontrée par Shi [61]. Néanmoins, le praséodyme est plus utilisé 

dans des matrices ZBLAN (ZrF4 - BaF2 - LaF3 - AlF3 - NaF) qui présentent de meilleures 

transmissions dans l’infrarouge que la silice [62]. 

 

L’erbium 

 

C’est la terre rare la plus utilisée dans le domaine des télécommunications, grâce à sa large 

bande d’émission à 1550 nm (4I13/2  4I15/2) 
[5]. La durée de vie de l’état excité est très 

importante, aux alentours de 10 ms [9], ce qui permet de très bonnes amplifications lasers. Un 

signal peut être amplifié et ré-amplifié sur des milliers de kilomètres grâce à des fibres dopées 

erbium. Elles sont généralement co-dopées avec de l’aluminium, qui permet de réduire les 

clusters entre ions erbium trivalents. Le co-dopage des EDFA avec de l’ytterbium a également 

suscité énormément d’intérêt. Le premier co-dopage de ce type est apparu en 1965 par Snitzer 

[63]. L’ytterbium absorbe fortement  à des longueurs d’onde (2F7/2  2F5/2 à 980 ou 1064 nm) 

inaccessibles pour l’erbium, et lui transfére ensuite cette énergie (2F5/2 de l’ytterbium  4I11/2 

de l’erbium). S’ensuit une désexcitation non radiative (4I11/2  4I13/2) permettant d’arriver au 

niveau supérieur de la transition laser de l’erbium (4I13/2  4I15/2), figure 9. La présence de 

phosphore dans ce type de fibres est importante, car il permet une dépopulation rapide du niveau 

4I11/2 de l’erbium, ce qui empêche un retour vers le niveau 2F5/2 des ions ytterbium [64], [65], [66].  
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L’ytterbium 

 

Il est utilisé dans des fibres laser à 1 µm, en raison de sa large bande d’émission entre 1030 et 

1100 nm (2F5/2  2F7/2). Sa spectroscopie avantageuse en fait aujourd’hui la terre rare principale 

pour des applications à forte puissance [67] (cf. §I.1.c.). Son ajout augmente fortement l’indice 

de réfraction du verre (numéro atomique élevé). L’ytterbium étant la terre rare qui nous 

intéresse dans le cadre de nos travaux de thèse, sa spectroscopie et son intérêt sont détaillés 

dans une partie séparée, ci-après. 

 

c. Cas de l’ytterbium 

 

L’ion ytterbium possède des propriétés particulièrement intéressantes pour des applications de 

puissance. Sa structure électronique n’est composée que de deux multiplets : le niveau 

fondamental 2F7/2 et le niveau excité 2F5/2 (figure 10.b.). Une fois inséré dans la matrice de silice, 

l’ion ytterbium va ressentir l’effet des ions oxygène voisins, qui exercent des forces 

électrostatiques sur les électrons des couches 4f (champ cristallin). Mais la couche 4f étant 

écrantée par les couches 5s2 et 5p2, ces interactions électrostatiques ne représentent qu’une 

faible perturbation, à l’origine de l’éclatement de ces multiplets en 4 et 3 sous-niveaux Stark 

Figure 9 : Diagramme des niveaux d’énergie impliqués dans les processus 

de transfert d’énergie au sein des fibres laser erbium co-dopées ytterbium 
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pour les niveaux 2F7/2 et 2F5/2 respectivement [68] (cf. figure 10.b.). L’ordre de grandeur de cet 

éclatement est la centaine de cm-1 [69]. 

 

On remarque que les pics d’absorption et d’émission maximum à 976 nm (figure 10.a.), 

correspondant aux transitions entre les niveaux a et e (figure 10.b), sont confondus. La section 

efficace†, en ordonnée, représente la probabilité pour qu’une transition optique ait lieu. 

L’absorption présente une large bande centrée sur 915 nm, correspondant à la transition a  g, 

ce qui permet un pompage aisé autour de cette longueur d’onde. De même, une large bande est 

présente en émission entre 1030 et 1100 nm, correspondant à des transitions entre le niveau e 

et les niveaux b, c et d. Généralement, l’ytterbium est pompé entre 850 et 980nm, pour des 

émissions à des longueurs d’ondes supérieures entre 974 et 1140nm [14]. Les fibres dopées 

ytterbium peuvent ainsi être pompées par bon nombre de lasers solides tels que les diodes lasers 

AlGaAs (800-850 nm) et InGaAs (980 nm). De plus, le temps de vie du niveau métastable 2F5/2 

est long, de l’ordre de grandeur de la milliseconde [14] ce qui est favorable à une bonne 

amplification. Néanmoins, le système laser est à trois niveaux jusqu’aux longueurs d’onde 

d’émission de 1030 nm [61] : absorption à 915 nm a → f, suivie d’une relaxation non radiative f 

                                                   

† La relation permettant de calculer la section efficace d’absorption à partir du spectre d’absorption est donnée 

dans l’annexe B. 

a ↔ e 

a → g 

g → a 

e ↔ b, c, d 

a. b. 

2F5/2 

2F7/2 

Figure 10 : (a) Spectres d’émission (rouge) et d’absorption (noir) à température ambiante de l’ion ytterbium dans la 

silice et (b) niveaux d’énergie correspondants. Extrait partiellement de [70] 
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→ e, et de l’émission laser à 976 nm du niveau e au niveau fondamental a. A partir de 1030 

nm, l’émission laser se fait du niveau e au niveau d, c ou b et est donc suivie d’une relaxation 

non radiative vers le niveau a, et le système laser est donc à 4 niveaux (cf. figures 10.a. et 10.b.). 

Les sections efficaces d’absorption et d’émission à 976 nm sont quasiment égales [71]. Ainsi, 

lors de l’amplification d’un signal à cette longueur d’onde, les phénomènes d’absorption et 

d’émission stimulée sont en compétition.  Il faut donc veiller à ne pas réabsorber le signal laser 

émis (ie avoir une très bonne absorption de pompe) et tenir compte de la longueur de fibre pour 

réaliser un laser efficace à cette longueur d’onde [72]. Ces contraintes lui ont valu d’être mis à 

l’écart au début des recherches dans le domaine, au profit des lasers dopés néodyme plus 

efficaces initialement. Mais le succès retentissant des EDFA (Erbium-Doped Fiber Amplifier) 

à trois niveaux, a redonné un élan de considération à l’ytterbium qui s’est alors imposé comme 

le meilleur ion terre rare dans les systèmes lasers à forte puissance [14].  

Les problèmes liés au dopage important de la silice avec de l’ytterbium ont alors vu le jour. 

Comme évoqué précédemment, lorsque leur concentration augmente,  les ions ytterbium ont 

tendance à se réarranger et à se regrouper sous forme de clusters. Ces clusters favorisent le 

transfert d’énergie d’un ion terre rare vers une impureté ou un autre ion terre rare, ce qui nuit 

fortement à l’efficacité d’un signal laser car ils piègent le signal au lieu de l’amplifier [73]. Le 

phénomène de photonoircissement [70] est également apparu avec l’augmentation des taux 

d’ytterbium insérés dans la silice. Il se traduit par des pertes optiques conséquentes lors du 

pompage, une dégradation des performances laser et un noircissement de la fibre [16], [74], [75]. Ce 

phénomène sera présenté plus précisément dans le chapitre 5. 

 

2. Principe d’une fibre optique amplificatrice 

 

Les principes de propagation de la lumière dans une fibre optique par réflexion totale interne 

(RTI) sont présentés dans cette partie. Les définitions principales qui servent pour la suite du 

manuscrit, notamment celle de l’ouverture numérique (ON), sont également données. Les 

principes généraux de l’émission stimulée permettant l’amplification d’un signal dans une fibre 

active sont ensuite détaillés. 
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a. Propagation du signal 

 

Une fibre optique est une structure guidante, à symétrie cylindrique, constituée d’un cœur en 

verre d’indice de réfraction n1, entouré d’une gaine en verre d’indice n2 légèrement inférieur à 

n1, pour permettre le confinement de la lumière dans le cœur (figure 11). Le diamètre du cœur 

peut varier de quelques micromètres (fibres monomodes classiques) à plusieurs centaines de 

micromètres (fibres largement multimodes), alors que celui de la gaine est très souvent fixé à 

125 µm (mais peut atteindre 1 mm). Deux couches de résine polymère recouvrent la gaine pour 

améliorer les résistances mécaniques et anticorrosives des fibres. Les indices de réfraction n1 et 

n2 définissent l’ouverture numérique (ON) de la fibre par la relation suivante: 𝑂𝑁 =

 √𝑛1² − 𝑛2²  . L’ON représente ainsi la divergence de la lumière en sortie de fibre. Pour rappel, 

l’angle d’indice limite ϴlim conduisant à la RTI en fonction de n1 et n2 est donné par la relation 

ϴlim = Arcsin(n2/n1).  

 

La figure 12 présente le principe de fonctionnement d’une fibre amplificatrice. Un signal de 

pompe, à la longueur d’onde λp, est envoyé dans la gaine de la fibre d’indice n2. L’application 

(lors de l’étape de fibrage) d’un revêtement polymère dit bas-indice, i.e. d’indice de réfraction 

nr (non représenté) inférieur à n2, permet au signal de pompe de se propager par RTI au sein de 

la gaine. Le cône vert en entrée de la fibre représente l’ON de la pompe, soit √𝑛2² − 𝑛𝑟² , c’est-

à-dire la gamme d’angles autorisés pour que le signal de pompe se propage par RTI au sein de 

la gaine. Lorsque le signal de pompe croise le cœur de la fibre optique, celui-ci est absorbé par 

les ions terres rares qui vont ensuite se désexciter par émission stimulée‡ et générer ainsi un 

                                                   

‡ Voir le paragraphe 2.b du présent chapitre. 

Figure 11 : Structure guidante d’une fibre optique 
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faisceau à la longueur d’onde λs. Ce faisceau émis est guidé le long du cœur par RTI, puisque 

n2<n1, dont l’ON en sortie de fibre est donnée par : 𝑂𝑁 =  √𝑛1² − 𝑛2² .  

 

Cette approche qualitative par l’optique géométrique reste néanmoins inadaptée à la description 

exacte de la propagation de la lumière dans les fibres. Le faible diamètre de cœur (≈10µm) étant 

proche de la longueur d’onde de la lumière (1µm), il faut considérer une approche modale, ce 

qui signifie que la lumière ne peut emprunter qu’un nombre fini de configurations pour se 

propager [77]. On définit la fréquence normalisée V qui est donnée par l’équation  𝑉 =

 
2𝜋

𝜆
𝑎 √𝑛1² − 𝑛2², où le paramètre a représente le rayon du cœur [78]. Cette fréquence permet 

d’évaluer le nombre de modes de propagation d’une fibre, i.e. le nombre de configurations du 

champ électromagnétique qui se propagent sans se déformer spatialement dans la fibre. Lorsque 

V est grand (>10), le nombre de modes supportés est d’environ V²/2, et la fibre est dite 

multimode. Lorsque V < 2,405, la fibre ne supporte qu’un seul mode [76], elle est dite 

monomode. Cela permet de définir une longueur d’onde de coupure λc, caractérisant la 

propagation monomode de la lumière si λ > λc, ou multimode si λ < λc 
[77], [78]. Néanmoins, la 

symétrie cylindrique autorise la propagation d’un grand nombre de modes parasites qui ne vont 

pas interagir avec le cœur. Afin de forcer les rayons lumineux à suivre des chemins plus 

chaotiques, il est nécessaire de casser cette symétrie. Plusieurs géométries ont alors vu le jour. 

Figure 12 : Principe de fonctionnement d’une fibre laser pompée à la longueur d’onde λp et émettant à la longueur 

d’onde λs. Le revêtement polymère bas-indice (appliqué lors de l’étape de fibrage) permet au faisceau vert de se 

propager par RTI dans la gaine (inner cladding). Extrait de [76] 
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Snitzer et al. [79] ont d’abord proposé de décentrer le cœur dans la symétrie cylindrique (figure 

13.a.), ce qui n’était pas pratique à synthétiser, et rendait la fibre difficilement connectable. Ils 

ont ensuite proposé une géométrie de gaine rectangulaire (figure 13.b.), avant que Zellmer et 

al. [80] inventent en 1995, la « fibre D », où une face de la gaine est polie (figure 13.c.). Cette 

géométrie est devenue l’une des plus courantes avec le polygone (hexagone ou octogone) 

(figure 13.d.) [81]. 

 

b. Amplification optique dans un verre de silice 

 

L’amplification du signal dans le cœur de la fibre est basée sur le principe de l’émission 

stimulée des ions terres rares. Lorsque l’onde électromagnétique de fréquence ν interagit avec 

un électron d’un ion terre rare à un niveau d’énergie E2, celui-ci est désexcité vers un état E1 

de plus basse énergie, avec un écart hν entre les deux niveaux (figure 14).  

 

Emission spontanée Emission stimulée 

Figure 14 : Schémas de l’émission spontanée et de l’émission 

stimulée 

Figure 13 : Différentes géométries de cœur et de gaine : (a) cœur décentré, (b)  gaine carrée, (c) fibre D et (d) gaine 

hexagonale 

cœur gaine revêtement 
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Il y a émission stimulée lorsque la désexcitation de cet électron relâche de l’énergie sous la 

forme d’un photon de même phase, même fréquence, même polarisation et même direction que 

le photon incident, contrairement à l’émission spontanée où le photon est émis indépendamment 

du champ électromagnétique incident (figure 14). Néanmoins, cette interaction provoque 

préférentiellement des phénomènes d’absorption du niveau E1 au niveau E2  à température 

ambiante, car la majorité des électrons y sont dans l’état fondamental. Il est donc nécessaire de 

créer une inversion de population pour remplir majoritairement un état excité de l’atome en 

question. L’émission stimulée sera alors le mécanisme dominant. Pour cela, il est nécessaire de 

pomper optiquement le système, soit par absorption soit par une décharge électrique ou encore 

une réaction chimique. L’émission stimulée générant l’amplification optique peut se faire selon 

deux processus laser, un à 3 niveaux et un à 4 niveaux (figure 15). 

 

Une fois dans l’état excité E2, l’électron se désexcite rapidement et de manière non radiative 

vers un niveau E1, par émission d’un phonon. Lorsque l’ion se relaxe directement du niveau E1 

au niveau E0 avec émission d’un photon, la transition laser est dite à trois niveaux (figure 15.a.). 

Elle est dite à 4 niveaux lorsque la relaxation se fait entre les niveaux E1 et E1’, et qu’elle est 

suivie d’une désexcitation non radiative entre le niveau E1’ et le niveau fondamental (figure 

15.b). Dans le cas a, il peut apparaître une absorption entre le niveau fondamental et le niveau 

supérieur de la transition laser E1, ce qui engendre la réabsorption des photons émis. Il sera 

donc nécessaire d’utiliser un pompage plus important qu’avec une transition à 4 niveaux.  

Figure 15 : Schémas laser à (a) 3 niveaux et (b) 4 niveaux 

a. b. 
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Les lanthanides trivalents sont les seuls ions pour lesquels une amplification laser a été observée 

dans une matrice de silice, à la fois sous la forme d’un bloc vitreux massif et d’une fibre [82]. 

Leur configuration électronique est [Xe]4fN, où N varie de 0 à 14 du lanthane au lutécium. Les 

orbitales 4f sont très proches du noyau, et leurs électrons sont fortement écrantés par les 

électrons des orbitales externes 5s, 5p et 5d. Ainsi, le plus souvent, les transitions électroniques 

se situent à l’intérieur de la couche 4f, elles sont dites intraconfigurationnelles. Elles 

correspondent à des raies fines en émission et absorption optiques. Néanmoins, il existe parfois 

des transitions interconfigurationnelles 4f-5d. Les orbitales 5d étant très sensibles au champ 

cristallin, les transitions correspondantes résultent en de larges bandes d’émission et 

d’absorption optiques. 

 

3. Les différentes familles de fibres 

 

Cette partie a pour objectif principal de présenter la famille des fibres optiques microstructurées 

(FOM) pour lesquelles le principe de propagation de la lumière peut être différent des fibres 

conventionnelles où elle est guidée par réflexion totale interne. La préparation de telles fibres 

nécessite un procédé de fabrication spécifique appelé stack-and-draw. Si les matériaux réalisés 

au cours de ces travaux de thèse n’ont jamais été utilisés pour la fabrication de FOM, de 

nombreux laboratoires mènent des recherches conséquentes sur la fabrication et l’utilisation de 

FOM actives pour applications laser, et il est donc important de les mentionner dans ce chapitre 

bibliographique. 

 

a. Les fibres conventionnelles 

 

Lorsque l’on parle de fibre conventionnelle, il s’agit soit d’une fibre à saut d’indice soit d’une 

fibre à gradient d’indice pour laquelle le cœur est entouré d’une gaine d’indice inférieur. Dans 

le premier cas, la variation d’indice à l’interface cœur-gaine est brutale alors que dans le second, 

il augmente continuellement de la périphérie vers le centre. Le tout est résumé sur la figure 16. 
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Le guidage de la lumière dans de telles fibres se fait par réflexion totale interne, comme expliqué 

précédemment. Mais certaines fibres apparues plus récemment n’utilisent plus forcément ce 

principe de guidage. 

 

b. Les fibres optiques microstructurées (FOM) 

 

Bien que l’idée de réaliser des fibres optiques aves des trous d’air date des années 1970 [83], ce 

n’est qu’en 1996 que les premiers travaux sur ce sujet sont apparus [84]. Ces fibres sont 

Figure 17 : Schéma d’une fibre optique microstructurée (à cœur solide) 

Figure 16 : Fibres conventionnelles (a) à saut d’indice et (b) 

à gradient d’indice 
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constituées de trous d’air, très souvent répartis de manière périodique, délimitant un cœur creux 

(« hollow core fiber ») ou solide (“solid core fiber” ou “holey fiber”) (figure 17). Cette 

caractéristique du cœur (creux ou solide) génère deux familles de fibres optiques 

microstructurées (FOM) : les fibres pour lesquelles la lumière est tout de même guidée par 

réflexion totale interne (RTI) (FOM à cœur solide), et les fibres dites à bande interdite 

photonique (BIP), où le guidage est obtenu par la réflexion cohérente de la lumière dans la gaine 

périodique (FOM à cœur creux). Il existe deux paramètres permettant de caractériser 

l’arrangement des trous d’air : la distance Λ entre les centres de deux trous d’air voisins, et le 

diamètre d des trous. En jouant à la fois sur ces deux paramètres et sur le nombre de trous, il est 

possible d’obtenir quasiment une infinité de structures de FOM (figure 17). La variation d’un 

des paramètres entre deux FOM peut modifier complètement les propriétés de guidage, aussi 

bien sur les FOM à cœur plein que sur les FOM à cœur creux. Le paragraphe I.3.b.iii. évoque 

la fabrication de ce type de fibres. 

 

i. Brève description des FOM à cœur solide 

 

Dans une telle structure (figures 17 et 19, photo de gauche), les trous d’air disposés autour du 

cœur présentent un indice de réfraction inférieur à celui de la silice. L’indice équivalent généré 

par l’agencement des trous d’air et de la silice interstitielle est inférieur à celui du cœur en silice, 

Figure 18 : Indice équivalent dans une fibre optique 

microstructurée  à cœur solide 
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ainsi, le profil d’indice de la fibre est à saut d’indice, ce qui justifie le guidage de la lumière par 

RTI (figure 18). Néanmoins, il n’y a pas de délimitation physique claire entre la gaine et le 

cœur, ce qui influe sur l’indice de réfraction, généralement peu homogène.  

L’un des avantages de cette structure est la possibilité d’obtenir une fibre infiniment monomode 

(i.e. qui est monomode sur tout le domaine de transparence de la fibre) [85], ou encore la 

génération de supercontinuum, trouvant des applications dans le domaine des capteurs à fibre 

[86], ou de la médecine [87]. La silice reste le matériau de référence pour ce genre de fibres en 

raison de ses propriétés optiques et physiques, notamment ses faibles atténuations. Néanmoins, 

de nombreuses recherches sont menées depuis quelques années sur l’utilisation de verres 

chalcogénures (à base de tellure, de soufre ou de sélénium) mieux adaptés à des applications en 

optique non-linéaire [88]. 

 

ii. Brève description des FOM à cœur creux 

 

Le principe de guidage de la lumière est très différent dans ces fibres, car le cœur possède un 

indice de réfraction inférieur  à celui de la structure qui l’entoure. Les conditions de RTI ne 

peuvent donc plus être vérifiées. La propagation est basée sur un phénomène physique différent 

appelé bande interdite photonique. La structure photonique qui entoure le cœur est composée 

d’un arrangement périodique de trous d’air dans le verre (figure 19, photo de droite). Cette 

structure joue le rôle d’un miroir fortement réflecteur, qui empêche la lumière de s’échapper du 

cœur creux [89]. Ainsi, pour une certaine gamme de longueurs d’onde dépendant de la structure 

périodique, la lumière va créer des interférences constructives dans le cœur. Tout signal émis à 

une longueur d’onde comprise dans cette gamme bien précise ne pourra donc pas s’échapper 

du cœur et sera guidé le long de la fibre [90]. Par analogie aux matériaux semi-conducteurs, la 

gamme de longueurs d’onde pour laquelle la lumière est confinée, s’appelle le gap ou la bande 

interdite. De telles fibres présentent théoriquement des pertes en transmission plus faibles que 

dans la silice, qui est limitée par la diffusion Rayleigh. Néanmoins, les pertes les plus faibles 

mesurées expérimentalement (1,2 dB/km [91]) restent encore loin des valeurs typiques des fibres 

en silice conventionnelles : 0,2 dB/km. 
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iii. Brève description de la fabrication des FOM 

 

Les préformes des fibres microstructurées en silice sont fabriquées par le procédé dit stack-and-

draw, inventé en 1996 à l’université de Southampton [92].  La première étape consiste à étirer 

des capillaires et des baguettes de silice très pure aux dimensions souhaitées (figure 20.a.). Les 

capillaires sont ensuite arrangés autour d’une baguette centrale - qui constitue le cœur de la 

future fibre - selon la structure désirée (figure 20.b.). La structure est ensuite entourée d’un tube 

de silice (manchonnage§), puis étirée pour créer une canne (figure 20.c.).  Cette canne est par 

la suite manchonnée de nouveau autant de fois que nécessaire (figure 20.d.) pour obtenir le 

rapport de diamètre cœur/diamètre gaine souhaité. La préforme est finalement fibrée de façon 

similaire aux préformes conventionnelles. La température, les variations de pression et la 

vitesse de fibrage sont des paramètres importants à contrôler, pour éviter notamment que les 

trous ne se ferment sur eux-mêmes [93]. Un bon état de surface des trous est indispensable pour 

atteindre des niveaux de pertes acceptables [94]. 

                                                   

§ Le principe de l’étape de manchonnage est détaillé dans l’annexe A. 

Figure 19 : Images d’une FOM à cœur solide, où les trous ont un diamètre moyen de 1,5 µm 

(photo de gauche) et d’une FOM à cœur creux (photo de droite). Les images ont été 

courtoisement fournies par PERFOS/Photonics Bretagne. 
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4. Atténuations dans la silice vitreuse 

 

L’atténuation se définit comme la perte d’intensité de l’onde lumineuse se propageant dans la 

fibre sur un kilomètre. Elle est exprimée par l’équation  "𝑃𝑒𝑟𝑡𝑒𝑠 (𝑑𝐵. 𝑘𝑚−1) = 10. 𝐿𝑜𝑔 (
𝑃0

𝑃1
) ", 

où P0 représente la puissance d’entrée du signal lumineux, et P1 la puissance du signal après 1 

kilomètre de fibre. Deux classes d’atténuations peuvent être distinguées : celles qui sont 

intrinsèques au matériau, et celles qui sont dues aux imperfections.  

 

 

 

Figure 20 : Etapes de fabrication d’une fibre optique 

microstructurée : (a) étirage des capillaires et des baguettes, (b) 

assemblage autour d’une baguette centrale (futur cœur de la 

fibre), (c) étirage de la canne, (d) manchonnage. 
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a. Atténuations intrinsèques à la silice vitreuse 

 

Les atténuations intrinsèques à la silice sont irréductibles, et liées à la structure du matériau 

(vibrations des liaisons Si-O, diffusion Rayleigh…). 

 

i. Absorption ultraviolette 

 

Les niveaux d’énergie permis aux électrons dans le verre se regroupent en deux bandes dites de 

valence et de conduction. A température ambiante, il n’y a pas de niveau vide dans la bande de 

valence, ce qui n’est pas le cas dans la bande de conduction. Ces deux bandes sont séparées par 

un gap d’énergie Eg, qui vaut environ 9 eV dans le cas de la silice. Pour qu’il y ait absorption 

des électrons dans la bande de conduction, il faut que l’énergie du rayonnement 

électromagnétique soit supérieure à Eg, c’est-à-dire que la longueur d’onde du rayonnement 

soit inférieure à λ𝑔 =  
ℎ𝑐

E𝑔
, soit 140 nm. Les fibres optiques fonctionnant généralement à des 

longueurs d’onde plus importantes, ce phénomène est négligé. 

 

ii. Absorption infrarouge 

 

L’absorption infrarouge est due aux modes de vibration du réseau de silice, ainsi qu’aux 

vibrations des liaisons formées entre la silice et les dopants. L’absorption n’est importante que 

pour des fréquences proches de la fréquence d’oscillation de la liaison Si-O, ce qui correspond 

à une gamme de longueurs d’onde situées entre 8 et 12 µm, soit très loin dans l’infrarouge. 

Néanmoins, les harmoniques de ces modes de vibration peuvent absorber jusqu’aux environs 

de 1,6 µm. De plus, l’ajout de phosphore ou de bore par exemple, fait apparaître de nouveaux 

modes absorbant à 1,5 µm. En dessous de cette valeur, leur absorption est négligeable par 

rapport à la diffusion Rayleigh.  
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iii. La diffusion Rayleigh 

 

La structure aléatoire de la silice à grande distance engendre des variations locales de l’indice 

de réfraction. Lorsque l’onde électromagnétique rencontre un défaut local de dimension 

inférieure à sa longueur d’onde, elle est diffusée dans toutes les directions de l’espace. C’est la 

diffusion Rayleigh. Certaines directions sont telles que la condition de réflexion totale à 

l’interface cœur/gaine n’est plus satisfaite, et une partie de la lumière est alors perdue. 

L’intensité diffusée est proportionnelle à λ-4, où λ représente la longueur d’onde. Le spectre 

total d’atténuation intrinsèque dans une fibre de silice, regroupant les trois phénomènes 

présentés précédemment, est représenté figure 21 [95]. 

 

b. Atténuations extrinsèques à la silice vitreuse 

 

Les atténuations extrinsèques à la silice, dites réductibles, sont dues aux procédés de fabrication 

de la fibre. Les mécanismes prépondérants sont l’absorption des impuretés chimiques (ions 

Figure 21 : Spectre total d’atténuation intrinsèque de la silice vitreuse. 

Extrait de [95] 
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métalliques et groupes hydroxyles) et la diffusion des défauts de fabrication (imperfections 

mécaniques et géométriques de la fibre). 

 

i. Atténuation due à la présence d’ions métalliques 

 

Leur incorporation dans la matrice de silice provient essentiellement de la pureté des matières 

premières. Comme on le voit sur la figure 22 [95], 1 ppm d’impureté d’ions métalliques peut 

engendrer des pertes importantes. Mais, généralement, les précurseurs liquides utilisés dans 

l’industrie de la fibre ont des degrés de purification optimale. De plus, les méthodes de synthèse 

de fibre en phase vapeur comportent par définition une  distillation des sources qui assure un 

fort degré de pureté des vapeurs injectées. Ceci s’explique notamment par le fait que les ions 

métalliques se présentent sous formes de chlorures ayant des pressions de vapeur nettement 

inférieures à celles des réactifs utilisés. Ainsi, on atteint aujourd’hui des taux d’impuretés d’ions 

métalliques de l’ordre du ppb (partie par milliard). 

Les spectres d’absorption, de chaque élément, présentés sur ce graphique résultent de la 

présence d’ions sous différents nombres d’oxydation : 

 Sur la plage de longueur d’onde 400  1600 nm, la seule bande d’absorption du 

manganèse se situe aux alentours de 470 nm [96]. Le manganèse est alors sous forme 

Mn3+. 

 

 La forte absorption du nickel à 410 nm est attribuée à l’ion Ni2+ en coordinance 6, alors 

que quelques bandes moins intenses à 525 et 650 nm reflètent une coordinance 4 de cet 

ion [95]. 

 

 Si l’ion Cr6+ est responsable de la très forte absorption dans l’UV, en dessous de 400 

nm [97], les autres bandes, notamment à 460 et 625 nm, sont attribuées à l’ion Cr3+ [98]. 

C’est le deuxième élément le plus absorbant entre 800 et 1000 nm. 
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 L’ion V3+ est responsable de l’absorption la plus importante du vanadium à 725 nm [99]. 

D’autres bandes beaucoup moins intenses sont attribuées à la présence d’ions V4+ (1100 

et 595 nm) et V5+ (dans l’UV) [96]. C’est l’élément le plus absorbant dans la région 800 

 1000 nm. 

 

 L’absorption majeure du cobalt à 685 nm est due à la présence d’ions Co2+ en 

coordinance 4, alors que les deux autres bandes intenses à 610 et 515 nm sont attribuées 

à l’ion Co2+ en coordinance 6 [96]. 

 

 Une large bande d’absorption allant de l’UV à 600 nm environ résulte de la présence de 

l’ion Fe3+ en coordinance 4 [96], [100]. Quelques bandes d’intensités plus faibles 

apparaissent à 1100 nm en présence d’ion Fe2+ [95]. 

 

 Dans la silice vitreuse, le cuivre est introduit sous la forme d’ions Cu+ absorbant 

fortement dans l’UV, et de très faibles bandes apparaissent entre 800 et 1100 nm [95]. 

 

 

Figure 22 : Atténuation dans la silice vitreuse due à la présence d’un ppm de certains éléments métalliques. 

Extrait de  [95] 
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ii. Atténuation due à la présence de groupes hydroxyles 

 

L’excitation de la vibration de la liaison O-H est à 2,73 µm, et n’est donc pas gênante (figure 

21). Mais ses deux premiers harmoniques à 1,38 µm et 950 nm créent des pics d’absorption 

importants (figure 23). A cela, il faut ajouter un pic plus faible à 1,23 µm qui correspond à 

l’excitation des liaisons Si-O et O-H couplées. Lorsque la teneur en OH est trop importante 

dans la fibre, les pics dans l’infrarouge peuvent recouvrir le proche infrarouge et le visible. La 

diminution de la teneur en groupes hydroxyles est donc un facteur primordial et contraignant 

lors de la fabrication des préformes. 

La figure 23 présente l’atténuation totale due aux différents effets évoqués précédemment dans 

de la silice vitreuse de haute qualité. Trois plages de longueurs d’onde d’atténuation « faible », 

marquées en orange sur la figure, apparaissent. Elles représentent les fenêtres « historiques » 

utilisées dans les télécommunications : la première est centrée à 900 nm, la deuxième à 1,3 µm 

et la dernière à 1,55 µm. Depuis l’évolution du laser à fibre, la plage de longueur d’onde centrée 

à 1 µm est très utilisée (dopage en néodyme ou en ytterbium). 

 

iii. Les autres origines des pertes dans une fibre optique 

 

Les fibres optiques sont utilisées pour de nombreuses applications, et peuvent subir des 

conditions assez poussées en pression et température, où de nombreuses contraintes sont 

appliquées. Que ce soit à cause de ces conditions extrêmes ou bien de leur utilisation, des 

courbures et/ou des micro-courbures peuvent apparaître le long de la fibre. Ces dernières 

peuvent fortement atténuer la lumière si des précautions ne sont pas prises lors de la fabrication 

des câbles optiques. En pratique, les courbures sont aujourd’hui maitrisées et leur effet peut être 

négligé lorsque le rayon de courbure est faible par rapport à un rayon de courbure critique 

propre à chaque matériau [101]. La présence de bulles ou de défauts dans le guide d’ondes génère 

également des fortes atténuations car ils agissent comme des diffusants de lumière [102]. 
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5. Les procédés de fabrication de préformes de fibres optiques dopées 

terres rares 

 

Les propriétés remarquables de la silice en font un verre de référence pour de nombreuses 

applications optiques. Mais le guidage de la lumière dans des fibres optiques de plusieurs 

kilomètres ne s’est pas fait du jour au lendemain, et des procédés spécifiques de préparation ont 

dû être développés. Il existe aujourd’hui plusieurs méthodes de fabrication de fibres 

amplificatrices, qui se divisent toujours en deux étapes. D’abord, la réalisation d’une préforme 

à partir de précurseurs en phase gazeuse, qui possède la structure guidante cœur-gaine finale 

souhaitée. D’une longueur de plusieurs dizaines de centimètres, et d’un diamètre total d’environ 

1 cm, la préforme est ensuite étirée en une fibre aux dimensions voulues (de l’ordre de la 

centaine de microns de diamètre) sur plusieurs kilomètres. D’intenses recherches sont menées 

sur les procédés de réalisation des préformes depuis une quarantaine d’années et la publication 

de John MacChesney en 1974 [1] du procédé Modified Chemical Vapor Deposition (MCVD). 

Dans la foulée, plusieurs procédés dérivés de la MCVD ont fait leur apparition. Ils peuvent se 

classer en deux catégories : les procédés internes et les procédés externes [103]. Enfin, des 

procédés alternatifs ne fonctionnant pas sur les mêmes principes de fabrication sont étudiés 

Figure 23 : Atténuation totale dans un verre de silice et représentation (flèches orange) 

des plages de longueurs d’onde « historiques » des télécommunications. Extrait de [9] 
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depuis maintenant plusieurs années, notamment la voie sol-gel, ou les procédés par fusion de 

poudres. Le tout est résumé sur la figure 24.  

 

Les méthodes internes consistent à réaliser un dépôt vitreux à l’intérieur d’un tube en silice, 

pour ensuite rétreindre l’ensemble et obtenir la préforme. C’est le cas de la méthode MCVD 

mais aussi des différentes techniques à base plasma : Plasma-Enhanced Modified Chemical 

Vapor Deposition (PECVD), Plasma Chemical Vapor Deposition (PCVD), et Plasma-Induced 

Chemical Vapor Deposition (PICVD). Le procédé Surface Plasma Chemical Vapor Deposition 

(SPCVD) dont il est question dans ces travaux de thèse fait également partie des méthodes 

internes par voie plasma, mais est traité plus en détail dans le chapitre 2. Dans les procédés dits 

externes, les oxydes sont déposés sous forme de suie sur un mandrin amovible [12]. Deux 

technologies prépondérantes utilisent ce principe : les procédés Outside Vapor Deposition 

(OVD) et Vapor Axial Deposition (VAD). De nos jours, le procédé MCVD est le plus 

couramment utilisé dans l’industrie, en raison de sa versatilité et de sa facilité d’utilisation, mais 

aussi grâce à l’essor des fibres de spécialités, dont les fibres dopées aux terres rares. La partie 

a de cette section décrit les méthodes internes tandis que la partie b traite des procédés externes. 

La partie c présente les moyens d’incorporation des terres rares et de l’aluminium selon les 

différentes méthodes présentées précédemment. Enfin, la partie d met en avant d’autres voies 

Figure 24 : Procédés de fabrication de préformes de fibres optiques 
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de fabrication de fibres actives plus récentes et basées sur des mécanismes différents des 

méthodes précédentes. 

 

a. Les procédés internes 

 

La méthode de fabrication la plus répandue dans le monde est la technique Modified Chemical 

Vapor Deposition, où l’oxydation des réactifs est réalisée à pression atmosphérique à l’aide 

d’une flamme. Dans les méthodes plasma, le tube de dépôt est chauffé extérieurement par un 

four à des températures beaucoup plus basses que celles d’une flamme. L’énergie 

supplémentaire nécessaire à l’oxydation des réactifs est apportée par un plasma, habituellement 

généré sous vide.  

 

i. La méthode Modified Chemical Vapor Deposition 

 

Le dépôt est généré par l’oxydation des réactifs halogénés gazeux dans un tube de quartz en 

rotation, chauffé par une flamme alimentée à l’hydrogène et l’oxygène (figure 25). Le tube est 

d’abord nettoyé chimiquement par une attaque au Fréon (C2F6) à 2000°C, qui va « arracher » 

une très fine couche de silice en surface par formation de SiF4 gazeux. Les précurseurs 

halogénés usuels sont le tétrachlorure de silicium (SiCl4), le tétrachlorure de 

germanium (GeCl4), l’oxychlorure de phosphore (POCl3), et le trichlorure de bore (BCl3). Ils 

sont caractérisés par des fortes pressions de vapeur à température ambiante, et sont maintenus 

à une température d’environ 40°C dans une enceinte thermostatée. Les vapeurs sont ensuite 

amenées dans la zone de réaction via un flux d’oxygène, et sous contrôle de débitmètres 

massiques. Le brûleur se translate de gauche à droite en suivant le flux gazeux, à des vitesses 

assez lentes d’environ 15 cm/min [12], et chauffe localement le tube en quartz à des températures 

de l’ordre de 1800°C, ce qui engendre l’oxydation des réactifs selon les réactions suivantes :  

 



45 

 

SiCl4 + O2  SiO2 + 2Cl2   

GeCl4 + O2  GeO2 + 2Cl2 

2POCl3 + 
3

2
 O2  P2O5 + 3Cl2 

2BCl3 + 
3

2
 O2  B2O3 + 3Cl2 

 

Les particules se déposent à la surface du tube en silice sous forme de suie. La flamme générant 

un gradient thermique le long du tube, les particules de suie vont alors se déposer sur une zone 

plus froide en aval, par thermophorèse, qui est le mécanisme prédominant [104] (figure 26). 

Une fois arrivée au bout du tube, la flamme revient rapidement au début et recommence le 

même parcours jusqu’à obtention du nombre de couches souhaité. A chaque passage, le 

chalumeau vitrifie la fine couche de suie qui vient d’être déposée par thermophorèse. Les gaz 

excédentaires (oxygène), les sous-produits des réactions d’oxydation (dichlore Cl2) ainsi que 

les réactifs n’ayant pas été consommés sont extraits par l’extrémité droite du tube. Une fois 

Figure 25 : Schéma descriptif du procédé MCVD. MFC signifie Mass Flow Controller (débitmètre massique). 
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l’ensemble des couches déposé, il est nécessaire d’ « effondrer » le verre sur lui-même dans le 

but de réduire le diamètre interne du matériau déposé : c’est l’étape de rétreint**. Cela se fait 

par passages successifs du brûleur à des températures de l’ordre de 2000°C. A ces températures, 

la force motrice est l’énergie de surface et le tube « s’effondre » alors sous l’effet de tensions 

de surface, jusqu’à obtention d’un cylindre plein : la préforme. 

 

ii. Les procédés plasma 

 

Les paragraphes suivants s’attachent à présenter les procédés PECVD, PCVD et PICVD 

uniquement. La méthode SPCVD est décrite en détail dans le chapitre 2. 

 

1. Plasma-enhanced modified chemical vapor deposition 

 

Inventé dans les années 80 par les laboratoires Bell [106] pour offrir une alternative à la MCVD, 

le procédé Plasma-enhanced MCVD (PECVD) a pour but d’améliorer les vitesses et les 

rendements des dépôts par rapport à la MCVD. Les montages sont identiques, seule une 

inductance haute fréquence (3-5 MHz) est ajoutée autour du tube de silice, afin de créer un 

                                                   

** L’annexe A présente plus de détails concernant l’étape de rétreint, et présente la recette standard utilisée durant 

nos travaux de thèse. 

Figure 26 : Mécanismes de dépôt d’une couche de suie par 

thermophorèse. Extrait de [105] 
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plasma à l’intérieur du tube, à pression atmosphérique. Grâce au plasma, on s’affranchit des 

problèmes de transmission de la chaleur à travers la paroi. Il apporte l’énergie nécessaire à 

l’oxydation des réactifs, et engendre un dépôt d’oxydes sous forme de suie comme en MCVD. 

Le brûleur ne joue plus le rôle d’initiateur de réaction, il ne sert plus qu’à vitrifier le dépôt. 

L’inductance plasma et le brûleur sont en translation l’un derrière l’autre, comme on le voit sur 

la figure 27. Le procédé PECVD présente de très bon taux de dépôt et de bons rendements, qui 

sont néanmoins la cause d’épaisseurs de couches importantes, et donc d’un contrôle du profil 

d’indice de réfraction plus délicat.  

 

2. Plasma chemical vapor deposition 

 

Le procédé plasma chemical vapor deposition (PCVD) a été inventé par Philips en 1974 [107]. Il 

se détache de la MCVD par l’utilisation d’un plasma non isotherme pour initier l’oxydation des 

réactifs. Le brûleur est remplacé par une cavité microondes reliée par un guide d’onde à un 

générateur de microondes à 2,45 GHz, dont la puissance délivrée est d’environ 200W [107]. Un 

four maintient la température du tube de silice à 1200°C, et une pompe, positionnée à l’évent, 

permet de travailler à des pressions de l’ordre du kiloPascal.  Ainsi, les conditions sont plus 

douces qu’en MCVD. Le plasma a le grand avantage de déposer directement une couche 

vitrifiée et beaucoup moins épaisse (≈0,5 µm) [11] sur le tube en silice qui n’est pas en rotation 

(figure 28). Ce dépôt très mince offre à la PCVD un très bon contrôle de l’indice de réfraction 

dans la préforme [108]. Le résonateur doit réaliser une centaine d’aller-retour pour atteindre un 

Figure 27 : Schéma de principe d’un dépôt par PECVD 
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diamètre de cœur correct. La bonne adhésion du film, ainsi que les bons rendements observés, 

font de la PCVD une application industrielle intéressante [109].  

 

3. Plasma Impulsed Chemical Vapor Deposition 

 

Un tube en quartz est positionné au centre d’un montage composé d’un tube métallique interne 

court, ≈10 cm, et d’un tube métallique externe beaucoup plus long, ≈700 cm (figure 29). Le 

tube interne court va permettre une bonne ignition du plasma, alors que le tube externe en assure 

une bonne propagation. Le plasma est généré de manière pulsée à partir de microondes à 2,45 

GHz. La fréquence entre deux pulses successifs peut atteindre 100 Hz [103]. Les réactifs 

s’oxydent au contact du plasma, et un dépôt est réalisé sur les parois internes du tube [110]. Une 

pompe à vide maintient une pression de 1 à 15 mbar dans la chambre de réaction, et sert 

également d’évent aux reliquats de réactions. Les taux de dépôts sont relativement faibles, mais 

les rendements sont bons, et le nombre important de couches déposées assure un contrôle fin 

de l’indice de réfraction [103]. 

 

 

 

 

Figure 28 : Schéma de principe d’un dépôt par PCVD 
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b. Les procédés externes 

 

Les procédés externes consistent à venir déposer une couche de suies d’oxydes sur un mandrin 

en rotation qui est par la suite enlevé. Le retrait du mandrin implique des défauts sur la paroi 

interne de la couche poreuse déposée, ce qui peut générer des déviations du profil d’indice de 

réfraction. Les couches déposées sont poreuses car les températures utilisées pour ces procédés 

sont inférieures à 1500°C. Ainsi, il est nécessaire de vitrifier le dépôt avant de rétreindre. Dans 

les deux méthodes présentées, les réactifs sont introduits par des brûleurs.  

 

i. Outside vapor deposition 

 

Décrit pour la première fois en 1942 par Hyde [111], le procédé Outside Vapor Deposition (OVD) 

est aujourd’hui un procédé industriel assez répandu pour la fabrication de fibres passives [112] 

et actives [113]. Un mélange de réactifs (SiCl4, POCl3, BCl3, O2) est envoyé sous forme gazeuse 

dans un chalumeau, et la réaction d’oxydation est réalisée dans la flamme (mélange 

d’hydrogène et d’oxygène). Des suies de silice dopée se déposent alors sur un mandrin 

cylindrique en alumine ou en graphite, en rotation à une quinzaine de centimètres du chalumeau. 

Le diamètre des particules de suies est compris entre 100 et 1000 Å [114]. Une succession de 

Figure 29 : Schéma de principe d’un dépôt par PICVD 
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couches permet d’obtenir une préforme cylindrique poreuse, avec les compositions de cœur et 

de gaine désirées. Le mandrin est ensuite retiré, et la préforme poreuse est passée dans un four 

à 1500°C pour vitrifier les suies. Durant cette étape, la préforme est séchée par un flux de chlore 

permanent, afin de former du HCl, ce qui permet de réduire le taux d’hydroxyles dans la fibre 

de 200ppm à moins de 0,1ppm [114]. Enfin, la préforme est placée dans un autre four à des 

températures plus importantes (1800-2200°C) pour être fibrée et en même temps rétreinte. Les 

taux de dépôt sont de l’ordre de 2,0 g/min et les rendements aux alentours de 50% [114]. Cette 

méthode présente l’avantage de pouvoir fabriquer directement la préforme avec le rapport de 

diamètres Øcœur/Øgaine souhaité. Le schéma de principe de l’OVD est présenté figure 30. 

 

ii. Vapor axial deposition 

 

Le procédé Vapor Axial Deposition (VAD) se distingue des autres techniques par la création 

simultanée du cœur et de la gaine de la préforme, dans l’axe de celle-ci (figure 31). Un brûleur 

à haute température, située sur le bas du procédé, permet de déposer le cœur, tandis qu’un 

deuxième brûleur, un peu plus haut, dépose la gaine. La préforme croît donc verticalement, à 

partir d’un tube de silice en rotation servant de support d’amorce. Les brûleurs sont alimentés 

en réactifs gazeux (SiCl4, GeCl4, POCl3, BBr3) provenant d’une enceinte à gaz. La partie 

critique du procédé réside dans le contrôle de la position des brûleurs, qui doivent être placés 

de manière très précise pour obtenir le bon profil d’indice de réfraction. La position de la 

préforme est également soigneusement contrôlée à l’aide d’un détecteur laser renvoyant 

l’information à un automate. Ce dernier commande ensuite des moteurs qui permettent de 

Figure 30 : Schéma de principe du procédé OVD 
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repositionner précisément la préforme à chaque instant. Une déviation, même faible, d’un 

brûleur ou de la préforme entraîne soit une ovalité de la préforme, soit un mauvais profil 

d’indice de réfraction. La suie déposée est ensuite vitrifiée par un chalumeau ou un four placé 

en ligne un peu plus haut et une préforme cylindrique est ainsi obtenue. Comme pour le procédé 

OVD, la préforme subit ensuite une phase de déshydratation puis de consolidation avant d’être 

fibrée et rétreinte en même temps. Un schéma de principe du procédé est présenté figure 31. 

Des spécificités supplémentaires peuvent être trouvées dans la référence [115]. 

 

c. Le dopage en terres rares 

 

Toute la difficulté de la fabrication d’une fibre amplificatrice réside dans le dopage de la 

préforme par les ions terre rare. En effet, leurs propriétés physico-chimiques très différentes par 

rapport aux autres dopants constituant le cœur des fibres complexifie le procédé. 

L’incorporation des terres rares en matrice silice, difficiles à évaporer même sous forme de 

Figure 31 : Schéma de principe du procédé VAD. Extrait de [116] 
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chlorures (seulement 0,1kPa à 960°C), est toujours sujette à de nombreuses recherches. 

L’aluminium, nécessaire à la dispersion des terres rares au sein de la silice, est lui aussi 

contraignant à évaporer. Les pressions de vapeur du chlorure d’aluminium sont plus élevées 

que pour les chlorures de terres rares, mais restent néanmoins élevées en comparaison aux très 

fortes pressions de vapeur du chlorure de silicium par exemple. La figure 32 résume les courbes 

de pressions de vapeur des différents composés en fonction de la température.  

 

Les pressions de vapeur des chlorures de terres rares restent faibles, peu importe la nature de la 

terre rare, comme le montre la figure 33. L’incorporation d’une terre rare par phase gazeuse au 

sein de la silice représente donc un challenge, peu importe la fibre active produite. De plus, on 

a vu précédemment que certaines fibres contenaient un co-dopage de deux terres rares. Il est 

donc nécessaire de trouver des voies d’élaboration des préformes permettant de s’adapter le 

plus aisément possible au produit voulu. Dans cette perspective, le dopage en solution (voie 
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liquide), proposé pour la première fois en 1987 [120], s’inscrit comme une technique intéressante 

permettant d’incorporer simultanément l’aluminium et autant de terres rares que l’on souhaite. 

Certains désavantages liés à cette méthode ont générés de nombreux travaux afin d’incorporer 

préférentiellement l’aluminium et les terres rares par voie gazeuse. Les différentes méthodes de 

dopage, adaptées aux différents procédés déjà décrits précédemment, sont présentées ci-après. 

 

i. Le dopage en solution 

 

En 1987, Townsend et al. [120] proposèrent la première technique du dopage en solution qui 

s’adapte au procédé MCVD, et dont le principe est présenté figure 34. Une couche poreuse de 

silice (pouvant être pure ou dopée avec du phosphore) est d’abord déposée par MCVD (étape 

1). La température du chalumeau est contrôlée (≈1000°C) de manière à ne pas densifier 
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totalement la couche, afin de la garder poreuse. Le dépôt peut aussi être réalisé « à l’envers », 

c’est-à-dire que le brûleur se déplace maintenant dans le sens opposé au flux gazeux (figure 

35). Les mécanismes qui régissent l’oxydation des réactifs sont toujours les mêmes. La couche 

de suie déposée par thermophorèse n’est en revanche pas vitrifiée par passage du brûleur qui se 

déplace dans le sens inverse. Il faut réaliser un passage supplémentaire rapide du chalumeau 

sur la longueur de dépôt pour obtenir une pré-vitrification de la couche. En effet, si le poreux 

n’est pas un minimum consolidé, il se détache lors du dopage en solution [122]. La figure 36 

montre un cliché de microscopie à balayage réalisé sur une couche non densifiée à une 

température de chalumeau de 1100°C, constituée d’un mélange de phosphore et de silice [64]. 

 

Le dopage se fait ensuite en insérant dans le tube, une solution aqueuse d’halogénures de terres 

rares (étape 2). Cette solution est maintenue en contact avec le dépôt pendant 1h, afin que les 

terres rares puissent rentrer dans les porosités du dépôt. Enfin, un séchage sous atmosphère 

Figure 34 : Principe du dopage en solution développé par Townsend en 1987. Extrait de [120] 

T≈1000°

T≈600°

Figure 35 : Procédé de dépôt d’une couche de silice poreuse 
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inerte est réalisé par passage du chalumeau à environ 600°C [120] (étape 3), avant vitrification 

puis rétreint.  

 

D’autres solvants tels que l’éthanol, l’éther diéthylique ou encore l’acétone sont parfois utilisés 

en remplacement de l’eau lors de l’étape d’imprégnation. Les taux d’hydroxyles incorporés sont 

généralement plus faibles avec ces solvants-là [123].  

Pour améliorer l’homogénéité de l’incorporation des ions terres rares, une méthode de dépôt 

sol-gel par trempage (sol-gel dipcoating) a été conçue [14], et est présentée figure 37. Le matériau 

poreux obtenu par MCVD (figure 34, étape 1) est transféré du banc et fixé à la verticale. Une 

solution contenant des sels de terres rares et de l’aluminium (le sol) est insérée dans le tube par 

pompage. Le sol évolue durant une heure vers un gel, ce qui permet de déposer une fine couche 

de dopants, qui s’insèrent dans la matrice. Il a été montré qu’une immersion d’une heure [122] 

est suffisante pour atteindre une saturation du matériau en terres rares. Le barreau est ensuite 

séché, remonté sur le banc MCVD et une phase de déshydratation sous atmosphère chlorée à 

600°C est alors nécessaire afin de diminuer la teneur en OH parasites. Le chlore va réagir avec 

les groupements hydroxyles, et la réaction libère du chlorure d’hydrogène qui est extrait vers 

un évent. Afin d’être le plus homogène possible, il est primordial d’avoir une porosité 

Figure 36 : Cliché de microscopie électronique à 

balayage d’une couche phosphosilicate déposée 

par la méthode MCVD et non densifiée. Extrait 

de [64] 
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homogène le long de la préforme. Pour cela, un contrôle précis de la température de dépôt de 

la suie poreuse est nécessaire. Enfin, le dépôt est vitrifié puis rétreint pour obtenir la préforme.  

 

Une méthode similaire a été développée pour des préformes élaborées par la méthode VAD. La 

préforme est alors plongée dans une solution de chlorures de terres rares dilués dans une 

solution aqueuse ou dans un solvant tel que le méthanol (figure 38).  

 

Figure 37 : Méthode de dopage en solution sol-gel dipcoating 

Figure 38 : Méthode de dopage en solution d’une préforme élaborée par VAD 
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Une fois que les ions terres rares ont eu le temps d’être imprégnés et de s’insérer dans les 

porosités, la préforme est retirée, séchée, vitrifiée et rétreinte dans un four, le tout sous 

atmosphère inerte (hélium, oxygène ou chlore). D’autres dopants tel que l’aluminium ou le 

fluor ont également été introduits dans des préformes fabriquées par ces méthodes-ci [124]. 

 

ii. Le dopage en phase vapeur 

 

Les méthodes de dopage en phase gazeuse sont variées. Plusieurs sont adaptées à la réalisation 

d’une préforme par MCVD, et deux autres pour les procédés VAD et OVD. Les différents 

moyens utilisés en MCVD sont résumés sur la figure 39.  

Figure 39 : Méthodes de dopage en phase gazeuse utilisées en MCVD 

Méthode 
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Une première méthode consiste à tremper une matrice poreuse dans une solution d’halogénures 

de terres rares dilués dans de l’éthanol. En chauffant à des températures supérieures à 900°C, 

« l’éponge » créée émet des vapeurs de terres rares et agit comme une source de vapeur 

(méthode A).  

Les méthodes B et C subliment la poudre de terre rare à 900°C après déshydratation, soit 

directement dans le tube (méthode B), soit en insérant un « réservoir » de poudre dans le tube 

MCVD (méthode C). La déshydratation des chlorures de terre rare sous atmosphère inerte, 

préalablement au dépôt, est extrêmement importante pour éviter l’insertion d’hydroxyles dans 

la matrice.  

 

La méthode D propose d’injecter les terres rares sous forme d’un aérosol [125], ou encore sous 

la forme d’un chélate (tel que Ce(tmhd)3 par exemple) [126] (méthode E) dont les pressions de 

vapeur sont beaucoup plus fortes (chauffage entre 200 et 250°C seulement). Cette dernière 

méthode est aujourd’hui la plus répandue pour la fabrication de fibres actives forte puissance, 

comme en atteste le nombre important de publications référencées dans la littérature [127], [128], 

[129], [130]. La difficulté liée à l’utilisation des chélates de terre rare provient de leur instabilité 

avec la température (leur plage de température d’évaporation est faible, au-delà de cette plage, 

ils se dégradent) et de leur pouvoir corrosif. Cela nécessite à la fois de bien maitriser la 

Figure 40 : Dopage en terre rare de préformes poreuses fabriquées par OVD ou VAD, par (a) évaporation 

des terres rares par une flamme et (b) évaporation directe dans un four 
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température de toutes les lignes dans lesquelles les chélates circulent et de protéger 

convenablement ces lignes à l’aide d’un gaz inerte tel que l’azote.  

Un moyen d’incorporation des terres rares après fabrication d’une préforme poreuse par VAD 

ou OVD consiste à évaporer des chlorures de terres rares par une flamme (figure 40.a.) ou bien 

en évaporation directe en les plaçant en dessous de la préforme (figure 40.b.). Les terres rares 

s’insèrent dans les pores, petit à petit par diffusion [131]. Du cérium, du néodyme et de l’erbium 

ont été introduits avec succès durant un procédé OVD [132], sous forme de vapeurs de chélates 

[14] où les réactifs sont introduits par une flamme. 

 

d. Autres moyens de fabrication 

 

Cette partie traite de procédés de fabrication différents, apparus pour la plupart plus récemment. 

La méthode de fabrication usuelle d’un verre par fusion a été également appliquée à la 

fabrication de fibres actives. Bien que faiblement utilisée, elle a été le précurseur de techniques 

où les réactifs utilisés sont des poudres. La méthode nommée REPUSIL est sûrement 

aujourd’hui l’une des techniques les plus prometteuses, notamment en termes de volume de 

matériau produit et d’homogénéité. La voie sol-gel est également sujette à d’intenses recherches 

depuis quelques années en raison des matériaux homogènes produits. 

 

i. Méthodes poudres 

 

1. Par fusion classique 

 

La méthode traditionnelle de fabrication d’un verre consiste à homogénéiser une poudre 

contenant les proportions souhaitées en différents éléments, dont les dopants, pour le futur 

matériau, avant frittage et fusion dans un creuset généralement en platine, à des températures 

comprises entre 1500 et 1600°C [133]. Les matériaux vitreux massifs sont ensuite étirés au 
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diamètre voulu, avant d’être entourés d’un manchon approprié au ratio Øcœur/Øgaine  souhaité. 

Si les premières fibres réalisées par cette méthode étaient prometteuses, les matériaux 

souffraient néanmoins d’une atténuation importante de l’ordre de 20dB/km à 632.8nm, en 

raison de la qualité des réactifs disponibles, moins purs ceux utilisés par les méthodes en phase 

gazeuse [134]. L’essor de la technique MCVD et des fibres à très basses atténuations réalisées 

par ce procédé [1] ont fortement réduit l’usage de la fabrication d’une fibre optique par fusion. 

Néanmoins, la méthode suscite depuis une dizaine d’années un regain d’intérêt en raison de la 

quantité de terres rares importante qu’il est possible d’incorporer [135], [136]. En 2012, Velmiskin 

et al. [137] présentent des fibres en silice codopées aluminium (3.78% poids en Al2O3) et 

ytterbium (0.256% poids en Yb2O3) dont les efficacités laser sont bonnes : entre 65 et 70%. 

Malgré de nombreux efforts pour améliorer le procédé de fabrication, les fonds d’atténuation 

(évaluation de l’atténuation s’il n’y avait pas d’absorption de la terre rare) restent néanmoins 

élevés et n’ont pu être réduits en-dessous de 65dB/km, ce qui en fait un procédé encore peu 

utilisé aujourd’hui. 

 

2. Le procédé REPUSIL 

 

Ce procédé a été créé, et surnommé de cette façon, par l’‘Institute of PHotonic Technology’ à 

Jena (Allemagne) en collaboration avec la société Heraeus Quarzglass company en 2008 [138], 

dans le but de fabriquer des matériaux vitreux massifs dopés ytterbium homogènes et palier 

donc aux insuffisances liées au procédé MCVD couplé à un dopage en solution. Les étapes de 

fabrication du matériau peuvent être divisées en six étapes : 

1. Introduction des terres rares et de l’aluminium sous forme de sels chlorés hydratés dans 

une suspension aqueuse de nanoparticules de silice poreuse, préparées en phase vapeur 

à partir de matériaux très purs [34]. 

2. Séchage des solutions dopées dans un four, et obtention d’un granulé. 

3. Mise en forme cylindrique du granulé à l’aide d’une presse isostatique. 

4. Purification du cylindre poreux sous atmosphère chlorée et à des températures élevées 

(non spécifiées par les auteurs), dans le but d’enlever le plus d’impuretés possibles tels 

que le fer, les autres éléments de transition ou encore les hydroxyles. 
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5. Frittage. 

6. Vitrification. 

Leich et al. [139] reportent des barreaux de 25mm de diamètre très homogènes en aluminium (1.5 

mol% Al2O3) et en ytterbium (0.2 mol% Yb2O3). La variation d’indice de réfraction sur la 

longueur du barreau est de 2.10-4. La préforme a été tirée en une fibre triple gaine de 13µm de 

cœur et 300µm de gaine. Sur ces 300µm, une épaisseur extérieure de 20µm correspond à un 

dépôt de silice fluorée réalisé par torche plasma sur la préforme usinée [138], et qui entoure donc 

la gaine octogonale. Cette couche supplémentaire d’indice de réfraction nettement inférieur à 

la silice (-26x10-3) permet de guider le signal de pompe dans la gaine octogonale par réflexion 

totale interne. Le fond d’atténuation mesuré est de 20 dB/km, valeur qui se rapproche des 

performances du procédé MCVD. Les taux d’hydroxyles restent importants et créent des 

absorptions conséquentes à 1248nm et 1389nm, mais les efficacités laser sont bonnes : 230W 

en sortie pour 300W envoyés, soit 80% d’efficacité [139]. 

Cette méthode présente également un intérêt au regard de l’incorporation possible du fluor. 

Après l’obtention d’un cylindre de silice poreuse (étape 3), celui-ci peut être est soumis à une 

fluoration dans un four sous atmosphère de SiF4 
[35]. Une concentration molaire en SiF4 de 

1.55% a été obtenue par cette méthode, ce qui correspond à un indice de réfraction sous la silice 

d’environ -8x10-3. Ce procédé de fluoration a été appliqué à une matrice de silice poreuse co-

dopée en aluminium (3% molaire en Al2O3) et en ytterbium (0.1% molaire en Yb2O3) 
[36] afin 

de diminuer l’indice de réfraction du verre et produire des fibres à grande aire effective. Le 

profil d’indice de réfraction obtenu présente une forme de cloche (figure 41) plus ou moins 

prononcée en fonction des conditions de fluoration (principalement de la durée). Une étape de 

traitement thermique supplémentaire (la température n’est pas précisée) est alors nécessaire 

pour homogénéiser le matériau et obtenir un profil d’indice de réfraction homogénéisé plat 

(figure 41). Si aucun résultat en amplification n’est présenté, les auteurs indiquent que la 

présence de fluor génère un décalage des bandes d’absorption de la silice vers l’UV, diminue 

le taux d’hydroxyle dans la fibre et augmente le fond d’atténuation. Enfin, les auteurs observent 

que le fluor semble améliorer la résistance au photonoircissement sans proposer d’explication 

[36]. 
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Le procédé REPUSIL représente ainsi une technologie innovante et prometteuse pour la 

production de fibres actives, en raison notamment de la quantité de matériau vitreux massif 

homogène produite, et de sa très bonne reproductibilité. De plus, la méthode est versatile d’un 

point de vue de la terre rare, et a ainsi été appliquée pour l’incorporation de cérium [34], et de 

thulium [140]. Le contrôle de l’indice de réfraction par ajout de fluor est un atout indéniable pour 

la production de fibres optiques à grande aire effective. 

 

3. La méthode Powder-in-tube 

 

Cette méthode, proposée par Ballato J. et Snitzer E. en 1995 [141], consiste simplement à tirer en 

une fibre, de quelques microns de cœur, un tube de verre rempli d’un mélange de poudres qui 

formera le cœur de la future fibre. En 2006, le procédé a été amélioré par Renner-Erny et al. 

[142], en réalisant à la fois le cœur, dopé en aluminium et néodyme, et la gaine par ce procédé, 

dans le but de réduire les coûts de fabrication. Si le principe est basique, la réalisation l’est 

beaucoup moins. La présence d’air piégé entre les grains de poudres entraine des défauts 

importants lors du tirage comme la formation de trous d’air dans le cœur de la fibre qui influent 

fortement sur l’atténuation et peuvent fragiliser la tenue mécanique de la fibre [143]. Pour 

diminuer la présence d’air et d’impuretés ou encore d’humidité, des traitements thermiques sous 

Profil d’indice en cloche 

 non homogénéisé 

Profil d’indice homogénéisé par 
traitement thermique 

Figure 41 : Profils d’indice de réfraction (courbe grise) en cloche où le matériau 

fluoré n’a pas subi de traitement thermique, et (courbe noire) homogénéisé par 

traitement thermique. Extrait de [36] 
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atmosphère d’oxygène [144] ou sous vide [143] sont proposés. Des fibres en silice codopées en 

aluminium (11.6mol% Al2O3) et lanthane (6.4mol% La2O3) 
[143], ou encore aluminium 

(2.268mol% Al2O3) et ytterbium (0.256mol% Yb2O3) 
[144] ont été réalisées par cette méthode, 

avec un fond d’atténuation minimum obtenu de 40 dB/km pour la dernière composition. 

 

ii. La voie sol-gel 

 

La méthode sol-gel permet la fabrication de matériaux à des températures proches de l’ambiante 

par hydrolyse de réactifs organiques. Le terme sol-gel est composé de l’abréviation sol pour 

solution, et du mot gel faisant référence à un réseau dense de particules fines dispersées dans 

un solvant. Pour la fabrication de fibres optiques à base silice, le précurseur généralement utilisé 

est l’orthosilicate de tétraéthyle (TEOS), hydrolysé dans un mélange d’eau et d’éthanol, et 

généralement d’acide chlorhydrique pour catalyser la réaction. Une suspension de particules 

colloïdales est alors obtenue (le sol). La polymérisation du TEOS hydrolysé par des réactions 

de condensation, et donc la création de liaisons Si-O-Si, entraine la gélification du sol en 

quelques heures. Une solution polymérique visqueuse est ainsi obtenue (le gel) [145]. Les autres 

précurseurs peuvent être incorporés au sol sous forme de sels chlorés hydratés, tels que 

AlCl3.6H2O ou YbCl3.6H2O [146], ou sous forme de nitrates hydratés tels que Al(NO3)3.9H2O 

ou Yb(NO3)3.5H2O [147]. Des fibres optiques à base silice co-dopées aluminium (1% molaire en 

Al2O3) et ytterbium (0.1% molaire en Yb2O3) 
[148] ou néodyme (1% atomique) [149] ou encore 

thulium (0.1mol% Tm2O3) 
[150] ont été réalisées via cette méthode. Le fait de partir de réactifs 

dissous en solution offre une bonne homogénéité des matériaux produits. Les propriétés laser 

des fibres double gaine co-dopées aluminium et ytterbium sont intéressantes : 54% d’efficacité 

avec une puissance de sortie de 30W [148]. Néanmoins, la méthode souffre d’un taux 

d’hydroxyles important, 26ppm pour Wang et al. [148], 9.6ppm pour Liu et al. [146], ce qui 

entraine une augmentation importante des fonds d’atténuation, et il est difficile d’obtenir de 

gros volumes de matériaux, ce qui en limite encore son utilisation aujourd’hui. 
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iii. Direct Nanoparticle Deposition 

 

Le procédé Direct Nanoparticle Deposition (DND) a été créé par la société finlandaise Liekki 

Corporation, aujourd’hui nLight photonics, qui en est propriétaire. La méthode consiste à 

comburer les matières premières dans une flamme composée d’hydrogène et d’oxygène à 

pression atmosphérique. Les matières premières utilisées sont des liquides pulvérisés et des gaz, 

ce qui offre une palette de réactifs pouvant avoir des pressions de vapeur plus ou moins 

importantes, dont les terres rares. La combustion simultanée de ces matières premières dans la 

flamme génère des nanoparticules de verre qui vont se déposer sur un mandrin en alumine 

amovible, ce qui relie étroitement le procédé DND à l’OVD. Un schéma du procédé est présenté 

dans [151]. Le dopage par la flamme assure une bonne homogénéité de la couche déposée, et 

réduit fortement les risques de « clustering » des terres rares, en comparaison au procédé 

MCVD. L’épaisseur de la couche vitreuse dépend de plusieurs paramètres dont les pressions de 

vapeur des réactifs, la température de la flamme et la vitesse des gaz.  La taille des 

nanoparticules est maitrisée et modulable entre 10 et 100 nm. Une centaine de couches est  

généralement nécessaire pour réaliser un cœur dont le profil d’indice est par conséquent bien 

contrôlé. Néanmoins, les tailles de cœur restent relativement faibles en raison de l’épaisseur 

nanométrique des couches déposées.  

Des aluminosilicates dopés en erbium [152] et en ytterbium [151] réalisés par le procédé DND sont 

référencés dans la littérature. Des fibres contenant jusqu’à 5,7% molaires en Al2O3 et 2200 ppm 

d’erbium présentent une absorption de 57,8 dB/m à 1530 nm. Des profils radiaux plats en 

aluminium (1,2% poids atomique) et en ytterbium (1% poids atomique) sont présentés sur une 

fibre à 30 µm de cœur, ce qui témoigne d’une bonne répétabilité de la composition des couches. 

 

e. La tour de fibrage 

 

La deuxième étape de fabrication d’une fibre consiste à étirer homothétiquement la préforme 

en une fibre de plus faible diamètre, typiquement 125 µm. Le schéma de principe d’une tour de 

fibrage est présenté figure 42. La préforme est placée dans un four (résistif ou à induction) en 
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haut de la tour de fibrage, à une température comprise entre 2000 et 2200°C. A cette 

température, le verre s’écroule sous son propre poids et une « goutte » se forme. La « goutte » 

tombe lentement par pesanteur, et un fil de verre correspondant à la future fibre apparaît. Une 

fois que cette « goutte » est formée, la température du four est baissée à 1800°C. Des 

contrôleurs de diamètre placés le long de la tour de fibrage permettent de mesurer le diamètre 

de la fibre. Dès que le diamètre souhaité est obtenu, le fibrage peut commencer. La fibre est 

positionnée dans un cabestan en bas de la tour, qui permet de tirer la fibre vers le bas. En sortie 

de four, la fibre est imprégnée d’une résine, qui va être instantanément polymérisée par passage 

dans un four UV placé juste derrière. On obtient alors un premier revêtement protecteur pour 

la fibre. Un deuxième revêtement est également appliqué à la suite, sur le même principe. 

Généralement, le premier « coating » est un polymère de type acrylate à faible module 

mécanique, qui sert de couche tampon pour minimiser les contraintes pouvant être appliquées 

sur le cœur (micro-courbures), alors que le deuxième sera plutôt un acrylate à fort module 

mécanique, permettant la protection physique et mécanique de la fibre (figure 42). Il existe 

également des revêtements en polyimide.  

Lors de l’étirage de la fibre, il convient de maîtriser plusieurs paramètres interconnectés : la 

température, le diamètre de fibre, la tension d’étirage, et la vitesse de fibrage. La température 

est fixée au-dessus du point de Littleton (point de ramollissement) pour lequel le verre s’écroule 

sous son propre poids. A cette température, la viscosité est de 106,6 Pa.s.. La vitesse de fibrage 

va dépendre de la tension d’étirage et de la vitesse de descente de la préforme dans le four. Le 

tout influe sur le diamètre de la fibre, qu’il faut maintenir constant. C’est pourquoi des 

mesureurs de diamètre et de tension sont placés sur la tour, et que tout le système est automatisé 

et asservi. 
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6. Vers un procédé innovant 

 

Dans le cas de la méthode MCVD, une fois que le dopage en solution du matériau poreux est 

réalisé, la préforme est remontée sur le banc verrier et la couche est alors séchée puis vitrifiée 

par passage du chalumeau à vitesse constante. Si la théorie prévoit un dopage a priori efficace, 

la pratique révèle des inhomogénéités de dépôt importantes. Ainsi, l’insertion des terres rares 

dans la matrice est irrégulière aussi bien longitudinalement que radialement. De plus, la 

formation de clusters d’ytterbium est difficile à éviter. En effet, les ions terres rares, peu 

solubles dans la silice, ont du mal à s’insérer dans le réseau vitreux et vont avoir tendance à se 

regrouper en formant des liaisons Yb-O-Yb [153], nuisibles aux propriétés optiques de la fibre. 

Figure 42 : Schéma de principe d’une tour de fibrage 

Dépôt de 

revêtements 
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Ensuite, un problème de taille de cœur apparaît avec un tel procédé. Il est difficile de déposer 

une couche de poreux très épaisse, nécessaire pour obtenir des fibres à gros cœur (3-5 mm de 

diamètre sur préforme). Dans cette optique, l’idée de déposer un deuxième poreux sur une 

première couche dopée et vitrifiée paraît séduisante. Néanmoins, celle-ci agit comme une 

barrière thermique pour le brûleur. Il faut donc augmenter la température du brûleur afin de 

déposer une nouvelle couche poreuse qui serait identique à la première. Dans la pratique, 

malheureusement, il est très difficile voire impossible de reproduire un deuxième poreux 

similaire au premier, d’autant plus que l’augmentation de température du brûleur entraine 

l’évaporation d’éventuels composés volatiles tels que le phosphore. L’obtention de gros cœurs 

est ainsi périlleuse par cette méthode. 

Dans l’optique de la fabrication de fibres LMA présentant un indice de réfraction proche de 

celui de la silice, l’ajout de bore ou de fluor s’avère intéressant. Malheureusement, ces éléments 

très volatils sont difficiles à insérer de manière homogène dans une couche de silice poreuse, et 

s’évaporent partiellement lors des phases de vitrification et de rétreint. La méthode 

préférentielle consiste à co-doper la silice poreuse avec du phosphore et de l’aluminium. En 

effet, l’ajout d’aluminium à une matrice phosphosilicate fortement dopée en phosphore (>10% 

molaire en P2O5) permet de contrecarrer le trou d’indice généré par l’évaporation du phosphore 

lors du rétreint. Ceci s’explique par la formation d’entités AlPO4 au sein du réseau vitreux, et 

de leurs similitudes avec les entités tétraédriques SiO4
††. Néanmoins, un tel co-dopage engendre 

un autre phénomène gênant : l’apparition de festons (oscillations) sur le profil d’indice, comme 

le montre la figure 43, tirée de la référence [15]. Ces nombreuses petites variations d’indice vont 

avoir des impacts néfastes sur la qualité modale du signal laser. 

                                                   

†† Cf. co-dopage aluminium + phosphore, § 1.b. 
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La société iXblue photonics se retrouve donc limitée pour la fabrication de fibres LMA, dans le 

cas de l’utilisation de la méthode MCVD, et n’est pas en mesure d’insérer du fluor ou du bore 

dans ses fibres actives. Ces contraintes de fabrication suscitent ainsi un engouement à 

développer une méthode différente (SPCVD), qui fait l’objet de ce sujet de thèse. La méthode 

SPCVD doit permettre d’obtenir une incorporation plus homogène des ions terres rares, 

aussi bien radialement que longitudinalement, avec des cœurs sur préforme plus importants, et 

pouvant contenir du fluor ou du bore afin de générer des profils d’indice de réfraction adéquats 

à la fabrication de fibres optiques à grande aire effective. 

 

 

 

 

Δn 

Sans aluminium 

 

Avec aluminium 

Rayon (mm) 

Figure 43 : Influence de l’ajout d’aluminium sur le profil d’une préforme phosphosilicate co-

dopée en erbium et en ytterbium, préparée par la méthode MCVD couplée à un dopage en 

solution. Au centre du profil d’indice de la préforme ne contenant pas d’aluminium, un trou 

d’indice important est observé, en raison de l’évaporation du phosphore lors de l’étape de 

rétreint. Extrait de [15] 
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7. Conclusion du chapitre  

 

Ce chapitre bibliographique a permis de se rendre compte des nombreux travaux menés dans le 

domaine de la fabrication des fibres optiques amplificatrices. Les contraintes de fabrication 

se situent à la fois dans l’homogénéité du matériau (et en particulier dans la dispersion 

homogène des ions terres rares optiquement actifs) et dans les faibles taux d’impuretés 

acceptables (métaux de transition, groupes hydroxyles), afin d’obtenir des atténuations les 

plus basses possibles, nécessaires à l’utilisation des fibres en cavité laser. De nombreuses 

méthodes ont été développées depuis plusieurs dizaines d’années afin de tenter de palier à ces 

contraintes, chaque méthode présentant ses avantages et ses inconvénients. Aujourd’hui, les 

techniques les plus prometteuses à la fabrication de fibres LMA référencées dans la littérature 

semblent être la méthode MCVD couplée à un dopage en phase gazeuse par utilisation de 

composés de type chélate (pour les ions terres rares), la voie sol-gel et la méthode basée sur 

l’utilisation de poudres, dite REPUSIL. Cette dernière, notamment, est remarquable au regard 

du potentiel de préforme étirable en fibre. Bien que peu détaillées dans ce chapitre, les fibres 

microstructurées sont également sujettes à des recherches très intenses depuis quelques années. 

Néanmoins, ces méthodes restent pour l’instant au stade académique et ne sont pas encore 

industrialisées. Elles souffrent encore de la comparaison au procédé Modified Chemical Vapor 

Deposition dont les taux d’impuretés sont très faibles (quelques ppb d’hydroxyles, pas 

d’éléments métalliques insérés en raison des réactifs hydratés très purs). Bien que 

l’homogénéité en terre rare obtenue par le dopage en solution soit discutable, les atténuations 

des matériaux sont très faibles et les propriétés laser sont satisfaisantes.  

Dans la suite de ce mémoire de thèse, seront présentés les recherches menées pour le 

développement d’un procédé différent, nommé Surface Plasma Chemical Vapor Deposition 

(SPCVD), non développé dans ce chapitre, mais faisant partie des méthodes plasma (fabrication 

par voie interne). Inventé initialement dans les années 80 au Centre National d’Etudes des 

Télécoms (CNET) pour la fabrication de fibres non amplificatrices, ce procédé a été reconstruit 

par la société iXblue photonics, à partir des plans de l’époque, dans le cadre de ces travaux 

thèse. Le chapitre suivant présente le principe de la méthode SPCVD, et son adaptation à 

l’élaboration de préformes dopées en terres rares, dans l’objectif de produire des fibres optiques 

à grande aire effective. 
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Chapitre 2 

Le procédé Surface Plasma Chemical Vapor Deposition (SPCVD) 
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Chapitre 3 

Etude des cœurs de préformes du système Yb2O3-Al2O3-SiO2 

(AlYb) élaborés par la méthode SPCVD 

 

Ce chapitre porte une attention particulière à l’incorporation des éléments à faible pression de 

vapeur dans le cœur des préformes. L’accent est porté sur l’étude de l’incorporation, à la fois 

radiale et le long des préformes, de l’aluminium et de l’ytterbium. Une étude structurale a 

ensuite été réalisée par spectroscopie Raman et résonance magnétique nucléaire (RMN) sur le 

cœur des préformes, dans le but de comprendre comment s’incorporent ces deux éléments au 

sein du réseau vitreux. Nous utiliserons ensuite les propriétés optiques (absorption, 

fluorescence…) et paramagnétiques (Résonance Paramagnétique Electronique (RPE) pulsée) 

de l’ion ytterbium afin d’obtenir un certain nombre d’informations sur son environnement. Les 

travaux débutent par l’étude des cœurs du système Al2O3-SiO2 (Al) et se poursuivent par l’étude 

des cœurs du système Yb2O3-Al2O3-SiO2 (AlYb). 

 

1. Introduction 

 

Les compositions des verres de préformes utilisées dans le domaine de la fibre optique revêtent 

un caractère spécial. En effet, l’absence de fondants tels que les oxydes alcalins, dans un verre 

AlYb rend l’élaboration de ce type de verre très difficile par des méthodes classiques de fusion, 

du fait du caractère fortement réfractaire des mélanges de départ. La voie plasma et la méthode 

MCVD constituent ainsi deux techniques exceptionnelles de fabrication de verres d’oxydes très 

réfractaires, dont les études structurales ne sont pas abondantes dans la littérature. Quelques 

matériaux de compositions proches de celles que nous avons préparées ont néanmoins été 

élaborés par certaines techniques (fusion, sol-gel) énoncées plus loin dans ce chapitre et 

constituent donc une base bibliographique de comparaison à nos verres. Ce chapitre s’attache à 

la fois à discuter de l’incorporation des éléments Al et Yb au sein du réseau vitreux silicaté 

élaboré par la méthode SPCVD et à le caractériser d’un point de vue structural, à l’aide de 

différentes techniques spectroscopiques renseignant sur sa structure (Raman, RMN) et sur 
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l’environnement des ions Yb3+ (optique, RPE pulsée). Les matériaux étudiés au cours de ce 

chapitre sont le système binaire Al2O3-SiO2 et les systèmes ternaires Yb2O3-Al2O3-SiO2 et 

Lu2O3-Al2O3-SiO2, ce dernier système permettant de réaliser des études par RMN sans être 

gêné par le paramagnétisme des ions Yb3+. 

 

2. Etude de l’incorporation de l’aluminium au sein des cœurs de silice 

vitreuse élaborés par la méthode SPCVD 

 

Après un rappel succinct de la méthode mise en place pour l’élaboration de cœurs de préformes 

contenant de l’aluminium par la méthode SPCVD, nous étudierons son incorporation radiale au 

sein du cœur. Ensuite, l’incorporation de l’aluminium sur la longueur de la préforme sera 

présentée. Afin de mieux comprendre les résultats obtenus, des études spectroscopiques de la 

colonne plasma sont systématiquement réalisées. L’indice de réfraction des cœurs obtenu est 

systématiquement corrélé à une analyse élémentaire par microsonde de Castaing. Enfin, 

l’influence des paramètres expérimentaux de l’évaporation du précurseur AlCl3 sur le contrôle 

de la concentration en aluminium incorporée au sein du cœur de la préforme est présentée. Les 

échantillons dont nous parlerons sont uniquement des cœurs du système Al2O3-SiO2, il n’est en 

aucun cas question de la présence d’ytterbium. A ce stade du manuscrit, nous n’avons pas 

encore évoqué le cas de l’incorporation du chlore. Nous montrons dans le chapitre 4 (§ 2.a) que 

le chlore n’est pas incorporé au sein de la couche vitreuse, et nous formulons une hypothèse 

basée sur les énergies de liaison des espèces présentes dans la colonne plasma pour l’expliquer. 

Le chlore ne fait donc pas partie de la composition des cœurs de préforme étudiés. 

 

a. Rappels sur l’élaboration de cœur de préformes contenant de l’aluminium 

par la méthode SPCVD 

 

Confidentiel 
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b. Etude de l’incorporation radiale de l’aluminium 

 

Lors du chapitre 2*, nous avons vu l’intérêt du spectromètre optique afin de visualiser les raies 

d’émission des espèces présentes au sein de la colonne plasma. Grâce au spectromètre, il est 

possible de suivre l’émission d’une ou plusieurs raies en même temps à une position donnée de 

la colonne plasma, ce qui nous permet de faire le lien avec le profil d’indice de réfraction obtenu 

par la suite sur la préforme. 

 

i. Suivi du dépôt 

 

L’homogénéité radiale du cœur de la préforme est l’image de la reproductibilité des couches 

déposées en un point donné de la longueur de dépôt. A l’aide d’un spectromètre optique couplé 

à un programme informatique (Matlab) réalisé au laboratoire d’iXblue photonics, il est possible 

de suivre l’intensité de la raie d’émission de l’espèce Al-O (présente au sein du plasma) durant 

le dépôt en un point donné de la colonne. Cela revient à suivre le dépôt en fonction de la 

croissance radiale de la couche. Pour rappel, le spectre d’émission d’un plasma obtenu lors d’un 

dépôt contenant les précurseurs SiCl4, AlCl3, YbCl3 et O2 est présenté sur la figure 17 du 

chapitre 2. Les raies de l’aluminium majoritaires sont les raies Al-O à 309.66, 396.317 et 

439.11nm. Aucune raie atomique n’est observée, en raison de leur faible intensité 

proportionnellement à l’émission des espèces diatomiques Al-O. La figure 1 représente le suivi 

temporel de l’intensité des longueurs d’onde correspondant aux raies d’émission des espèces 

Al-O et Si-O suivies durant 84 minutes de dépôt en un point de la colonne plasma. La raie 

d’émission de l’espèce Al-O suivie est située à 396.317nm, et celle de l’espèce Si-O à 424.2nm. 

Chaque point de mesure est enregistré toutes les 30 secondes. 

On remarque que les intensités maximales des raies d’émission des espèces Si-O et Al-O 

suivent le même profil temporel. On observe une légère augmentation des intensités 

principalement au cours des quinze premières minutes. Celle-ci est due à la fois :  

 au temps nécessaire pour réguler la température du tube de dépôt… 

                                                
* Cf. chapitre 2, § 4.c.vii 
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En effet, au lancement du dépôt, le four est régulé à une température inférieure à la 

température de dépôt, car lorsque les réactifs chlorés sont envoyés au sein de la colonne 

plasma contenant uniquement de l’oxygène initialement, l’énergie thermique engendrée par 

la dissociation des précurseurs est transmise au tube de silice, dont la température augmente. 

La différence de température  restante entre la température du substrat après dissociation 

des réactifs et la température désirée pour le dépôt est alors effacée en chauffant plus (la 

différence est d’environ 10 à 30°C). L’émission des résistances chauffantes est ainsi plus 

intense et génère une augmentation du bruit de fond mesuré par le spectromètre. C’est donc 

en partie cette augmentation du bruit de fond qui cause une montée de la mesure d’intensité 

des raies d’émission des espèces Al-O et Si-O sur les premières minutes. 

 …et à l’homogénéisation de la concentration en aluminium débitée par la source 

Lorsque le flux d’aluminium est dirigé vers la décharge plasma, il y a un temps de mise à 

l’équilibre en pression de la source. Ensuite, il est nécessaire d’attendre un temps 

d’équilibrage des paramètres PID, à savoir la régulation du débit d’hélium permettant 

d’avoir à la fois la pression demandée dans la source et le débit de mélange AlCl3/He 

souhaité. Ces temps d’équilibrage influent donc sur la concentration en aluminium générée 

et par conséquent sur l’intensité de la raie Al-O. 

 

Le reste de la courbe est plat, ce qui signifie qu’en un point donné du dépôt, il y a toujours 

la même concentration en aluminium et en silice d’une couche déposée à l’autre. La partie ii 

Figure 1 : Suivi temporel de l’intensité maximale des raies Si-O (à 424.2nm) et Al-O (à 396.317nm) lors d'un dépôt 

de 80 minutes contenant 40sccm de SiCl4 et 34sccm d’AlCl3 et 300sccm d’O2, à une position donnée du dépôt. 
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ci-après caractérise le cœur obtenu par le biais du profil d’indice de réfraction du cœur de la 

préforme, et d’analyses du cœur par microsonde de Castaing. 

 

ii. Caractérisations physicochimiques 

 

Une fois la préforme obtenue après rétreint de la couche déposée, le profil d’indice de réfraction 

(Δn) à une position de la préforme est mesuré, et présenté sur la figure 2.a.  On observe un profil 

d’indice stable à environ 5.01x10-3. L’obtention d’un indice de réfraction constant à une 

position donnée de la préforme suggère que le mélange déposé est homogène radialement, ce 

qui est confirmé par l’analyse microsonde réalisée sur cet échantillon (figure 2.b). 

Ainsi, la caractérisation du cœur de la préforme par le biais du profil d’indice de réfraction et 

de l’analyse par microsonde de Castaing confirme les résultats obtenus par le suivi temporel 

des raies d’émission des espèces Al-O et Si-O : la concentration radiale incorporée en 

aluminium est constante. Dans la suite de cette partie, nous cherchons à calculer la réfractivité 

molaire de l’aluminium à partir d’une série de cœurs de préformes élaborés par la méthode 

SPCVD. 

 

 

Figure 2 : (a) Profil d’indice de réfraction obtenu pour la préforme dopée aluminium réalisée dans les conditions 

présentées précédemment (figure 1) et (b) profil microsonde, en % molaire de Al 
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iii. Détermination de la réfractivité molaire de l’aluminium au sein des 

cœurs synthétisés par la méthode SPCVD 

 

Au cours de ce paragraphe, nous déterminons la réfractivité molaire de l’aluminium à partir de 

cœurs du système Al2O3-SiO2 élaborés par la voie SPCVD. L’indice de réfraction d’un verre 

étant fortement lié à sa densité, le calcul de la réfractivité molaire est un moyen indirect de 

comparer la densité des verres obtenus par notre méthode d’élaboration, à la densité des verres 

synthétisés à partir d’autres méthodes. C’est pourquoi le paragraphe débute par une brève étude 

bibliographique, retraçant la réfractivité molaire de l’aluminium au sein du système vitreux 

Al2O3-SiO2 synthétisés par différentes voies. 

Etude bibliographique concernant la réfractivité molaire de l’aluminium au sein du système 

vitreux Al2O3-SiO2 : 

La réfractivité molaire de l’aluminium (et d’un dopant d’une manière générale) se définit 

comme la contribution à l’indice de réfraction (Δn) d’un pourcent molaire en Al2O3. On note 

alors RM le coefficient de réfractivité molaire, donné par la relation : Δn = RM(Al).CAl2O3, où 

CAl2O3 est la concentration molaire en Al2O3. Plusieurs études de la littérature s’intéressent au 

calcul du coefficient RM(Al) de l’aluminium au sein du système vitreux Al2O3-SiO2 sur des 

gammes de concentration variables. Aramaki et al. [1] ont été les premiers à déterminer RM(Al) 

sur des verres du système binaire Al2O3-SiO2 préparés à partir de gels sur une gamme de 

concentrations de 0 à 60% molaire en Al2O3. Ces gels ont été préparés à partir d’un mélange de 

nitrate d’aluminium et d’orthosilicate de tétraéthyle (TEOS) et ont ensuite été densifiés à 

1850°C dans des creusets en platine contenant 20% de rhodium, et coulés dans l’eau. Les 

auteurs observent une évolution linéaire de Δn en fonction de la teneur en Al2O3 incorporée 

dans le verre, dont le coefficient de réfractivité molaire est RM(Al)=2.3x10-3. Nassau et al. [2] 

ont préparé quant à eux une série de verres aluminosilicatés (de 0 à 6.13% molaire en Al2O3) 

par torche plasma radiofréquence, à partir de vapeurs de SiCl4 et de Al(CH3)3. Le coefficient 

de réfractivité molaire qu’ils ont obtenu est plus faible : RM(Al)=1.92x10-3. Bubnov et al. [3] 

ont eux synthétisés des préformes de fibre optique avec des cœurs de compositions SiO2-Al2O3 

variable par la méthode MCVD couplée à un dopage en aluminium en phase vapeur (à partir de 

chlorure d’aluminium AlCl3). Pour des concentrations en Al2O3 pouvant monter jusqu’à 15% 

molaire, ces auteurs ont déterminé un coefficient RM(Al) égal à 2.5x10-3. Plus récemment, 
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Lindner et al. [4] ont comparé les valeurs de RM(Al) obtenues pour deux séries de 

verres aluminosilicatés dont le dopage en aluminium s’étend jusqu’à 7.32% molaire en Al2O3 : 

pour la première série, les verres sont fabriqués par la méthode MCVD couplée à un dopage en 

solution (de Al), et pour la deuxième série, les verres sont fabriqués par la méthode MCVD 

couplée à un dopage en phase vapeur (de Al, comme dans les travaux de [3]). Ces auteurs ont 

mis en évidence une nette différence de réfractivité molaire pour l’aluminium suivant la 

méthode de préparation de la préforme: RM(Al)=2.15x10-3 dans le cas de la fabrication par 

dopage en solution, et RM(Al)=1.8x10-3 dans le cas de la fabrication par dopage en phase 

vapeur. Néanmoins, les auteurs ne commentent pas cette différence. De plus, la littérature ne 

fait pas référence à une valeur de RM(Al) pour des verres élaborés par la méthode SPCVD. 

Le tableau 1 résume les coefficients de réfractivité molaire de l’aluminium obtenus en fonction 

de la méthode d’élaboration des verres. On remarque ainsi une forte dépendance du RM(Al) en 

fonction de la méthode de préparation du verre. Les coefficients les plus bas sont ceux des 

verres élaborés à partir de précurseurs d’aluminium en phase vapeur [2], [4]. 

 

Méthode d’élaboration 

des verres du système 

Al2O3-SiO2 

Gamme de 

concentration 

étudiée (% 

molaire d’oxyde) 

Coefficient RM(Al)  Référence 

Gels densifiés 0  60 2.3x10-3 [1] 

Torche plasma 

radiofréquence (Al en 

phase vapeur) 

0  6.13 1.92x10-3 [2] 

MCVD couplée à un 

dopage en solution 

0  15 2.5x10-3 [3] 

0  ≈5 2.15x10-3 [4] 

MCVD couplée à un 

dopage en phase 

vapeur 

0  9.34 1.8x10-3 [4] 

Tableau 1 : Résumé bibliographique des coefficients de réfractivité molaire de l’aluminium RM(Al) en fonction de la 

méthode de fabrication du verre 
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Calcul de la réfractivité molaire de l’aluminium au sein de cœurs du système vitreux Al2O3-

SiO2 élaborés par la méthode SPCVD : 

 

La figure 3 représente l’évolution de Δn en fonction de la concentration en Al2O3 déterminée 

par analyse microsonde de Castaing (jusqu’à 7.5% molaire), pour différents cœurs de préforme 

élaborés par la méthode SPCVD durant nos travaux de thèse. 

 

On remarque que l’évolution du Δn est quasiment linéaire en fonction de la concentration en 

Al2O3 incorporée, comme dans le cas des verres élaborés par d’autres méthodes de fabrication. 

Le coefficient RM(Al) trouvé par régression linéaire vaut ici 1.5x10-3. Cette valeur est plus 

basse que les valeurs trouvées précédemment dans la littérature. Néanmoins, nous avons vu 

précédemment que le coefficient RM(Al) peut varier fortement en fonction de la méthode de 

fabrication des verres. Il est alors possible de formuler une hypothèse expliquant ces variations. 

L’indice de réfraction étant fortement lié à la densité du verre (Δn augmentant avec la densité), 

on peut supposer que les variations de RM observées sont elles aussi liées à la différence de 

densité entre deux verres élaborés par des méthodes différentes. Si Nassau et al. [2] précisent 

que la densité des verres obtenus par torche plasma radiofréquence augmente linéairement avec 

la teneur en aluminium incorporée, aucune étude de comparaison, à notre connaissance, n’est 

Figure 3 : Evolution du Δn en fonction du pourcentage molaire en Al2O3 dans le système binaire 

SiO2-Al2O3. Les pourcentages molaires ont été déterminés par microsonde de Castaing. 
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faite entre deux verres de même composition du système binaire SiO2-Al2O3 fabriqués par des 

méthodes différentes. En revanche, il est connu que la densité d’un verre élaboré par fusion 

est dépendante des conditions expérimentales d’élaboration et notamment des conditions 

de refroidissement [5], [6], [7], [8] : la densité diminue lorsque la vitesse de trempe augmente. 

Ainsi, on peut supposer que les verres préparés par la méthode SPCVD, dans des conditions 

(sous vide, à 1000°C) qui s’éloignent fortement des conditions habituelles, possèdent une 

densité différente en comparaison aux verres synthétisés par le procédé MCVD (pression 

atmosphérique, à 1800-2000°C). De même, un cœur de préforme préparé par la méthode 

MCVD ne suit pas les mêmes étapes de fabrication lorsque le réactif (AlCl3) est incorporé par 

voie gazeuse (vitrification de suies à ≈1800°C) ou par voie liquide (état poreux préparé à des 

températures inférieures à 1500°C, puis vitrification après immersion du poreux en milieu 

liquide apportant l’aluminium), ce qui est probablement à l’origine d’une dispersion des atomes 

d’aluminium légèrement différente au sein du réseau vitreux, donc d’une densité du verre 

différente et par conséquent d’un coefficient RM(Al) qui varie. 

Un aspect complémentaire intéressant qui aurait pu être développé au cours de nos travaux de 

thèse aurait été de comparer la mesure de la densité des verres Al2O3-SiO2 élaborés par la voie 

SPCVD à la densité de verres de compositions similaires élaborés par la méthode MCVD 

couplée à un dopage en solution (méthode utilisée industriellement chez iXblue photonics). 

Néanmoins, la méthode SPCVD montre une incorporation radiale homogène de l’aluminium au 

sein du réseau vitreux du cœur de la préforme (figure 2.b): la concentration en aluminium 

déposée d’une couche à l’autre est constante. La suite de l’étude consiste alors à étudier son 

incorporation sur la longueur de la préforme. 

 

c. Etude de l’incorporation longitudinale de l’aluminium 

 

Confidentiel 
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d. Impact des conditions d’évaporation du précurseur AlCl3 sur l’indice de 

réfraction du cœur 

 

Confidentiel 

 

e. Conclusion de l’étude de l’incorporation de l’aluminium au sein de 

cœurs de préformes du système Al2O3-SiO2 élaborés par la méthode 

SPCVD 

  

Confidentiel 

 

3. Etude de l’incorporation simultanée d’aluminium et d’ytterbium au 

sein des cœurs de silice vitreuse élaborés par la méthode SPCVD 

 

Cette partie s’intéresse dans un premier temps à l’incorporation radiale de l’ytterbium au sein 

d’un cœur aluminosilicaté déposé par la méthode SPCVD à l’intérieur d’un tube de silice, puis 

à son homogénéité le long de la préforme. Des caractérisations physicochimiques (profils 

d’indice de réfraction et d’analyse microsonde) et des études spectroscopiques (des raies 

d’émission des espèces présentes dans la colonne plasma) nous permettent de discuter de 

l’homogénéité de l’incorporation de l’ytterbium au sein de cœurs vitreux élaborés par SPCVD. 

Enfin, nous présentons l’influence des conditions d’évaporation du précurseur YbCl3 sur 

l’indice de réfraction des cœurs synthétisés. Tout d’abord, un rappel sur la méthode 

d’évaporation du précurseur YbCl3 est effectué. 
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a. Rappels sur l’élaboration de cœurs de préforme contenant de l’ytterbium 

par la méthode SPCVD 

 

Confidentiel 

 

b. Etude de l’incorporation radiale de l’ytterbium 

 

Lors du chapitre 2† et du paragraphe 2 de ce chapitre, nous avons vu l’intérêt du spectromètre 

optique afin de visualiser les raies d’émission des espèces présentes au sein de la colonne 

plasma. Grâce au spectromètre, nous avons pu suivre la raie d’émission liée à l’ytterbium à une 

position donnée de la colonne plasma, ce qui nous permet de faire le lien avec le profil d’indice 

de réfraction obtenu par la suite sur la préforme. 

 

                                                
†  Cf. § 4.c.vii 

Figure 18 : Suivi temporel de l’intensité des raies d’émission des espèces Si-O, Al-O et YbI lors d'un dépôt de 88 

minutes à partir de SiCl4 (40sccm), de AlCl3 (34sccm), d’un mélange YbCl3 + He (100sccm) et d’O2 (300sccm). 
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i. Suivi du dépôt  

 

Comme nous l’avons vu dans le cas de l’étude de l’incorporation radiale de l’aluminium‡, il est 

possible de suivre l’intensité des raies d’émission des espèces Al-O, Si-O et Yb (présentes au 

sein du plasma) durant le dépôt en un point donné de la colonne à l’aide d’un spectromètre 

optique couplé à un programme informatique (Matlab) réalisé au laboratoire d’iXblue 

photonics. Cela revient à suivre le dépôt en fonction de la croissance radiale de la couche. Pour 

rappel, le spectre d’émission d’un plasma obtenu lors d’un dépôt contenant les précurseurs 

SiCl4, AlCl3, YbCl3 et O2 est présenté sur la figure 17 du chapitre 2. 

La raie d’émission de l’ion ytterbium (YbI) au sein du plasma à 399.085nm a été suivie 

temporellement à l’aide du spectromètre (figure 18), à une position donnée de la colonne 

plasma, en même temps que les raies d’émission des espèces Al-O (396.317nm) et Si-O 

(424.2nm). 

On retrouve ainsi une évolution temporelle des espèces Si-O et Al-O similaire à celle évoquée 

lors du paragraphe 2.b. L’augmentation progressive de la raie Al-O est due à une 

homogénéisation progressive de la source§. Le suivi de la raie d’émission de l’espèce YbI 

présente un premier plateau d’environ 8 minutes, qui représente un léger retard à l’évaporation 

de l’ytterbium. L’intensité mesurée sur les premières minutes correspond au fond d’atténuation 

du spectromètre dans les conditions expérimentales, l’ytterbium est absent durant ces premières 

minutes. L’intensité augmente ensuite fortement durant 4 à 5 minutes, ce qui représente la 

montée en température de la source d’évaporation, avant de se stabiliser temporellement. Ainsi, 

une fois la température d’évaporation atteinte, on remarque que l’évaporation du précurseur 

est constante temporellement pendant la durée du dépôt (88 minutes). 

 

ii. Caractérisations physicochimiques 

 

L’homogénéité radiale du cœur de la préforme est l’image de la reproductibilité des couches 

déposées en un point donné de la longueur de dépôt. Une fois la préforme obtenue après rétreint 

                                                
‡  Cf. § 2.b 
§ Cf. § 2.b 
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de la couche déposée, on s’attend par conséquent à un profil d’indice de réfraction homogène 

radialement. Le profil d’indice de réfraction du cœur à une position de la préforme est présenté 

sur la figure 19.a.  On observe un profil d’indice stable à environ 5.01x10-3. L’obtention d’un 

indice de réfraction constant à une position donnée de la préforme suggère que le mélange 

déposé est homogène radialement, ce qui est confirmé par l’analyse microsonde réalisée sur cet 

échantillon (figure 19.b). 

 

La figure 19.a présente le profil d’indice de réfraction du cœur de silice dopée en aluminium et 

en ytterbium à une position donnée d’une préforme. Le profil est relativement plat, ce qui 

témoigne d’une incorporation a priori assez homogène des différents dopants sur un 

diamètre de cœur d’environ 3.2mm. Cette homogénéité est confirmée par l’analyse 

microsonde (figure 19.b) radiale de la composition du cœur. Par souci de clarté, la teneur en 

ytterbium a été multipliée par 10. Dans le cas de l’ytterbium, on observe une augmentation 

croissante de sa concentration sur la périphérie du cœur  (300µm), puis celle-ci se stabilise à 

environ 0.045% atomique molaire. L’augmentation croissante de la concentration en ytterbium 

sur la périphérie du cœur est due au retard à l’évaporation du précurseur, mise en évidence lors 

du suivi du dépôt par spectroscopie d’émission de la colonne plasma (figure 18). L’aluminium 

présente un profil de concentration constant sur le diamètre du cœur à environ 1.86%. La 

présence d’ytterbium dans la composition du verre ne modifie donc pas l’homogénéité radiale 

de l’incorporation de l’aluminium au sein du cœur de la préforme. 

Alors que nous avions calculé la réfractivité molaire de l’aluminium dans le cas des verres du 

système vitreux Al2O3-SiO2, la réfractivité molaire de l’ytterbium n’a pas été calculée pour les 

b. 

Figure 19 : (a) Profil d’indice de réfraction d’un cœur de préforme en silice dopée en aluminium et en ytterbium, ainsi 

que (b) son analyse microsonde élémentaire. Par souci de clarté, la teneur en ytterbium a été multipliée par 10. 
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cœurs du système vitreux Yb2O3-Al2O3-SiO2, en raison de la difficulté à corréler de manière 

certaine l’indice de réfraction à la teneur en ytterbium. En effet, pour calculer le coefficient RM 

de l’ytterbium au sein de cette matrice, il faut d’abord tenir compte du coefficient RM(Al), sur 

lequel il existe déjà une incertitude. Ainsi, pour obtenir une valeur relativement fiable, il est 

nécessaire d’avoir un grand nombre de mesures pour des teneurs variables en ytterbium, ce qui 

n’est pas le cas dans notre étude. Pour réaliser une mesure du coefficient de réfractivité molaire 

de l’ytterbium RM(Yb), une alternative serait de réaliser des préformes contenant un cœur en 

silice uniquement dopée en ytterbium, comme l’ont fait Unger et al. [22] avec le cérium par 

exemple (jusqu’à 0.22% molaire d’oxyde, où ils ne notent pas de démixtion).  

La littérature fait référence à des coefficients RM(Yb) qui diffèrent selon les auteurs, calculés 

généralement dans des matrices Yb2O3-Al2O3-SiO2. Ainsi, Ponsoda et al. [23] obtiennent une 

valeur de réfractivité molaire de 7.8x10-3 pour l’ytterbium, pour des cœurs réalisés par la 

méthode MCVD couplée à un dopage en phase vapeur. Kirchhof et al. [24] obtiennent, sur des 

cœurs de préformes fabriqués par la méthode MCVD couplée à un dopage en solution, un 

coefficient RM pour l’ytterbium de 6.7x10-3, valeur qu’ils obtiennent pour d’autres terres rares 

(Nd, La, Tm, Ce) [22], [24]. Pour des cœurs de préforme du système Yb2O3-P2O5-SiO2 obtenus 

par la même méthode, Vienne et al. [25] ont obtenu des coefficients de réfractivité molaire de 

5.7x10-3 à la fois pour l’erbium et pour l’ytterbium. La détermination de RM(Yb) pour des 

matériaux élaborés par la méthode SPCVD est une information qu’il conviendra d’obtenir pour 

la suite des travaux.  

Le tableau 2 résume les valeurs de réfractivité molaire référencées dans la littérature pour des 

systèmes proches de ceux élaborés par la méthode SPCVD. 

Le paragraphe 3.b a permis de mettre en évidence l’homogénéité de l’incorporation radiale 

de l’ytterbium au sein des cœurs de préforme élaborés par la méthode SPCVD. L’ytterbium 

n’a pas d’impact sur l’incorporation de l’aluminium, dont la teneur est toujours constante 

radialement. Dans la suite de nos travaux, nous allons nous intéresser à l’incorporation de 

l’ytterbium sur la longueur de la préforme. 

 

 

 



96 

 

Méthode 

d’élaboration 

des verres 

Système vitreux 

Gamme de 

composition 

étudiée 

RM(Yb) Référence 

MCVD + phase 

vapeur 

Yb2O3-Al2O3-

SiO2 

0.08  0.22  

(% molaire at.) 
7.8x10-3 [23] 

MCVD + 

dopage en 

solution 

Yb2O3-Al2O3-

SiO2 et  

Yb2O3-P2O5-

SiO2 

0.15  2  

(%molaire 

oxyde) 

6.7x10-3 [24] 

Yb2O3-P2O5-

SiO2 
Non précisée 5.7x10-3 [25] 

Tableau 2 : Résumé bibliographique des coefficients de réfractivité molaire RM(Yb) référencés dans la littérature 

 

c. Etude de l’incorporation longitudinale de l’ytterbium 

 

Confidentiel  

 

d. Impact des conditions d’évaporation du précurseur YbCl3 sur l’indice de 

réfraction du cœur  

  

Confidentiel 

 

e. Conclusion de l’étude de l’incorporation simultanée de l’aluminium et de 

l’ytterbium au sein des cœurs de préforme du système Yb2O3-Al2O3-SiO2 

élaborés par la méthode SPCVD 

 

Confidentiel 
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4. Caractérisations structurales du réseau vitreux et de l’incorporation 

des ions ytterbium au sein des cœurs AlYb 

 

Dans ce chapitre, nous nous intéressons aux verres du binaire Al2O3-SiO2 et du ternaire TR2O3-

Al2O3-SiO2 (où TR=Terre Rare) élaborés par la méthode SPCVD. Dans cette partie, nous allons 

caractériser le réseau vitreux de ces systèmes. Elle débute ainsi par une étude bibliographique 

sur ces systèmes mettant en avant les données structurales relatives aux verres les plus riches 

en silice, comme ceux qui font l’objet de notre étude. Le système vitreux Al2O3-SiO2 a été très 

étudié dans le domaine des céramiques à haute température [34], ou encore lors d’études 

géologiques [35], [36]. Les systèmes vitreux TR2O3-Al2O3-SiO2 trouvent la majorité de leurs 

applications pour l’amplification optique [37], [38], mais sont aussi proposés depuis plusieurs 

années comme des bonnes matrices de stockage des déchets nucléaires [39], [40]. Leur présence 

dans des secteurs technologiques importants a entrainé un certain nombre d’études structurales, 

notamment par résonance magnétique nucléaire (RMN). La partie 4.a ci-dessous présente un 

résumé bibliographique des principales études réalisées sur la structure du réseau vitreux 

aluminosilicaté des systèmes binaires Al2O3-SiO2 et ternaires TR2O3-Al2O3-SiO2. Dans la partie 

4.b, nous présenterons une étude bibliographique sur l’incorporation des ions terres rares au 

sein du réseau vitreux aluminosilicaté. Dans les parties suivantes 4.c et 4.d, nous présenterons 

et discuterons, à la lumière de notre étude bibliographique, les résultats de nos études sur la 

structure du réseau et l’insertion de la terre rare au sein du réseau vitreux aluminosilicaté de nos 

cœurs de préformes élaborés par la méthode SPCVD, en utilisant une approche multi-

spectroscopique mettant en jeu des techniques sensibles à la structure du réseau vitreux (RMN 

27Al et 29Si, Raman), et à l’environnement des ions Yb3+ (absorption et luminescence optique, 

RPE pulsée). Pour nos études RMN, l’ion ytterbium (Yb3+) paramagnétique a été substitué par 

l’ion lutécium (Lu3+) diamagnétique, voisin dans la classification périodique et dont la force de 

champ et le rayon ionique sont proches. En effet, les rayons de Yb3+ et Lu3+ sont similaires 

(≈86pm), ce qui nous permet de faire l’hypothèse que, vraisemblablement, l’impact de ces ions 

sur la structure du réseau vitreux est identique. 
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a. Etude bibliographique sur la structure du réseau vitreux aluminosilicaté 

des systèmes Al2O3-SiO2 et TR2O3-Al2O3-SiO2 

 

Les verres aluminosilicatés, qu’ils soient purs ou dopés en terre rare, sont des matériaux 

réfractaires en raison de l’absence de fondants tels que les oxydes alcalins. Leur élaboration 

nécessite souvent des conditions drastiques (température de fusion élevée). La majeure partie 

des études présentées dans la littérature concerne des matériaux beaucoup plus chargés en 

aluminium (jusqu’à 67% molaire d’oxyde [41] que nos verres de cœur de préforme. Néanmoins, 

certains papiers [36], [42], [43] font référence à des teneurs en aluminium plus voisines de celles 

rencontrées dans nos travaux de thèse (jusqu’à 6% molaire en Al2O3). L’étude bibliographique 

des verres du réseau vitreux du système TR2O3-Al2O3-SiO2 sera présentée à la suite de celle des 

verres du binaire Al2O3-SiO2. Les compositions étudiées, les méthodes d’élaboration utilisées 

et les principaux résultats structuraux seront présentés. 

 

i. Etude bibliographique sur la structure du réseau vitreux du système 

Al2O3-SiO2 

 

L’élaboration de verre du système binaire Al2O3-SiO2 (absence de fondants) par fusion est 

complexe en raison des températures élevées nécessaires à l’obtention du liquide, comme le 

montre le diagramme de phase [34] (figure 28). 

On remarque que pour des concentrations en Al2O3 d’environ 3 à 7% molaires, le liquide est 

obtenu à des températures légèrement supérieures à 1600°C. En dehors de cette gamme de 

concentration, le liquide est obtenu pour des températures supérieures à 1700°C, voire 1850°C 

à partir de 60% molaire d’oxyde Al2O3. Néanmoins il existe tout de même des travaux où des 

verres du système binaire sont obtenus par fusion, ou par le biais d’autres méthodes plus douces, 

et notamment la méthode sol-gel. L’ensemble de ces méthodes et des gammes de concentration 

obtenues sont résumées dans le tableau 3 ci-dessous. 
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Méthode 

d’élaboration et 

température 

Trempe 

Gamme de 

concentration  

(% molaire d’oxyde) 

Année, référence 

Frittage à 1350°C, 

puis chauffage par 

une flamme 

(température non 

précisée) 

Hypertrempe  

(roller-quenching) 
9.4  37.1 1987, [44] 

Fusion au four 

solaire (≈2000°C) 

Refroidissement 

naturel à l’air ou 

hypertrempe 

(technique marteau-

enclume) 

1  59 1992, [36] 

Fusion à 1800°C 

sous air dans un 

creuset 

80%Pt/20%Rh 

Trempe dans l’eau 0.2  7.4 2004, [42] 

Fusion par laser en 

lévitation 

hydrodynamique, 

atmosphère O2 

Arrêt du laser 60  66.7 2008, [41] 

Obtention d’un 

xérogel par méthode 

sol-gel, puis frittage 

à 700°C 

 7.69  33.33 2014, [43] 

Tableau 1 : Résumé bibliographique des méthodes d’élaboration et des gammes de concentration des systèmes binaires 

Al2O3-SiO2 
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Notre étude bibliographique portera sur les résultats des travaux les plus récents à savoir ceux 

de Sen et al. en 2004 [42], Weber et al. en 2008 [41] et Ren et al. en 2014 [43].  

En 2004, Sen et Youngman [42] acquièrent les spectres RMN 27Al d’une série d’échantillon du 

binaire Al2O3-SiO2, dont les concentrations varient de 0.2 à 7.4% molaire en Al2O3 (figure 29). 

On observe une forte dépendance des spectres, et donc de l’environnement de l’aluminium, à 

la composition du binaire. A une faible concentration (0.24%), le spectre RMN 27Al est 

constitué d’un pic fin centré à 50ppm, que les auteurs attribuent à la présence d’aluminium en 

coordinence 4** uniquement. Lorsque la teneur en Al2O3 augmente, on observe un 

élargissement de la raie comprise entre 30 et 0ppm, que les auteurs attribuent à une 

augmentation de la proportion d’atomes d’aluminium en coordinences 5 et 6††. Les spectres 

RMN 27Al des binaires dont la teneur en Al2O3 varie de 0.59 à 4.23% molaire présentent des 

                                                
** Un atome d’aluminium en coordinence 4 est noté AlO4 par la suite 
†† Un atome d’aluminium en coordinence 5 ou 6 est noté AlO5 ou AlO6 par la suite 

Figure 28 : Diagramme de phase du système Al2O3-SiO2. Extrait de [34] 
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raies larges de forte intensité entre 0 et -100ppm, ce qui est inhabituel dans des verres d’oxyde 

et des cristaux. Les auteurs associent cet élargissement spectral à la présence de sites AlO6 très 

distordus par correspondance avec des sites équivalents obtenus dans l’espèce minérale Al2SiO5 

(andalousite). 

 

A l’aide des projections isotropes (figure 30 (b)) des spectres RMN 27Al à deux dimensions 

(3QMAS, figure 30.a), les auteurs mettent en évidence une évolution des coordinances en 

fonction de la concentration en aluminium incorporée dans le verre. Leurs conclusions sont les 

suivantes : 

 

3.01% 

7.40% 

6.15% 

4.23% 

2.40% 

0.59% 

0.24%

% 

Figure 29 : Spectres RMN 27Al du binaire Al2O3-SiO2 en fonction 

de la concentration molaire en Al2O3 indiquée sur la gauche de 

chaque spectre. Les étoiles dénotent les bandes de rotation. Extrait 

de [42] 



102 

 

 pour des concentrations molaires en Al2O3 inférieures à 0.59%, AlO4 est prédominant 

 pour des concentrations molaires en Al2O3 comprises entre 0.59 et 4.23%, AlO4 et AlO6 

sont prédominants 

 pour des concentrations molaires en Al2O3 supérieures à 4.23%, AlO4 et AlO5 sont 

prédominants 

Les auteurs n’ont malheureusement pas réalisé de simulation afin de déterminer les proportions 

de chaque site. 

 

Figure 30 : (a) Spectres RMN 27Al à deux dimensions (3QMAS) du binaire Al2O3-SiO2 dont les teneurs en 

Al2O3 (en % molaire) sont données à côté des spectres. Les fréquences des axes horizontaux et verticaux 

correspondent respectivement aux fréquences MAS et isotropes, dont les projections sont tracées 

respectivement en haut et à droite de chaque spectre. Les astérisques désignent les bandes de rotation, tandis 

que la flèche sur le spectre de l’échantillon contenant 3.01% molaire en Al2O3 désigne une particularité 

spectrale, associée à des sites octaédriques distordus. La figure (b) présente les projections isotropes des 

spectres RMN à deux dimensions (3QMAS) de binaires Al2O3-SiO2 dont les teneurs en Al2O3 sont indiquées 

(en % molaire). Extrait de [42] 

6.15% 

3.01% 

7.40% 

6.15% 

3.01% 
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La comparaison des spectres RMN du noyau 29Si montrent un décalage vers les plus hauts 

déplacements chimiques lorsque la teneur en Al2O3 augmente de 0.24 à 6.15% molaire (figure 

31). Cette observation est le signe d’une augmentation de la dissymétrie des entités Q4 ‡‡. Les 

auteurs suggèrent alors la présence de liaison Si-O-Al et la formation d’atomes d’oxygène non 

pontants. 

L’analyse des spectres RMN à deux dimensions (3QMAS) de 17O n’indiquent la présence ni 

d’oxygène non pontant ni de liaisons Al-O-Al, mais révèle bien la présence de liaison Si-O-Al, 

et plus spécialement de liaisons Si-O-AlO4 et Si-O-AlO(5,6) au voisinage des atomes d’oxygène 

pontants de type Si-O-Si (figure 32).  

 

 

Les auteurs concluent que pour des concentrations molaires en Al2O3 supérieures à 0.59%, 

la charge des AlO4 est alors compensée soit par des AlO6 soit par des AlO5. En revanche, 

pour des concentrations inférieures à 0.59% molaire, les teneurs en AlO5 et AlO6 sont trop 

                                                
‡‡ Les entités Q4 correspondent aux tétraèdres SiO4 où tous les atomes d’oxygène sont pontants. De manière 

générale, les entités notées Qn correspondent aux tétraèdres  SiO4 où n atomes d’oxygène sont pontants. 

0.24% 

1.48% 

6.15% 

3.0% 

Figure 31 : Spectres RMN 29Si pour des verres du binaire Al2O3-

SiO2, dont les concentrations en Al2O3 sont données à gauche des 

spectres. Le trait en pointillé représente le signal des tétraèdres Q4 

dans la silice pure. Extrait de [42] 
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faibles, et les auteurs émettent l’hypothèse de la formation de triclusters d’oxygène§§ pour 

compenser la charge des AlO4. Mais à ce jour, la présence de triclusters d’oxygène n’a été mise 

en évidence que dans des matériaux du type CaAl4O7 ou CaAl2O4 
[45], mais jamais dans le 

système Al2O3-SiO2 
[46]. 

 

Les auteurs ont poursuivi leur étude sur des verres du binaire Al2O3-SiO2 contenant entre 60 et 

67% molaire en Al2O3 
[41]. Ces verres s’éloignent fortement des teneurs qui nous intéressent 

dans ces travaux de thèse (et par conséquent les spectres RMN ne sont pas montrés), mais il est 

intéressant de noter qu’ils n’observent pas (ou très peu) d’évolution des proportions des sites 

AlO4, AlO5 et AlO6 sur cette gamme de composition. Les sites AlO4 et AlO5 sont prédominants, 

et une faible proportion de sites AlO6 est observée. 

Des études plus récentes de la structure de verres du binaire Al2O3-SiO2 élaborés par voie sol-

gel s’intéressent à une gamme de composition en Al2O3, dont une partie se rapproche des  

concentrations incorporées dans nos cœurs de préforme [43]. Les spectres RMN 27Al ne diffèrent 

que faiblement. La déconvolution réalisée de ces spectres indiquent une faible variation de  la 

proportion des sites AlO4, AlO5 et AlO6 lorsque la teneur en Al2O3 augmente de 7.69 à 33.33% 

                                                
§§ Les triclusters d’oxygène sont des atomes d’oxygène partagés par trois cations de coordinence 4 du réseau 

vitreux. Ils sont notés O3. 

Figure 32 : Spectre RMN 17O à deux dimensions (3QMAS), pour un 

verre du binaire Al2O3-SiO2 contenant 6.15% molaire en Al2O3. Les 

projections MAS et isotropes sont tracées respectivement en haut et à 

droite de la figure. Les sites AlIV, AlV et AlVI correspondent 

respectivement aux sites AlO4, AlO5 et AlO6. Extrait de [42] 
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molaire. La fraction en sites AlO4 varie entre 31 et 36%, celle en sites AlO5 varie entre 41 et 

46% alors que la fraction en sites AlO6 varie entre 18 et 23%.  

Les études réalisées sur les matériaux élaborés par voie sol-gel rejoignent les études antérieures 

réalisées sur des verres élaborés par fusion et indiquent une présence majoritaire de sites 

AlO4 et AlO5 pour des concentrations supérieures à 7.69% molaire pour Ren et al. [43] (sol-gel) 

et supérieures à 4.23% molaire en Al2O3 pour Sen et al. [42] (fusion). 

Nous allons maintenant nous intéresser aux études portées sur le ternaire TR2O3-Al2O3-SiO2 

dans la littérature. 

 

ii. Etude bibliographique sur la structure du réseau vitreux du système 

TR2O3-Al2O3-SiO2 

 

Les verres du système ternaire TR2O3-Al2O3-SiO2 présentent des températures de transition 

vitreuse élevées, supérieures ou égales à 900°C [47]. La figure 33.a présente le diagramme de 

phase du binaire Yb2O3-SiO2 montrant une forte tendance à la démixtion lors de l’ajout de 

Yb2O3 à SiO2 même pour des températures élevées. La figure 33 présente le diagramme de 

phase du système Yb2O3-Al2O3-SiO2 à 1550°C [48]. 

On remarque que le liquide est obtenu sur une vallée très étroite centrée sur une composition 

molaire 20Yb2O3-20Al2O3-60SiO2. En dehors de cette zone, on observe un mélange du liquide 

avec, par exemple, soit de la cristobalite soit de la mullite. Les températures d’obtention du 

liquide sont donc élevées mais il est néanmoins possible d’élaborer un matériau vitreux par 

fusion à des températures plus faibles que dans le cas du binaire Al2O3-SiO2, qu’il n’est pas 

possible de fondre en dessous de 1600°C (cf. figure 28). Par conséquent, la littérature fait 

généralement référence à l’élaboration des verres de ce système par fusion à 1600°C plus 

trempe [49], [50]. 
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Figure 33 : (a) Diagramme de phase du binaire Yb2O3-SiO2 et (b) diagramme de phase 

du ternaire Yb2O3-Al2O3-SiO2 à 1550°C. Extraits respectivement de [86] et [48] 

a. 

b. 

Forte tendance à 

la démixtion 

C=cristobalite 
L=liquide 
A=Al2O3 
C=SiO2  
Y=Yb2O3 

M=Mullite 
A5Y3=Al5Yb3O12 
AY2=Al2Yb4O9 
YS=Yb2SiO5 
YS2=Yb2Si2O7 
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Le système ternaire TR2O3-Al2O3-SiO2 est majoritairement étudié depuis 1990 par Shelby [51] 

et Kohli [52] en raison de certaines de leurs propriétés physiques ou chimiques, telles qu’une 

forte dureté [53] et une durabilité chimique importante [54]. La très grande majorité des travaux 

portant sur ces systèmes concerne des verres dont la composition en oxyde de terre rare varie 

de 10 à 25% molaires, et la composition en oxyde d’aluminium varie de 10 à 30% molaire, 

correspondant à la zone de formation vitreuse (par fusion + trempe) des ternaires TR2O3-Al2O3-

SiO2 des différentes terres rares étudiées [55], [56].  

 

La figure 34 présente les régions de vitrification des ternaires La2O3-Al2O3-SiO2 (figure 34.a), 

Y2O3-Al2O3-SiO2 (figure 34.b), Lu2O3-Al2O3-SiO2 (figure 34.c) et Sc2O3-Al2O3-SiO2 (figure 

34.d) établies par Iftekhar et al. [56]. La zone représentée par un cercle rouge renvoie à la gamme 

de compositions que nous avons préparées par la méthode SPCVD durant nos travaux de thèse. 

Figure 32 : Exemples de domaines de formation vitreuse des systèmes TR2O3-Al2O3-SiO2 

obtenus par fusion à (a, b) 1600°C et (c, d) à 1650°C puis trempe dans l’eau pour TR= (a) La, 

(b) Y, (c) Lu et (d) Sc. Les carrés blancs et noirs représentent respectivement les verres 

homogènes et ceux présentant une séparation de phase, tandis que les astérisques représentent 

les échantillons partiellement cristallisés. Le domaine de vitrification se réduit de manière 

significative lorsque la force de champ de l’ion TR3+ augmente (La3+ > Y3+ > Lu3+ > Sc3+), Le 

cercle rouge ajouté aux figures présente la zone de composition relative aux échantillons 

élaborés par la méthode SPCVD dans le cadre de nos études. Extrait de [56] 

v 

v v 

(% molaire) 

(% molaire) (% molaire) 

(% molaire) 
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On remarque ainsi que nos cœurs de préforme vitreux se situent dans une zone du système 

ternaire qui n’est pas accessible par les méthodes de fusion + trempe. Les verres appartenant à 

ces systèmes ont fait l’objet d’un plus grand nombre d’études structurales dont nous présentons 

quelques résultats dans la suite de ce paragraphe. 

 

En 1993, Kohli, Condrate et Shelby [52], [57] publient des résultats obtenus par spectroscopies 

vibrationnelles (Raman et Infrarouge), sur des aluminosilicates contenant du samarium, du 

gadolinium, du dysprosium ou du thulium. Ils notent que les spectres vibrationnels sont 

indépendants de l’ion terre rare (figure 35) [58]. La zone 220-270cm-1 des spectres Raman, 

attribuée aux modes vibrationnels Sm-O, laisse apparaître une contribution de plusieurs bandes 

lorsque la concentration en samarium augmente de 10 à 25% molaires, pour une concentration 

en silice fixe (60% molaire). Les auteurs suggèrent alors que le samarium est présent sous 

plusieurs coordinences.  

Schaller et al. [50] ont étudié des verres aluminosilicatés dopés lanthane ou yttrium par RMN 

27Al et 17O. Il apparaît que la proportion de sites AlO5 et AlO6 augmente quand le rayon de la 

terre rare diminue et que, par conséquent, sa force de champ augmente (donc en passant de La3+ 

à Y3+), comme le montre la figure 36.  

 

 

 

Figure 35 : Spectres Raman de verres du système TR2O3-Al2O3-

SiO2, contenant 20% molaire en Al2O3 et 20% molaire en TR2O3, 

où TR=Sm, Gd, Dy et Tm. Extrait de [58] 
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Les spectres RMN de 17O ne mettent pas en évidence des liaisons La-O-La ou Y-O-Y, mais 

suggèrent en revanche la présence de liaisons Y-O-AlO5 et Y-O-AlO6. Les auteurs remarquent 

aussi la présence d’atomes d’oxygène non pontants (figure 37), liés soit à des unités AlO4 soit 

à des Q4. Par la suite, Edèn et Iftekhar ont réalisé un certain nombre d’études RMN 29Si et 27Al 

sur des verres ternaires au lanthane [49], [59], au lutétium [56], [60], au scandium [56] ou à l’yttrium 

[56], [60]. Concernant l’étude de l’environnement du silicium, ces auteurs mettent en évidence par 

RMN 29Si  une augmentation de la largeur à mi-hauteur de la raie du 29Si lorsque la force de 

champ de la terre rare augmente (La3+ > Y3+ > Lu3+ > Sc3+), ce qui traduit un « désordre » du 

verre de plus en plus important, c’est-à-dire une augmentation de la distribution des Qn (n<4) 

[56]. 

Figure 36 : Spectres RMN à deux dimensions (3QMAS) de 
27Al de deux verres du système TR2O3-Al2O3-SiO2 où 

TR=La et (spectre du haut) Y (spectre du bas). Chaque 

verre contient 25% molaire en Al2O3 et 25% molaire en 

TR2O3. Extrait de [50] 

Y 

La 
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Dans le même temps, la largeur à mi-hauteur de la raie du 29Si diminue lorsque la concentration 

en aluminium, et/ou en terre rare augmente, traduisant un réarrangement du réseau (figure 38) 

[60], c’est-à-dire une augmentation des Q4 en comparaison aux sites Qn où n<4. 

Concernant l’environnement de l’aluminium, les spectres RMN de 27Al indiquent une majorité 

d’AlO4, et une faible proportion d’AlO5 et d’AlO6 qui augmente lorsque la force de champ de 

la terre rare augmente de La3+ à Sc3+ [56] (figure 39). Les auteurs notent que c’est principalement 

la proportion d’AlO5 qui croît. Une augmentation de la concentration en terre rare, ou une 

diminution de la teneur en SiO2 engendrent également une proportion croissante d’AlO5. Ces 

observations sont corroborées par leurs résultats de simulation par dynamique moléculaire qui 

indiquent une coordinence moyenne de l’aluminium croissante avec la force de champ de la 

terre rare et avec la concentration en terre rare.  

 

 

Figure 37 : Spectres RMN 17O de verres du ternaire 

TR2O3-Al2O3-SiO2, présentant les teneurs suivantes : 

SiO2=50% molaire, Al2O3=25% molaire et (a) La2O3=25% 

molaire et (b) Y2O3=25% molaire. La flèche indique une 

bande de rotation. BO=atomes d’oxygène pontants et 

NBO=atomes d’oxygène non pontants. Les autres bandes 

sont assignées à des bandes de rotation.  Extrait de [50] 
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Enfin, les simulations de dynamique moléculaire réalisées sur 17O indiquent une présence 

importante (de 4 à 19% selon les compositions) de triclusters d’oxygène, qu’ils considèrent [60] 

principalement associés à des polyèdres AlOx (où x=4, 5 ou 6). Des calculs plus récents [61] 

indiquent toujours une forte présence d’O3 sous la forme d’entités O3-SiAl2 et O3-Al3. Les sites 

O3 connecteraient principalement des atomes de silicium, et des sites AlO4. Les sites AlO4 

connectés aux sites O3 seraient eux-mêmes connectés à au moins un site AlO5 ou un site AlO6. 

Cette suggestion va dans le sens d’une augmentation des sites O3 lorsque la teneur en aluminium 

augmente, et/ou la concentration en terre rare diminue (puisqu’il y a alors moins de terre rare 

pour compenser la charge des sites AlO4 notamment). Comme précisé précédemment, 

l’existence de ces sites O3 est toujours sujette à débat, en raison de la difficulté à les démontrer 

expérimentalement. 

 

 

 

 

Figure 38 : Spectres RMN 29Si pour des ternaires TR2O3-Al2O3-SiO2 où (a) TR=Lu (Lu2O3≈16% molaire), 

(b) TR=Y (Y2O3≈16% molaire) et (c) TR=Y (Y2O3=22% molaire). Les spectres d’une même série (a, b ou c) 

sont comparés à différents ratios molaires nAl/nSi. Extrait de [60] 

cba 
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b. Etude bibliographique de l’environnement et de la dispersion des ions 

terres rares au sein du réseau vitreux aluminosilicaté  

 

Nous présentons dans cette partie uniquement des résultats bibliographiques sur des verres de 

compositions proches des cœurs de préforme étudiés dans ce sujet de thèse, c’est-à-dire des 

verres très riches en silice. 

Arai et al. [62] ont étudié en 1986, l’environnement d’une terre rare dans des verres 

aluminosilicatés et phosphosilicatés dopés en néodyme très riches en silice (>93% molaire en 

SiO2). Elaborés à partir de l’état gazeux par la méthode de torche plasma CVD, ces verres 

contiennent entre 0 et 6.98% molaire de Al2O3 et entre 0.03 et 0.029% molaire de Nd2O3. Afin 

Figure 39 : Spectre RMN de 27Al (figure de gauche) et  projections selon l’axe isotrope des spectres 

RMN à deux dimensions (3QMAS) de 27Al. Les spectres rouges et noirs correspondent aux spectres 

obtenus à partir des verres RE0.62 (0.171 RE2O3-0.276 Al2O3-0.553 SiO2) et RE0.94 (0.238 RE2O3-

0.254 Al2O3-0.508 SiO2), respectivement (où RE=rare earth). Les spectres incrustés dans la figure de 

gauche sont des zooms centrés autour de la bande centrale. Extrait de [56] 
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d’expliquer l’effet bénéfique de l’aluminium et du phosphore sur la dispersion des ions Nd3+ au 

sein de la structure du verre de silice, Arai et al. [62] proposent un modèle structural où le co-

dopant (Al ou P) forme une coquille de solvatation entourant les ions Nd3+ permettant ainsi 

d’améliorer sa solubilité au sein du réseau vitreux silicaté. Les auteurs utilisent la spectroscopie 

RPE pulsée*** (EDEPR) afin de sonder l’environnement de l’ion Nd3+ en présence et en absence 

d’aluminium [63]. Les spectres, obtenus à 4K dans la bande X (9.59GHz) avec un temps d’attente 

τ entre deux pulses de 200ns, sont présentés figure 40. 

 

Les deux compositions de verre présentent des spectres larges caractéristiques des ions terres 

rares incorporés dans les verres [63]. La différence d’allure entre les deux spectres (présence 

d’une baisse de l’intensité de l’écho à partir de 0.5T dans le cas du verre ne contenant pas 

d’aluminium) suggère un environnement différent de la terre rare en présence/absence 

d’aluminium. Les modélisations réalisées (three-pulse-echo delay [63]) à partir de ces spectres 

permettent d’observer une interaction entre Nd et Al. Bien qu’incomplètes, ces modélisations 

permettent aux auteurs d’énoncer la probable existence d’atomes d’aluminium dans la 

deuxième sphère de coordination de Nd3+. Ce modèle a été confirmé par des travaux ultérieurs 

de Sen [64], en sondant l’environnement du néodyme par EXAFS (X-ray Absorption Fine 

                                                
*** Le principe de la RPE pulsée est présenté dans l’annexe B. 

Figure 40 : Spectres RPE (EDEPR) des 

verres NS et NAS acquis à 4K dans la 

bande X (9.59GHz), avec un temps τ 

d’attente entre deux pulses de 200ns. NS 

est composé de 6.3x1018 ions Nd3+/cm3, et 

NAS contient 5.3x1019 ions Nd3+/cm3 et 

7.2x1020 ions Al3+/cm3. Extrait de [63] 
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Structure) en comparant des verres du système binaire Nd2O3-SiO2 à des verres du système 

ternaire Nd2O3-Al2O3-SiO2. La figure 41 présente la transformée de Fourrier des signaux 

EXAFS de la raie LIII du néodyme pour ces deux systèmes vitreux. 

 

Le fit de la fonction de distribution radiale du verre ne contenant pas d’aluminium (figure 41.a) 

permet de déduire une sphère de coordination autour d’un ion néodyme constituée de 7 atomes 

d’oxygène à 2.35Å, et de 3 atomes de néodyme à 3.8Å. Le fit de la fonction de distribution 

radiale du verre contenant de l’aluminium (figure 41.b) permet de déduire une sphère de 

coordination autour d’un ion néodyme constituée de 8 atomes d’oxygène à 2.62Å, et de 4 

atomes d’aluminium ou de silicium à 3.5Å (les atomes d’aluminium et de silicium sont 

indissociables en spectroscopie EXAFS). Les distances Nd-O et Nd-Nd observées dans le verre 

ne contenant pas d’aluminium sont très proches des distances observées dans Nd2O3 pur sous 

forme cristalline [64]. Ces résultats sont la preuve de la présence de clusters de néodyme présents 

sous la forme de liaisons Nd-O-Nd dans le verre binaire sans aluminium. L’ajout d’aluminium 

à la composition du verre engendre un remplacement de ces liaisons Nd-O-Nd par des liaisons 

Nd-O-Si/Al, (indiquant une homogénéisation de la distribution des ions Nd3+) ainsi qu’une 

augmentation considérable de la distance moyenne Nd-O qui passe de 2.35 à 2.62Å, exprimant 

une relaxation du polyèdre de coordination Nd-O.  

b. a. 

SiO2-Nd2O3  SiO2-Al2O3-Nd2O3  

3 Nd à 3.8Å 

7 O à 2.35Å 8 O à 2.62Å 

4 Al ou Si à 3.5Å 

Figure 41 : Transformées de Fourrier des spectres EXAFS de la raie LIII du néodyme montrant la fonction de 

distribution radiale autour des ions néodyme dans (a) un verre du système SiO2-Nd2O3 contenant 2400ppm en poids 

en Nd2O3 et (b) un verre du système SiO2-Al2O3-Nd2O3 contenant 2400 et 7300ppm en poids en Nd2O3 et en Al2O3 

respectivement. Les spectres en traits plein représentent les spectres expérimentaux, tandis que les spectres en pointillés 

correspondent à des fits des spectres expérimentaux par la méthode des moindres carrés. Sur les figures sont indiqués 

le nombre de 1ers et 2ièmes voisins et leur distance moyenne. Extrait de [64] 
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Ces travaux ont été approfondis par Sen par des études de RPE pulsée [65]. La figure 42 présente 

les spectres RPE (EDEPR, pour Echo Detected Electron Paramagnetic Resonance) de 

différents verres des systèmes binaires Nd2O3-SiO2 et ternaires Nd2O3-Al2O3-SiO2. Les 

compositions des échantillons sont spécifiées sur la figure.  

On observe logiquement que l’intensité des spectres augmente lorsque la teneur en néodyme 

incorporée augmente. De plus, à champ magnétique B0 nul, la présence d’une intensité non 

nulle (cercles en pointillés rouges) révèle la présence de clusters de néodyme en l’absence 

d’aluminium, même à des concentrations faibles telles que 700ppm en poids en Nd2O3 
[65]. On 

observe une remontée du signal à partir de champs faibles d’environ 120mT. En revanche, 

lorsque de l’aluminium est ajouté à la composition du verre, la remontée du signal est située à 

des champs magnétiques supérieurs d’environ 250mT. Ces observations indiquent clairement 

 

700ppm Nd2O3 

1400ppm Nd2O3 

700ppm Nd2O3 + 

2000ppm Al2O3 

2000ppm Nd2O3 + 

6000ppm Al2O3 

2400ppm Nd2O3 + 

7300ppm Al2O3 

 

Figure 42 : Spectres RPE (EDEPR) de l’ion Nd3+ dans différents verres de 

silice de compositions variables en Nd2O3 et en Al2O3. Les spectres sont 

enregistrés à 4.15K en bande X (9.35GHz). Les temps d’écho varient entre 

0.52 et 1.1µs. Les compositions des verres sont indiquées en poids d’oxyde. 

Extrait de [65] 
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un changement de l’environnement de coordinance locale des ions Nd3+ lors de l’incorporation 

d’aluminium. A partir de ces spectres RPE, il est possible de remonter à des informations sur 

les interactions entre le spin électronique de l’espèce paramagnétique considérée (ici Nd3+) et 

les noyaux des espèces voisines à spin nucléaire I non nul (interaction hyperfine), c’est la 

spectroscopie 2D-HYSCORE (HYperfine Sublevel CORrElation, cf. annexe B). Ainsi, Sen et 

al. [65] ont acquis le spectre 2D-HYSCORE du verre renfermant 2000 et 6000ppm en poids en 

Nd2O3 et en Al2O3 respectivement (figure 43). 

 

L’analyse d’un quadrant du spectre 2D-HYSCORE (de -15 à 0MHz, ou de 0 à 15MHz) ne 

montre aucun pic en dehors de la diagonale, ce qui indique qu’il n’y a pas d’interaction 

hyperfine forte avec des noyaux à spin nucléaire I non nul en premiers voisins de l’ion Nd3+. 

En revanche, la fréquence de Larmor des noyaux 27Al est bien visible (≈3.3MHz pour le champ 

magnétique de 300mT utilisé) le long de la diagonale, alors que l’intensité du signal à la 

fréquence de Larmor des noyaux 29Si (≈2.5MHz pour le champ magnétique de 300mT utilisé) 

est faible. Ce résultat indique une interaction hyperfine faible entre le spin électronique S de 

l’ion Nd3+ avec le spin nucléaire I de 27Al, et suggère la présence d’aluminium dans la seconde 

27Al 

2000ppm Nd2O3 + 6000ppm 

Al2O3 

Figure 43 : Spectre 2D-HYSCORE pour un verre aluminosilicaté dopé néodyme contenant 

2000 et 6000ppm en poids en Nd2O3 et Al2O3 respectivement, enregistré à 4K. Les axes 

verticaux et horizontaux correspondent aux fréquences nucléaires exprimées en MHz. 

Extrait de [65] 
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sphère de coordination du néodyme (par la formation de liaisons Nd-O-Al). Par conséquent, ce 

résultat est en accord avec les études précédentes d’Arai et al. [62] et Sen et al. [63] 

Au cours des années 2000, l’intérêt croissant de l’ytterbium pour des applications laser de forte 

puissance à 1µm a conduit à des premiers travaux de RPE pulsée sur l’ion Yb3+ incorporé au  

sein d’un réseau vitreux par Sen et al. [66]. A partir des spectres RPE (EDEPR) de l’ytterbium, 

incorporé à des teneurs variables (140-1100ppm en poids en Yb2O3) au sein d’un verre GeO2 

pur. Les auteurs ont mis en évidence la présence de clusters d’ions Yb3+ sur le spectre EDEPR, 

pour des concentrations ≥350ppm en poids en Yb2O3, à partir de la contribution à champ 

magnétique nul. Les auteurs parviennent également à remonter à la distance moyenne Yb-Yb 

au sein du verre (3.5-4Å) comparable à la distance Yb-Yb de 3.45Å observée dans Yb2O3 sous 

forme cristalline, et largement inférieure à la distance Yb-Yb attendue dans le cas d’une 

distribution homogène des ions ytterbium au sein du réseau vitreux, à savoir ≈29Å [66]. Sen et 

al. [67] sont également les premiers à étudier par RPE pulsée le signal de l’ytterbium en matrice 

aluminosilicatée pour 1000ppm en poids en Yb2O3 et un ratio atomique Al/Yb égal à 3, pour 

des matériaux élaborés par fusion (figure 44). 

 

 

Figure 44 : Spectre RPE (EDEPR, T=5K) de l’ion Yb3+ incorporé à 1000ppm au sein du système 

vitreux Yb2O3-Al2O3-SiO2, présentant un ratio atomique Al/Yb égal à 3. Extrait de [67] 
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Ils mettent en évidence un écho à champ magnétique nul, attribuable à la présence de clusters 

d’ions Yb3+. Un ratio atomique Al/Yb égal à 3 n’est donc pas suffisant pour disperser 

efficacement les ions Yb3+.  

Le spectre 2D-HYSCORE de ce verre est présenté figure 45. L’observation de la diagonale 

révèle la présence d’un pic intense assigné aux atomes Si à une fréquence correspondant à la 

fréquence de Larmor du noyau 29Si d’environ 3.38MHz à 400mT. Etant donnée la faible 

abondance naturelle de l’isotope 29Si de 4.67%, ces observations indiquent une présence forte 

de liaisons Yb-O-Si. Par le biais de l’approximation dipolaire, les auteurs parviennent à 

remonter à une distance Yb-Si d’environ 4.2Å. Un pic beaucoup moins intense à des champs 

plus élevés est présent sur la diagonale. Ce pic est assigné aux atomes Al à une fréquence 

correspondant à la fréquence de Larmor du noyau 27Al d’environ 4.4MHz à 400mT. 

Néanmoins, le signal est trop faible pour remonter précisément à la distance Yb-Al, mais ce 

résultat montre une homogénéisation de l’ytterbium en présence d’aluminium, qui, néanmoins, 

n’est pas complète en raison de l’existence d’un signal à champ nul.  

 

Figure 45 : Spectre 2D-HYSCORE l’ion Yb3+ incorporé à 1000ppm au sein du système vitreux 

Yb2O3-Al2O3-SiO2, présentant un ratio atomique Al/Yb égal à 3. Le spectre est enregistré à 

5K pour un champ magnétique de 400mT. Les axes verticaux et horizontaux correspondent 

aux fréquences nucléaires exprimées en MHz. Extrait de [67] 

29Si 

27Al 
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Plus récemment, Deschamps et al. [68] ont comparé l’efficacité de l’effet dispersant de 

l’aluminium et du phosphore sur les ions Yb3+, pour une série de verres présentant des rapports 

atomiques Al/P variant de 0.3 (verre riche en Al2O3) à 2.7 (verre riche en P2O5), et une 

concentration relativement constante en ytterbium d’environ 0.08% molaire atomique.  Ces 

matériaux correspondaient à des cœurs de préforme élaborés par la méthode MCVD couplée à 

un dopage en solution (pour le dopage de Al et Yb). Les spectres RPE (EDEPR) obtenus pour 

ces différents verres étudiés sont présentés figure 46. 

 

On observe deux types de spectres larges distincts entre 100mT et 900mT en fonction du ratio 

atomique Al/P : les échos présentant une composition riche en phosphore ont un maximum 

proche de 350-400mT, alors que ceux présentant une composition riche en aluminium ont un 

maximum vers 500-600mT. Ceci suggère que les ions Yb3+ occupent des environnements 

bien distincts au sein du réseau vitreux en fonction de la nature du co-dopant.  

 

 

Figure 46 : Spectres RPE (EDEPR) pour différents verres du système Yb2O3-

Al2O3-P2O5-SiO2 avec des rapports Al/P variables, et une concentration en 

ytterbium d’environ 0.08% molaire atomique. Les spectres ont été acquis à 4K 

en bande X (9.638GHz) en utilisant un temps d’écho de 136ns. Extrait de [68] 

P > Al Al > P 
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Les auteurs ont confirmé cela à l’aide des spectres 2D-HYSCORE de l’échantillon le plus riche 

en phosphore (Al/P=0.3, figure 47.a) et de l’échantillon le plus dopé en Al (Al/P=2.7, figure 

47.b). Le spectre de l’échantillon le plus riche en phosphore (figure 47.a) présente un signal 

intense sur la diagonale à 6.0MHz, et deux signaux d’intensité plus faible à 3.0 et 3.9MHz, 

correspondant respectivement aux noyaux 31P, 29Si et 27Al, d’après leurs fréquences de Larmor. 

En comparaison, le spectre de l’échantillon le plus riche an aluminium (figure 47.b) révèle un 

signal intense à 3.0MHz (29Si), un signal moins intense à 3.9MHz (27Al) et un signal de faible 

intensité à 6.0MHz (31P). L’interaction entre les ions Yb3+ et les noyaux 29Si apparait donc 

beaucoup plus intense lorsque l’aluminium est majoritaire par rapport au phosphore dans la 

composition. Cette observation suggère une meilleure solubilisation de la terre rare dans 

la structure du verre en présence majoritaire de phosphore, et l’existence d’une deuxième 

sphère de coordination constituée d’atomes de phosphore, comme semble l’indiquer l’intensité 

importante du signal à 6.0MHz (figure 47.a). La projection suivant la diagonale des spectres 

2D-HYSCORE, conduit à la figure 48 pour les différents verres étudiés. 

 

Cette figure montre bien que l’intensité du signal à 3.0MHz correspondant à la fréquence de 

Larmor du noyau 29Si décroit avec le taux de phosphore incorporé (i.e. spectres de A  P). 

Lorsque P est incorporé en excès par rapport à Al (verres E et F), l’intensité du signal à 6.0MHz 

Figure 47 : Spectres 2D-HYSCORE pour deux verres du système Yb2O3-Al2O3-P2O5-SiO2 avec des rapports (a) 

Al/P=0.3 et (b) Al/P=2.7, et une concentration en ytterbium équivalente d’environ 0.08% molaire atomique. Les 

spectres sont acquis à 4K à un champ magnétique de 350mT, en utilisant un temps d’écho de 136ns. La nature 

des noyaux en interaction avec le spin électronique des ions Yb3+ est indiqué sur la figure. D’autres signaux moins 

intenses présents sur la diagonale (représentée en pointillés rouges) sont présents mais ne sont pas discutés par 

les auteurs. Extrait de [68] 

27Al 

31P 

29Si 

31P 

27Al 

29Si 
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correspondant à la fréquence de Larmor du phosphore augmente considérablement, et celle du 

signal du silicium est fortement diminuée. Cette tendance tend bien à mettre en avant le rôle 

majeur du phosphore au niveau de la solubilisation des ions terres rares, en comparaison 

à l’aluminium.  

 

Afin de confirmer leurs hypothèses découlant de leur étude par RPE pulsée, Deschamps et al. 

[68] ont utilisé une deuxième technique spectroscopique, en l’occurrence la luminescence 

coopérative des ions Yb3+ (figure 49), afin de comparer la tendance des ions Yb3+ à se regrouper 

sous forme de clusters au sein des différents verres étudiés. Pour rappel, la luminescence 

coopérative††† consiste en la désexcitation simultanée de deux ions Yb3+ excités résultant en 

l’émission d’un seul photon d’énergie double (donc à plus faible longueur d’onde) dans le 

visible, et particulièrement dans le vert. C’est donc une méthode spectroscopique permettant de 

sonder la présence de clusters d’ytterbium dans les verres [69]. 

La figure 49 montre un effet très marqué de la teneur relative en Al et P sur l’intensité de 

luminescence. En effet, celle-ci chute fortement lorsque la teneur en phosphore incorporée 

augmente. Elle est même quasiment nulle pour les verres où le ratio atomique Al/P est inférieur 

                                                
††† Le principe de la luminescence coopérative est présenté dans l’annexe B. 

Figure 48 : Spectres 1D-HYSCORE (projection de la diagonale des spectres 2D-

HYSCORE) des différents verres du système Yb2O3-Al2O3-P2O5-SiO2 étudiés, 

composés d’environ 0.08% molaire atomique d’ytterbium, et où le ratio 

atomique Al/P varie. Extrait de [68] 
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à 1, ce qui témoigne d’une plus forte efficacité du phosphore concernant la dissolution des ions 

terres rares au sein du réseau vitreux. Ces auteurs ont donc montré par deux méthodes 

spectroscopiques différentes que le phosphore est plus adapté que l’aluminium à la dispersion 

des ions Yb3+ dans un verre de silice. 

 

Récemment, l’utilisation de lanthane en tant que co-dopant dans des verres aluminosilicatés 

(très riche en silice) dopés ytterbium a été étudiée [70] car les énergies de phonon du système 

La2O3-Yb2O3-Al2O3-SiO2 sont inférieures en comparaison de celles du système Yb2O3-Al2O3-

SiO2, conduisant ainsi à une amélioration des propriétés optiques de l’ion ytterbium et 

notamment de sa fluorescence (augmentation du temps de vie) [70], [71]. Ces auteurs ont 

notamment montré que l’intensité de fluorescence (figure 50) de l’ion ytterbium augmente 

lorsque la concentration en La2O3 augmente (à concentrations en Yb2O3 et Al2O3 fixes).  

Ces auteurs ont également sondé l’environnement de l’ion ytterbium en étudiant et en 

comparant les spectres RPE (EDEPR) d’un verre issu du système La2O3-Yb2O3-Al2O3-SiO2 et 

d’un verre issu du système Yb2O3-Al2O3-SiO2 (figure 51), dont les compositions respectives 

sont indiquées à côté des spectres. 

  

P ↗ 

Figure 49 : Spectres de luminescence coopérative des ions Yb3+ 

au sein de différents verres du système Yb2O3-Al2O3-P2O5-SiO2, 

renfermant environ 0.08% molaire atomique d’ytterbium, et où 

le ratio atomique Al/P varie. La flèche à droite de la figure 

indique le sens d’augmentation de la teneur en phosphore. 

Extrait de [68] 
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Ces deux verres présentent des spectres RPE (EDEPR) larges, dont les intensités diffèrent 

légèrement probablement en raison de la présence de lanthane. Les auteurs ne commentent pas 

de manière plus approfondie les spectres et indiquent simplement que le signal non nul détecté 

à champ magnétique nul (cercle en pointillés sur la figure 51) est relatif à la présence de clusters 

d’ytterbium au sein du réseau vitreux, comme reporté précédemment par Sen [67] ou Chiesa [72]. 

Ils affirment que la présence de lanthane conduit à une annulation du signal détecté à champ 

magnétique nul, ce qui ne semble cependant pas si évident à l’observation des spectres de la 

figure 51. 

Les spectres 2D-HYSCORE des deux verres précédents sont présentés sur la figure 52. Le 

spectre du verre ne contenant pas de lanthane (figure 52.a) révèle la présence d’un signal intense 

à 5.5MHz correspondant à la fréquence de Larmor de 27Al à 500mT, et d’un signal beaucoup 

moins intense à 3.9MHz correspondant à la fréquence de Larmor de 29Si au même champ 

magnétique. Le spectre 2D-HYSCORE du verre contenant du lanthane (figure 52.b) diffère de 

manière notable du spectre précédent. Il révèle la présence de deux signaux d’intensités 

similaires à 5.5 (27Al) et 3.9MHz (29Si), ainsi qu’un signal d’intensité plus faible à 2.9MHz 

correspondant à la fréquence de Larmor de 139La à 500mT. Le lanthane s’incorpore ainsi à 

proximité de l’ion ytterbium et sa présence modifie donc de manière significative la deuxième 

sphère de coordination de l’ytterbium. En comparaison au verre ne contenant pas de lanthane, 

La2O3 (%mol) : 

0 

1.2 

4.5 

Figure 50 : Spectres d’émission de l’ion Yb3+ dans différents verres du système 

La2O3-Yb2O3-Al2O3-SiO2 contenant 0.8% molaire atomique en Yb2O3. Les 

teneurs en La2O3 varient de 0 à 4.5% molaire atomique, et les teneurs en Al2O3 

varient entre 7.5 et 12% molaire atomique, la teneur en SiO2 restant constante 

(substitution La2O3/Al2O3). Extrait de [70] 
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la proportion de 29Si est supérieure alors qu’à l’inverse celle de 27Al (I=5/2, abondance 99.91%) 

semble inférieure. 

 

Il semble donc difficile de conclure sur une efficacité réelle de dissolution de l’ytterbium par le 

lanthane, d’autant plus qu’il aurait été logique d’observer une diminution du signal RPE 

(EDEPR) à champ nul pour le verre avec du lanthane. Néanmoins, la spectroscopie RPE pulsée 

permet de montrer que l’environnement de l’ion Yb3+ est modifié par la présence de lanthane, 

qui est présent dans sa deuxième sphère de coordination. Ce résultat semble logique, car le 

lanthane et l’ytterbium ont des rôles structuraux proches, et le lanthane est incorporé à une 

concentration cinq fois supérieure à celle de l’ytterbium. Par conséquent, on peut imaginer que 

l’ytterbium va être dilué dans une structure vitreuse plus riche en lanthane. 

 

 

 

 

 

98.4 SiO2–1.5 Al2O3–0.1 Yb2O3 

98.4 SiO2–1.5 Al2O3–0.56 La2O3-0.1 Yb2O3 

 

Figure 51 : Spectres RPE (EDEPR) pour un verre du système (courbe bleue) La2O3-Yb2O3-

Al2O3-SiO2 et un verre du système (courbe noire) Yb2O3-Al2O3-SiO2 dont les compositions 

sont indiquées sur la figure (T=4.2K en bande X). Extrait de [70] 
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c. Etude du réseau vitreux des cœurs de préformes élaborés par la méthode 

SPCVD 

 

Dans cette partie, nous étudions le réseau vitreux des cœurs de préforme des systèmes Al2O3-

SiO2 et TR2O3-Al2O3-SiO2 (TR=Lu, Yb) que nous avons élaborés par la méthode SPCVD 

durant ces travaux de thèse‡‡‡. Les verres binaires et ternaires étudiés sont faiblement dopés 

en aluminium (≤6.75% molaire en Al2O3) et en terre rare (≤3.86% molaire en TR2O3), ce qui 

leur confère un attrait particulier du point de vue structural. En effet, les verres ternaires se 

situent dans une zone du diagramme ternaire très peu étudiée dans la littérature (cf. figure 34). 

En effet, l’élaboration de ces verres très réfractaires par les méthodes de fusion traditionnelles 

nécessite des conditions expérimentales extrêmes (températures élevées, creuset haute 

température spécifique). En ce sens, la méthode SPCVD représente une voie d’élaboration 

exceptionnelle pour la préparation et l’étude structurale de ces matériaux.  

Les cœurs de préformes que nous avons synthétisés ont tout d’abord été étudiés par 

spectroscopie Raman dans le but d’acquérir des informations globales sur la structure du réseau 

vitreux. Cependant, en raison de la très forte teneur en SiO2 de nos verres, il est vite apparu que 

l’apport de cette technique était très limité. C’est la raison pour laquelle nous avons 

préférentiellement étudié nos verres à l’aide de la RMN qui nous a permis de suivre 

                                                
‡‡‡ Cf. § 2 et 3 de ce chapitre 

Figure 52 : Spectres 2D-HYSCORE pour un verre du système (a) Yb2O3-Al2O3-SiO2 et un verre du système (b) La2O3-

Yb2O3-Al2O3-SiO2 dont les compositions sont indiquées sur la figure. Les spectres sont acquis à 4.2K à un champ 

magnétique de 500mT, en utilisant un temps d’écho de 108ns. Extrait de [70] 

98.4 SiO2–1.5 Al2O3–0.1 Yb2O3 
98.4 SiO2–1.5 Al2O3–0.56 La2O3-0.1 Yb2O3 
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spécifiquement les environnements des noyaux 29Si et 27Al. Dans le cadre de nos travaux RMN, 

des cœurs de préformes aluminosilicatés dopés lutécium ont été synthétisés, afin de s’affranchir 

de l’effet paramagnétique de l’ion Yb3+, qui diminue fortement les temps de relaxation 

nucléaires et modifie donc les spectres RMN. Le lutécium (Lu3+, 4f14) est une terre rare voisine 

de l’ytterbium (Yb3+, 4f13) dans la classification périodique, dont les rayons ioniques (86pm 

pour Lu3+, 87pm pour Yb3+) sont proches et les forces de champ équivalentes. On peut donc 

penser que ces deux ions jouent des rôles structuraux identiques au sein du réseau vitreux 

aluminosilicaté. Par conséquent, l’incorporation de l’ion Lu3+ au sein des cœurs élaborés par la 

méthode SPCVD est tout à fait adaptée à notre étude. 

 

i. Etude du réseau vitreux par spectroscopie Raman 

 

L’étude bibliographique des systèmes vitreux Al2O3-SiO2 et TR2O3-Al2O3-SiO2 présentée 

précédemment (§ 4.a.ii) nous a montré que la spectroscopie Raman n’est pas une méthode de 

choix pour mettre en évidence une modification structurale liée à une faible différence de 

composition (figure 35). Au cours de notre étude, nous avons comparé les spectres Raman de 

trois échantillons de systèmes différents, dont les compositions de complexité croissante sont 

présentées dans le tableau 4. 

 

Echantillon SiO2 (%mol) Al2O3 (%mol) Yb2O3 (%mol) 

SiO2 gaine 100 0 0 

Al-1 95.97 4.03 0 

AlYb-1 95.23 3.95 0.82 

Tableau 4 : Compositions, obtenues par microsonde de Castaing, des échantillons étudiés par spectroscopie Raman. 

 

L’échantillon SiO2 gaine fait référence au tube en silice sur lequel le cœur vitreux est déposé 

par la méthode SPCVD. Les échantillons Al-1 et AlYb-1 sont des cœurs élaborés par la méthode 

SPCVD, de concentrations en aluminium identiques avec ou sans ytterbium. Il est nécessaire 
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de préciser que la comparaison de nos deux cœurs Al-1 et AlYb-1 avec la silice de la gaine 

n’est pas totalement pertinente car les cœurs ont été élaborés par des méthodes différentes. Il 

aurait été préférable de les comparer à un cœur de silice pure élaboré par la méthode SPCVD, 

ce qui n’a pas été réalisé durant ces travaux de thèse en raison de la difficulté à rétreindre un 

dépôt de silice pure, surtout sur les dernières passes§§§. Les spectres Raman de ces trois 

échantillons sont présentés sur la figure 53. Pour une meilleure visibilité, les spectres ont été 

volontairement décalés en intensité. 

L’allure des trois spectres Raman est similaire pour les trois verres et les intensités relatives des 

pics observés semblent presque identiques. Cela n’est pas surprenant étant donné la teneur très 

élevée en SiO2 dans nos cœurs de préformes qui ont finalement des compositions qui sont 

proches de celle de la silice pure. Les espèces associées aux bandes présentes sont assignées en 

référence à la bibliographie : 

 

 Entre 200 et 650cm-1, on observe une bande intense à 490cm-1, une bande à 450cm-1, 

ainsi qu’une troisième bande à 600cm-1. Ces bandes sont caractéristiques de la silice 

vitreuse [73], [74]. Elles sont associées à l’élongation des atomes d’oxygène pontants 

constituant des anneaux de tétraèdres SiO4. Ainsi, les bandes à 600, 490 et 450cm-1 sont 

respectivement assignées à des anneaux à 3, 4 et (5 ou 6) tétraèdres, et sont 

communément appelées bandes D2, D1 et R respectivement [75], [76].  

 

 Entre 650 et 850cm-1, on observe une large bande centrée à environ 800cm-1, qui est 

identique pour les trois spectres. Cette bande est attribuée aux élongations des atomes 

d’oxygène dans des liaisons Si-O-Si [77]. 

 

 Entre 850 et 1300cm-1, on observe deux bandes de faible intensité centrées à 1050cm-1 

et 1200cm-1. Ces deux bandes sont associées aux vibrations des liaisons O-Si-O 

dissymétriques [78]. 

 

On remarque cependant sur la figure 53, que l’intensité des bandes D2 et D1 à 600 et 490cm-1 

respectivement, diminue légèrement en présence d’aluminium (Al-1) et d’ytterbium (AlYb-1) 

                                                
§§§ Cf. annexe A pour plus de détails sur l’étape de rétreint. 
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en comparaison à celle de la silice pure. Du point de vue structural, la baisse de l’intensité des 

bandes D2 et D1 tend à suggérer que Al2O3 ou Yb2O3 réagissent préférentiellement avec les 

anneaux les plus contraints, c’est-à-dire les plus petits (3 ou 4) afin de relaxer la structure, qui 

se rapproche ainsi de celle des formes stables de SiO2 cristallisée, à savoir la tridymite α (une 

bande dédoublée à 449 et 457cm-1), le quartz α (une bande à 465cm-1) et la cristobalite α (une 

bande à 421cm-1) [79]. Comme on l’a vu plus haut dans la partie bibliographique (§ 4.a.i), 

l’aluminium s’incorpore dans le réseau silicaté vitreux selon un mélange de coordinences 4, 5 

et 6 [56] en fonction de la concentration, en formant des liaisons Si-O-Al aux dépens de liaisons 

Si-O-Si, en présence ou non de terres rares (ces derniers permettant en outre de stabiliser 

l’aluminium en coordinence 4).  

 

On ne remarque pas d’autres différences significatives entre les spectres Raman des trois verres. 

Entre le spectre du binaire (Al-1) et le spectre du ternaire (AlYb-1), on observe que l’intensité 

des bandes D1 et D2 continue de diminuer. Cela indiquerait que l’ajout supplémentaire de 

Yb2O3 conduit encore à faire disparaître préférentiellement les cycles les plus contraints (c’est-

à-dire constitués de trois et quatre unités SiO4). 

Figure 53 : Spectres Raman des échantillons SiO2 gaine, Al-1 et AlYb-1 dont les compositions sont 

données dans le tableau 4. L’excitation des cœurs est réalisée à 532nm. 
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Etant donné le peu d’effets structuraux des changements de composition mis en évidence par 

spectroscopie Raman, nous avons étudié nos différents échantillons par spectroscopie RMN 

afin de sonder spécifiquement l’évolution de l’environnement de Al et Si. 

 

ii. Etude du réseau vitreux par spectroscopie RMN 

 

Au cours de ce paragraphe, nous allons étudier la structure du réseau par spectroscopie RMN 

appliquée aux noyaux à spin nucléaire I non nul 29Si (I=1/2, abondance naturelle 4.68%) et 27Al 

(I=5/2, abondance naturelle 100%).  Les spectres ont été enregistrés à différents champs 

magnétiques : à 7.05T sur un spectromètre Bruker 300MHz pour l’étude de l’environnement de 

29Si, à 11.7T et 18.8T sur des spectromètres Bruker 500MHz et 850MHz pour l’étude de 

l’environnement de 27Al****. Les différents spectres ont été acquis avec l’aide de Thibault 

Charpentier, du Commissariat à l’Energie Atomique (CEA) de Saclay. Les cœurs de préforme 

du binaire Al2O3-SiO2 et du ternaire TR2O3-Al2O3-SiO2 ont été étudiés. Nous nous pencherons 

plus particulièrement sur l’influence de chaque dopant sur la structure du réseau vitreux 

très riche en silice. Nous ne nous sommes pas intéressés à l’évolution de la structure du 

réseau en fonction de la concentration en dopants. Comme indiqué dans l’introduction††††, 

l’ion terre rare Lu3+, a été utilisé en substitution totale de l’ytterbium afin de s’affranchir de 

l’effet paramagnétique‡‡‡‡ de ce dernier (les rayons ioniques et par conséquent les forces de 

champ de Lu3+ et Yb3+ sont proches). Néanmoins, nous avons tout de même étudié par RMN 

29Si deux échantillons contenant de l’ytterbium afin d’étudier l’effet de son paramagnétisme 

sur les spectres RMN. Ceux-ci seront présentés plus loin. La liste des échantillons étudiés pour 

le système binaire et le système ternaire sont présentés dans le tableau 5. 

 

 

 

                                                
**** Voir l’annexe B pour plus de détails sur les principes généraux de la RMN et le matériel expérimental utilisé. 
†††† Cf. § 4.c 
‡‡‡‡ L’effet paramagnétique induit un élargissement des raies et l’extinction de sites à proximité directe de l’ion 

paramagnétique. 
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Echantillon SiO2 (%mol) Al2O3 (%mol) Lu2O3 (%mol) Yb2O3 (%mol) 

Al-1 95.97 4.03 0 0 

Al-2 93.25 6.75 0 0 

AlYb-1 95.23 3.95 0 0.82 

AlLu-1 92.2 3.94 3.86 0 

Tableau 5 : Composition des échantillons étudiés par RMN 29Si et 27Al pour le binaire Al2O3-SiO2 et le ternaire Yb2O3-

Al2O3-SiO2 

 

Dans un premier temps, les spectres RMN 29Si des échantillons Al-1 et AlYb-1 sont présentés 

(figure 54). La constante Trec correspond au temps de recyclage, c’est-à-dire au temps entre 

deux acquisitions§§§§.  

L’évolution des spectres RMN 29Si des échantillons Al-1 et AlYb-1 en fonction du temps de 

recyclage est similaire. La très faible teneur en Yb2O3 (<1% molaire) a très peu d’effet sur le 

signal de 29Si. Dans le cas de l’échantillon Al-1 (figure 54.a), on n’observe pas d’évolution du 

déplacement chimique moyen (trait en pointillés jaune sur la figure 54) qui reste constant à 

environ -109ppm. Cette valeur est cohérente avec celle trouvée par Sen et al. [42] qui observent 

un décalage de -112 à -108ppm lorsque la teneur en aluminium au sein du binaire Al2O3-SiO2 

augmente de 0.24 à 6.15% molaire en Al2O3 (cf. figure 31). Cette gamme de déplacement 

chimique est attribuée à des espèces de type Q4
0Al

*****. La présence d’ytterbium (figure 54.b) 

ne modifie pas le déplacement chimique observé dans cette gamme, ce qui signifie que 

globalement, le silicium se trouve très majoritairement dans des sites Q4
0Al pour les gammes 

de concentrations étudiées ici.  

Néanmoins, on observe un léger épaulement à -95ppm (représenté par un cercle en pointillés 

sur la figure 54) aussi bien pour l’échantillon Al-1 que l’échantillon AlYb-1. Cet épaulement 

peut être attribué à des sites Q4
2Al

††††† d’après la littérature [43]. En effet, Ren et al. ont observé 

que le déplacement chimique du site Q4
2Al au sein du binaire Al2O3-SiO2 était compris entre -

95.6 et -95.9ppm lorsque la teneur en Al2O3 variait entre 7.69 et 33.33% molaire. Néanmoins, 

                                                
§§§§ La séquence d’acquisition et le protocole expérimental sont présentés en annexe B. 
***** C’est-à-dire des unités tétraédriques SiO4 Q

4 sans voisin Al. 
††††† C’est-à-dire des unités tétraédriques SiO4 Q4 avec deux voisins Al. 
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on ne peut pas exclure la contribution d’entités Q3 à cet épaulement sur le spectre, ni celle 

d’entités Q4
1Al dont les raies sont noyées dans celles des entités Q4

0Al. 

 

Nous avons donc mis en évidence au moins deux sites pour le silicium dans nos verres à l’aide 

des spectres RMN 29Si des échantillons Al-1 et AlYb-1 : un site Q4
0Al fortement majoritaire, 

et un site Si-O-Al, qui, d’après la valeur du déplacement chimique à environ -95ppm, 

correspondent à des entités Q4
2Al. La présence d’entités Q4

1Al
‡‡‡‡‡ attendue sur les spectres à -

100ppm d’après Ren  et al. [43] ne peut être exclue mais serait difficilement détectable sur les 

spectres étant donnée la très forte contribution du signal associé aux entités Q4
0Al dans cette 

région. Néanmoins, étant donnée la composition des cœurs de préformes très riches en silice 

(≈96% molaire en SiO2), il semble difficile de pouvoir tirer davantage d’informations des 

spectres RMN 29Si. Nous allons par conséquent nous intéresser maintenant aux spectres RMN 

27Al des échantillons du binaire Al2O3-SiO2 et du ternaire Lu2O3-Al2O3-Yb2O3, pour lesquels 

les teneurs en Al et en Lu sont comparables. 

Les échantillons étudiés par RMN 27Al sont les échantillons Al-1, Al-2 et AlLu-1, dont les 

compositions ont été présentées dans le tableau 5. La figure 55 présente le spectre RMN 27Al 

de l’échantillon Al-1 obtenu à 11.75T (500MHz) avec une fréquence de rotation de l’échantillon 

de 14kHz.  

 

                                                
‡‡‡‡‡ C’est-à-dire des unités tétraédriques SiO4 Q4 avec un voisin Al. 

Figure 54 : Spectres RMN (300MHz) 29Si (a) du binaire Al-1 et (b) du ternaire AlYb-1. Le diamètre extérieur des rotors 

est de 4mm, et les rotors tournent à une fréquence de rotation de 12.5kHz. Le trait vertical en pointillés facilite le suivi 

de l’évolution du déplacement chimique. 

(a) (b) 
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On n’observe pas d’évolution des spectres RMN 27Al en fonction du temps de recyclage. On 

remarque une bande large centrée à environ -40ppm, qui semble indiquer la présence de 

plusieurs types de sites pour les atomes d’aluminium, en l’occurrence des sites AlO4, AlO5 

et AlO6. La gamme des déplacements usuels des sites AlO4, AlO5 et AlO6 est indiquée sur la 

figure [42], [43], mais les conditions expérimentales ne permettent pas de les résoudre. Ceci est en 

partie dû à la contribution importante des bandes de rotation (*) qui limitent la résolution. Ces 

bandes de rotation intenses sont le signe de très fortes interactions quadripolaires (ou gradient 

de champs électriques locaux). Nous avons alors utilisé un rotor de 2.5mm, dont la fréquence 

de rotation peut être augmentée jusqu’à 31.25kHz. Le spectre obtenu est présenté sur la figure 

56. 

On remarque que les bandes de rotation se sont décalées et sont maintenant beaucoup moins 

intenses en comparaison au signal central des noyaux 27Al. On observe alors une bande large 

comprise entre environ 90 et -170ppm. Cet élargissement n’était pas clairement visible sur le 

spectre précédent (faible fréquence de rotation) en raison de la présence des bandes de rotation. 

De tels spectres ont été observés par Sen et al. [42] pour des verres Al2O3-SiO2 à teneurs variables 

Figure 53 : Spectres RMN 27Al de l’échantillon Al-1 du système binaire en fonction du 

temps de recyclage Trec. Les déplacements chimiques habituels des sites AlO4, AlO5 et 

AlO6 sont indiqués. Les étoiles dénotent les bandes de rotation. Le rotor utilisé pour 

cette acquisition est un rotor de diamètre 4mm, dont la fréquence de rotation est de 

14kHz. 
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en Al2O3, comme on le montre sur la figure 58§§§§§, et ont été attribués à la présence de sites 

AlO6 très distordus par analogie avec le spectre RMN 27Al de l’espèce minérale nommée 

andalousite (Al2SiO5).  

 

Les spectres RMN 27Al présentés sur la figure 57 montrent l’influence de l’ajout du lutécium 

sur l’environnement de l’aluminium dans nos cœurs de préformes. On remarque que l’allure 

des spectres a significativement changé. On observe un décalage (+5ppm) du maximum 

d’intensité de la bande (représenté par le trait en pointillés sur la figure 57) vers des plus hauts 

déplacements chimiques. On observe toujours un fort élargissement spectral de -10 à 170ppm, 

mais dont la contribution a diminuée.  

Cet effet a également été observé par Sen et al. (figure 58), suite à l’ajout de 1% molaire de 

La2O3 au binaire Al2O3-SiO2 dont la teneur en Al2O3 est de 4% molaire. Il semble que le spectre 

de AlLu-1 soit la somme de la contribution observée dans Al-2 (on retrouve deux singularités 

à -140 et -50ppm) et d’une nouvelle contribution à 40ppm (trait en pointillés). 

 

                                                
§§§§§ Cf. aussi figure 29 de la partie bibliographique, § 4.a.i 

Figure 54 : Spectre RMN (500MHz) 27Al de l’échantillon Al-2 obtenu dans un rotor de diamètre 

2.5mm, dont la fréquence de rotation est de 31.25kHz. Les étoiles dénotent les bandes de rotation.  
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Le décalage du maximum d’intensité de notre spectre Al-2 vers les plus hauts déplacements 

chimiques indique la formation d’une population de sites AlO4 moins distordus supérieure dans 

le cas du ternaire aux dépens des sites de coordinence plus élevée. Ce résultat est confirmé par 

la chute de l’intensité de l’élargissement spectral de -10 à -170ppm. L’ajout de lutécium parait 

aider à structurer le réseau vitreux aluminosilicaté, en réduisant la distorsion des sites de 

l’aluminium. Cette observation est en accord avec son rôle de compensateur de charge des 

unités AlO4, qui sont stabilisées aux dépens des unités de coordinence plus élevée. Il semble 

que l’on observe toujours une contribution des sites aluminium de coordinence plus élevée en 

dépit de la présence d’un mélange équimolaire en Al2O3 et Lu2O3 dans l’échantillon AlLu-1, 

c’est-à-dire d’un net excès d’ions Lu3+ compensateurs de charge par rapport aux unités AlO4. 

Nous avons alors acquis les spectres MQMAS (figure 59) du binaire Al2O3-SiO2 et du ternaire 

Lu2O3-Al2O3-SiO2 afin de résoudre les différents sites de l’aluminium. 

Pour les spectres des deux échantillons, on remarque deux signaux dont une bande très large 

(très intense) attribuée aux sites AlO4 (par sa position à -45ppm dans la dimension isotrope) et 

une bande moins intense assignée aux sites AlO5. Aucun site AlO6 n’est détecté dans les deux 

verres. Dans le cas de l’échantillon Al-2 (figure 59.a), le centre de gravité de la bande attribuée 

aux sites AlO4  se situe approximativement à 20ppm.  En raison du fort caractère quadripolaire 

du noyau 27Al, les formes de raies sont très distordues. Dans le cas de l’échantillon AlLu-1 

Figure 55 : Spectres RMN (500MHz) 27Al des échantillons Al-2 et AlLu-1. Les étoiles dénotent les 

bandes de rotation. Les spectres ont été acquis avec un spectromètre 500MHz et un rotor de diamètre 

2.5mm à une fréquence de rotation de 31.25kHz. 
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(figure 59.b), le centre de gravité de cette bande est situé à un déplacement chimique d’environ 

50ppm, soit 30ppm au-dessus de l’échantillon Al-2. De plus, la bande attribuée aux sites AlO5 

est beaucoup moins intense dans le cas du spectre de l’échantillon du ternaire que dans celui de 

l’échantillon du binaire. Ce résultat corrobore les spectres RMN 27Al obtenus précédemment 

(figure 57) où l’on avait observé un décalage du maximum de l’intensité de la bande assignée 

aux sites AlO4 vers les plus hauts déplacements chimiques en présence de lutécium. Tous ces 

résultats sont discutés dans le paragraphe suivant. 

 

 

 

Al2O3-SiO2 

La2O3-Al2O3-SiO2 

Figure 57 : Spectres RMN 27Al du binaire Al2O3-SiO2 avec 4% molaire en 

Al2O3 et du ternaire La2O3-Al2O3-SiO2 avec 4% molaire en Al2O3 et 1% 

molaire en La2O3. Extrait de [42] 

Figure 56 : Spectres RMN (850MHz) 27Al MQMAS des échantillons (a) Al-2 et (b) AlLu-1. Les sites AlO4 et AlO5 

sont indiqués sur la figure. Les spectres ont été acquis à l’aide d’un spectromètre 850MHz afin d’avoir une meilleure 

résolution. La fréquence de rotation est de 31.25kHz. 

a. b. 

AlO5 AlO5 

AlO4 AlO4 
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iii. Discussion sur la structure du réseau vitreux  

 

La diminution de l’intensité des bandes D2 (600cm-1) et D1 (490cm-1) du spectre Raman (figure 

53) par ajout d’aluminium et de terre rare à un verre de silice a été attribuée à une diminution 

de la proportion de liaisons Si-O-Si d’anneaux à 3 et 4 tétraèdres SiO4, par la formation de 

liaisons Si-O-Al. Ce résultat est confirmé par la présence d’un épaulement sur le spectre RMN 

29Si (figure 54) centré à -109ppm attribué à des unités Q4
nAl (n=1, 2). Ainsi, des liaisons Si-O-

Al se seraient formées en remplacement de liaisons Si-O-Si.  

Les spectres RMN 27Al ont permis de mettre en évidence que, dans le verre binaire, l’aluminium 

se trouve dans des environnements très distordus (figure 56) engendrant de très forts gradients 

de champs électriques autour de l’aluminiun. Les spectres RMN 27Al MQMAS (figure 59) ont 

montré que le binaire et le ternaire sont principalement constitués de sites AlO4 majoritaires et 

d’une minorité de sites AlO5 ; aucun site AlO6 n’a été détecté. Pourtant, l’élargissement spectral 

important de -10 à -170ppm obtenu sur les spectres RMN 27Al du binaire (figure 56) suggère 

l’existence de sites AlO6 très distordus d’après Sen et al. [42]. Néanmoins, nous pensons que cet 

élargissement est préférentiellement dû au caractère quadripolaire de sites AlO4 très distordus 

auquel vient s’ajouter la fraction de sites AlO5 identifiés par RMN 27Al MQMAS. Afin de 

confirmer cette hypothèse, les spectres RMN 27Al des échantillons Al-2 et AlLu-1 ont été 

simulés par T. Charpentier (figure 60). Les sites AlO5 n’ont pas été pris en considération car 

leur présence rend la simulation trop complexe. Néanmoins, les sites AlO5 sont très minoritaires 

en comparaison aux sites AlO4 (d’après les spectres MQMAS) ce qui ne devrait pas fausser les 

résultats des simulations.  

L’étude de la figure 60 montre que les simulations des spectres RMN (500MHz) 27Al des 

échantillons Al-2 et AlLu-1 indiquent la présence de deux composantes pour le site AlO4. Dans 

le cas de l’échantillon Al-2, on observe une bande minoritaire (de faible intensité) centrée à 

environ 45ppm ainsi qu’une bande large comprise entre 70 et -170ppm. Dans le cas de 

l’échantillon AlLu-1, la bande centrée à 45ppm est beaucoup plus intense et bien plus large que 

précédemment et la bande large entre 70 et -170ppm garde une contribution importante, mais 

chacune de ces deux bandes contribue de manière plus égalitaire au signal total que dans le cas 

de l’échantillon Al-2. 
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A partir de la largeur des raies, les simulations fournissent un déplacement chimique isotrope 

δiso = 70ppm et une constante de couplage quadripolaire Cq = 16MHz dans le cas de Al-2, ainsi 

que δiso = 65ppm et Cq = 15MHz dans le cas de AlLu-1. Ces données sont résumées dans le 

tableau 6. Ainsi, le déplacement chimique isotrope des unités AlO4 de l’échantillon AlLu-1 est 

beaucoup plus proche de ceux référencés dans la littérature, donnés entre 60 et 61ppm [43]. De 

plus, la constante de couplage quadripolaire Cq est légèrement plus faible pour ce cœur de 

préforme, ce qui témoigne d’un gradient de champ électrique plus faible en présence de 

lutécium, et donc d’un environnement un peu moins distordu des atomes d’aluminium. 

Par conséquent, bien que préliminaires, les simulations reflètent bien l’environnement très 

distordu des sites AlO4, ainsi que le rôle de compensateur de charge des ions Lu3+ vis-à-vis des 

unités AlO4 dont une partie des polyèdres se retrouvent moins distordus. 

 

 

Figure 60 : Simulation des spectres RMN (500MHz) par des unités AlO4 au sein des échantillons (a) Al-2 et 

(b) AlLu-1 

Al-2 

AlLu-2 
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Echantillon δiso (ppm) Cq (MHz) 

Al-2 70 16 

AlLu-1 65 15 

Tableau 6 : Déplacement chimique isotrope δiso et constante de couplage quadripolaire Cq issus de la simulation des 

spectres RMN (500MHz) 27Al des échantillons Al-2 et AlLu-1. 

 

L’ajout de lutécium à la composition augmente la proportion de sites AlO4 moins 

distordus (le déplacement chimique des sites AlO4 est alors plus élevé). Le lutécium vient très 

probablement compenser la charge des atomes d’aluminium qui seraient localisés dans des sites 

AlO4 très distordus en son absence. L’élargissement spectral important allant jusqu’à -170ppm, 

qui est la somme de deux contributions, est plus faible dans le cas du ternaire que dans le cas 

du binaire, mais il n’a pas disparu totalement. Malgré une composition équimolaire en Al2O3 et 

Lu2O3, une partie importante des sites AlO4 et des sites AlO5 est toujours distordue. Cette 

observation suggère que tous les ions lutécium ne sont pas liés à des AlO4, et que 

probablement une partie des ions Lu3+ préfère se regrouper sous forme de clusters par la 

formation de liaison Lu-O-Lu (comme nous le verrons par luminescence coopérative dans le 

cas de l’ytterbium dans le paragraphe 4.d.i ci-après). Les sites AlO4 non compensés par les 

ions Lu3+ pourraient alors être compensés par des sites AlO5.  

 

Figure 61 : Schémas possibles de triclusters d’oxygène O3 permettant l’incorporation d’unité AlO4 

au sein du réseau silicaté où (a) l’atome d’oxygène est lié deux atomes de Si Q4 et un atome de AlO4 
et où (b) l’atome d’oxygène est lié à un atome de Si Q4 et deux atomes de AlO4. Extrait de [80] 
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A la vue de la distorsion importante des sites AlO4 dans le verre binaire, l’hypothèse de la 

présence de sites O3
 permettant de compenser l’excès de charge des AlO4 serait une 

explication plausible (cf. figure 61 montrant deux schémas possibles de triclusters d’oxygène). 

De plus, la présence de ces triclusters d’oxygène pourrait être reliée à la présence d’unités Q4
2Al 

qui sont observées sur le spectre RMN 29Si (figure 54), ce qui pourrait correspondre à des sites 

O3 de type b sur la figure 61 [80]. Des simulations de dynamique moléculaire réalisées sur un 

ternaire  TR2O3-Al2O3-SiO2 montrent que les sites O3 sont préférentiellement entourés de deux 

atomes d’aluminium et d’un atome de silicium [61]. La présence d’unités Q4
2Al à la fois pour le 

binaire et pour le ternaire suggère également la présence de sites O3 dans le binaire. Ils 

pourraient être à l’origine d’une distorsion importante du réseau, qui est amplifiée par la 

présence de sites AlO5, en proportion supérieure dans le binaire en comparaison au ternaire, qui 

agiraient en tant que compensateur de charge des sites AlO4. 

Dans la suite de notre étude, nous cherchons à étudier la structure du réseau vitreux en 

s’intéressant plus particulièrement aux propriétés optiques et paramagnétiques de l’ion Yb3+ au 

sein du ternaire Yb2O3-Al2O3-SiO2. 

 

d. Insertion de l’ytterbium au sein du réseau vitreux aluminosilicaté des 

cœurs de préformes élaborés par la méthode SPCVD 

 

Après nous être focalisés sur l’évolution structurale du réseau vitreux par spectroscopies Raman 

et RMN en fonction de la composition des verres, nous nous intéresserons à l’environnement 

et à la distribution des ions Yb3+ au sein de nos verres. Différentes méthodes permettent 

d’accéder à des informations relatives à l’environnement de l’ion ytterbium au sein du réseau 

vitreux. Le résumé bibliographique****** a permis de montrer l’intérêt de la spectroscopie RPE 

pulsée afin de sonder les atomes présents dans l’environnement proche de l’ion Yb3+, et même 

d’arriver à en déduire parfois la distance les séparant. La spectroscopie RPE s’appuie sur les 

propriétés paramagnétiques de l’ion Yb3+ (configuration 4f13), qui est également l’espèce 

optiquement active présente dans nos verres élaborés par la méthode SPCVD. Par conséquent, 

l’utilisation de la spectroscopie d’absorption et de la spectroscopie de luminescence apparait 

également tout à fait adaptée pour sonder l’environnement et la distribution des ions Yb3+ au 

                                                
****** § 4.b du présent chapitre 
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sein du réseau vitreux. Nous présenterons dans un premier temps les travaux que nous avons 

réalisés par spectroscopie optique (absorption et luminescences simple et coopérative) suivis 

par l’étude des matériaux par spectroscopie RPE à impulsions. La luminescence coopérative, 

dont nous avons déjà parlé dans la partie bibliographique, correspondant à l’émission dans le 

visible du matériau suite à une excitation dans l’infrarouge, a également été utilisée au cours de 

notre étude afin d’étudier la tendance des ions ytterbium à se regrouper ou non sous forme de 

clusters en fonction de la composition de nos verres. 

 

i. Etude de l’insertion de l’ytterbium par spectroscopie optique 

 

L’indice de réfraction du verre influence grandement les sections efficaces d’émission et 

d’absorption des ions terres rares, comme c’est le cas pour l’erbium dans des verres de borate, 

phosphate et germanate [81]. Dans le cadre de notre étude, la modification de l’indice de 

réfraction de la silice vitreuse par l’incorporation de dopants (Al3+, Yb3+…) est mineure. 

Néanmoins, la nature des dopants ainsi que la concentration incorporée peuvent avoir un effet 

majeur sur les propriétés optiques du matériau [24]. Cette dépendance est due au fait que la 

matrice, en l’occurrence la silice vitreuse, n’est pas adaptée à « accueillir » des ions terres rares 

(cf. diagramme de phase SiO2-Yb2O3 sur la figure 33.a montrant la très haute tendance de la 

silice pure à rejeter l’ytterbium), ce qui implique des changements structuraux importants 

permettant l’accueil de ceux-ci (mis en évidence par RMN et RPE pulsée) malgré une 

modification mineure de la composition††††††. L’utilisation des spectroscopies optiques 

(absorption et émission) est également sensible à l’évolution de l’environnement des ions TR3+. 

Par exemple, la figure 62 présente l’influence de la matrice vitreuse sur les spectres 

d’absorption et d’émission de l’ion ytterbium Yb3+ dans le cas de verres silicatés de 

compositions variées [24].  

 

 

 

                                                
†††††† Cf. § 4.c du présent chapitre 
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 On remarque une forte différence entre une matrice phosphosilicate (figure 62.a, spectre 1) et 

une matrice aluminosilicate (figure 62.a, spectre 2) : les sections efficaces d’absorption sont 

beaucoup plus faibles dans le cas de la matrice phosphosilicate (environ 50% plus faible [24], 

[82]). La matrice germanosilicate (figure 62.a, spectre 3) présente également une section efficace 

d’absorption très faible pour l’ion Yb3+. De même, les spectres d’émission de l’ion Yb3+ sont 

sensiblement différents d’une matrice à l’autre. On observe ainsi un décalage de la bande 

d’émission à 1µm vers les plus basses longueurs d’onde dans le cas d’une matrice 

phosphosilicate (figure 62.b, courbe 1) en comparaison à une matrice aluminosilicate (figure 

62.b, courbe 2). 

Dans ce paragraphe, nous présentons les propriétés optiques (absorption et émission) de l’ion 

ytterbium au sein des matrices aluminosilicatées (cœurs de préformes) que nous avons 

élaborées par la méthode SPCVD. Toutes les compositions indiquées ont été obtenues en 

moyennant les teneurs radiales en élément obtenues par microsonde de Castaing. Le diagramme 

des niveaux d’énergie de l’ion Yb3+, déjà présenté au cours du chapitre 1, est rappelé ici figure 

63.b, afin de s’y référencer plus facilement lors des discussions qui vont suivre.  

 

 

 

 

Figure 62 : Sections efficaces (a) d’absorption et (b) d’émission de l’ion Yb3+ dans différentes matrices de silice vitreuse 

contenant ou non différents dopants (P, Al, Ge, B). Les spectres ont été acquis à température ambiante. Les différentes 

transitions mises en jeu sont détaillées dans la figure 63. Les teneurs des différents oxydes qui constituent le verre ont 

été déterminées par microsonde. Extrait de [24] 



142 

 

 

Dans un premier temps, nous étudierons l’évolution des spectres d’absorption et de 

fluorescence en fonction de la concentration en ytterbium pour une teneur en aluminium 

donnée. Dans un deuxième temps, l’influence de la concentration en aluminium sur les spectres 

d’absorption et d’émission, pour une teneur fixée en ytterbium, sera étudiée. 

 

a ↔ e 

 a → f,g 

g, f → a 

e ↔ b, c, d 

a. b. 

2F5/2 

2F7/2 

Figure 63 : (a) Spectres d’émission (rouge) et d’absorption (noir) à température ambiante de l’ion ytterbium Yb3+ 

dans la silice et (b) niveaux d’énergie correspondants. Extrait partiellement de [74] 

Figure 64 : Spectres d’absorption à température ambiante de 3 échantillons de verre (cœurs de 

préformes élaborés par la méthode SPCVD durant notre étude) du système Yb2O3-Al2O3-SiO2 

contenant ≈1.8% molaire atomique en aluminium, et des teneurs variables en ytterbium 

(exprimées en % molaire atomique). L’épaisseur des échantillons est comparable : 1.6mm ± 

0.1mm. 
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La figure 64 présente les spectres d’absorption de 3 échantillons de verres du système Yb2O3-

Al2O3-SiO2 préparés par SPCVD contenant une teneur constante en aluminium (≈1.8% molaire 

atomique) et des teneurs variables en ytterbium (0.8, 1.2 et 1.5% molaire atomique).  

Les longueurs d’onde des bandes d’absorption sont clairement localisées à 976nm (pour la 

bande la plus fine et la plus intense, correspondant à la transition a  e, figure 63) et autour de 

915nm (pour la bande moins intense et plus large correspondant aux transitions a  f, g). Pour 

la bande à 915nm, on observe un léger décalage vers les plus faibles longueurs d’onde d’environ 

9nm avec l’augmentation du pourcentage d’ytterbium.  Ce résultat témoigne d’une très légère 

évolution du champ cristallin moyen autour des ions Yb3+ malgré le net excès de Al par rapport 

à Yb pour les trois verres. L’absorbance augmente logiquement de manière linéaire avec la 

proportion d’ions ytterbium présents dans l’échantillon (loi de Beer-Lambert).  

 

La section efficace d’absorption‡‡‡‡‡‡ de l’ion ytterbium dans le système Yb2O3-Al2O3-SiO2 

élaboré par la méthode SPCVD, où les teneurs en aluminium et en ytterbium sont 

                                                
‡‡‡‡‡‡ La section efficace d’absorption σabs est obtenue à partir du spectre d’absorption par la relation suivante : 

𝜎𝑎𝑏𝑠 =  
2.303.log (

𝐼0
𝐼

)

𝑁.𝑙
 où log (

𝐼0

𝐼
), N et l correspondent respectivement à l’absorbance, à la densité d’ions Yb3+ par 

cm3 et à l’épaisseur de l’échantillon [75,76]. La section efficace représente donc l’absorption rapportée à un ion 

Yb3+. 
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Figure 65 : Section efficace d’absorption de l’ion ytterbium au sein du verre du système Yb2O3-Al2O3-SiO2 pour 

lequel la concentration en Al est égale à 1.8% molaire et la concentration en Yb est égale à 0.15% molaire. Le spectre 

a été enregistré à température ambiante. 
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respectivement de 1.8 et 0.15% atomique molaire, est présentée sur la figure 65. La section 

efficace d’absorption, qui correspond à l’absorption ramenée à un ion Yb3+, est d’environ 

2.31pm² à 976nm, et d’environ 0.53pm² à 915nm (figure 65). Ces valeurs sont proches des 

valeurs référencées dans la littérature (cf. figure 62 donnée plus haut) pour un dopage en 

ytterbium similaire, soit environ 2.4pm² à 976nm [82] et environ 0.55pm² à 915nm  [83].  

Les spectres de fluorescence pour des cœurs de préformes du système ternaire, présentant des 

teneurs très voisines à celles des échantillons étudiés par absorption, sont présentés sur la figure 

66. Ils ont été normalisés à la bande d’émission la plus intense (976nnm). On observe une bande 

fine et intense à 976nm, correspondant à la transition e  a, et une bande large moins intense 

centrée à 1030nm correspondant aux transitions e  d, c et b. Aucun décalage de la bande 

d’émission à 976nm n’est observé. En revanche, on observe un léger décalage d’environ 6nm 

de la bande large centrée à 1030nm vers les plus hautes longueurs d’onde lorsque la 

concentration en ytterbium augmente. Cette légère variation est en accord  avec celle de la 

bande a  g en absorption, et traduit une légère augmentation du champ cristallin moyen autour 

des ions Yb3+. Une augmentation de la teneur en ytterbium implique une émission plus 

importante. 
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Figure 66 : Spectres de fluorescence de l’ion Yb3+ à température ambiante dans trois échantillons de verres 

(cœurs de préformes élaborés par la méthode SPCVD) du système Yb2O3-Al2O3-SiO2, où les teneurs en 

aluminium (1.3% molaire atomique) sont égales, et où la concentration en ytterbium varie de (courbe grise) 

0.06 à (courbe bleue) 0.11 puis (courbe orange) 0.13% atomique molaire. 
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Nous allons maintenant étudier l’influence de la concentration en aluminium sur les propriétés 

d’absorption et de luminescence de l’ion Yb3+. La figure 67 présente les spectres d’absorption 

de l’ion ytterbium dans deux cœurs de préformes du système Yb2O3-Al2O3-SiO2 élaborés par 

la méthode SPCVD, où cette fois la teneur en Yb est constante (0.12% molaire), et la teneur en 

Al varie de 0.84 à 2.94% molaire. Un zoom est présenté pour la bande d’absorption centrée à 

915nm (indiquée par une flèche en pointillés) afin d’apprécier plus facilement son évolution 

avec la teneur en aluminium. 

 

On observe une légère différence d’allure des spectres d’absorption des ions Yb3+, lorsque la 

teneur en aluminium est modifiée. Une augmentation du taux d’aluminium de 0.84 à 2.94% 

molaire (atomique) induit un léger décalage d’environ 8nm de la bande d’absorption à 915nm 

vers les plus hautes longueurs d’onde. Ce résultat va dans le même sens que pour la première 

série à concentration variable en Yb (figure 64). 

La figure 68 présente les spectres de fluorescence des trois échantillons étudiés précédemment 

en absorption. On remarque que la bande centrée à 1030nm se décale vers les plus hautes 

longueurs d’onde d’environ 7nm lorsque la concentration en Al diminue. Ce résultat va donc 

dans le même sens que la série précédente (évolution de la concentration en Yb) où l’on a 

observé un décalage vers les plus hautes longueurs d’onde lorsque la concentration en Yb 

augmentait. 

Figure 67 : Spectres d’absorption de l’ion ytterbium Yb3+ à température ambiante dans trois échantillons de verres 

(cœurs de préformes élaborés par la méthode SPCVD) du système Yb2O3-Al2O3-SiO2 contenant 0.12% molaire en 

Yb et (spectre vert) 0.84, (spectre orange) 1.29 et (spectre bleu) 2.94% molaire en Al. La flèche en pointillés indique 

un zoom sur la zone considérée. 
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Ainsi, lorsque le rapport Al/Yb diminue, les spectres d’absorption et de fluorescence de 

l’ytterbium sont légèrement modifiés et le champ cristallin moyen autour des ions Yb3+ 

augmente. Les mesures de luminescence coopérative (cf annexe B) sont comparées pour 

différents rapports de concentrations molaires atomiques Al/Yb (figure 69). Pour rappel, la 

luminescence coopérative intervient lorsque les ions Yb3+ se trouvent à une distance inférieure 

à 5Å. Le phénomène résulte de la désexcitation simultanée de deux ions Yb3+ excités conduisant 

à l’émission d’un seul photon d’énergie double (donc à plus faible longueur d’onde) dans le 

visible. 

La figure 69 montre bien une forte diminution de l’intensité de luminescence coopérative 

lorsque le ratio atomique Al/Yb augmente de 7.11 (courbe jaune) à 20.12 (courbe verte), ce qui 

indique une diminution de l’interaction entre les ions Yb3+ au sein du réseau vitreux et donc 

une réduction de la clusterisation. Ainsi, l’augmentation de la teneur en aluminium limite le 

taux de regroupement d’ions ytterbium entre eux en accord avec la littérature [84]. La présence 

de clusters d’ions Yb3+ n’est néanmoins jamais nulle, même lorsque l’on incorpore plus de 

20 atomes d’aluminium pour un atome d’ytterbium (verre pour lequel Al/Yb=20.12).  

 

 

Figure 68 : Spectres de fluorescence de l’ion Yb3+ à température ambiante dans trois échantillons de verre 

(cœurs de préforme élaborés par la méthode SPCVD) du système vitreux Yb2O3-Al2O3-SiO2, où les teneurs 

en Yb (0.12% molaire) sont égales, et où la concentration en Al varie de (courbe verte) 0.06 à (courbe orange) 

1.29 puis (courbe bleue) 2.94% molaire atomique. La remontée d’intensité sur le spectre vert à 940-950nm 

représente un résidu du signal d’excitation laser non absorbé par l’échantillon. 
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Nous avons ensuite mesuré les temps de vie du niveau excité 2F5/2 de l’ion ytterbium. Pour cette 

expérience, l’échantillon est excité par un laser pulsé à 976nm, et on observe la dynamique de 

désexcitation des ions Yb3+ entre chaque impulsion§§§§§§. La courbe de décroissance obtenue 

est mono-exponentielle de type I=I0.e
(-t/τ), où τ représente le temps de vie. On parvient alors à 

remonter à la valeur de τ à partir de l’inverse de la pente de la régression linéaire de la fonction 

Ln(I/I0)=f(t). L’évolution du temps de vie τ est faible sur les gammes de compositions étudiées. 

Par exemple, pour une augmentation de la teneur en Al de 1.29 à 2.94% (à une concentration 

fixe en Yb égale à 0.12% molaire), le temps de vie des ions Yb3+ est légèrement augmenté de 

0.82 à 0.84ms (figure 70). 

Ainsi, on observe une faible variation de l’environnement des ions Yb3+ liée à une 

évolution de la dispersion des ions Yb3+. Cette évolution est faible car la gamme de variation 

des compositions étudiées est étroite (0.84  2.94% molaire en Al, 0.06  0.15% molaire en 

Yb). Les cœurs de préforme AlYb élaborés par la méthode SPCVD présentent les propriétés 

optiques habituelles des verres du système ternaire Yb2O3-Al2O3-SiO2.  

 

 

 

                                                
§§§§§§ Les détails expérimentaux de la mesure du temps de vie du niveau excité 2F5/2

 se trouvent dans l’annexe B. 
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Figure 69 : Spectres de luminescence coopérative de différents cœurs de préformes aluminosilicatés dopés 

ytterbium élaborés par la méthode SPCVD. Le ratio atomique molaire Al/Yb varie de 7.11 à 20.12. 
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ii. Etude de l’insertion de l’ytterbium par RPE pulsée 

 

Afin de compléter l’étude précédente concernant le suivi de l’environnement des ions Yb3+ par 

spectroscopies optiques, nous avons utilisé ses propriétés paramagnétiques (4f13, S=1/2 où S est 

le spin électronique) pour étudier l’évolution de son environnement au sein des verres par RPE 

pulsée*******, et en particulier pour étudier la présence éventuelle d’espèces à spin nucléaire I 

non nul dans son voisinage (29Si : I=1/2, abondance naturelle 4.68% ; 27Al : I=5/2, abondance 

naturelle 100% ; 17O : I=5/2, abondance naturelle 0.037% trop faible pour détecter ce noyau 

sans enrichissement préalable du verre). Les spectres de RPE à impulsions ont été enregistrés 

au laboratoire de spectrochimie infrarouge et Raman (LASIR) à Lille avec l’aide d’Hervé 

Vezin. Comme on l’a vu précédemment†††††††, cette technique qui a été utilisée pour des 

systèmes similaires au nôtre afin de mettre en évidence les seconds voisins (Al, P, La…) de 

l’ion ytterbium, apparaît tout à fait adaptée à notre étude.  

Nous avons étudié des cœurs de préforme présentant des rapports Al/Yb différents : deux 

échantillons (Al/Yb=7.1 et 11.3) proviennent de deux prélèvements issus d’une même préforme 

                                                
******* Les détails théoriques et expérimentaux de la technique sont détaillés dans l’annexe B. 
†††††††  Cf. § 4.b 
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Figure 70 : Mesure du temps de déclin τ du niveau 2F5/2 de l’ion Yb3+ à température ambiante, en suivant la 

décroissance au cours du temps de matrices vitreuses aluminosilicatées où le dopage en ytterbium est le 

même (0.12% molaire atomique), et où la concentration en aluminium varie de (courbe orange) 1.29 à 

(courbe bleue) 2.94% molaire atomique. 
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dont la concentration en aluminium et en ytterbium varie sur la longueur, et un échantillon 

(Al/Yb=22.1) provient d’une autre préforme élaborée avec des débits de précurseurs gazeux 

différents. En raison du temps de relaxation T1 spin-réseau très court des ions ytterbium Yb3+ 

(dû au fort couplage spin-orbite), tous les spectres ont été enregistrés à très basse température 

(5K). Les spectres RPE enregistrés en bande X (9.7GHz) détectés par écho (EDEPR pour Echo 

Detected Electron Paramagnetic Resonance) ont été acquis à partir d’une séquence de Hahn où 

l’on joue sur l’orientation de la magnétisation des ions ytterbium au moyen d’une succession 

d’impulsions et de temps d’attente particuliers. (π/2 – τ – π – τ, où τ=108ns est le temps d’attente 

entre deux pulses). 

 

Pour tous nos échantillons, les spectres obtenus sont larges et s’étendent sur plus de 9000G 

(figures 71 et 72). L’aspect particulier du spectre est dû à l’anisotropie du tenseur g et à la 

variation d’environnement local des ions ytterbium en raison de la nature amorphe des 

matériaux étudiés. Les allures des spectres des différents échantillons sont proches, avec un 

maximum situé aux alentours de 6500G, pour le temps τ choisi. Cette allure est très voisine des 

spectres présentés dans la littérature et notamment celui de Deschamps et al. [68]  pour des 

compositions et des temps τ similaires [68], [70].  
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Figure 71 : Spectres RPE détectés par écho (EDEPR) enregistré à 5K en bande X 

(9.7GHz) pour deux verres aluminosilicatés dopés ytterbium (cœurs de préformes 

élaborés par la méthode SPCVD) présentant des rapports Al/Yb de 7.1 (courbe rouge) 

et 22.1 (courbe bleue). La teneur en ytterbium est d’environ 0.11% molaire atomique 

dans chaque échantillon. 
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Pour des rapports Al/Yb proches (7.1 et 11.3), l’allure des spectres est similaire (figure 72). En 

revanche, les intensités des spectres sont différentes, ce qui peut s’expliquer de la manière 

suivante : l’échantillon correspondant au spectre noir présente une concentration légèrement 

plus importante en Yb de celui du spectre vert, ce qui induit une interaction plus importante 

entre les ions Yb3+, responsable d’une relaxation spin-spin plus rapide de l’aimantation, et donc 

d’un signal détecté par écho plus faible. De légères différences d’allure sont observées 

seulement dans le cas où l’écart entre les rapports Al/Yb (7.1 et 22.1) est le plus important 

(figure 71). Dans ce cas, le décalage des deux spectres entre 2000 et 6000G peut s’expliquer 

par une légère différence au niveau de l’environnement moyen des ions ytterbium au sein de 

ces verres (alors que pour des rapports Al/Yb proches, l’environnement moyen des ions Yb3+ 

n’est que très peu modifié, figure 72). En effet, comme on l’a vu dans l’étude bibliographique, 

l’allure des spectres peut varier fortement avec des changements de composition (par exemple 

pour des rapports Al/P différents [68], figure 46). Ces résultats RPE sont en accord avec ceux 

que nous avons obtenus par spectroscopies optiques (absorption (figure 67), luminescence 
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Figure 72 : Spectre RPE détecté par écho (EDEPR) enregistré à 5K pour deux verres 

aluminosilicatés dopés ytterbium présentant des rapports Al/Yb de 7.1 (courbe noire) et 

11.3 (courbe verte). L’échantillon représentée par la courbe noire présente une 

concentration en ytterbium de 0.15% molaire atomique, et l’échantillon représenté par la 

courbe verte en contient 0.11%. Afin de pouvoir comparer les deux spectres en 

s’affranchissant de la concentration en ytterbium, la courbe noire a été normalisée 

(courbe rouge) à l’intensité de la courbe verte. On observe ainsi une parfaite similitude 

entre les deux spectres. 
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(figure 68)), où l’on a observé de légères modifications des spectres pour des teneurs en 

aluminium variables (à concentration fixe en ytterbium), traduisant également un 

environnement moyen de l’ion Yb3+ différent. 

De plus, on observe une nette remontée d’intensité des spectres pour des champs magnétiques 

inférieurs à 1000G sur les figures 71 et 72 (cercle en pointillés), qui d’après la littérature, ne 

devrait pas avoir lieu lorsque les ions Yb3+ sont isolés [67], [72] ‡‡‡‡‡‡‡ et en particulier à champ 

magnétique nul. Un tel phénomène ne peut s’expliquer que par la présence d’interactions à 

courte distance entre les ions Yb3+ via des liaisons Yb-O-Yb (formation de paires ou de 

clusters de plus grande taille) [67]. Cela indique donc que l’ytterbium n’est pas dispersé de 

manière homogène au sein de nos cœurs de préforme. Cependant, il est intéressant de noter une 

différence significative d’intensité du signal RPE à champ magnétique nul en comparant les 

échantillons présentant des rapports Al/Yb significativement différents. En particulier, cette 

intensité diminue de manière significative lorsque le rapport Al/Yb est multiplié par 3 (7.1  

22.1, cf. figure 71). Ces observations sont en accord avec le rôle connu de l’aluminium quant à 

la dispersion des ions ytterbium au sein de la silice [62], [67]. Ces résultats corroborent nos 

résultats de luminescence coopérative qui montrent une forte diminution de l’intensité du signal 

de luminescence lorsque le rapport Al/Yb augmente de 7.1 à 20.1 (figure 69). 

Comme nous l’avons vu dans la partie bibliographique§§§§§§§, la méthode 2D-HYSCORE 

(HYperfine Sublevel CORrElation)  présente un intérêt majeur pour sonder l’environnement des 

ions Yb3+, car il est possible de remonter à partir du spectre RPE, à des informations sur les 

interactions entre les noyaux à spin nucléaire I non nul et les ions Yb3+, en se plaçant à un 

champ magnétique fixe. Nos mesures de spectroscopie 2D-HYSCORE ont été également 

réalisées à une température de 5K, avec la séquence de 4 pulses suivante : π/2 – τ – π/2 – t1 – π 

– t2 – π/2 – τ, avec une valeur de τ égale à 108ns, et où t1 et t2 représentent des temps d’évolution 

du spin. Le champ magnétique choisi est de 6400G (≈maximum du spectre RPE, figures 71 et 

72). Cette séquence nous permet d’étudier les interactions hyperfines entre le spin électronique 

de l’ion ytterbium et le spin nucléaire I des noyaux 29Si (I=1/2) et 27Al (I=5/2). Dans les verres 

d’oxyde, les premiers voisins de l’ytterbium sont des atomes d’oxygène. Or les noyaux des 

atomes d’oxygène étant majoritairement des noyaux 16O de spin nucléaire I nul (abondance 

naturelle  99.75%), les noyaux 17O de spin nucléaire I=5/2 ne représentent que 0.038% des 

noyaux d’oxygène présents. Ainsi, l’interaction hyperfine entre le spin électronique S de l’ion 

                                                
‡‡‡‡‡‡‡ Cf. § 4.b 
§§§§§§§ Cf. § 4.b 
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ytterbium et les noyaux 17O engendre un signal beaucoup trop faible pour être détecté. Dans le 

cadre de l’élaboration de nos verres par la méthode SPCVD, l’enrichissement des cœurs de 

préforme par de l’oxygène 17 est impossible en raison de la quantité importante d’oxygène 

nécessaire, et du prix très élevé de l’oxygène 17.  

L’exploitation des spectres 2D-HYSCORE nécessite de connaître la fréquence de Larmor νL 

(précession du moment magnétique des noyaux atomiques) des différents noyaux (27Al et 29Si 

ici) à un champ magnétique donné (ici 6400G), et définie par l’équation : 𝜈𝐿 =  
𝛾

2𝜋
𝐵0, où γ est 

le rapport gyromagnétique du noyau considéré (rapport entre le moment magnétique et le 

moment cinétique du noyau), et B0 représente le champ magnétique. Le tableau 7 présente les 

valeurs 
𝛾

2𝜋
 des différents noyaux dont nous avons besoin pour la suite de l’étude, et la fréquence 

de Larmor correspondante au champ magnétique de 6400G. 

 

Noyau 𝛾 (rad.s-1.T-1) 
𝛾

2𝜋
 (MHz.T-1) 𝜈𝐿  (MHz) 

27Al 69.760 11.103 7.10 

29Si -53.190 -8.465 5.42 

Tableau 7 : Rapports gyromagnétiques des noyaux 27Al et 29Si et fréquences de Larmor calculées pour un champ 

magnétique de 6400G. 

 

La figure 73 présente les spectres 2D-HYSCORE des verres présentés précédemment (figures 

71 et 72), dont les rapports Al/Yb sont égaux à 7.1 (figure 73.a) et 22.1 (figure 73.b). Ces 

spectres présentent des signaux situés sur la diagonale ainsi que des signaux situés de part et 

d’autre de la diagonale. Ces derniers correspondent à des interactions hyperfines plus fortes. 

Dans le cas de l’échantillon où Al/Yb=7.1 (figure 73.a), le signal situé sur la diagonale à 

≈5.5MHz correspond à un couplage avec les atomes de silicium, ce qui correspond bien à la 

fréquence de Larmor du noyau 29Si de 5.42MHz à 6400G. Le deuxième signal plus intense à 

≈11MHz est situé exactement à deux fois la fréquence de Larmor du noyau 29Si à 6400G. Ce 

signal est un harmonique du signal à 5.5MHz, qui apparaît en raison du couplage hyperfin élevé 

entre le spin électronique de l’ytterbium et le noyau 29Si. En revanche, l’interaction avec le 

noyau 27Al n’est pas visible, ce qui ne signifie pas qu’il n’y en a pas, mais qu’elle est 

probablement trop faible pour être détectée. 
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Figure 73 : Spectres 2D-HYSCORE enregistrés à 5K à 6400G de cœurs de 

préformes (élaborés par la méthode SPCVD) du binaire Al2O3-SiO2 pour 

lesquels (a) Al/Yb=7.1 et (b) Al/Yb=22.1 
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Dans le cas de l’échantillon où Al/Yb=22.1 (figure 73.b), le signal situé symétriquement de part 

et d’autre de la diagonale à ≈5.5MHz correspond à un couplage fort avec les atomes de silicium, 

ce qui correspond bien à la fréquence de Larmor du noyau 29Si de 5.42MHz à 6400G. Le 

deuxième signal à ≈7.2MHz correspond à un couplage avec les atomes d’aluminium, ce qui 

correspond bien à la fréquence de Larmor du noyau 27Al à 6400G.  

Ces observations nous permettent de dire que la seconde sphère de coordination de l’ion 

ytterbium est constituée à la fois d’atomes de silicium et d’atomes d’aluminium. Lorsque 

la teneur en aluminium augmente les ions ytterbium sont entourés d’une proportion d’ions 

aluminium plus importante, ce qui justifie une fois encore le rôle dispersant de l’aluminium.  

Cependant, il est important de souligner que les spectres RPE (EDEPR) présentés 

précédemment ont révélé l’existence de clusters d’ions Yb3+, dont la proportion diminue (mais 

n’est jamais nulle) avec l’augmentation de la teneur en aluminium incorporée, ce qui indique 

que la seconde sphère de coordination des ions ytterbium est constituée également d’une 

fraction d’ions ytterbium. 

 

iii. Bilan concernant l’incorporation et la dispersion des ions ytterbium au 

sein des cœurs de préformes aluminosilicatés élaborés par la méthode 

SPCVD  

 

Les études par spectroscopies optiques (absorption, fluorescence, luminescence coopérative) et 

paramagnétique (RPE pulsée) ont permis de sonder spécifiquement l’environnement de l’ion 

Yb3+ au sein du réseau vitreux de nos matériaux du système Yb2O3-Al2O3-SiO2 élaborés par la 

méthode SPCVD. La section efficace d’absorption (2.31pm²) de l’ytterbium à 976nm dans ce 

système est similaire aux sections efficaces d’absorption reportées dans la littérature pour des 

cœurs aluminosilicatés (≈2.40pm²) [83], [85]. A teneur constante en ytterbium, l’augmentation de 

la concentration en aluminium incorporée (0.8  2.94% molaire atomique) diminue le champ 

cristallin et augmente légèrement le temps de vie du niveau excité 2F5/2. Le rôle dispersant de 

l’aluminium, connu depuis les travaux d’Arai et al. [62], a été mis en évidence dans nos 

échantillons par luminescence coopérative, et confirmé au regard de l’intensité des 

spectres RPE (EDEPR) à champ magnétique nul. L’utilisation de la spectroscopie 2D-

HYSCORE a permis de montrer que lorsque le taux d’aluminium incorporé augmente, la 
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deuxième sphère de coordination de l’ion Yb3+ est constituée d’une proportion supérieure 

d’atomes d’aluminium (la première étant constituée d’atomes d’oxygène). L’environnement 

de l’ion Yb3+ au sein des cœurs de préformes du système Yb2O3-Al2O3-SiO2 élaborés par la 

méthode SPCVD présente ainsi de fortes similitudes avec les cœurs de préformes du même 

système recensés dans la littérature et synthétisés par des techniques différentes. 

 

e. Conclusion sur les études structurales du réseau vitreux et de 

l’incorporation des ions ytterbium au sein de la matrice AlYb 

 

Les cœurs de préformes du binaire Al2O3-SiO2 et du ternaire TR2O3-Al2O3-SiO2 (TR=Yb ou 

Lu) élaborés par la méthode SPCVD ont été étudiés du point de vue structural. Nous nous 

sommes intéressés à la structure des cœurs synthétisés en utilisant la spectroscopie Raman, qui 

fournit des informations sur la structure globale, et la spectroscopie RMN qui permet de sonder 

spécifiquement les noyaux à spin nucléaire I non nul, en l’occurrence 29Si et 27Al. Nous avons 

ensuite utilisé les propriétés optiques et paramagnétiques de l’ion Yb3+ afin de sonder son 

environnement et de définir son état de dispersion. Pour cela, nous nous sommes appuyés sur 

l’absorption et la luminescence de l’ion Yb3+ ainsi que sur la résonance paramagnétique 

électronique à impulsions (RPE pulsée) sur des cœurs de préforme contenant différentes 

concentrations en aluminium et en ytterbium. 

L’apport de la spectroscopie Raman est limité pour la gamme de composition des cœurs étudiée, 

où la silice reste très majoritaire (SiO2≈96% molaire). Les dopants aluminium et ytterbium 

semblent cependant chacun influencer la statistique des anneaux de tétraèdre SiO4, en 

diminuant particulièrement ceux à trois et quatre tétraèdres. La teneur importante en silice 

explique également la présence majoritaire d’unités Q4
0Al observée par RMN 29Si dans le 

binaire et le ternaire (TR=Lu). On détecte cependant la présence d’unités Q4
2Al, mais aucun 

signal lié aux unités Q4
3Al et Q4

4Al n’est observé. Concernant les unités Q4
1Al, la forte intensité 

du signal associé aux unités Q4
0Al masque leur éventuelle présence.  

D’autre part, la RMN 27Al indique que les atomes d’aluminium se trouvent dans un mélange de 

sites AlO4 et AlO5 avec une large majorité de sites AlO4. Au sein du binaire, ces sites semblent 

très distordus comme le prouve le très fort élargissement spectral de la bande jusqu’à -170ppm 

(figure 56). Un tel élargissement est peu commun au sein de verres aluminosilicatés. Sen et al. 
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[42] ont néanmoins déjà remarqué cet effet sur des binaires élaborés par fusion plus trempe, et 

l’ont attribué à la présence de sites AlO6 très distordus, par analogie à la répartition des atomes 

d’aluminium au sein de l’espèce minérale andalousite (Al2SiO5), qui est constituée d’unités 

AlO4 et AlO6. Nous avons plutôt attribué cet élargissement à la très forte distorsion des 

polyèdres AlO4, à la vue des spectres RMN 27Al MQMAS (figure 59), où la présence d’unité 

AlO6 n’a pas été détectée. Les simulations réalisées sur le binaire Al2O3-SiO2 et le ternaire 

Lu2O3-Al2O3-SiO2 ont permis d’obtenir une constante de couplage très élevée dans les deux 

cas, témoignant du fort gradient de champ électrique au sein du réseau vitreux. De plus, la 

présence de lutécium permet de trouver un déplacement chimique isotrope plus habituel pour 

les unités AlO4 moins distordues (65ppm) qui indique une relaxation de la structure du verre 

dans l’environnement de l’aluminium. 

En accord avec la littérature, nous avons donc confirmé que la présence d’ions terres rares a 

un impact majeur sur l’environnement de l’aluminium. Au sein du réseau vitreux, ceux-ci 

permettent de compenser l’excès de charges négatives des entités AlO4 et limite la proportion 

des sites AlO5, comme nous l’avons montré par RMN 27Al. Cette forte évolution structurale 

s’explique par le fait que le réseau des verres binaires Al2O3-SiO2 est fortement contraint en 

raison de l’absence d’ions compensateurs de charge, obligeant les entités à base d’aluminium à 

s’auto-compenser sous forme de triclusters (faisant intervenir par exemple deux unités AlO4) 

ou en produisant des entités AlO5 permettant de compenser les entités AlO4. L’ajout d’oxyde 

de terre rare à la composition binaire permet donc bien de relaxer la structure du verre 

dans l’environnement de l’aluminium, comme l’a montrée la simulation des spectres RMN 

27Al. 

La présence croissante d’aluminium, au dépend du silicium, dans l’environnement de 

l’ytterbium, mise en évidence par spectroscopie HYSCORE lorsque la teneur en aluminium 

croît dans le verre, va bien dans ce sens. Néanmoins, suivant la composition des verres, tous 

les ions terres rares n’agissent pas comme des compensateurs de charges pour 

l’aluminium, ils ont également tendance à se regrouper sous forme de clusters avec des 

liaisons TR-O-TR. Pour nos verres dopés ytterbium, les spectres de luminescence coopérative 

et RPE à champ nul ont montré qu’une fraction des ions terres rares n’est pas dispersée de 

manière homogène au sein du verre et ceci même pour le cœur de préforme le plus riche en 

aluminium de notre étude (ratio atomique Al/Yb>20). Par conséquent, les sites AlO4 non 

compensés par une terre rare pourraient, comme dans le binaire, s’auto-compenser par 

des sites AlO5, conduisant localement à une structure contrainte. En comparaison de la 
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RMN et de la RPE pulsée, l’apport à l’étude structurale des spectroscopies optiques de 

l’ytterbium (absorption, luminescence) est moindre en raison de la très faible évolution des 

spectres : les résultats tendent à montrer simplement une légère influence de la composition sur 

le champ cristallin autour de l’ytterbium, ce qui pourrait s’expliquer par le fait que les orbitales 

4f de l’ytterbium sont très profondes, et par conséquent peu sensibles à l’environnement. 

Il est important de souligner que l’histoire thermique d’un cœur de préforme élaboré par la 

méthode SPCVD est complexe : la couche de silice vitreuse est déposée à environ 1100°C à 

l’aide d’un plasma, puis refroidie lentement (inertie du four) jusqu’à température ambiante et 

enfin réchauffée à de fortes températures (≈2000°C) durant près de deux heures (étape de 

rétreint). Une étude très intéressante aurait consisté à étudier la structure de la couche 

vitreuse déposée non-rétreinte, afin de la comparer à la structure du cœur obtenu après 

rétreint (celui que nous avons étudié). Néanmoins, cette étude aurait nécessité d’isoler la 

couche vitreuse du tube en silice sur lequel elle est déposée, ce qui s’avère compliqué à la vue 

des épaisseurs déposées (quelques dizaines de microns). 
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5. Conclusion du chapitre 

 

Dans ce chapitre, nous avons dans un premier temps étudié successivement l’incorporation de 

l’aluminium et de l’ytterbium au sein des cœurs de préforme élaborés par la méthode SPCVD. 

Un certain nombre de caractérisations physico-chimiques (profil de concentration, profil 

d’indice de réfraction) et d’études spectroscopiques (émission des espèces présentes au sein de 

la colonne plasma) nous ont permis d’étudier les cœurs élaborés en termes d’homogénéités 

radiale et longitudinale. Ces cœurs, très riches en silice, ont ensuite été caractérisés 

structuralement à l’aide de techniques spectroscopiques complémentaires. Le réseau vitreux a 

été étudié en utilisant les spectroscopies Raman (étude globale du réseau) et RMN (étude 

spécifique des noyaux à spin nucléaire I non nul, 29Si et 27Al). Dans le cas du système ternaire 

TR2O3-Al2O3-SiO2, ces études structurales ont été complétées en utilisant les propriétés 

optiques de l’ion ytterbium Yb3+ (absorption, luminescence) et son paramagnétisme (RPE 

pulsée). 

Des caractéristiques similaires ont été mises en évidence au niveau de l’incorporation de 

l’aluminium et de l’ytterbium au sein des cœurs de préformes : l’incorporation radiale de ces 

deux éléments est très homogène ce qui témoigne d’une évaporation constante des 

précurseurs AlCl3 et YbCl3 dont la maitrise permet l’élaboration de cœurs de gros 

diamètres (>3mm).  

Afin d’aller plus en avant dans l’étude des différents types de cœurs de préformes (Al2O3-SiO2 

et TR2O3-Al2O3-SiO2) que nous avons préparés par le procédé SPCVD, ceux-ci ont été 

caractérisés au moyen d’une approche multi-spectroscopique. Le réseau vitreux silicaté est 

constitué majoritairement d’entités Q4. Au sein du binaire, les polyèdres AlO4 des atomes 

d’aluminium s’y trouvent très distordus et sont contraints à s’auto-compenser soit sous 

forme de clusters soit par la formation d’unités AlO5. L’ajout d’un ion terre rare limite 

partiellement cette distorsion en agissant comme un compensateur de charge. La proximité 

entre l’aluminium et l’ytterbium est confirmée par les études de RPE pulsée. Lorsque la 

concentration en aluminium augmente, l’environnement de la terre rare s’enrichit en atomes 

d’aluminium. Cet enrichissement améliore sa dispersion au sein du verre car les effets 

coopératifs suite à son excitation sont réduits (diminution de la clusterisation des ions Yb3+). 
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Il aurait été intéressant de comparer la structure de ces cœurs de préforme, obtenus après 

chauffage à température élevée lors de l’étape de rétreint, à celle de la couche vitreuse déposée 

par la méthode SPCVD. Cette étude aurait permis de répondre à la question suivante : quel est 

l’impact de l’étape de rétreint sur la structure du verre ? Une seconde étude comparative 

pourrait être menée avec les cœurs de préforme élaborés par la méthode MCVD, où les dopants 

Al et Yb sont incorporés en solution à une silice poreuse. 

Le chapitre suivant s’intéresse aux cœurs de préforme à grande aire effective (Large-Mode-

Area, LMA). Dans ce cas, l’ajout d’un élément supplémentaire au ternaire Yb2O3- Al2O3-SiO2 

est nécessaire afin de contrôler l’indice de réfraction du matériau à un indice proche de celui de 

la silice pure. Nous étudierons les différentes possibilités dont nous disposons pour 

l’élaboration de tels cœurs par le procédé SPCVD, en nous focalisant sur l’effet de 

l’incorporation du fluor. 
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Chapitre 4 

De la matrice AlYb aux cœurs multi-composants pour la 

fabrication de fibres à grande aire effective 

 

La course à la puissance a permis l’apparition de nouveaux designs de fibres optiques 

amplificatrices. Les fibres à grande aire effective, dites LMA (Large Mode Area) [1], repoussent 

le seuil d’apparition des effets non linéaires et permettent d’atteindre des puissances supérieures 

à une simple fibre aluminosilicatée dopée ytterbium. Le présent chapitre se focalise sur la 

fabrication des cœurs de préformes qui permettront par la suite d’obtenir des fibres LMA 

(caractérisées optiquement dans le chapitre 5), et sur la caractérisation structurale du matériau 

obtenu (cœur de préforme). Les différentes matrices disponibles pour fabriquer de tels 

matériaux sont présentées, et un accent sera porté sur la matrice incorporant du fluor. La 

difficulté majeure lors de l’élaboration de ces verres, réside dans l’homogénéité radiale du profil 

d’indice de réfraction. Un certain nombre de stratégies mises en place pour corriger radialement 

ces profils sont présentées, avant d’étudier plus principalement la structure de ces verres, au 

moyen de différentes techniques spectroscopiques (RMN, Raman…). Des conditions et des 

détails expérimentaux concernant les dépôts de silice fluorée sont dans un premier temps 

présentés.  

 

1. Introduction 

 

Depuis plusieurs années, la fabrication de fibres LMA s’accroit fortement [1], [2], [3]. Sur des 

cœurs de fibres double gaine dopés ytterbium, le terme LMA renvoie à un diamètre de mode 

supérieur à 15µm, et une ouverture numérique inférieure ou égale à 0.06. La domination de la 

méthode MCVD a entrainé un nombre de travaux conséquent sur les matrices aluminosilicatées 

co-dopées phosphore et ytterbium [4], [5]. Les études sur ce matériau sont toujours d’actualité, 

mais d’autres méthodes de synthèse ont été mises au point, notamment la méthode SPCVD [6] 

(cf. chapitre 2, partie 2), la méthode REPUSIL [7] et la méthode dite « granulated silica » [8], [9]. 

L’émergence de ces méthodes a permis de développer également de nouveaux matériaux. Parmi 

eux, les boroaluminosilicates dopés ytterbium sont parfois cités [10]. Mais le co-dopage avec du 
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fluor est nettement plus étudié dans la littérature depuis peu. En effet, Schuster et al. [11], [12], [13] 

reportent pour la première fois dans la littérature la fabrication d’un matériau aluminosilicate 

co-dopé fluor et ytterbium. S’ensuivent alors les travaux de Xu et al. [14] (Universités chinoises) 

et d’El Hamzaoui et al. [15] de l’Université de Lille (voie sol-gel), ainsi que les travaux réalisés 

à l’entreprise iXblue photonics [16] (voie SPCVD), ou encore ceux de Vermillac et al. [17], de 

l’Université de Nice, dans le cas où la terre rare n’est plus de l’ytterbium mais du thulium (voie 

MCVD associée à un dopage au moyen de nanoparticules). Des matrices un peu plus 

inhabituelles sont également référencées : la matrice phosphoborosilicate [18], la matrice 

aluminophosphosilicate co-dopée en bore [19],  ou encore la matrice aluminophosphosilicate co-

dopée en fluor [20]. Ces études récentes démontrent tout l’enjeu qui entoure le développement 

de la méthode SPCVD à l’entreprise iXblue photonics, afin d’être en mesure de produire du 

mieux possible ces nouveaux matériaux et de concurrencer les différentes voies d’élaboration. 

Le paragraphe suivant traite de l’élaboration de cœurs du système F-SiO2. 

 

2. Etude de l’élaboration de cœurs du système F-SiO2 par la méthode 

SPCVD 

 

La silice fluorée revêt une importance majeure dans la fabrication de fibres optiques actives et 

de télécommunication. A la fin des années 80, de nouvelles structures guidantes constituées 

d’une gaine en silice fluorée autour d’un cœur de silice pure [21], [22], [23], ou très légèrement 

fluorée [24], sont apparues. Plus récemment, le fluor est utilisé de manière à ajuster l’indice de 

réfraction de fibres actives dopées ytterbium fabriquées par différents procédés : la méthode 

REPUSIL [12], la voie sol-gel [14], [15], la méthode MCVD couplée à un dopage en solution dans 

laquelle sont présentes des nanoparticules de LaF3:Tm (encapsulation de l’ion thulium Tm3+) 

[25], et le procédé SPCVD [16]. Enfin, la silice fluorée est intéressante dans les structures dîtes 

triple gaine, où une couche de silice fluorée dont l’indice de réfraction est bas (≈-17/-18x10-3) 

est introduite entre la gaine et le premier revêtement polymère [2], [26]. L’indice de réfraction très 

bas de la couche fluorée permet de conserver la propagation du signal de pompe par réflexion 

totale interne et la couche vitreuse offre une meilleure dissipation de la chaleur lors de 

l’utilisation de la fibre en laser, car elle constitue ainsi une barrière thermique pour le 

revêtement polymère qui se dégrade moins. Par conséquent, il est primordial de maitriser 

l’incorporation du fluor dans la silice.  
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a. Incorporation du fluor au sein de la couche vitreuse durant le dépôt 

SPCVD 

 

Nous avons indiqué au cours du chapitre 3 que le chlore n’est pas incorporé au sein d’une 

couche vitreuse déposée par la voie SPCVD et nous allons le montrer expérimentalement dans 

ce paragraphe par analyse microsonde de nos échantillons. Néanmoins, comme nous le verrons 

dans les paragraphes suivants, le fluor s’incorpore au sein de la couche vitreuse déposée par la 

méthode SPCVD. L’objectif de ce paragraphe est de comprendre pour quelles raisons le fluor 

s’incorpore au sein de la couche vitreuse ce qui n’est pas le cas du chlore, alors que ces deux 

éléments font partie de la même famille (halogénures).  

Afin de discuter de la réactivité des deux éléments au sein du front plasma, nous allons nous 

appuyer sur les énergies de liaison El du chlore et du fluor avec les autres éléments présents 

(figure 1). Les liaisons avec les éléments Yb et Al sont également considérées à titre 

d’indication, et l’énergie de la liaison Si-O élevée (799.6kJ/mol), à l’origine de la 

consommation rapide et totale du silicium*, est rappelée. Les valeurs des énergies de liaison 

reportées dans la figure 1 sont issues de la référence [27]. 

L’étude de la figure 1 montre que la formation d’une liaison chlore-chlore (436.3kJ/mol) est 

énergétiquement favorisée en comparaison aux liaisons Cl-F, Cl-O, Cl-Yb et à la liaison Cl-

Si (416.7kJ/mol). En revanche, la formation d’une liaison Si-F est énergétiquement très 

favorisée (576.4kJ/mol) en comparaison à la formation de liaisons fluor-fluor (158.7kJ/mol), et 

de liaisons F-O et F-Yb. Par conséquent, le fluor est enclin à se lier aux espèces constituant la 

couche vitreuse, que ce soit le silicium, ou bien l’ytterbium et l’aluminium si les précurseurs 

YbCl3 et AlCl3 sont utilisés pour le dépôt. Le chlore est, lui, enclin à se lier majoritairement 

avec d’autres atomes de chlore afin d’être évacué du milieu réactionnel sous forme de dichlore.  

 

                                                
* Cf. § 2.c.iii du chapitre 3 
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Ainsi, l’énergie de liaison plus élevée de la liaison Cl-Cl par rapport à l’énergie de liaison Cl-

Si ainsi que la forte affinité de Si pour O par rapport à Cl (El(Si-O) > El(Si-Cl)) expliquent 

pourquoi le chlore n’est pas incorporé dans le cœur de nos préformes. A l’inverse, la liaison F-

Si est très largement favorisée en comparaison aux autres liaisons (F-F, F-O), et l’écart 

d’énergie entre Si-F et Si-O est bien plus faible que celui entre Si-Cl et Si-O, par conséquent la 

création de la liaison Si-F est plus favorisée que la liaison Si-Cl. Cette analyse explique 

pourquoi le fluor est incorporé par la méthode d’élaboration SPCVD. La figure 2 présente un 

profil d’analyse microsonde réalisée sur un cœur de fibre optique SiO2-F de diamètre 30µm. Ce 

Figure 1 : Energies de liaison du chlore et du fluor avec les autres éléments présents dans le plasma. L’énergie élevée 

de la liaison Si-O  favorisant le dépôt de silice est rappelée. Données issues de [27] 
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cœur a été élaborée par la méthode SPCVD à partir d’un mélange de précurseurs C2F6, SiCl4 et 

O2. 

 

La teneur en fluor incorporée dans le cœur de la fibre est d’environ 2.4% molaire sur la 

périphérie du cœur, et chute jusqu’à 0.6% molaire au centre du cœur. Cet effet est dû à 

l’évaporation du fluor à partir de la surface du dépôt durant l’étape de rétreint, comme nous le 

détaillons un peu plus loin dans ce chapitre (paragraphes 3.c et 4.c). En revanche, l’analyse 

microsonde n’a pas permis de détecter du chlore au sein du cœur. Ce résultat confirme bien que 

le chlore n’est pas incorporé lors d’un dépôt par la méthode SPCVD, ou du moins, qu’il 

s’incorpore dans des quantités extrêmement faibles, en-dessous de la limite de détection de 

l’appareil, à savoir 79ppm. A titre de comparaison, la figure 3 présente le profil d’analyse 

microsonde d’un cœur de préforme de silice fluorée élaboré par la méthode MCVD. L’étude de 

la figure 3 montre que le chlore est présent à environ 0.14% sur la périphérie du cœur, et sa 

concentration chute au centre du cœur probablement en raison de son évaporation à partir de la 

surface du dépôt lors de l’étape de rétreint.  
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Figure 2 : Profils de concentration en F et Cl suivant le diamètre d’un cœur de fibre optique de silice fluorée de 

diamètre 30µm, élaboré par la méthode SPCVD. Les concentrations ont été obtenues par analyse microsonde. 
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Malheureusement, le fluor n’a pas pu être suivi par spectrométrie au sein du plasma durant nos 

dépôts SPCVD, car les transitions électroniques impliquées se situent au-dessus de 650nm [28] 

et dans l’infrarouge, c’est-à-dire une gamme de longueurs d’onde où l’émission des résistances 

du four est très intense et empêche de détecter l’émission des états excités du fluor. Pour cette 

raison, aucune étude spectroscopique du plasma n’est présentée au cours de ce chapitre. 

Nous allons maintenant étudier l’incorporation du fluor au sein de la couche vitreuse en fonction 

de différents paramètres expérimentaux, tels que les débits de précurseurs utilisés et la 

température de dépôt. 

 

b. Etude de l’incorporation du fluor par la méthode SPCVD en fonction des 

paramètres expérimentaux 

 

Dans le chapitre 2, il a été indiqué que l’incorporation du fluor au sein de la couche vitreuse 

élaborée par la méthode SPCVD était sensible à la température de dépôt [29], et qu’il entrait en 

compétition avec l’oxygène pour se lier au silicium [29], [30]. L’élaboration de la couche vitreuse 
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Figure 3 : Profils de concentration en F et Cl suivant le diamètre d’un cœur de fibre optique de silice fluorée de diamètre 

80µm, élaboré par la méthode MCVD. Les concentrations ont été obtenues par analyse microsonde. 
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de silice fluorée par le procédé MCVD est régie par l’équilibre de réaction suivant [31]: SiF4 + 

3SiCl4 + 3O2 ↔ 4SiO1.5F + 6Cl2. Les taux de fluor incorporés à la température de dépôt 

(≈2000°C) et à la pression atmosphérique sont limités par cet équilibre, à environ 2-2.5% [29], 

[32] (soit un Δn d’environ -8x10-3). La méthode SPCVD permet de synthétiser des matériaux 

loin des températures utilisées pour le procédé MCVD, ce qui permet d’incorporer jusqu’à 6-

7% de fluor (à partir de précurseurs tels que SiF4 et C2F6) selon Dianov et al. [33] ce qui 

correspond à un Δn d’environ -40x10-3. Golant indique la présence de SiF4 et/ou de radicaux 

SiFn (n<4) dans le front de dépôt de la colonne plasma par spectroscopie d’émission optique 

[29]. Le taux de fluor incorporé lors d’un dépôt SPCVD est donc dépendant de l’adsorption des 

radicaux SiFn à la surface du tube en quartz [29].  

 

 

Figure 4 : Profils d’indice de réfraction (a.1 et b.1) et analyses microsonde correspondantes (a.2 et b.2) de deux 

préformes dopées fluor, préparées par SPCVD dans le cadre de notre étude, à une température de dépôt de 1000°C, 

avec des débits de (a.1) SiCl4=40sccm/C2F6=0.29sccm/O2=120sccm et (b.1) SiCl4=60sccm/C2F6=2.4sccm/O2=120sccm.  
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La figure 4 présente les profils d’indice de réfraction de deux préformes dopées fluor élaborées 

par la méthode SPCVD à partir du fréon C2F6 et du SiCl4 durant nos travaux de thèse, à des 

températures de dépôt de 1000°C. La préforme dont le profil d’indice est représenté en figure 

4.a.1, a été élaborée avec un débit de SiCl4 de 40sccm et un débit de C2F6 de 0.29sccm, et la 

préforme dont le profil est représenté en figure 4.b.1 avec un débit de SiCl4 de 60sccm et un 

débit de C2F6 de 2.4sccm. Le Δn est négatif dans le cas de ces deux cœurs car le numéro 

atomique du fluor est plus faible que celui du silicium. Les niveaux d’indice de réfraction 

obtenus sont très différents : pour la figure a.1, Δn=-4.1x10-3 et pour la figure b.1, Δn=-20.1x10-

3, ce qui correspond respectivement à des taux de fluor mesurés par microsonde de Castaing de 

1.1% (figure 4.a.2) et 6% (figure 4.b.2), soit un niveau bien supérieur au taux maximal 

accessible via le procédé MCVD (≈2%) dans le second cas. Les deux profils d’indice de 

réfraction présentent une remontée d’indice au centre du cœur jusqu’à ≈0x10-3 sur un diamètre 

d’environ 0.9mm. C’est un profil d’indice classique, où la remontée d’indice est due à 

l’évaporation de fluor sous forme de SiF4 durant l’étape de rétreint [31], [34]. 

 

 

La figure 5 présente l’évolution de l’indice de réfraction moyen (sans tenir compte de la perte 

de fluor au centre) le long de la préforme dont le profil d’indice de réfraction a été présenté sur 

la figure 4.a.1. L’indice de réfraction ne varie que faiblement entre -3.97x10-3 et -4.15x10-3 le 

long de la préforme. Ce résultat témoigne ainsi d’une incorporation longitudinale homogène du 
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Figure 5 : Evolution longitudinale de l’indice de réfraction (ne tenant pas compte de la perte 

de fluor au centre) le long d’une préforme dopée fluor élaborée par SPCVD à 1000°C, avec 

un débit de SiCl4 de 40sccm et un débit de C2F6 de 0.29sccm. 
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fluor. De plus, les cœurs obtenus sont parfaitement ronds, ce qui témoigne d’une recette de 

rétreint adaptée (l’ovalité† est très faible) et le diamètre de cœur est stable longitudinalement. 

 

La figure 6 présente l’évolution de l’indice de réfraction du cœur (F-SiO2) obtenu en fonction 

du rapport de débits SiCl4/C2F6, à une température de dépôt de 1000°C et à un débit d’oxygène 

de 120sccm. Une forte non-linéarité est observée, déjà publiée par Golant [29]. Plus le débit de 

C2F6 dans la décharge augmente (i.e. le rapport de débit SiCl4/C2F6 diminue), plus l’indice de 

réfraction diminue et donc la teneur en fluor incorporée augmente. Ce résultat peut s’expliquer 

par le fait que le taux de radicaux SiFn présents dans le front de la colonne plasma augmente, 

au détriment des espèces Si-O, lorsque le débit de C2F6 augmente et que le débit d’oxygène est 

fixe [29]. Ils sont donc adsorbés préférentiellement au détriment d’une partie des molécules Si-

O.  

De plus, la figure 7 montre que l’indice de réfraction du cœur est sensible à la température du 

substrat (tube en quartz). Lorsque la température augmente de 1000 à 1130°C, l’indice de 

réfraction du matériau augmente de -20.1 à -14.2x10-3, ce qui signifie que le taux de fluor 

                                                
† Cf. annexe B 
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Figure 6 : Indice de réfraction de cœur du système vitreux F-SiO2 que nous avons élaborés avec différents 

rapports de débits SiCl4/C2F6 à une température de dépôt de 1000°C, à débit d’oxygène fixe (120sccm) 
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incorporé diminue. Cette sensibilité à la température, qui est linéaire sur la gamme de 

températures étudiées, a été également observée par Golant [29]. 

 

Les études réalisées sur le système vitreux F-SiO2 sont très importantes pour la suite de nos 

travaux de thèse. Les cœurs élaborés ont été caractérisés d’un point de vue structural 

(spectroscopie Raman, RMN) et comparés par la suite aux cœurs des systèmes Al2O3-SiO2-F 

et TR2O3- Al2O3-SiO2-F, dans le but de comprendre l’incorporation de chaque élément au sein 

du réseau vitreux. De plus, l’influence du fluor sur l’indice de réfraction de la silice vitreuse 

(diminution de l’indice de réfraction de la silice, car son numéro atomique est plus faible que 

le silicium) permet d’ajuster l’indice de réfraction de nos cœurs. Comme nous allons le voir 

dans le paragraphe 3, l’incorporation du fluor au sein du réseau vitreux est très utile pour la 

fabrication de fibres LMA. 
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Figure 7 : Evolution de l’indice de réfraction moyen de cœurs de préforme, élaborés durant 

nos travaux par SPCVD, en fonction de la température de dépôt. Toutes les préformes ont été 

élaborées sous les mêmes conditions expérimentales : pression de la colonne plasma=0.5mbar, 

débits de réactifs : O2=120sccm, SiCl4=60sccm, C2F6=2.6sccm. 
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3. Les différentes matrices à grande aire effective envisagées 

 

L’obtention d’un indice de réfraction proche de celui de la silice  n’est pas compatible avec 

l’incorporation d’aluminium et de terres rares au sein de la silice, qui l’augmentent fortement‡. 

Différentes options sont disponibles pour y parvenir : la première consiste à rajouter du 

phosphore à la composition, qui a la propriété intéressante de créer des entités particulières avec 

l’aluminium (AlPO4) qui n’augmentent pas l’indice de réfraction du matériau§ [35]. Les deux 

autres options impliquent l’ajout d’éléments bien connus pour diminuer l’indice de réfraction 

de la silice : du bore ou du fluor. L’utilisation du procédé MCVD a permis l’incorporation de 

ces différents éléments. Les avantages et contraintes de fabrication liés à l’élaboration de ces 

divers matériaux sont présentés ci-dessous. 

 

a. Les cœurs Yb2O3-P2O5-Al2O3-SiO2 

 

Les propriétés particulières du co-dopage aluminium et phosphore ont été présentées dans le 

chapitre 1 (§ 1.b.). C’est une matrice couramment élaborée par la méthode MCVD, car 

l’obtention d’un poreux phosphosilicate auquel sont ajoutés l’aluminium et une terre rare par 

trempage est relativement bien contrôlée [4], [36]. A l’inverse, aucune publication de la littérature 

ne fait état d’un matériau aluminosilicate dopé en bore et élaboré par la méthode MCVD 

couplée à un dopage en solution. En revanche, de récents travaux de Lin et al. [37] évoquent un 

matériau aluminophosphosilicate co-dopé avec du fluor réalisé de cette façon. Des matrices 

aluminophosphosilicates dopées ytterbium ont été réalisées par la voie SPCVD par Kholodkov 

et al. [6], avec des teneurs en aluminium proches de 2.5% molaire (atomique), et des teneurs en 

phosphore oscillant entre 6 et 12% molaire (atomique). C’est d’ailleurs la seule méthode, autre 

que la voie MCVD, référencée pour fabriquer ces matrices. Sans donner d’explications, les 

auteurs précisent néanmoins que l’obtention de tels matériaux par une méthode de synthèse 

autre que la méthode MCVD constitue un véritable « bugaboo », c’est-à-dire un défi 

technologique. Le mystère laissé par les auteurs vient en réalité de l’affinité des précurseurs 

gazeux, en l’occurrence le chlorure d’aluminium AlCl3 et l’oxychlorure de phosphore POCl3, 

                                                
‡ Cf. chapitre 1, § 1.a., figure 2. 
§ Cf. chapitre 1, § 1.b. 
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qui réagissent à l’état gazeux pour former un adduit POCl3-AlCl3 
[38], même à température 

ambiante [39]. En chimie organique, l’ajout de POCl3 est d’ailleurs souvent utilisé afin de 

supprimer totalement la présence d’AlCl3 de la zone réactionnelle lors de réactions de type 

Friedel-Crafts [40].  

 

Lors de nos essais, nous avons observé un dépôt blanchâtre sur les parois du sas à la réunion 

des deux lignes permettant d’acheminer les réactifs gazeux. Ce dépôt est apparu uniquement 

lorsque ces deux réactifs ont été envoyés en même temps. Une analyse microsonde (profil 

radial) a été réalisée sur un échantillon d’une préforme aluminosilicate à laquelle un certain 

débit d’oxychlorure de phosphore a été ajouté sur les 10 dernières minutes du dépôt, et où le 

débit de chlorure d’aluminium a été maintenu constant (figure 8). Cet échantillon est appelé 

AlP1. On observe qu’à l’arrivée de phosphore dans le mélange (a), la teneur en aluminium chute 

d’abord légèrement et reste stable sur environ 200µm (b), avant de chuter fortement de 0.65% 

à 0.4% atomique (c). Cette chute de la concentration en aluminium est due à la fraction de 

chlorure d’aluminium ayant réagi avec une fraction de l’oxychlorure de phosphore dans le sas, 

pour former le dépôt blanchâtre observé. La teneur en phosphore incorporée dans le dépôt chute 

à 0% en raison de l’évaporation du phosphore lors de l’étape de rétreint.  

Afin d’éviter ce phénomène nuisible à l’homogénéité du matériau, il est donc nécessaire 

d’acheminer séparément les deux réactifs jusqu’au plus près de la zone de dépôt. Pour 

réaliser cela, un tube en quartz a été connecté à la ligne amenant l’oxychlorure de phosphore 

(et par conséquent le chlorure de silicium et l’oxygène). La sortie de ce tube en quartz se situe 
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à quelques centimètres de la zone réactionnelle. De cette façon, aucun dépôt n’est observé dans 

le sas et les teneurs en aluminium et en phosphore restent alors constantes (figure 9.b, zone ii), 

sauf au centre du cœur (figure 9.b, zone iii). La remontée centrale d’indice de réfraction est 

causée par l’évaporation du phosphore au rétreint (figure 9.b, zone iii). De l’ytterbium est 

également présent dans ce cœur, et l’échantillon est donc appelé AlPYb1.  

 

Le profil d’indice de réfraction du même échantillon (figure 9.a.) présente de légères ailettes 

sur les côtés du cœur (zone i) dues à un excès d’aluminium sur les premières minutes de dépôt. 

Sinon le profil est plat (zone ii) et l’indice de réfraction est stable. Au centre du cœur, on observe 

une remontée d’indice sur 0.8mm de diamètre qui est corrélée avec une chute de la teneur de 

tous les dopants de la silice, et une teneur en silicium qui augmente (zone iii). Une partie du 

phosphore s’évapore indéniablement au rétreint, ce qui modifie localement la composition du 

verre : la teneur en silicium augmente et par conséquent la teneur en aluminium et en ytterbium 

diminue. Cet échantillon prouve la faisabilité de tels matériaux par la méthode SPCVD, et 

certains échantillons ont notamment été tirés en fibre afin d’évaluer leurs propriétés laser (cf 

chapitre 5). 
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b. Les cœurs Yb2O3-B2O3-Al2O3-SiO2 

 

L’insertion de bore est réalisée à partir du chlorure de bore (BCl3) liquide, dont la faible pression 

de vapeur permet d’acheminer par bullage à basse température des débits élevés de vapeur (de 

0 à 200sccm). Le réactif, déjà utilisé en production à iXblue photonics, est donc disponible 

aisément pour la méthode SPCVD. Il est couramment employé en tant qu’unique dopant de la 

silice afin de créer des préformes pouvant ensuite être utilisées pour la fabrication de fibres de 

type PANDA (Polarization-maintening AND Absorption-reducing fiber) [41]. Il trouve aussi une 

application importante dans la fabrication de fibres photosensibles dopées en germanium, où le 

fait de co-doper avec du bore permet de diminuer l’indice de réfraction et ainsi de rajouter 

encore plus de germanium et donc d’augmenter la photosensibilité de la fibre [42]. Un co-dopage 

avec de l’aluminium (et du lanthane) est plus régulièrement utilisé dans des applications 

magnéto-optiques [43] que pour des applications laser [19].  

 

Durant ces travaux de thèse, la méthode SPCVD a permis l’élaboration de préformes 

boroaluminosilicates dopées ytterbium par ajout de quelques dizaines de sccm de BCl3 au 

mélange réactionnel. Le profil d’indice de réfraction obtenu et l’analyse microsonde réalisée 

sur une tranche du cœur AlBYb1 sont présentés sur la figure 10. 
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Le profil d’indice de réfraction (figure 10.a.) laisse apparaître un profil plat sur les côtés du 

cœur (zone i), et une remontée d’indice au centre (zone ii), sur 1.04mm de diamètre. L’analyse 

microsonde élémentaire (figure 10.b.) permet de se rendre compte de l’absence de bore au 

centre du cœur (zone ii), corrélant la remontée d’indice observée précédemment. Le bore est 

évaporé lors de l’étape de rétreint, phénomène déjà observé dans la littérature [44], ce qui se 

traduit visuellement par la présence d’une émission verte à droite du chalumeau. L’absence 

d’ « ailettes » sur les côtes du profil d’indice de réfraction est due à la compensation entre la 

teneur en aluminium (plus importante au départ) et la teneur en ytterbium (plus faible au départ). 

Cette préforme a été tirée en une fibre dont les caractérisations optiques sont présentées dans le 

chapitre 5. 

 

c. Les cœurs Yb2O3-Al2O3-SiO2-F 

 

Deux précurseurs sont disponibles afin d’ajouter du fluor au mélange réactionnel : le 

tétrafluorure de silicium SiF4, et l’hexafluoroéthane (ou fréon) C2F6. Le tétrafluorure de silicium 

apporte une contribution en silice supplémentaire au tétrachlorure de silicium SiCl4 déjà utilisé 

comme précurseur de silice et semble ainsi moins adapté pour contrôler précisément le taux de 

fluor incorporé à la couche. Par conséquent, le réactif utilisé dans la suite de ces travaux est 

l’haxafluoroéthane. Des traces de carbone peuvent éventuellement être incorporées, mais celui-

ci a plutôt tendance à réagir avec de l’oxygène pour former du dioxyde de carbone, qui est 

évacué vers la pompe. L’ajout de quelques dixièmes de sccm de C2F6 suffit à diminuer 

considérablement l’indice de réfraction d’un matériau aluminosilicate dopé ytterbium à un 

indice proche de celui de la silice, comme en témoigne la figure 11. Le cœur étudié ici est appelé 

AlFYb1.  

Le profil d’indice de réfraction (figure 11.a.) du matériau AlFYb1 présente une remontée 

importante d’indice au centre du cœur (zone iii).  Comme dans le cas des matériaux AlPYb1 et 

AlBYb1, cette remontée s’explique par l’absence d’un élément volatil, en l’occurrence ici le 

fluor, sur 1.1mm de diamètre. Le fluor est évaporé lors de l’étape de rétreint selon la réaction 

suivante : 4SiO1.5F ↔ SiF4 (g) + 3SiO2 
[44], [45]. Le matériau présente des « ailettes » à l’interface 

cœur/gaine (zone i) dues à un excès d’aluminium (figure 11.b, zone i) sur les premières minutes 

de dépôt. On observe également une légère diminution de la teneur en aluminium au centre du 
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cœur (zone iii) due au changement de composition locale du verre : la perte de fluor entraine 

une augmentation de la teneur en silicium et par conséquent diminue celle de l’aluminium.  

 

d. Conclusions et choix de la matrice 

 

Les paragraphes précédents ont montré tout l’intérêt de la faisabilité de la méthode SPCVD 

pour l’élaboration de préformes de matériaux LMA. Les trois matrices envisagées présentent 

chacune une zone appauvrie soit en phosphore, soit en bore, soit en fluor au centre du cœur sur 

un diamètre d’environ 0.6mm dans le premier cas, et un diamètre d’environ 1mm dans les deux 

cas suivants. La remontée centrale d’indice de réfraction est nuisible à la qualité de faisceau et 

doit donc être contrecarrée. Mais il est nécessaire de prendre en compte d’autres aspects 

expérimentaux pour discriminer les différents matériaux, et notamment l’ovalité du cœur. 

L’ovalité** moyenne du cœur mesurée sur au moins 3 échantillons de chaque matrice est 

représentée dans le tableau 1. 

On remarque que l’ovalité des cœurs de matrices AlBYb peut être très élevée, proche de 20%. 

Lors de l’étape de rétreint, le matériau est très mou et le cœur a une très forte tendance à ne pas 

rester rond lors de la phase de fermeture. Il est très difficile de savoir si le dépôt est déjà ovale 

sous forme de couche mince, ou si ce sont les conditions de rétreint qui ne sont pas adaptées à 

                                                
** Cf. annexe B 
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un tel matériau. Néanmoins, si dans de rares cas isolés l’ovalité peut descendre à 1%, elle est 

généralement très élevée (figure 12.b.), autour de 10%, ce qui rend le matériau inutilisable par 

la suite. Quelques matériaux dont les cœurs sont relativement ronds ont tout de même été tirés 

en fibre et caractérisés succinctement, mais l’élaboration et l’étude de ces matériaux n’ont pas 

été approfondies. 

 

Matrice AlPYb AlBYb AlFYb 

Ovalité (%) ≤1 1-20 0-2 

Tableau 1 : Ovalité typique des cœurs des matrices AlPYb, AlBYb et AlFYb élaborés par la méthode SPCVD 

 

Les matrices AlPYb représentent les matériaux avec les cœurs les plus ronds (figure 12.a.). En 

se référant aux propriétés particulières de ce co-dopage présentées dans le chapitre 1,  on peut 

expliquer la faible ovalité de ces matériaux en raison de la similitude entre les entités AlPO4 

formées par le co-dopage et les entités SiO4 formatrices du réseau. Le matériau se ramollit 

faiblement lors de l’étape de rétreint et le cœur reste ainsi aisément rond. De plus, comme 

précisé précédemment, l’évaporation centrale de phosphore n’intervient que sur 0.6mm de 

diamètre ce qui est avantageux en comparaison aux deux autres matrices (≈1mm). Néanmoins, 

l’élaboration de ces matériaux co-dopés n’est intervenue que tardivement au cours de ces 

travaux de thèse, en raison des difficultés rencontrées lors de leur élaboration et notamment la 

nécessité de séparer les lignes d’approvisionnement du chlorure d’aluminium et de 

l’oxychlorure de phosphore jusqu’à la zone réactionnelle pour qu’ils ne puissent pas interagir 

ensemble. Certaines préformes ont tout de même pu être tirées en fibre et caractérisées, et les 

résultats sont présentés dans le chapitre 5. 

Du fait de la faible ovalité du cœur (<2%), la matrice AlFYb a été la matrice retenue pour 

ces travaux de thèse (figure 12.c.). Le fluor est connu pour abaisser la température de transition 

vitreuse de la silice [29]. Dans notre cas, il est incorporé à des teneurs relativement faibles (≈1%), 

ce qui permet de ne ramollir que faiblement le verre, et d’obtenir des cœurs ronds après l’étape 

de rétreint. Généralement, l’ovalité des cœurs de ces matrices est inférieure à 1%, ce qui est 

tolérable et adéquat à la fabrication de fibres optiques. De plus, cette matrice présente des 

avantages exploités dans les stratégies de correction des profils d’indice de réfraction (cf. § 4). 
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Elle fait donc l’objet de la suite des résultats présentés dans ce chapitre, et de la majeure partie 

des résultats du chapitre 5.  

La figure 12 représente des vues en coupe de fibres optiques double gaine (avec une gaine 

octogonale) de matrices AlPYb (figure a.), AlBYb (figure b.) et AlFYb (figure c.). Les clichés 

ont été réalisés à l’aide d’un microscope optique à transmission, ce qui permet de visualiser 

aisément le cœur, et de se rendre compte de son ovalité. 

 

4. Stratégies de correction des profils d’indice de réfraction 

 

Afin d’avoir une bonne qualité de faisceau lors de l’utilisation de la fibre en laser, il est 

nécessaire de corriger les profils d’indice de réfraction obtenus sur les préformes de type AlFYb 

afin qu’ils soient le plus homogène possible. Si les idées pour y parvenir sont nombreuses, les 

réaliser reste généralement un défi. Schuster et al. [13] parviennent à homogénéiser la teneur en 

fluor par des traitements thermiques sous atmosphère de SiF4, à des températures plus ou moins 

élevées (entre 750 et 1000°C) et à des durées plus ou moins longues (entre 10min et 10h) selon 

la teneur en fluor. Mais ces traitements sont réalisés à l’étape où le dépôt est encore à l’état 

poreux, et non vitrifié, ce qui n’est donc pas réalisable avec les dépôts directement vitrifiés issus 

de la méthode SPCVD. Nous avons tout de même essayés de nous en inspirer en réalisant des 

traitements thermiques sur des rondelles de préforme (§ 4.a). Nous avons ensuite essayé de 

modifier la recette (i.e. les débits de précurseurs) de dépôt afin de contrecarrer la remontée 

d’indice (§ 4.b). Enfin, une attention particulière a été portée sur l’atmosphère lors de l’étape 

de rétreint afin d’obtenir des matériaux beaucoup plus homogènes (§ 4.c). 

a. b. c. 

Figure 12 : Vues en coupe de fibres optiques double gaine (avec une gaine octogonale) d’une matrice (a) AlPYb, (b) 

AlBYb et (c) AlFYb rendant compte de l’ovalité du cœur 
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a. Homogénéisation des profils d’indice par traitements thermiques 

 

Cette première stratégie consiste à réaliser des traitements thermiques sur des échantillons de 

préforme, afin de provoquer une diffusion du fluor, de la périphérie du cœur riche en fluor vers 

le centre. Pour cela, des rondelles de préformes AlFYb ont été placées sur des feuilles de platine 

posées dans des creusets en alumine, et chauffées sous air à des températures allant de 1300 à 

1550°C durant 5h. Les images des échantillons obtenus après traitement thermique sont 

présentées figure 13. 

 

1300°C/5h 1400°C/5h 1550°C/5h 

   

 

Figure 13 : Images des échantillons AlFYb ayant subis un traitement thermique d'une durée de 5h à des températures 
diverses 

 

On remarque dans les trois cas que la surface de la silice de la gaine devient légèrement 

blanchâtre après traitement thermique. Cette couleur blanche s’intensifie lorsque la température 

augmente et laisse apparaître des feuillets qui se détachent après un traitement à 1550°C. 

L’analyse par diffraction aux rayons X de ces feuillets révèle la présence de cristobalite, une 

phase cristalline du dioxyde de silicium SiO2.  Le cœur reste rond après des traitements à des 

températures de 1300 et 1400°C, mais a tendance à se déformer à 1550°C et à couler légèrement 

vers l’extérieur, probablement en raison de la plus faible viscosité du cœur par rapport à la gaine 

à cette température. Des analyses microsonde des profils de concentration dans le cœur ont été 

réalisées avant et après traitements thermiques, et dans les deux cas, aucun changement n’a été 

observé. La figure 14 présente l’évolution radiale de la concentration en fluor obtenue sur un 

échantillon AlFYb avant et après traitement à 1550°C pendant 5 heures. Ce résultat n’est pas 

étonnant à la vue du coefficient de diffusion du fluor D dans la silice, trouvé dans la littérature 

et dont la variation avec la température est donnée par la relation suivante : log D (cm²/s) = 
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0.24-20000/T, où T est la température exprimée en kelvin [46]. Il apparaît qu’à 1550°C un temps 

de diffusion de l’ordre d’une trentaine d’années est nécessaire afin d’observer une diffusion du 

fluor sur 1mm. Cette stratégie n’est donc pas viable pour corriger les zones de déplétion du 

fluor. Les problèmes de cristallisation de surface ainsi que la coulée du cœur à des hautes 

températures rendent cette méthode industriellement inconcevable. 

 

b. Correction des profils d’indice de réfraction par modification temporelle 

des débits de réactifs 

 

L’action de correction temporelle de la recette de dépôt consiste à modifier localement les 

teneurs des éléments incorporés au centre du cœur de la préforme, en contrôlant les débits des 

gaz arrivant dans le plasma. Cette action a pour but de compenser la différence d’indice de 

réfraction causée par la diffusion et l’évaporation du fluor dans cette zone. Si quelques fois, il 

a été tenté d’incorporer des teneurs en fluor beaucoup plus importantes sur les dernières minutes 

de dépôt (qui correspondent à la zone centrale de déplétion du fluor après rétreint), les profils 

d’indice de réfraction sont malheureusement restés inchangés, indiquant que tout le fluor 

présent dans cette zone est évaporé durant les phases de rétreint. Par analogie avec des essais 

réalisés par la méthode MCVD [47], l’idée est ici de corriger la recette, et donc le profil d’indice 

de réfraction, par modification des débits de réactifs sur les dernières minutes de dépôt. En effet, 
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Figure 14 : Profils de concentration radiale (obtenu par microsonde de Castaing) du fluor sur un échantillon AlFYb, 

avant et après traitement thermique à 1550°C pendant 5 heures 
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à la vue du profil d’indice de réfraction du cœur AlFYb1 présenté figure 11, on s’aperçoit qu’il 

est nécessaire d’abaisser l’indice de réfraction au centre du cœur. 

 

Pour y parvenir, il est possible soit d’incorporer moins d’aluminium, soit d’incorporer moins 

d’ytterbium, qui, pour rappel, augmentent tous deux l’indice de réfraction de la silice. Dans le 

dernier cas, cela impliquerait d’abaisser la température  d’évaporation du chlorure d’ytterbium 

au cours du dépôt, ce qui est long et difficilement maitrisable. Afin d’incorporer moins 

d’aluminium, il est aisé de jouer sur les paramètres de pression dans la source et de débit de 

mélange AlCl3 + He. Ainsi,  nous opérerons une diminution progressive du débit de mélange 

AlCl3 + He de manière à tenter de compenser exactement la perte de fluor, du point de vue de 

l’indice de réfraction. La difficulté consiste à trouver la bonne « fonction » de diminution 

des débits du précurseur. La figure 15 présente des profils d’indice de réfraction de type 

AlFYb auxquelles différentes fonctions de correction ont été appliquées. Ces fonctions sont 

appelées Fx, où 0≤x≤4. La fonction F0 correspond à un profil de référence où aucune correction 

n’a été appliquée, et le débit de réactif est maintenu à 31sccm. Les fonctions F1, F2 et F3 

correspondent à une diminution du débit de chlorure d’aluminium de plus en plus prononcée, 

respectivement 25, 20 et 15sccm. La fonction F4 est une correction plus fine et progressive du 

Figure 15 : Zoom sur les profils d’indice de réfraction de préformes AlFYb obtenus après application de différentes 

fonctions de correction nommées F1, F2, F3 et F4. Le profil correspondant à la fonction F0 est un profil de référence 

où aucune correction n’a été appliquée. 
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débit que F1, F2 et F3, où le débit est temporellement abaissé de 31 à 21sccm à raison de 2sccm 

toutes les deux minutes. 

Le profil d’indice de réfraction lié à la fonction F0 présente une remontée d’indice progressive 

d’environ 2.1x10-3 sur ≈1.2mm. On remarque que les fonctions F1, F2 et F3 impliquent une 

oscillation du profil d’indice de réfraction. L’indice a tendance à augmenter légèrement, avant 

de diminuer et de raugmenter au centre. La correction F1 est insuffisante car l’indice n’est, en 

moyenne, pas suffisamment abaissé, alors que la correction F3 est trop importante car l’indice 

est en moyenne trop abaissé. La correction F2 semble être un bon intermédiaire entre les 

corrections F1 et F3. Ces 3 corrections laissent apparaître des profils plus ou moins chahutés au 

centre, probablement en raison de la modification locale de la composition du verre. La 

correction F4, plus fine d’un point de vue de la gestion du débit de chlorure d’aluminium, laisse 

seulement apparaître une légère remontée de l’indice de réfraction au centre du cœur. Le profil 

présente la même allure que le profil F0 où aucune correction n’a été appliquée, à la différence 

que le diamètre de cette zone-là est nettement inférieur : ≈0.25mm contre ≈1.2mm pour F0. 

C’est à ce jour le meilleur profil d’indice obtenu via cette stratégie de correction.  

Tous les profils d’indice que nous avons présentés ici ne sont pas parfaits, mais demeurent 

intéressants. Les préformes correspondantes ont été fibrées (
Ø𝑐

Ø𝑔
=  

10

130
 pour F0, F1, F2 et F3, et 

deux parties de F4 ont été fibrées en 
Ø𝑐

Ø𝑔
=  

20

130
  pour la première et  

Ø𝑐

Ø𝑔
=  

20

400
  pour la seconde, 

où Øc et Øc représentent respectivement le diamètre du cœur et le diamètre de la gaine) et les 

résultats sont présentés dans le chapitre 5. Néanmoins, cette stratégie de correction souffre pour 

l’instant d’une mauvaise reproductibilité d’une préforme à l’autre, et qui plus est, modifie 

localement la composition du cœur. La maitrise du profil d’indice de réfraction n’est donc pas 

totale, et amène à réfléchir sur une stratégie différente présentée dans le paragraphe suivant. 
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 Recette 
Débit 

(sccm) 

Passage 

1 

Passage 

2 

Passage 

3 

Passage 

4 

Passage 

5 

Passage 

6 

R0 

SiF4 0 

O2 + He 650 500 300 300 300 200 

R1 

SiF4 50 

O2 + He       

R2 

SiF4 10 

O2 + He       

R3 

SiF4 5 

O2 + He 1250 1100 900 900 900 800 

R4 

SiF4 10 

O2 + He 1250 

R5 

SiF4 10 9 8 

O2 + He 1400 900 

R6 

SiF4 8 8 6 

O2 + He 1700 900 

R7 

SiF4 2 1 0 

O2 + He 1700 1400 400 

R8 

SiF4 1 0 

O2 + He 1700 1400 400 

Tableau 2 : Recettes de rétreint (Rx, où x=numéro de la recette) utilisées pour corriger le profil d’indice de réfraction 

de cœurs AlF. La concentration en SiF4 envoyée est progressivement diminuée de R1 à R8. La recette R0 correspond à 

la recette de rétreint habituellement utilisée pour les cœurs élaborés par la voie SPCVD, présentée en annexe A. La 

vitesse de rotation du tube (40tour/min), les vitesses de déplacement du chalumeau et le débit d’azote (5sccm) utilisés 

durant ces recettes de rétreint sont les mêmes que pour la recette R0 (cf. annexe A). 
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c. Impact de l’atmosphère lors de l’étape de rétreint 

 

Nous avons vu dans le paragraphe 3.c que le fluor s’évapore de la couche sous forme de SiF4 

gazeux lors de l’étape de rétreint (T≈2000°C) selon la réaction 4SiO1.5F  SiF4 + 3SiO2 
[31]. 

Cette perte néfaste de fluor est le fruit d’une diffusion du SiF4 vers l’atmosphère durant l’étape 

de rétreint (qui ne contient pas de SiF4, mais un mélange d’oxygène et d’hélium††). L’idée de 

la stratégie de correction du profil d’indice présentée dans ce paragraphe consiste à injecter du 

SiF4 gazeux durant les passes de rétreint afin de limiter le phénomène de diffusion du fluor de 

la surface du dépôt vitreux vers l’atmosphère au sein du tube. 

Le tableau 2 présente les différentes « recettes » de rétreint qui ont été utilisées pour corriger 

les profils d’indice de réfraction de nos cœurs de préforme Al2O3-SiO2-F (AlF). La recette R0 

(qui ne fait pas intervenir de SiF4) correspond à la méthode utilisée classiquement pour 

rétreindre les cœurs élaborés par la méthode SPCVD sans fluor. La méthode est présentée dans 

l’annexe A. Les autres paramètres (vitesse de déplacement du chalumeau, débit d’azote utilisé 

pour la contre-pression, vitesse de rotation du tube) sont constants pour chaque recette et 

identiques à ceux de la recette R0 ‡‡. Le débit en SiF4 est progressivement réduit de R1 à R8 

(de 50 à 1sccm). Le débit total en O2 + He est à l’inverse progressivement augmenté, dans le 

but de diluer la teneur en SiF4 dans la phase gazeuse. De la recette R5 à la recette R8, les débits 

sont progressivement réduits au cours des passages du chalumeau.  

La figure 16.a présente l’évolution des profils d’indice de réfraction de cœurs de préformes 

AlF, élaborés avec les recettes de rétreint R0 à R8 présentées précédemment dans le tableau 2. 

La figure 16.b correspond à un zoom sur le centre du cœur. Tous les profils d’indice de 

réfraction comparés sont choisis à un indice de réfraction égal sur la périphérie du cœur. Les 

diamètres de cœur diffèrent légèrement d’une préforme à l’autre, en raison de la variation du 

temps du dépôt: 95 min ± 10min, ce qui n’a pas d’influence sur la recette de rétreint et la 

correction du profil au centre du cœur. Pour un rayon de 0mm, les profils présentent 

généralement une discontinuité d’indice de réfraction due au traitement mathématique de 

l’analyseur de préforme (PK2600, annexe A). Les profils d’indice obtenus à partir du rétreint 

de la couche avec les recettes R1 à R8 présentent tous la même allure : une chute progressive 

                                                
†† Cf. annexe A pour la composition gazeuse de la « recette » de rétreint utilisée. 
‡‡ Cf. annexe A. 
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de l’indice de réfraction au centre du cœur, contrairement au profil lié au rétreint R0 qui présente 

une remontée progressive de l’indice de réfraction au centre. 

 

Pour la recette de rétreint R0 ne contenant pas de SiF4, on observe une remontée de l’indice du 

cœur de 1.0x10-3 sur la périphérie du cœur à 2.6x10-3 au centre, soit une différence, notée Δ(Δn) 

par la suite, de 1.6x10-3 sur un diamètre de 1.0-1.1mm, comme observé précédemment (§ 3.c). 
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Figure 16 : (a) Evolution des profils d’indice de réfraction de cœurs de préformes AlF, élaborés avec les recettes de 

rétreint R0 à R8, et (b) zoom du profil d’indice de réfraction sur le centre du cœur  



192 

 

L’ajout de 50 et 10sccm de SiF4 (recettes R1 et R2 respectivement) à chaque passe du rétreint 

engendre une chute importante de l’indice de réfraction à -4.0x10-3 au centre du cœur, soit un 

Δ(Δn) de 5.0x10-3. La valeur de Δ(Δn) trouvée correspond approximativement à l’indice de 

réfraction qu’il est possible d’atteindre pour un cœur de silice fluorée via le procédé MCVD 

[48]. En utilisant des débits aussi élevés de SiF4 durant les recettes R1 et R2, la diffusion du SiF4 

de l’atmosphère vers la périphérie de la couche (en cours de rétreint pour devenir le cœur) a été 

favorisée, et du fluor a ainsi été incorporé. La chute d’indice observée au centre du cœur est 

très importante, mais néanmoins, les résultats obtenus prouvent qu’en maîtrisant le débit de 

SiF4 durant les étapes de rétreint, on est capable de limiter la diffusion du SiF4 de la 

périphérie de la couche vers l’atmosphère. 

L’objectif des recettes R3 à R8 est de réussir à trouver des conditions expérimentales pour 

lesquelles la concentration en SiF4 dans la phase gazeuse est similaire à la concentration en SiF4 

au sein de la couche, dans le but de limiter la diffusion du fluor entre ces deux milieux, ce qui 

permettrait d’obtenir un indice de réfraction beaucoup plus homogène. Pour la recette R3, le 

débit de SiF4 est abaissé à 5sccm sur toutes les passes de rétreint : le Δ(Δn) obtenu est alors égal 

à ≈4.0x10-3. On a donc limité la diffusion du SiF4 de l’atmosphère vers la périphérie de la 

couche en comparaison aux recettes R1 et R2. De même, en diluant le flux de SiF4 dans la phase 

gazeuse par augmentation du débit total O2 + He à 1250sccm (recette R4), le coefficient Δ(Δn) 

diminue encore à ≈2.7x10-3. Les profils d’indice de réfraction liés aux recettes R5 et R6, où le 

débit en SiF4 diminue progressivement au fil des passes de rétreint et où le débit en mélange O2 

+ He continue d’augmenter (1400sccm pour R5, et 1700sccm pour R6) présentent une chute de 

l’indice de réfraction similaire, où le coefficient Δ(Δn) est d’environ 2.1-2.3x10-3.  

La recette R7 diminue fortement le débit de SiF4 utilisé à 2sccm lors des deux premières passes, 

puis 1sccm sur les passes 3 et 4 et enfin 0sccm sur les passes 5 et 6. De manière équivalente, la 

recette R8 utilise 1sccm de SiF4 sur les deux premières passes, et 0sccm ensuite. Pour les deux 

recettes R7 et R8, le flux gazeux de SiF4 est dilué dans 1700sccm d’un mélange O2 + He sur 

les quatre premières passes. Le débit du mélange est ensuite réduit à 1400sccm sur la passe 5 

et enfin à 400sccm sur la passe 6, dans le but de ne pas créer une pression trop importante sur 

la couche (le conduit de circulation des gaz commence à être fin aux passes 5 et 6 §§). Les profils 

d’indice de réfraction sont très discontinus au rayon 0mm ce qui rend difficile la lecture de 

l’indice de réfraction atteint. Néanmoins, on remarque que la chute d’indice au centre du cœur 

                                                
§§ Cf. annexe A. 
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est encore plus faible que pour les recettes précédentes. Le coefficient Δ(Δn) des profils 

correspondant aux rétreints R7 et R8 ont été estimés respectivement à ≈1.8 et 1.2x10-3 en 

moyennant la discontinuité au centre du profil.  

L’utilisation d’une atmosphère contenant du SiF4 est donc bénéfique pour limiter la diffusion 

du fluor de la périphérie de la couche vers l’atmosphère durant l’étape de rétreint, qui implique 

une remontée d’indice progressive au centre du cœur. Pour les recettes R1 à R8 (contenant du 

SiF4) utilisées, le profil d’indice de réfraction présente une chute d’indice progressive au centre 

du cœur, car la concentration en SiF4 trop élevée dans l’atmosphère de rétreint engendre une 

diffusion du fluor de l’atmosphère gazeuse vers la périphérie du cœur cette fois-ci. Le 

coefficient Δ(Δn) (différence d’indice entre la périphérie du cœur et le centre du cœur) diminue 

progressivement de -5.0x10-3 à ≈1.2x10-3 de la recette R1 à la recette R8. L’utilisation d’une 

atmosphère de rétreint impliquant un débit de SiF4 est donc favorable à une amélioration 

du profil d’indice de réfraction des cœurs AlF, et la recette nécessite encore un travail 

d’optimisation afin d’obtenir un indice de réfraction plus homogène radialement. 

 

d. Conclusion sur les stratégies de correction des profils d’indice de 

réfraction 

 

L’obtention d’un profil d’indice de réfraction le plus constant possible radialement sur préforme 

est très importante pour la qualité du faisceau laser de la future fibre, comme nous le montrons 

dans le chapitre 5. Limiter l’évaporation centrale de fluor lors de l’étape de rétreint se révèle 

être une étape aussi importante que complexe. L’idée de réaliser des traitements thermiques 

afin d’homogénéiser la concentration en fluor dans le cœur des préformes après rétreints n’est 

pas du tout adaptée à nos matériaux. La modification temporelle des recettes de dépôt par 

diminution du débit de chlorure d’aluminium est bien plus fructueuse. Elle amène à des 

résultats certes variables et difficilement reproductibles pour l’instant, mais qui néanmoins 

amènent une nette amélioration des profils d’indice de réfraction. Les divers cœurs obtenus 

par cette méthode de correction sont d’ailleurs évalués d’un point de vue applicatif 

(caractérisations laser notamment) dans le chapitre 5. La modification de la composition du 

verre au centre du cœur engendre en revanche des modifications locales de structure du verre, 

dont il est difficile de déterminer l’impact sur les propriétés du matériau (qualité modale, 
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émission des ions ytterbium, regroupement des ions Yb3+…). Dans ce cadre, travailler sur la 

composition gazeuse de l’atmosphère lors du rétreint présente un avantage certain. Le fait de 

créer une atmosphère possédant une teneur contrôlée en SiF4 permet non seulement de limiter 

la diffusion du fluor au sein de la couche vers l’atmosphère au cœur du tube, mais aussi de 

conserver un rapport Al/Yb constant radialement, et d’éviter ainsi une modification locale de 

la structure du matériau, en particulier l’environnement et la distribution des ions Yb3+. C’est 

l’option la plus simple d’un point de vue pratique et la plus reproductible. Néanmoins, cette 

stratégie nécessite encore un travail de mise au point afin d’optimiser le profil d’indice de 

réfraction.  

L’étude de l’effet de l’atmosphère durant l’étape de rétreint n’a été mise au point que 

tardivement au cours de nos travaux de thèse mais représente une perspective intéressante 

pour la suite de l’étude. Les résultats obtenus sur fibre et présentés dans le chapitre 5 

concernent ainsi majoritairement les cœurs de préformes ayant subi des modifications 

temporelles de débits de chlorure d’aluminium lors du dépôt SPCVD, mais pas de changement 

d’atmosphère au rétreint. La suite de nos travaux s’intéresse à la caractérisation structurale des 

cœurs aluminosilicatés contenant du fluor et une terre rare (Yb ou Lu en fonction des méthodes 

de caractérisation mises en œuvre). Les caractérisations du réseau vitreux sont mises en relation 

avec les propriétés optiques de l’ion ytterbium et l’étude de sa dispersion au sein du réseau 

vitreux. 

 

5. Caractérisations structurales et optiques du réseau vitreux et de 

l’incorporation des ions ytterbium dans la matrice AlFYb 

 

Dans cette partie, nous allons étudier la structure du réseau vitreux de cœurs de préforme de 

différents systèmes contenant du fluor. Le binaire SiO2-F est dans un premier temps étudié, 

l’aluminium et la terre rare seront ensuite ajoutés à la composition afin d’observer l’évolution 

de la structure du réseau. Le spin nucléaire I non nul du noyau 19F (I=1/2, abondance naturelle 

100%) permet de sonder par RMN l’environnement du fluor au sein du réseau vitreux. Nous 

chercherons à savoir si le fluor se trouve dans l’environnement proche de la terre rare ou reste 

majoritairement dans l’environnement du silicium. Les résultats structuraux obtenus par 

spectrométrie Raman et par RMN (29Si, 27Al, 19F), permettant d’accéder à des informations sur 
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la structure du réseau vitreux aluminosilicaté et l’incorporation du fluor seront complétés par 

l’utilisation de techniques permettant de sonder l’environnement des ions Yb3+ (absorption et 

émission optique, RPE pulsée). 

 

a. Etude bibliographique du réseau vitreux fluoroaluminosilicaté 

 

Des données bibliographiques sur les systèmes vitreux SiO2-Al2O3 et SiO2-Al2O3-Yb2O3 ont 

été présentées dans le chapitre 3***. Dans ce paragraphe, notre étude bibliographique s’intéresse 

aux données connues concernant l’incorporation du fluor dans des verres riches en silice. La 

silice fluorée a été caractérisée par spectroscopie Raman par Dumas et al. [49] (figure 17), sur 

des cœurs de préforme élaborés par torche plasma. Ils attribuèrent la bande à 945cm-1 à la 

vibration des liaisons Si-F, suggérant qu’une structure tétraédrique SiO3/2F
††† existait dans ces 

verres. Cette attribution a été largement confirmée par la suite [15], [50]. L’incorporation de fluor 

dans la structure de la silice conduit donc à une dépolymérisation du réseau vitreux par 

diminution de la proportion d’atomes d’oxygène pontants.  

                                                
*** Cf. § 4.a.i. 
††† Un atome de silicium lié à trois atomes d’oxygène pontants et un atome de fluor. 

Figure 17 : Evolution des spectres Raman obtenus sur (A) une silice pure, (B) une silice 

faiblement dopée en fluor et (C) une silice fortement dopée en fluor. Les concentrations en fluor 

pour chaque échantillon ne sont pas indiquées par les auteurs. Extrait de [49] 

Si-F à 945cm-1 

A 

B 

C 



196 

 

Youngman et Sen [51] ont quant à eux étudié des verres fluorés commerciaux Heraeus Fluosil®, 

pouvant contenir jusqu’à 3% en poids de fluor (comme seul dopant), par RMN du noyau 19F. 

La figure 18 présente le spectre RMN 19F obtenu, dont le fit révèle l’existence de deux sites de 

résonance du fluor.  

 

D’après cette étude, l’espèce fluorée la plus abondante est bien l’espèce tétraédrique SiO3/2F 

(bande intense à environ -146ppm), mais ils révèlent également, pour la première fois, la 

présence d’une bande de faible intensité à -137ppm. Afin de déterminer le site du fluor 

correspondant à ce déplacement chimique, les auteurs ont utilisé la RMN par polarisation 

croisée (Cross-Polarization Magical Angle Spinning, CPMAS). Cette expérience consiste à 

polariser le noyau 19F, bloquer son état de spin, et laisser un temps de contact entre les noyaux 

19F et 29Si avant d’acquérir le spectre du noyau 29Si. C’est donc un couplage dipolaire qui permet 

de transférer la polarisation du noyau 19F au noyau 29Si. Les spectres RMN CPMAS obtenus 

sont présentés figure 19.  

 

 

 

Figure 18 : Spectre RMN du noyau 19F dans une silice contenant uniquement 3% poids en fluor 

(Fluosil®). Les lignes en pointillés correspondent à des ‘fits’ gaussiens révélant l’existence de deux 

sites de résonance du fluor, à -137 (SiO4/2F) et -146ppm (SiO3/2F). Les intensités relatives des deux sites 

de résonance permettent de déterminer une proportion de sites SiO4/2F de 16% et une proportion de 

sites SiO3/2F de 84%. Extrait de [51] 

SiO4/2F 

SiO3/2F 
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La décomposition des spectres RMN 29Si CPMAS révèle l’existence de trois environnements 

différents pour le silicium. La bande intense à -112ppm correspond aux sites Q4‡‡‡ de la silice 

pure. La bande à -103ppm est assignée aux sites SiO3/2F habituellement mis en évidence au sein 

de la silice fluorée. En revanche, la bande située à des déplacements chimiques plus bas (-

125ppm) suggère la présence d’une coordination supérieure de l’atome de silicium, que les 

auteurs assignent alors à une espèce pentaédrique SiO4/2F. Les intensités relatives des bandes à 

-103ppm (sites SiO3/2F) et à -125ppm (sites SiO4/2F) sont identiques sur le spectre RMN 29Si 

CPMAS et le spectre RMN 19F (figure 18). Par conséquent, la bande située à -137ppm du 

spectre RMN 19F serait attribuable à une espèce pentaédrique SiO4/2F. A partir de l’intensité 

relative des bandes des sites SiO4/2F et SiO3/2F du spectre RMN 19F, les auteurs déterminent 

une proportion respective de chaque site de 16 et 84%. Les simulations par dynamique 

                                                
‡‡‡ Un atome de silicium lié à quatre atomes d’oxygène pontants. 

Figure 19 : Spectres RMN CPMAS (19F → 29Si) d’un verre de silice 

contenant 3% en poids de fluor (uniquement), obtenus pour des temps 

de contact de (a) 0.5ms et (b) et 10ms. Les lignes en pointillés 

correspondent à des ‘fits’ gaussiens révélant l‘existence de trois sites de 

résonance du noyau 29Si à -103, -112 et -125ppm. Extrait de [51] 

SiO4/2F 

SiO3/2F 
Q4 
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moléculaire d’une silice fluorée contenant 1.2% en poids en fluor réalisées par Youngman et 

Sen [51] confirment la présence de ces deux sites dans un rapport 1:6 (SiO4/2F:SiO3/2F). La 

concentration de l’espèce pentaédrique augmente avec la concentration en fluor ( 7.3% en 

poids) dans le verre [52]. Les auteurs proposent ainsi un schéma structural focalisé sur l’espèce 

pentaédrique découlant de leurs simulations (figure 20). L’unité SiO3/2F n’est pas représentée. 

 

b. Etude bibliographique de l’insertion de l’ytterbium au sein de cœurs de 

préforme aluminosilicatés contenant du fluor 

 

A notre connaissance, la littérature relative à l’étude de l’environnement de verres riches en 

silice contenant du fluor est peu abondante. Néanmoins, il existe des études sur des verres plus 

complexes oxyfluorés renfermant des ions terres rares. Parmi ces études, on peut citer celles 

concernant les verres oxyfluorés destinés à préparer par traitement thermique des 

vitrocéramiques pour application optique. Les vitrocéramiques oxyfluorées ont été proposées 

comme une matrice d’accueil intéressante pour les ions terres rares. Les recherches sur ces 

Figure 20 : Simulation de dynamique moléculaire d’une silice dopée à 

3% poids en fluor. L’espèce pentaédrique SiO4/2F est visible dans le 

coin supérieur gauche de l’image. Le silicium, l’oxygène et le fluor sont 

respectivement représentés en jaune, rouge et vert. Extrait de [51] 
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matériaux sont motivées par les propriétés optiques intéressantes des terres rares en 

environnement fluoré tout en présentant les avantages des verres d’oxyde (faibles atténuations 

à 1µm) [53]. Néanmoins, ces systèmes s’éloignent des compositions que nous avons étudiées 

durant nos travaux de thèse, avec la présence par exemple de germanium, de plomb ou de titane 

[54]. Concernant ces études, elles sont principalement axées sur la cristallisation et 

l’incorporation des terres rares dans les cristaux, et très peu dans le verre [55]. Nous présenterons 

d’abord quelques résultats d’études concernant l’environnement d’une terre rare (Yb, Eu) dans 

des verres oxyfluorés de compositions complexes. Enfin, quelques résultats de l’environnement 

de l’ytterbium dans un verre aluminosilicaté contenant également du fluor, équivalent aux 

cœurs de préforme que nous avons élaboré durant nos travaux de thèse, seront présentés d’après 

le seul article dont nous disposons sur ces matrices. 

 

Concernant les verres de compositions complexes renfermant de l’ytterbium et du fluor, De 

Oliveira M. et al. [56] ont récemment étudié l’environnement de l’ytterbium au sein de verres 

phosphatés contenant du fluor (25BaF2-25SrF2-(30-x)Al(PO3)3-xAlF3-20YF3 où x varie de 10 

Simulation  
Yb2O3 

Figure 21 : Spectres RPE détectés par écho pour les verres de composition 25BaF2-25SrF2-

(30-x)Al(PO3)3-xAlF3-20YF3 où x varie de 10 à 25. Le spectre en pointillés noirs est une 

simulation dans le cas d’un tenseur g axial, et le spectre en pointillés rouges est une simulation 

basée sur Yb2O3. Extrait de [56] 

Site 1 

Site 2 
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à 25) par RPE pulsée. La variation de l’écho détecté par RPE pulsée en fonction de x est 

présentée sur la figure 21. Les auteurs identifient deux sites (marqués site 1 et site 2 sur la figure 

21) en fonction de la concentration fluor : un site à 5.5kG et un site à 7.5kG. Afin d’étudier 

sélectivement chaque environnement, les auteurs enregistrent les spectres HYSCORE à 5.5kG 

et 7.5kG (champs magnétiques correspondant au maximum des deux bandes observées sur le 

spectre RPE) en fonction de x. Les résultats sont présentés sur la figure 22. 

 

5.5kG 

7.5kG 

Figure 22 : Spectres 2D-HYSCORE enregistrés à des champs magnétiques de 5.5kG (cadre rouge) et 7.5kG (cadre 

vert) pour des valeurs de x égales à 10 et 25. Extrait de [56] 
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A 5.5kG, le fluor apparaît majoritaire dans l’environnement proche de l’ytterbium lorsque la 

concentration en AlF3 augmente. En revanche, à 7.5kG, l’ytterbium est majoritairement entouré 

de phosphore. Cette étude témoigne donc de deux environnements différents pour la terre rare 

au sein de ces verres : un environnement fluoré et un environnement phosphaté. 

Des verres de compositions plus simples que les précédents ont été étudiés par Lavin et al. [57]. 

L’incorporation de l’ion europium Eu3+ au sein de fluoroborates de lithium (composition 

molaire : 49.5LiF-49.5H3BO3-1.0Eu2O3) a été étudiée par fluorescence sélective afin de 

sélectionner différentes raies d’excitation et d’observer différents sites. L’ion europium se 

trouverait dans un seul type de site avec la présence d’ions fluor et oxygène autour de l’ion 

Eu3+.  

 

Enfin, très récemment, Li W. et al. [58] ont étudié la structure d’un cœur de préforme 

aluminosilicaté co-dopé en fluor, ytterbium et cérium (en % massique : Al2O3=0.5, Yb2O3=1.2, 

CeO2=0.35, F≈0.2), élaboré par la méthode MCVD couplée à un dopage en phase vapeur par 

des précurseurs de type chélate. Par XPS (X-ray photoelectron spectrometry), les auteurs 

suggèrent l’existence de liaisons Yb-F et Ce-F. Bien que s’appuyant sur peu de résultats 

expérimentaux, les auteurs proposent un schéma de leur verre où les terres rares (Yb, Ce) 

seraient dans un environnement constitué à la fois d’atomes d’oxygène non pontants associés à 

Figure 23 : Structure proposée par Li W. et al. du cœur de préforme du 

système Ce2O3-Yb2O3-Al2O3-SiO2-F. Extrait de [58] 
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des unités SiO4 et d’atomes de fluor isolés. La structure proposée par Li et al. est présentée 

figure 23. 

On remarque la présence de sites Q4 et Q4
1Al du silicium, ainsi que des polyèdres SiO4/2F et 

SiO3/2F, proposés en s’appuyant sur l’étude structurale de Youngman et Sen [51], déjà présentée 

dans notre étude bibliographique du réseau vitreux (§ 5.a). L’aluminium est proposé au sein de 

sites AlO4 et de polyèdres AlO3/2F où l’atome d’aluminium est lié à trois d’atomes d’oxygène 

pontants et un atome de fluor non pontant. L’ytterbium et le cérium sont entourés de cinq atomes 

d’oxygène pontants ainsi que d’un fluor non pontant. 

Ainsi, les diverses études concernant des verres oxyfluorés renfermant des ions terres rares 

proposées dans ce résumé bibliographique suggèrent la présence de fluor dans l’environnement 

proche de la terre rare, traduisant une affinité entre ces deux éléments au sein du verre. Les ions 

terres rares se trouvent systématiquement dans un environnement mixte, constitué à la 

fois d’ions oxygène et fluor. 

Nous allons maintenant nous intéresser au réseau vitreux des cœurs de préforme que nous avons 

élaborés avec la méthode SPCVD afin de comparer nos résultats aux travaux de la littérature. 

 

c. Etude expérimentale du réseau vitreux des cœurs de fibres contenant du 

fluor élaborés par la méthode SPCVD 

 

Au cours de ce paragraphe, nous étudions le réseau vitreux des cœurs de préforme des systèmes 

SiO2-F, Al2O3-SiO2-F et TR2O3-Al2O3-SiO2-F (TR=terre rare) élaborés par la méthode SPCVD 

durant ces travaux de thèse. Les verres étudiés sont faiblement dopés en aluminium (≤6.75% 

molaire en Al2O3), en terre rare (≤3.86% molaire en TR2O3) et en fluor (≤1.0%). La méthode 

SPCVD représente une voie d’élaboration originale pour l’étude structurale de ces matériaux. 

Les cœurs que nous avons synthétisés sont tout d’abord étudiés par spectroscopie Raman. Les 

résultats sont ensuite complétés en utilisant la spectroscopie RMN afin de sonder 

l’environnement des noyaux à spin nucléaire I non nuls, en l’occurrence 29Si, 27Al et 19F. Dans 

le cadre des travaux RMN, et comme lors du chapitre 3, l’ytterbium a été remplacé par du 

lutécium afin de s’affranchir de l’effet paramagnétique de l’ion Yb3+. 
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i. Etude du réseau vitreux par spectroscopie Raman 

 

Dans le but d’étudier l’influence du fluor sur le réseau vitreux, nous avons comparé par 

spectroscopie Raman un cœur de préforme de silice (ne contenant pas de fluor) avec un cœur 

de silice fluorée contenant 0.9-1% de fluor. Les compositions des deux échantillons étudiés sont 

données dans le tableau 3.  

 

Echantillon SiO2 (%mol) F (% molaire) 

SiO2 gaine 100 0 

SiO2-F 100 1 

Tableau 3 : Composition des échantillons étudiés par spectroscopie Raman. 

 

Le cœur dopé en fluor est appelé SiO2-F, et contient 1% molaire du nombre de moles totales. 

L’échantillon de silice pure étudié correspond à la silice constituant la gaine d’une préforme (le 

tube sur lequel la couche vitreuse est déposée par SPCVD). Il est important de préciser que les 

deux cœurs comparés ici sont issus de deux méthodes de fabrication différentes. Il aurait été 
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préférable de préparer un cœur de silice pure élaboré par la méthode SPCVD, afin de comparer 

exactement l’influence du fluor sur les spectres Raman des deux échantillons. Un tel cœur n’a 

pas été élaboré en raison de la difficulté à le rétreindre, notamment sur les dernières passes§§§. 

Les spectres Raman obtenus sur ces deux échantillons sont présentés sur la figure 24. 

L’allure des deux spectres Raman est similaire. L’intensité du pic centré à 601cm-1 (D2) est 

légèrement plus basse alors que celle des pics à 490 (D1) et 450cm-1 (R) ****semble similaire. 

Le spectre du cœur de silice fluorée laisse apparaître une large bande centrée à 940cm-1, qui 

n’est pas observée dans le cas de la silice pure de la gaine. Les bandes centrées à 816.8 et 

1007cm-1 sont parfaitement identiques. L’attribution des espèces associées aux différentes 

bandes du spectre a été présentée dans le chapitre 3††††. 

La large bande centrée à 940cm-1 qui apparaît suite à l’ajout de fluor est attribuée aux 

vibrations des liaisons Si-F, au sein de tétraèdres où l’atome de silicium est lié à trois 

atomes d’oxygène pontants et un atome de fluor [58]. La présence de ces liaisons semble 

entrainer une diminution de l’intensité des bandes D2 (600cm-1) assignées à des anneaux à trois 

tétraèdres contraints [59]. Par conséquent, il semble que la présence du fluor en premier voisin 

du silicium réduit la statistique de ces anneaux de tétraèdres. Le fluor semble avoir un impact 

structural sur la silice comparable à celui de l’aluminium et de l’ytterbium, dont la présence 

réduit principalement la statistique des anneaux à 3 et 4 tétraèdres, comme on l’a vu au cours 

du chapitre 3. 

Nous n’avons pas mis en évidence d’autres espèces fluorées par spectroscopie Raman. 

Néanmoins, nous avons réussi à mettre clairement en évidence la formation de liaisons Si-F 

au sein du réseau vitreux. La suite de notre étude consiste à sonder les noyaux 27Al et 19F pour 

en apprendre davantage sur leurs environnements respectifs au sein des cœurs de préformes co-

dopés en aluminium et en fluor. Nous nous intéresserons également aux cœurs co-dopés avec 

de l’aluminium et du lutécium. 

 

 

                                                
§§§ Cf. annexe A. 
**** Les bandes communément appelées D2, D1 et R correspondent respectivement des anneaux à 3, 4 et (5 ou 6) 

tétraèdres. 
†††† Cf. § 4.c.i. 
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ii. Etude du réseau vitreux par spectroscopie RMN 

 

Dans ce paragraphe, nous allons étudier la structure du réseau vitreux par spectroscopie RMN 

des noyaux à spin nucléaire I non nuls 29Si (I=1/2, abondance 4.68%), 27Al (I=5/2, abondance 

100%) et 19F (I=1/2, abondance 100%).  Les cœurs de préforme du binaire SiO2-F, du ternaire 

Al2O3-SiO2-F, et du quaternaire TR2O3-Al2O3-SiO2-F ont été étudiés. Nous cherchons à étudier 

plus particulièrement l’influence du fluor sur la structure du réseau vitreux aluminosilicaté très 

riche en silice. Pour rappel, le binaire Al2O3-SiO2 et le ternaire TR2O3-Al2O3-SiO2 ne contenant 

pas de fluor ont été étudiés structuralement dans le chapitre 3 (§ 4.c). Nous ne nous sommes 

pas intéressés ici à l’évolution de la structure du réseau en fonction de la concentration en fluor, 

qui est fixée à environ 1% dans tous les échantillons. Comme indiqué dans l’introduction, l’ion 

terre rare Lu3+, a été utilisé afin de s’affranchir des effets paramagnétiques de l’ytterbium (les 

rayons ioniques et par conséquent la force de champ de Lu3+ et Yb3+ sont proches). Néanmoins, 

nous avons tout de même étudié par RMN 29Si un échantillon contenant de l’ytterbium et dont 

les spectres sont présentés plus loin dans le paragraphe. La liste des échantillons étudiés au 

cours de ce paragraphe et de leurs compositions sont présentés dans le tableau 4. Certaines 

compositions ont déjà été étudiées dans le chapitre 3, et sont utilisées afin de les comparer aux 

compositions du présent chapitre. La somme des teneurs en oxyde est égale à 100%, et la 

concentration en fluor donnée équivaut à un pourcentage de ces 100%. 

Echantillon SiO2 (%mol) F (%mol) 
Al2O3 

(%mol) 

Yb2O3 

(%mol) 

Lu2O3 

(%mol) 

F-1 100 0.9 - 1 0 0 0 

AlF-1 95.9 1 - 1.1 4.1 0 0 

AlFYb-1 94.59 0.9 - 1 4.47 0.94 0 

AlFLu-1 93.88 0.9 - 1 4.08 0 2.04 

Al-2 93.25 0 6.75 0 0 

AlLu-1 92.2 0 3.94 0 3.86 

Tableau 4 : Composition des échantillons étudiés par RMN 29Si, 27Al et 19F pour les binaires SiO2-F et Al2O3-SiO2, les 

ternaires Al2O3-SiO2-F et Lu2O3-Al2O3-SiO2, et le quaternaire TR2O3-Al2O3-SiO2-F 



206 

 

Le spectre RMN 29Si de l’échantillon AlFYb-1 est présenté sur la figure 25. L’allure du spectre 

RMN 29Si de l’échantillon AlFYb-1 est un spectre classique d’un verre de silice avec une bande 

centrée à un déplacement chimique d’environ -109ppm (mis en évidence par le trait en pointillés 

jaune sur la figure 25), comme dans le cas du binaire Al2O3-SiO2 et du ternaire Yb2O3-Al2O3-

SiO2 
‡‡‡‡. Ce déplacement chimique peut être assigné aux sites Q4

0Al en accord avec la 

littérature. On ne remarque pas d’épaulement à -103ppm, déplacement chimique assigné à des 

unités SiO3/2F ; la bande est probablement masquée par la bande des unités Q4
0Al à -109ppm. 

 

Nous allons maintenant étudier les échantillons F-1, AlF-1 et AlFLu-1 par RMN 19F et 27Al. La 

figure 26 présente le spectre RMN (500MHz) 19F de l’échantillon de silice fluorée F-1 à 

différents temps de recyclage (temps entre deux impulsions).  

La variation de la fréquence de rotation de 12.5 à 14kHz permet de déterminer la position de la 

bande centrale des bandes de rotation (dont la position varie). Etant donné la relaxation très 

lente du fluor, le signal observé à temps de recyclage très court (0.25s) ne peut venir que de la 

sonde utilisée (certaines pièces contiennent du fluor). Par conséquent, les spectres obtenus à des 

temps de relaxation plus élevés sont faussés par le signal de sonde. On peut tout de même 

                                                
‡‡‡‡ Cf. chapitre 3, § 4.c 

Figure 25 : Spectres RMN (300MHz) 29Si de l’échantillon AlFYb-1. Le trait en pointillés 

facilite la lecture du déplacement chimique. Le diamètre extérieur du rotor utilisé est de 

4mm, à une fréquence de rotation de 12.5kHz. 
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signaler qu’il ne semble pas y avoir de différence notable de la forme des spectres RMN 19F en 

fonction du temps de relaxation. 

 

Pour la suite de notre étude, les spectres RMN 19F ont été acquis au spectromètre 850MHz à 

Orléans (laboratoire CNRS du CEMHTI), qui dispose d’une sonde ne contenant pas de fluor, 

ce qui permet de détecter un signal propre malgré les faibles concentrations en fluor incorporées 

dans nos cœurs de préformes. La figure 27 présente les spectres ainsi obtenus pour les 

échantillons F-1, AlF-1 et AlFLu-1. 

On remarque tout d’abord que la résolution est meilleure que pour le spectre RMN 19F de 

l’échantillon F-1 acquis avec le spectromètre à 500MHz (figure 26), grâce à la fréquence de 

rotation plus élevée. Les bandes de rotation se sont éloignées de la bande principale à -145ppm, 

assignée largement dans la littérature à l’espèce tétraédrique SiO3/2F§§§§, autrement dit à une 

liaison Si-F [48], [51]. Les trois spectres ont pratiquement la même allure ; on remarque seulement 

un léger décalage de la bande centrale vers les plus hauts déplacements chimiques pour le 

spectre de l’échantillon AlF-1. Il ne semble pas y avoir d’épaulement sur nos spectres autour 

                                                
§§§§ SiO3/2F = un site où un atome de silicium est connecté à trois atomes d’oxygène pontants et un atome de fluor 

Figure 26 : Spectres RMN (500MHz) 19F de l’échantillon F-1 en fonction du temps de 

recyclage et de la fréquence de rotation. Les étoiles dénotent les bandes de rotation. 
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du déplacement chimique à -137ppm (représenté par le cercle en pointillés), que Paul et al. [48] 

et Youngman et al. [51] ont assigné à l’unité SiO4/2F. En revanche, on observe une bande de 

faible intensité à environ -166ppm, indiqué par un point d’interrogation, sur le spectre de 

l’échantillon AlLuF-1, que l’on ne retrouve pas sur les deux autres échantillons, ou dont la 

contribution est beaucoup trop faible.  

 

Enfin, nous avons acquis les spectres RMN 27Al à 850MHz de quatre échantillons contenant de 

l’aluminium : le binaire Al2O3-SiO2 (Al-2), les ternaires Al2O3-SiO2-F (AlF-1) et Al2O3-Lu2O3-

SiO2 (AlLu-1) et le quaternaire Lu2O3-Al2O3-SiO2-F (AlLuF-1). Les spectres des échantillons 

ne contenant pas de fluor ont déjà été présentés dans le chapitre 3 mais sont rappelés ici pour 

comparaison avec les verres renfermant du fluor. Les spectres sont présentés sur la figure 28. 

On remarque que les spectres des échantillons Al-2 (spectre rouge) et AlF-1 (spectre bleu) ont 

la même allure. La bande large est centrée à environ +19ppm et s’étend jusqu’à -50ppm. La 

Figure 27 : Spectres RMN (850MHz) 19F des échantillons F-1, AlF-1 et AlLuF-1. La fréquence de rotation 

est de 31.25kHz. Les étoiles dénotent les bandes de rotation. Les valeurs typiques des zones de déplacement 

chimique où sont censées sortir les liaisons Al-F et des liaisons TR-F sont indiquées sur la figure. 
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présence de fluor décale légèrement la bande large vers les déplacements chimiques plus 

faibles, mais ne semble pas modifier de manière significative l’environnement de l’aluminium 

entre le binaire Al2O3-SiO2 et le ternaire Al2O3-SiO2-F. Dans le cas des échantillons AlLu-1 et 

AlFLu-1, l’allure des spectres est similaire, avec un bande large centrée à environ +39ppm. 

Encore une fois, la présence de fluor décale légèrement la bande large vers les déplacements 

chimiques les plus faibles, mais ne semble pas modifier considérablement l’environnement de 

l’aluminium entre le ternaire Lu2O3-Al2O3-SiO2 et le quaternaire Lu2O3-Al2O3-SiO2-F. Il est 

intéressant de noter que l’on retrouve un décalage de la bande large vers les plus hauts 

déplacements chimiques lorsque du lutécium est ajouté au binaire Al2O3-SiO2 (comparaison 

entre les spectres rouge et vert) et au ternaire Al2O3-SiO2-F. Cette observation a été faite au 

cours du chapitre 3 (§ 4.c) pour des spectres acquis avec un spectromètre à 500MHz, et le 

décalage a été assigné à une proportion plus importante de sites AlO4 non distordus en présence 

de lutécium. En revanche, l’ajout de fluor semble simplement décaler légèrement les bandes 

vers les plus bas déplacements chimiques mais n’influe pas sur leur allure.  

 

Figure 28 : Spectres RMN (850MHz) 27Al des échantillons AlF-1, Al-2, AlLu-1 et AlFLu-1. La 

fréquence de rotation est de 31.25kHz. L’étoile désigne une bande de rotation. 
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Au cours du chapitre 3, nous avions observé sur les spectres RMN (500MHz) 27Al des 

échantillons Al-2 et AlLu-1 un élargissement spectral important jusqu’à un déplacement 

chimique de -170ppm, attribué au fort caractère quadripolaire de nos verres. Or, l’élargissement 

quadripolaire au second ordre est proportionnel à 
𝐶𝑞

𝐵0²
 où Cq représente la constante de couplage 

quadripolaire, et B0 le champ magnétique. Ainsi, lorsqu’un plus haut champ est utilisé (850MHz 

par exemple), la raie s’affine.  

Tous les résultats obtenus par RMN 29Si, 27Al et 19F et spectrométrie Raman sont discutés dans 

le paragraphe suivant. 

 

iii. Discussion sur la structure du réseau vitreux 

 

Le spectre RMN 29Si du quaternaire Yb2O3-Al2O3-SiO2-F (figure 25) montre un site 

prédominant à environ -109ppm, proche du déplacement chimique des sites Q4
0Al à -112ppm. 

Par conséquent, la présence de fluor dans le verre ne semble pas modifier significativement 

l’environnement du silicium, ce qui paraît logique à la vue de la faible concentration en fluor 

incorporée. L’étude RMN 27Al (figure 28) indique que l’environnememnt de l’aluminium est 

également faiblement modifié par l’ajout de fluor au sein du binaire Al2O3-SiO2 et du 

ternaire Lu2O3-Al2O3-SiO2, bien que cette fois les teneurs en F et en Al soient davantage 

comparables. Le léger décalage observé vers les plus bas déplacements chimiques peut être 

attribué à la présence de sites SiO3F. En coupant des liaisons Si-O-Si, l’ajout de fluor pourrait 

modifier l’angle moyen de liaisons Si-O-Al et par conséquent le déplacement chimique 27Al.  

La présence de sites SiO3/2F a été clairement mise en évidence par spectrométrie Raman (figure 

24) au sein du binaire SiO2-F. Enfin, les spectres RMN 19F (figure 27) n’indiquent pas de 

modification significative de l’environnement du fluor lorsque de l’aluminium et/ou une terre 

rare est ajouté à la composition du binaire SiO2-F. Le signal centré à environ -145ppm est 

caractéristique de la liaison Si-F [48], [51], et par conséquent le fluor semble se lier de manière 

préférentielle au silicium peu importe le système vitreux étudié. Néanmoins, la littérature sur 

les binaires SiO2-F fait référence à un épaulement à environ -137ppm (cercle en pointillés sur 

la figure 27) que nous n’observons pas. Cet épaulement serait dû à une faible proportion de 
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sites SiO4/2F***** qui dépolymérisent le réseau. A la lecture des articles de la littérature, on 

remarque que ce site n’est observé pour des concentrations supérieures ou égales à 1% molaire 

en fluor [52], ce qui correspond exactement à la teneur en fluor incorporée dans nos verres. Cette 

observation laisse penser que la proportion en sites SiO4/2F est trop faible au sein de nos cœurs 

de préformes pour être détectée. Ainsi, il semble que le fluor se lie principalement à un atome 

de silicium au sein du réseau, indépendamment des autres dopants incorporés, aux gammes 

de concentration étudiées. 

Enfin, dans le cas du verre du système quaternaire Lu2O3-Al2O3-SiO2-F, une bande de faible 

intensité, non visible ou trop peu intense pour les autres systèmes vitreux, apparaît à environ -

165ppm sur le spectre RMN 19F (cette bande est marquée par un point d’interrogation sur la 

figure 27). Cette gamme de déplacement chimique ne correspond ni à une liaison TR-F-TR (où 

TR=terre rare) dont la gamme de déplacement chimique est très largement supérieure (-22 et 

26 ppm dans le cas d’une liaison La-F (dans un verre aluminosilicate contenant du sodium et 

du potassium) [55], -56 et -67ppm dans le cas de la phase YF3 [60]) ni à une liaison Al-F dont la 

gamme de déplacement chimique est très légèrement inférieure (environ -172ppm) [61], [62]. 

Cette bande non attribuée sur nos spectres est donc située entre la bande principale liée aux 

liaisons Si-F à -145ppm et la bande liée aux liaisons Al-F référencées dans la littérature à -

172ppm. Nous n’avons pas réussi à émettre une hypothèse concernant l’origine de cette 

bande. Probablement, une série de plusieurs cœurs du système quaternaire Lu2O3-Al2O3-SiO2-

F dont les concentrations relatives en dopant varient aurait pu nous fournir davantage de pistes 

permettant d’émettre une hypothèse afin d’assigner cette bande. 

La suite de notre étude consiste à sonder l’environnement de l’ion ytterbium par le biais de 

techniques optiques (absorption, fluorescence) et de la résonance paramagnétique électronique 

pulsée.  

 

 

 

                                                
***** Site pentaédrique où l’atome de silicium est lié à 4 atomes d’oxygène pontants et un atome de fluor 
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d. Insertion de l’ytterbium au sein du réseau vitreux aluminosilicaté 

contenant du fluor 

 

Au cours du chapitre 3, nous avons utilisé différentes techniques spectroscopiques afin 

d’obtenir des informations relatives à l’environnement de la terre rare au sein du réseau vitreux. 

Les propriétés optiques et paramagnétiques de l’ion ytterbium seront une nouvelle fois 

exploitées ici afin d’étudier son environnement lors de l’ajout de fluor à faibles concentrations 

(≤1% molaire) dans nos cœurs de préformes élaborés par la méthode SPCVD. Cette étude est 

d’autant plus intéressante que la littérature ne fait que très peu référence à des travaux sur de 

tels verres.  

 

i. Etude de l’insertion de l’ytterbium au sein du réseau vitreux par 

spectroscopie optique 

 

Il a été vu précédemment (chapitre 3) que des différences mineures de composition (teneur en 

aluminium) pouvaient engendrer une évolution des propriétés optiques de l’ion terre rare, et 

une meilleure dispersion des ions terres rares dû à leur rôle de compensateur de charge des 

unités AlO4. Nous allons étudier dans ce paragraphe l’évolution des propriétés optiques de l’ion 

Figure 29 : Comparaison des sections efficaces d’absorption de l’ion ytterbium en matrices AlYb et AlFYb. 

Les trois échantillons contiennent chacun 1.4% et 0.15% molaire en Al et Yb respectivement. Les deux 

échantillons dopés en fluor contiennent en moyenne 0.54 et 0.98% molaire en F. 
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ytterbium lorsque le verre aluminosilicaté contient des teneurs inférieures ou égales à 1% en 

fluor, par des comparaisons avec les cœurs ne contenant pas de fluor. 

La figure 29 compare les sections efficaces d’absorption de l’ytterbium en matrices AlYb et 

AlFYb. Les trois matériaux contiennent la même teneur en aluminium (1.4% atomique) et en 

ytterbium (0.15%). Les deux échantillons AlFYb contiennent environ 0.54 et 0.98% de fluor 

(moyenne microsonde sur la périphérie du cœur). 

On remarque que la position des bandes n’est pas affectée par l’ajout de fluor. En revanche, la 

section efficace d’absorption de l’ion ytterbium à 976nm évolue en présence de fluor de 

2.36x10-24m² à 2.63x10-24m², alors que la section efficace d’absorption à 915nm semble être 

peu modifiée : 0.63x10-24m². Ces résultats sont proches des observations de Xu et al. [14] qui 

indiquent une section efficace d’absorption de 2.88x10-24m² à 976nm et de 0.67x10-24m² à 

915nm, pour le système de composition molaire : 99.45 SiO2 - 0.5 Al2O3 - 0.05 Yb2O3 - 0.15 

F. Nous n’observons pas d’augmentation des sections efficaces d’absorption avec 

l’augmentation de la teneur en fluor de 0.54 à 0.98%. 

 

Les spectres de fluorescence des verres précédents du binaire Yb2O3-Al2O3-SiO2 et du 

quaternaire Yb2O3-Al2O3-SiO2-F contenant les mêmes taux d’aluminium et d’ytterbium (1.4 et 

0.15% molaire atomique respectivement), sont comparés sur la figure 30. 

Figure 30 : Comparaison des spectres de fluorescence de l’ion ytterbium en matrices AlYb et AlFYb. Les trois 

échantillons contiennent chacun 1.4% et 0.15% molaire en Al et Yb respectivement. Les deux échantillons dopés 

en fluor contiennent en moyenne 0.54 et 0.98% molaire en F. 
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On observe une augmentation asymétrique de l’intensité de la bande d’émission centrée à 

1030nm. De même que dans le cas de l’étude des spectres d’absorption, l’augmentation de la 

teneur du fluor de 0.54 à 0.98% molaire ne modifie nullement les spectres d’émission (figure 

30).  

Ainsi, la présence de fluor ne modifie que très faiblement l’allure des spectres 

d’absorption et d’émission de l’ion ytterbium dans nos verres, mais cela améliore 

légèrement en revanche sa section efficace d’absorption en comparaison au matériau identique 

ne contenant pas de fluor. L’intensité de la raie d’émission centrée à 1030nm est également 

légèrement augmentée en présence de fluor. La présence de fluor accroit aussi les temps de 

vie mesurés sur les différents échantillons présentés précédemment (figure 31).  

 

En effet, le temps de vie évolue de 0.821ms (courbe bleue) en l’absence de fluor, à 0.908 

(courbe orange) et 0.904ms (courbe verte) en présence de fluor. L’augmentation de fluor de 

0.54 à 0.98% molaire ne modifie pas la mesure du temps de vie, ce qui est en accord avec les 

observations faites sur les spectres d’absorption et d’émission. Cette amélioration du temps de 

vie de l’ion Yb3+ en présence de fluor peut potentiellement s’expliquer par comparaison à des 

verres oxyfluorés contenant des terres rares. Ces verres possèdent des énergies de phonons très 
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Figure 31 : Comparaison des temps de déclin τ du niveau 2F5/2 de l’ion Yb3+ en matrices AlYb et AlFYb. 

Les trois échantillons contiennent chacun 1.4% et 0.15% molaire en Al et Yb respectivement. Les deux 

échantillons dopés en fluor contiennent en moyenne 0.54 et 0.98% molaire en F. 
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faibles (≈580cm-1) en comparaison aux verres d’oxydes à base de silice (≈1100cm-1), ce qui 

limite les taux de relaxations non radiatives [63], et par conséquent améliore les taux de 

relaxations radiatives. Dans des matrices de type ZBLAN (ZrF4-BaF2-LaF3-AlF3-NaF) par 

exemple, le temps de vie de l’ion ytterbium est de l’ordre de 1.82ms [64]. Par conséquent, il y a 

vraisemblablement du fluor qui se trouve dans l’environnement des ions Yb3+ au sein de nos 

échantillons. 

En définitive, les techniques de spectroscopie optique (absorption, émission) ne semblent pas 

être suffisamment sensibles pour détecter des variations d’environnement des ions Yb3+ dans 

nos verres, du fait que l’ytterbium est un lanthanide de fin de série pour lequel les orbitales 4f 

sont les plus fortement écrantées. Néanmoins, ces résultats suggèrent la présence de fluor 

dans l’environnement proche de l’ion ytterbium. 

 

ii. Etude de l’insertion de l’ytterbium par RPE pulsée 

 

Afin de compléter les études menées précédemment sur l’environnement de l’ytterbium par 

spectroscopie optique, nous avons utilisé la spectroscopie RPE pulsée afin de sonder son 

environnement comme nous l’avons vu dans le chapitre 3. Par cette technique, nous avons 

étudié l’évolution de l’environnement des ions Yb3+ dans des verres aluminosilicatés en faisant 

varier la teneur en aluminium et avons mis en évidence l’interaction des ions ytterbium avec 

les noyaux silicium et aluminium présents dans leur voisinage. Nous cherchons principalement 

ici à savoir s’il existe une interaction du spin électronique de l’ytterbium (S=1/2) avec le spin 

nucléaire du noyau 19F (I=1/2, abondance 100%) lorsque celui-ci est introduit dans la 

composition du verre aluminosilicaté, ce qui permettra de conclure sur la présence ou non de 

fluor dans son environnement. 

 

Echantillon Al (% molaire) Yb (% molaire) F (% molaire) 

AlYb-2 1.42 0.11 0 

AlFYb-2 1.45 0.12 0.9-1 

Tableau 5 : Compositions des échantillons AlYb-2 et AlFYb-2 étudiés par RPE pulsée 
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Pour cela, nous avons étudié et comparé deux cœurs de préforme : un cœur du système vitreux 

Yb2O3-Al2O3-SiO2 (nommé AlYb-2) et un cœur du système Yb2O3-Al2O3-SiO2-F (nommé 

AlFYb-2) dont les compositions sont présentées dans le tableau 5. Le verre AlFYb-2 correspond 

au verre auquel a été ajouté environ 1% molaire en fluor. Tous les spectres ont été enregistrés 

à très basse température (5K) en bande X (≈9.7GHz). Les spectres RPE détectés par écho 

(EDEPR) ont été acquis à partir d’une séquence de Hahn (π/2 – τ – π – τ, où τ=108ns est le 

temps d’attente entre deux pulses), et sont présentés figure 32. 

 

Pour les deux échantillons, les spectres obtenus sont larges et s’étendent sur plus de 9000G. 

L’aspect étendu du spectre est dû à la variation d’environnement local des ions ytterbium en 

raison de la nature amorphe des matériaux étudiés. Les allures globales des spectres des deux 

échantillons sont proches, avec un maximum situé aux alentours de 6500G pour les deux verres, 

pour le temps τ choisi (108ns). Les différences d’intensité observées sont probablement dues à 

la légère différence de concentration en ytterbium (0.11 et 0.12% molaire, déterminées par 

microsonde) entre les deux verres. L’environnement moyen des ions Yb3+ n’apparait donc pas 

significativement affecté par la présence de fluor dans le verre à ce taux de dopage. Notons que, 

comme c’était le cas pour les verres étudiés par RPE pulsée dans le chapitre 3, la présence d’une 
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Figure 32 : Spectres RPE détectés par écho (EDEPR) enregistrés à 5K en bande X (9.7GHz) 

pour les échantillons AlYb-2 et AFYb-2. Le temps τ entre deux pulses est de 108ns. 
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contribution à champ nul (indiquée par un cercle en pointillés sur la figure 31) indique 

l’existence de clusters pour les deux verres. C’est une information intéressante étant donné que 

les spectres de luminescence coopérative sur ces deux échantillons n’ont pas été acquis : la 

présence de fluor ne semble pas améliorer la dispersion des ions Yb3+ au sein du réseau 

vitreux, tout au moins à la teneur introduite ici. 

Toutefois, étant donnée l’allure très étendue des spectres, l’apparition d’interaction hyperfine 

entre le spin électronique des ions Yb3+ et les noyaux des ions F- n’est certainement pas visible 

sur ce type de spectre, et nécessite d’enregistrer des spectres 2D-HYSCORE afin de connaitre 

les atomes présents dans l’environnement proche de l’ion ytterbium dans le verre contenant du 

fluor, en comparaison au verre sans fluor. Les mesures de spectroscopie 2D-HYSCORE ont été 

réalisées dans des conditions identiques à celles présentées dans le chapitre 3, c’est-à-dire à une 

température de 5K, avec la séquence de 4 pulses suivante : π/2 – τ – π/2 – t1 – π – t2 – π/2 – τ, 

avec une valeur de τ égale à 108ns, et où t1 et t2 représentent des temps d’évolution du spin†††††. 

Le champ magnétique utilisé est de 6400G (≈maximum des spectres RPE). Cette séquence 

permet d’étudier les interactions hyperfines entre les spins électroniques de l’ion ytterbium et 

les noyaux voisins possédant un spin nucléaire I non nul  (29Si, I=1/2 ; 27Al, I=5/2 et 19F, I=1/2). 

Afin d’exploiter le spectre 2D-HYSCORE, nous avons besoin de connaître la fréquence de 

Larmor νL des différents noyaux (27Al, 29Si et 19F) au champ magnétique B0 choisi, et définie 

par l’équation : 𝜈𝐿 =  
𝛾

2𝜋
𝐵0, où γ est le rapport gyromagnétique du noyau. Le tableau 6 présente 

les valeurs 
𝛾

2𝜋
 des différents noyaux dont nous avons besoin pour la suite de l’étude, et la 

fréquence de Larmor correspondant à un champ magnétique B0 de 6400G. 

 

Noyau 𝛾 (rad.s-1.T-1) 
𝛾

2𝜋
 (MHz.T-1) 𝜈𝐿  (MHz) 

27Al 69.760 11.103 7.10 

29Si -53.190 -8.465 5.41 

19F 251.662 40.053 25.63 

Tableau 6 : Rapports gyromagnétiques des noyaux 27Al,  29Si et 19F et fréquences de Larmor calculées avec un champ 
magnétique de 6400G. 

                                                
††††† Voir aussi l’annexe B. 



218 

 

 

Le spectre 2D-HYSCORE n’a pas été mesuré pour l’échantillon AlYb-2 mais a été seulement 

enregistré pour l’échantillon AlFYb-2 (figure 33). L’analyse de la diagonale permet d’observer 

un signal à ≈7.0MHz correspondant à un couplage avec les noyaux 27Al, ce qui correspond bien 

à la fréquence de Larmor du noyau 27Al à 6400G. Un deuxième signal plus intense‡‡‡‡‡ est 

observé à ≈26MHz, correspondant à la fréquence de Larmor du noyau 19F à 6400G. En 

comparaison aux cœurs aluminosilicatés dopés ytterbium ne contenant pas de fluor étudiés dans 

le chapitre 3, aucun signal n’est détecté à la fréquence de Larmor du noyau 29Si à 5.41MHz. 

Cette absence de signal à 5.41MHz ne signifie pas qu’il n’y a aucun atome de silicium dans 

l’environnement proche de l’ytterbium, mais qu’il y en a sûrement trop peu pour que l’on 

détecte une interaction étant donnée la faible abondance naturelle de 29Si. Le fait que la tâche 

relative à l’interaction du spin électronique de l’ytterbium avec le noyau 27Al soit étalée de part 

et d’autre de la diagonale signifie que le couplage est fort. Néanmoins, le signal est moins 

intense que dans le cas de l’interaction avec le noyau 19F (à 26MHz). Le signal représentant 

                                                
‡‡‡‡‡ L’intensité d’une tâche se reflète par l’épaisseur de son contour. 
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Figure 33 : Spectre 2D-HYSCORE de l’échantillon AlFYb-2 enregistré à 5K et 

pour un champ magnétique de 6400G, mettant en évidence l’interaction du spin 

électronique des ions Yb3+ avec ses voisins 27Al et 19F. 
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27Al 
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l’interaction hyperfine avec le noyau 19F est constitué d’une tâche intense répartie de part et 

d’autre de la diagonale, dont les extrémités sont séparées d’environ 17MHz. Cet écart permet 

de remonter à la composante isotrope Aiso de la constante de couplage hyperfin§§§§§ entre le spin 

électronique de l’ytterbium et le spin du noyau 19F. Sachant que pour un électron présent dans 

l’orbitale s du fluor, le couplage isotrope théorique entre son spin et le noyau est de 47910MHz 

[65], on en déduit que 17/47910*100=0.035% de la densité du spin électronique de l’ytterbium 

se trouve délocalisée dans l’orbitale 3s du fluor, ce qui est en accord avec la très faible covalence 

des liaisons entre des terres rares et des ligands. 

Ces résultats témoignent donc de la présence majoritaire à la fois d’aluminium et de fluor 

dans l’environnement proche de l’ytterbium, où le fluor semble être en premier voisin.  

 

iii. Bilan concernant l’incorporation et la dispersion des ions ytterbium 

au sein des cœurs de préformes aluminosilicatés contenant du fluor 

élaborés par la méthode SPCVD 

 

Dans les paragraphes 5.d.i et 5.d.ii, nous avons cherché à étudier l’environnement et la 

dispersion des ions Yb3+ au sein de cœurs aluminosilicatés contenant du fluor, en comparaison 

à des cœurs aluminosilicatés qui n’en contiennent pas. Pour cela, nous avons utilisé des 

méthodes de spectroscopie optique (absorption, luminescence) et de RPE pulsée. 

Les techniques de spectroscopie optique nous ont permis de suggérer la présence de fluor dans 

l’environnement de l’ytterbium, notamment par l’augmentation des temps de vie de l’état excité 

de l’ion Yb3+. Néanmoins, ces techniques s’avèrent trop peu sensibles pour obtenir des 

informations supplémentaires sur son environnement. 

Pour cette raison, nous avons choisi d’utiliser la RPE pulsée afin de sonder spécifiquement 

l’environnement de l’ion Yb3+. La présence d’une interaction entre le spin électronique de 

l’ytterbium et le spin nucléaire du noyau 19F observée sur le spectre 2D-HYSCORE nous 

apporte une information plus pertinente que les méthodes de spectroscopie optique : au moins 

une partie des ions F- se situe dans l’environnement proche des ions Yb3+. De plus, la 

délocalisation d’une faible fraction de la densité de spin électronique de l’ytterbium sur 

                                                
§§§§§ Cf. annexe B 
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l’orbitale 3s du fluor voisin témoigne d’une faible covalence de liaison entre Yb et F, en 

accord avec le fait que les orbitales 4f de Yb3+ sont écrantées et interagissent très peu avec leur 

ligand. 

L’étude de l’échantillon AlFYb-2 contenant du fluor par RPE pulsée est un premier essai qui 

nous a permis d’évaluer la potentialité de la technique pour sonder l’environnement de 

l’ytterbium en présence de fluor. L’essai s’est avéré fructueux car la présence de fluor a été 

détectée. Néanmoins, pour aller plus loin dans l’étude de l’environnement de l’ytterbium, il 

aurait fallu comparer une (ou plusieurs) série(s) de cœurs de préformes au sein desquels des 

variations de composition bien définies auraient été appliquées, afin de suivre l’évolution de 

l’interaction du spin électronique de l’ytterbium avec les noyaux à spin nucléaire non nul 

voisins : 19F, 27Al, 29Si. 

Enfin, au regard du spectre RPE à champ nul, la présence de fluor au sein du cœur de préforme 

élaboré par la méthode SPCVD ne semble pas améliorer la dispersion des ions Yb3+ au sein 

du réseau vitreux. Il serait nécessaire d’acquérir les spectres de luminescence coopérative sur 

des cœurs renfermant du fluor afin de les comparer aux cœurs dopés uniquement en aluminium 

et en ytterbium présentés au cours du chapitre 3. 

 

e. Conclusion sur les caractérisations structurales du réseau vitreux des 

cœurs aluminosilicatés contenant du fluor 

 

Les cœurs de préformes du système quaternaire TR2O3-Al2O3-SiO2-F (TR=Yb ou Lu) très 

riches en silice, et élaborés par la méthode SPCVD, ont été étudiés du point de vue structural. 

Les spectroscopies Raman et RMN nous ont permis d’obtenir des informations respectivement 

sur la structure globale du réseau vitreux et sur l’environnement des noyaux 29Si, 27Al et 19F. 

Comme dans le chapitre 3, les propriétés optiques et paramagnétiques de l’ion Yb3+ ont été 

utilisées pour sonder son environnement et son état de dispersion. Les cœurs aluminosilicatés 

contenant du fluor ont été, aussi souvent que possible, comparés à des cœurs équivalents 

ne contenant pas de fluor. 

L’étude de l’environnement du noyau 29Si au sein du quaternaire fournit des résultats identiques 

à l’étude des cœurs aluminosilicatés sans fluor menée dans le chapitre 3 : l’unité Q4 est 
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majoritaire, ce qui est logique étant donné le faible taux de dopage de la silice. Que ce soit au 

sein du ternaire Al2O3-SiO2-F ou du quaternaire Lu2O3-Al2O3-SiO2-F, le fluor n’impacte que 

faiblement l’environnement de l’aluminium : les sites AlOx (x=4, 5) restent très distordus, 

comme nous l’avons vu dans le chapitre 3. La présence d’une liaison Si-F a été clairement 

identifiée par spectroscopie Raman, et celle-ci a également été mise en évidence par RMN 19F. 

D’ailleurs, l’évolution de l’environnement du fluor entre le binaire SiO2-F, le ternaire Al2O3-

SiO2-F et le quaternaire Lu2O3-Al2O3-SiO2-F est minime : la bande du spectre RMN 19F à -

145ppm attribuée aux unités SiO3/2F est seulement très légèrement décalée vers les plus hauts 

déplacements chimiques (+2ppm environ) dans le cas du ternaire Al2O3-SiO2-F. Au sein du 

quaternaire, une nouvelle contribution non-attribuée est apparue à environ -165ppm sur le 

spectre RMN 19F. L’attribution de cette bande mériterait des études plus poussées que celles 

effectuées durant ces travaux de thèse, en préparant des séries de verres de compositions 

variables afin de suivre son évolution. 

En ce qui concerne l’environnement de l’ion terre rare, les techniques de spectroscopie optique, 

en l’occurrence l’absorption et l’émission de l’ion Yb3+, ne nous ont pas permis d’obtenir 

d’informations pertinentes, mais ont simplement suggéré la présence de fluor dans le voisinage 

de l’ion ytterbium. Cette proximité s’est manifestée par une légère évolution des sections 

efficaces d’absorption à 1064nm, de la bande d’émission centrée à 1030nm et des temps de vie 

en comparaison aux échantillons ne contenant pas de fluor. En revanche, la RPE pulsée a 

clairement permis de confirmer l’existence du fluor, et de vérifier la présence de 

l’aluminium, comme proches voisins de l’ytterbium. De plus, à partir de la constante de 

couplage hyperfin pour le noyau 19F, nous avons pu remonter à la densité du spin électronique 

de l’ytterbium localisé sur l’orbitale 3s du fluor, témoignant d’une faible covalence de liaison 

entre Yb et F. 

Tous les résultats de l’étude de la structure des cœurs contenant du fluor que nous avons obtenus 

dans ce chapitre restent préliminaires. Il est en effet difficile de proposer un modèle structural 

des cœurs que nous avons élaborés par la méthode SPCVD, étant donné qu’il serait nécessaire 

de préparer d’autres échantillons pour réaliser davantage de caractérisations structurales. La 

préparation supplémentaire de séries d’échantillons dont les teneurs relatives en aluminium et 

en fluor varient par exemple, suivie de l’étude de l’évolution de l’environnement de l’ion Yb3+ 

au sein des différents verres devrait permettre de mieux comprendre le lien structural entre 

l’ytterbium et le fluor, ce dernier semblant se lier préférentiellement à un atome de silicium au 

sein du réseau vitreux. 
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6. Conclusion du chapitre  

 

Au cours de ce chapitre, nous nous sommes intéressés à l’élaboration de cœurs de préformes 

par la méthode SPCVD pour la fabrication de fibres optiques LMA. Nous avons démontré la 

faisabilité de synthétiser trois types de cœurs pour fibres optiques LMA de compositions 

différentes par la méthode SPCVD : un cœur Yb2O3-B2O3-Al2O3-SiO2, un cœur Yb2O3-

P2O5-Al2O3-SiO2 et un cœur Yb2O3-Al2O3-SiO2-F. La synthèse des cœurs contenant du bore 

n’a pas été approfondie, car ceux-ci présentent très souvent une forte ovalité qui n’est pas 

acceptable en vue des applications industrielles. Les cœurs phosphatés apparaissent très 

prometteurs du point de vue de l’excellente ovalité observée sur ces cœurs et des profils d’indice 

de réfraction relativement homogènes. Cette composition a malheureusement été mise au point 

tardivement durant nos travaux de thèse et seules quelques préformes ont été tirées en fibre 

double gaine pour être caractérisées d’un point de vue laser. Finalement, notre étude s’est plus 

particulièrement basée sur les cœurs dans lesquels du fluor a été introduit en faible quantité 

(≈1%), qui présentent une faible ovalité en accord avec les applications recherchées.  

Cependant, l’évaporation d’une partie du fluor de la couche déposée par la méthode 

SPCVD lors de l’étape de rétreint engendre une inhomogénéité radiale de concentration 

et d’indice de réfraction. Nous avons proposé plusieurs stratégies afin d’élaborer des cœurs 

renfermant du fluor dont le profil d’indice de réfraction est homogène. La mise en œuvre de 

traitements thermiques destinés à homogénéiser la distribution du fluor par diffusion au sein du 

cœur s’est avérée inefficace : à basse température (1300°C) aucune amélioration de sa 

dispersion radiale n’a été observée en raison de la très faible vitesse de diffusion du fluor dans 

la silice. A haute température (1550°C), le cœur devient trop fluide et se déforme, et la silice 

de la gaine cristallise partiellement (en cristobalite) en refroidissant. Nous avons ensuite 

modifié localement la composition du cœur au cours de la synthèse SPCVD en changeant le 

débit de précurseur AlCl3 sur les dernières minutes du dépôt de la couche vitreuse, afin de 

compenser la perte de fluor, ce qui a conduit à une nette amélioration des profils d’indice de 

réfraction. Bien que ceux-ci soient encore perfectibles, un certain nombre de cœurs élaborés de 

cette manière ont été tirés en fibre optique afin d’être caractérisés en cavité laser et d’étudier 

l’évolution de la qualité du faisceau. Néanmoins, l’homogénéisation du profil d’indice de 

réfraction par la modification locale de la composition entraine une plus forte distribution 
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d’environnements des ions ytterbium au sein du cœur. Suite aux résultats du chapitre 3******, on 

sait par exemple que le ratio atomique 
𝐴𝑙

𝑌𝑏
 a un impact majeur sur l’évolution de l’intensité de la 

luminescence coopérative et par conséquent sur le taux de clusterisation de l’ytterbium au sein 

du cœur. Afin de garder une composition radiale homogène au sein du cœur, nous avons 

ensuite enrichi l’atmosphère gazeuse de l’étape de rétreint en gaz fluoré (SiF4) afin de 

limiter les phénomènes de diffusion du fluor depuis la couche vitreuse vers l’atmosphère. 

L’enrichissement trop élevé en SiF4 de la phase gazeuse utilisé a conduit à une incorporation 

du fluor dans la couche, qui se traduit non plus par une remontée mais par une chute de l’indice 

de réfraction au centre du cœur. En modifiant progressivement les compositions gazeuses des 

phases de rétreint, cette incorporation a été limitée et des profils d’indice de réfraction 

encourageants ont été obtenus. Cette stratégie de correction du profil d’indice de réfraction a 

été mise au point tardivement au cours de nos travaux de thèse, et aucun cœur issu de cette 

méthode n’a été tiré en fibre optique. Elle représente tout de même une stratégie prometteuse 

afin d’obtenir à la fois une composition radiale et un indice de réfraction homogènes.  

Enfin, certains cœurs contenant du fluor ont été étudié du point de vue structural. L’étude 

globale du réseau vitreux par spectroscopie Raman a permis de mettre en évidence la présence 

de liaisons Si-F dans des polyèdres SiO3/2F, qui ont été également observés en RMN 19F, au 

sein du binaire SiO2-F, du ternaire Al2O3-SiO2-F et du quaternaire Lu2O3-Al2O3-SiO2-F. La 

présence de fluor semble n’avoir que peu d’impact sur l’environnement du silicium et de 

l’aluminium, si ce n’est une légère dépolymérisation du réseau silicaté. De plus, les spectres 

RMN 19F mettent en évidence l’existence d’une bande centrée à -165ppm que nous n’avons pas 

réussi à attribuer dans le cas du quaternaire Lu2O3-Al2O3-SiO2-F. 

L’utilisation des techniques de spectroscopie optique reste limitée pour l’étude de 

l’environnement et de la dispersion de l’ytterbium au sein du verre. De faibles modifications 

d’allure des spectres d’émission et d’absorption ont été observées sur les cœurs contenant du 

fluor en comparaison aux cœurs aluminosilicatés sans fluor, qui nous ont amenées à suggérer 

la présence de fluor dans l’environnement de la terre rare. Cette hypothèse a été nettement 

confirmée par la RPE pulsée qui a permis de mettre en évidence la présence à la fois 

d’aluminium et de fluor à proximité de l’ion Yb3+. Malheureusement, seul un cœur a pu être 

étudié par cette technique, dont l’interprétation des résultats est certes complexe, mais qui 

s’avère pertinente pour l’étude de l’environnement de l’ion ytterbium dans nos cœurs de 

                                                
****** Cf figure 69 dans le § 4.d.i et figure 71 dans le § 4.d.ii du chapitre 3. 
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préformes où les concentrations incorporées sont faibles (≈0.1% molaire en Yb). De plus, il 

semble que le fluor n’a pas d’influence sur la dispersion des ions Yb3+ au sein du réseau vitreux. 

La structure des verres élaborés par la méthode SPCVD contenant du fluor reste à approfondir. 

L’ion F- semble être en interaction à la fois avec le silicium (spectroscopie Raman), l’aluminium 

(RMN 27Al) et l’ytterbium (RPE pulsée). Mais trop peu d’échantillons ont été étudiés par 

ces différentes méthodes pour proposer un modèle structural de l’incorporation du fluor 

dans nos verres. En raison de la méthode d’élaboration originale des cœurs utilisée dans nos 

travaux (SPCVD), ces verres présentent des compositions qui sont peu étudiées dans la 

littérature. Ces travaux mériteraient d’être poursuivis en comparant des séries de cœurs à 

compositions relatives en aluminium, en ytterbium et en fluor variables. 

Le prochain et dernier chapitre de ce manuscrit s’intéresse à différentes caractérisations 

optiques de cœurs dopés ytterbium élaborés par la méthode SPCVD, lorsque ceux-ci sont 

utilisés sous forme de fibre optique pour des applications laser. Plusieurs cœurs de fibres du 

ternaire Yb2O3-Al2O3-SiO2 et du quaternaire Yb2O3-Al2O3-SiO2-F étudiés au cours des 

chapitres 3 et 4 sont évalués en cavité laser et en termes de résistance au photonoircissement. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



225 

 

7. Références bibliographiques 

 

[1]: Broderick N.G.R. et al., “Large mode area fibers for high power applications”. Optical fiber 

technology, 5 (2), pp. 185-196, (1999). 

[2]: Laperle P. et al., “Yb-doped LMA triple-clad fiber for power amplifiers”. Proceedings of 

SPIE, 6453, pp. 645308-1–645308-11, (2007). 

[3]: Zervas N. et al., “High power fiber lasers: A review”. IEEE journal of selected topics in 

quantum electronics, 20 (5), pp. 0904123-1–0904123-23, (2014). 

[4]: Jetschke S. et al., “Efficient Yb laser fibers with low photodarkening by optimization of 

the core composition”. Optics express, 16 (20), pp. 15540-15545, (2008). 

[5]: Likhachev M.E. et al., “Large-mode-area highly Yb-doped photodarkening-free Al2O3-

P2O5-SiO2-based fiber”. Proceedings of the European conference on lasers and electro-optics, 

CJ_P24, p. 1, (2011). 

[6]: Kholodkov A.V. et al., “Er3+ ions photoluminescence in silicate glasses obtained by 

plasma-chemical deposition in a low-pressure microwave discharge”. Technical physics, 50 (6), 

pp. 719-726, (2005). 

[7]: Darwich D. et al., “Relevance of the REPUSIL process for the production of LMA thulium-

doped fibers”. Advanced photonics congress, paper NoTu3D.3, pp. 1-2, (2016). 

[8]: Pilz S. et al., “Progress in the fabrication of optical fibers by the sol-gel-based granulated 

silica method”. Proceedings of SPIE, 9886, pp. 988614-1–988614-9, (2016). 

[9]: Pilz S. et al., “Granulated silica method for the fiber preform production”. Fibers, 5 (24), 

pp. 1-19, (2017). 

[10]: Richardson D.J. et al., “High power fiber lasers: current status and future perspectives”. 

Journal of the optical society of America B, 27 (11), pp. B63-B92, (2010). 

[11]: Schuster K. et al., “Material and technology trends in fiber optics”. Advances in optical 

technologies, 3 (4), pp. 447-468, (2014). 

[12]: Schuster K. et al., “The REPUSIL process and the capability of fluorine doping for the 

adjustment of optical and thermochemical properties in silica materials”. Proceedings of SPIE, 

9359, pp. 935914-1 – 935914-7, (2015). 

[13]: Schuster K. et al., “Evolution of fluorine doping following the REPUSIL process for the 

adjustment of optical properties of silica materials”. Optical materials express, 5 (4), pp. 887-

897, (2015). 

[14]: Xu W. et al., “50µm core diameter Yb3+/Al3+/F- codoped silica fiber with M²<1.1 beam 

quality”. Optics letters, 41 (3), pp. 504-507, (2016). 



226 

 

[15]: El Hamzaoui H. et al., “F/Yb-co-doped sol-gel silica glasses: toward tailoring the 

refractive index for the achievement of high-power fiber lasers”. Optics letters, 42 (7), pp. 1408-

1411, (2017). 

[16]: Barnini A. et al., “Rare earth-doped optical fiber core deposition using full vapor-phase 

SPCVD process”. Proceedings of SPIE, 10100, pp. 101000D-1–101000D-10, (2017).  

[17]: Vermillac M. et al., “Use of thulium-doped LaF3 nanoparticles to lower the phonon energy 

of the thulium’s environment in silica-based optical fibres”. Optical materials, 68, pp. 24-28, 

(2017).  

[18]: Suzuki S. et al., “Highly ytterbium-doped silica fibers with low photo-darkening”. Optics 

express, 17 (12), pp. 9924-9932, (2009). 

[19]: Dong L., “Specialty fibers and their applications in fiber lasers”. Proceedings of SPIE, 

7839, pp. 783902-1–783902-4, (2010). 

[20]: Lin Z. et al., “A diffraction-limited laser of 25/400 Yb3+/Al3+/P5+/F- silica fiber with a 

zigzag refractive index profile”. Laser physics, 27 (8), pp. 085106-1–085106-6, (2017).  

[21]: Kanamori H. et al., “Transmission characteristics and reliability of pure-silica-core single-

mode fibres”. Journal of lightwave technology, LT-4 (8), pp. 1144-1150, (1986). 

[22]: Nagayama K. et al., “Ultra-low-loss (0.1484dB/km) pure silica core fiber and extension 

of transmission distance”. Electronics letters, 38 (20), pp. 1168-1169, (2002). 

[23]: Kawaguchi Y. et al., “Ultra low-loss pure silica core fiber”. SEI technical review, 80, pp. 

50-55, (2015). 

[24]: Ogai M. et al., “Development and performance of fully fluorine-doped single-mode 

fibers”. Journal of lightwave technology, 6 (10), pp. 1455-1461, (1988). 

[25]: Blanc W. et al., “New challenges and directions toward nanoscale control of rare-earth 

properties in silica amplifying optical fibres”. 12th International Conference on Fiber Optics 

and Photonics (Photonics 2014), pp.S3A.1, Kharagpur, India, (2014). 

[26]: Croteau A. et al., “Bending insensitive, highly Yb-doped LMA triple-clad fiber for nearly 

diffraction-limited laser output”. Proceedings of SPIE, 6101, pp. 61010G-1–610100G-10, 

(2006). 

[27]: Luo Y.R., Handbook of bond dissociation energies in organic compounds. CRC Press, 

2002. 

[28]: Fry R.C. et al., “Atomic fluorine spectra in the argon inductively coupled plasma”. 

Analytical chemistry, 52 (14), pp. 1716-1722, (1980). 

[29]: Golant K.M., “Bulk silicas prepared by low pressure plasma CVD: formation of structure 

and point defects”. Defects in SiO2 and related dielectrics: Science and technology, Nato 

science series (2), pp. 427-452, (2000). 



227 

 

[30]: Trukhin A.N. et al., “Absorption and luminescence in amorphous silica synthesized by 

low-pressure plasmachemical technology”. Journal of non-crystalline solids, 353 (5-7), pp. 

530-536, (2007). 

[31]: Guryanov A.N. et al., “High aperture optical waveguides based on fluorine-doped silica 

glass”. Inorganic materials, 45 (7), pp. 823-826, (2009). 

[32]: Andreev A.G. et al., “Investigation into doping of silica glasses with fluorine by Modified 

Chemical Vapor Deposition”. Glass physics and chemistry, 32 (1), pp. 33-37, (2006).  

[33]: Dianov E.M. et al., “Fluorine-doped silica optical fibres fabricated using plasmachemical 

technologies”. Proceedings of SPIE, volume 2425, pp. 52-57, (1994). 

[34]: Belov A.V. et al., “Fiber waveguide with a fluorine-doped cladding and a pure quartz 

glass core”. Soviet journal of quantum electronic, 15 (3), pp. 416-418, (1985). 

[35]: DiGiovanni D.J. et al., “Structure and properties of silica containing aluminum and 

phosphorous near the AlPO4 join”. Journal of non-crystalline solids, 113 (1), pp. 58-64, (1989). 

[36]: Peng K. et al., “Yb-doped photodarkening-free aluminophosphosilicate laser fiber”. 

Proceedings of the Asia communications and photonics conference, AS2A.4, pp. 1-3, (2016). 

[37]:Lin Z. et al., “A diffraction-limited laser of 25/400 Yb3+/Al3+/P5+/F− silica fiber with a 

zigzag refractive index profile”. Laser physics, 27, pp. 085106-1–085106-6, (2017). 

[38]: Groeneveld W.L. et al., “The system AlCl3-POCl3”. Recueil des travaux chimiques des 

Pays-Bas, 76 (12), pp. 1005-1008, (1957). 

[39]: Birkeneder F. et al., “Raman and NMR studies in the system phosphoryl chloride-

aluminum chloride”. Acta chemical scandinavica, 47 (4), pp. 344-357, (1993). 

[40]: https://en.wikipedia.org/wiki/Phosphoryl_chloride 

[41]: Gillooly A. et al., “Yb-doped polarizing fiber”. Proceedings of SPIE, 10100, pp. 10100E-

1–10100E-6, (2017).  

[42]: Tu Y. et al., “An improved metal-packaged strain sensor based on a regenerated fiber 

bragg grating in hydrogen-loaded boron-germanium co-doped photosensitive fiber for high-

temperature applications”. Sensors, 17 (3), pp. 431-1-431-18, (2017). 

[43]: Linganna K. et al., “Fabrication and characterization of lanthanum boroaluminosilicate 

glass fiber for magneto-optical device applications”. IEEE proceedings on optoelectronics and 

communication conference, WC3-5, (2016). 

[44]: Kobelke J. et al., “Diffusion and interface effects during preparation of all-solid 

microstructured fibers”. Materials, 7 (9), pp. 6879-6892, (2014). 

[45]: Kirchhof J. et al., “About the fluorine chemistry in MCVD: the mechanism of fluorine 

incorporation into SiO2 layers”. Crystal research and technology, 22 (4), pp. 495-501, (1987). 

https://en.wikipedia.org/wiki/Phosphoryl_chloride


228 

 

[46]: Kirchhof J. et al., “Diffusion behavior of fluorine in silica glass”. Journal of non-

crystalline solids, 181 (3), pp. 266-273, (1995). 

[47]: Discussion avec Thierry Taunay, Directeur technique de la plateforme de recherche 

PERFOS, à Lannion. 

[48]: Paul M.C. et al., “Fluorine incorporation in silica glass by the MCVD process: Study of 

fluorine incorporation zone, evaluation of optical properties and structure of the glass”. Journal 

of non-crystalline solids, 354 (52-54), pp. 5408-5420, (2008). 

[49]: Dumas P. et al., “Fluorine-doped vitreous silica analysis of fiber optic preforms by 

vibrational spectroscopy”. Journal of non-crystalline solids, 47 (2), pp. 239-242, (1982). 

[50]: Kyoto M. et al., “Characterization of fluorine-doped silica glass”. Journal of materials 

science, 28, pp. 2738-2744, (1993). 

[51]: Youngman R.E. et al., “The nature of fluorine in amorphous silica”. Journal of non-

crystalline solids, 337 (2), pp. 182-186, (2004). 

[52]: Youngman R.E. et al., “Structural role of fluorine in amorphous silica”. Journal of non-

crystalline solids, 349, pp. 10-15, (2004). 

[53]: Méndez-Ramos J. et al., “Role of the Eu3+ ions in the formation of transparent oxyfluoride 

glass ceramics”. Journal of applied physics, 89 (10), pp. 5307-5310, (2001). 

[54]: Liu Y. et al., “Si-F bonding in aluminosilicate glasses: Inferences from ab initio NMR 

calculations”. American mineralogist, 87 (2-3), pp. 339-346, (2002). 

[55]: Muñoz F. et al., “NMR investigation of the crystallization mechanism of LaF3 and NaLaF4 

phases in aluminosilicate glasses”. Journal of non-crystalline solids, 357 (5), pp. 1463-1468, 

(2011). 

[56]: De Oliveira M. et al., “Network structure and rare-earth ion local environments in fluoride 

phosphate photonic glasses studied by solid state NMR and EPR spectroscopies”. The journal 

of physical chemistry C, 119 (43), pp. 24574–24587, (2015). 

[57]: Lavín V. et al., “On the local structure of Eu3+ ions in oxyfluoride glasses. Comparison 

with fluoride and oxide glasses”. Journal of chemical physics, 115 (23), pp. 10935-10944, 

(2001). 

[58]: Li W. et al., “Effects of fluorine on the properties of Yb/Ce co-doped aluminosilicate 

preforms prepared by MCVD with organic chelate precursor doping technique”. Journal of 

non-crystalline solids, 449, pp. 119-124, (2016). 

[59]: Neuville D. et al., “Structure and properties of lead silicate glasses and melts”. To be 

published in Chemical geology. 



229 

 

[60]: Bessada C. et al., “Lanthanide and actinide speciation in molten fluorides: A structural 

approach by NMR and EXAFS spectroscopies”. Journal of nuclear materials, 360 (1), pp. 43-

48, (2007). 

[61]: Chan J.C.C. et al., “High resolution 27Al-19F solid-state double resonance NMR studies of 

AlF3-BaF2-CaF2 glasses”. Journal of non-crystalline solids, 284 (1-3), pp. 16-21, (2001). 

[62]: Youngman R.E. et al., “NMR studies of fluorine in aluminosilicate–lanthanum fluoride 

glasses and glass-ceramics”. Journal of the American ceramic society, 85 (5), pp. 1077-1082, 

(2002). 

[63]: Krishnaiah K.V. et al., “Development of ytterbium-doped oxyfluoride glasses for laser 

cooling applications”. Scientific reports, 6 (21905), pp. 1-12, (2016). 

[64]: Hehlen M.P. et al., “Model of laser cooling in the Yb3+-doped fluorozirconate glass 

ZBLAN”. Physical review B, 75 (14), pp. 144302-1–144302-13, (2007). 

[65]: Robinson J.W., Handbook of spectroscopy volume 2, CRC Press, 1974. 

 

 



230 

 

Chapitre 5 

Evaluation des propriétés optiques et laser des cœurs de fibres 

élaborés par la méthode SPCVD 

 

 

1. Introduction 

 

Les fibres de silice dopées ytterbium constituent le meilleur support de propagation 

amplificateur dans la construction de systèmes laser à haute puissance [1]. Elles présentent une 

large bande d’absorption à 915nm*, où des diodes de pompes à forte puissance sont disponibles 

commercialement, ce qui leur confère un intérêt particulier. Aussi, la longueur d’onde 

d’absorption et la longueur d’onde d’émission sont proches, ce qui induit une bonne efficacité 

de conversion et une diminution de l’échauffement de la fibre [2]. L’augmentation des 

puissances de sortie de fibres laser dopées ytterbium ne cesse de croître depuis des dizaines 

d’années [3]. L’évolution à la fois des matériaux et des procédés de fabrication a permis cette 

croissance constante et élargit le spectre des applications potentielles de ces systèmes. Pour 

atteindre des puissances importantes, les concentrations en terre rare incorporées dans les fibres 

optiques ont été accrues, tout en améliorant les propriétés de conversion de puissance ainsi que 

les qualités du faisceau laser. En contrepartie, des phénomènes nuisibles tels que le 

photonoircissement sont apparus. La perte temporelle de puissance liée au photonoircissement 

affecte la durabilité des systèmes laser et doit donc être contrecarrée [4]. 

La première partie de ce chapitre traite des pertes optiques obtenues pour les cœurs que nous 

avons élaborés par la méthode SPCVD après étirage de la préforme. L’impact des dopants (Al, 

Yb, F) sur les mesures d’atténuation a été étudié, ainsi que l’influence des conditions d’étirage. 

La deuxième partie s’attache essentiellement à déterminer les propriétés laser des différents 

types de cœurs dopés ytterbium présentés dans les chapitres précédents, en termes d’efficacité 

de conversion de puissance et de qualité du faisceau laser. Les travaux sont plus 

particulièrement centrés sur les cœurs aluminosilicatés dopés ytterbium et co-dopés en fluor 

                                                
* Cf. figure 10 du chapitre 1. 
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(AlFYb), élaborés pour réaliser des fibres à grande aire effective (LMA)†. Enfin, le phénomène 

de photonoircissement a été évalué pour nos cœurs, après une introduction bibliographique 

présentant le phénomène et les moyens qui sont actuellement connus pour l’atténuer. 

 

2. Evaluation des pertes optiques des cœurs de fibre synthétisés par la 

méthode SPCVD 

 

Ce paragraphe s’intéresse essentiellement aux mesures des pertes optiques (atténuations) des 

fibres optiques dont les cœurs ont été élaborés par la méthode SPCVD. La maitrise de 

l’atténuation est indispensable pour la fabrication de fibres laser à forte puissance. Non 

seulement des pertes optiques élevées engendrent une réduction de l’efficacité de conversion 

laser [5], mais la présence de bandes d’absorption parasites (liées à des impuretés par exemple) 

génère une charge thermique supplémentaire lors de l’utilisation en cavité laser [5], pouvant 

éventuellement endommager la fibre. Le procédé MCVD‡ couplé à un dopage en solution est 

réputé pour fabriquer des matériaux dopés à très faibles atténuations dans le proche infrarouge 

(≤10 dB/km) grâce à l’utilisation d’une atmosphère chlorée lors de la vitrification du poreux [6]. 

La présence de chlore permet à la fois de « sécher » le matériau poreux en réduisant la teneur 

en groupements hydroxyles, et de supprimer les impuretés métalliques présentes [5] par la 

formation de chlorures métalliques volatiles dont les coefficients de diffusion au sein de la silice 

vitreuse sont élevés [6]. Par conséquent, les matériaux élaborés par des méthodes de fabrication 

qui n’incluent pas de traitement chloré (comme la méthode SPCVD) présentent généralement 

des atténuations plus élevées [5].  

Dans un premier temps (§ 2.a.i), nous présenterons les mesures d’atténuation sur un cœur de 

fibre du système Al2O3-SiO2 avant d’étudier l’influence de l’ajout de la terre rare (Yb2O3, § 

2.a.ii) et de fluor (§ 2.a.iii et 2.a.iv) aux systèmes précédents, préparé par la méthode SPCVD. 

Dans un second temps (§ 2.b), nous étudierons l’influence des conditions d’étirage de la 

préforme sur la mesure de l’atténuation des cœurs de fibres des systèmes Al2O3-SiO2 (§ 2.b.i) 

et Al2O3-SiO2-F (§ 2.b.ii) synthétisés par la méthode SPCVD. Malheureusement, cette étude 

n’a pas été réalisée sur des cœurs incorporant des terres rares. 

                                                
† LMA=Large Mode Area. 
‡ Cf. § 5.a.i du chapitre 1. 
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a. Impact des précurseurs sur l’atténuation des cœurs des fibres élaborés par 

la méthode SPCVD 

 

Comme nous l’avons vu dans les chapitres précédents, les précurseurs utilisés lors de 

l’élaboration de nos cœurs de préformes aluminosilicatés dopés ytterbium sont le chlorure 

d’aluminium anhydre (AlCl3, 99.999%) et le chlorure d’ytterbium anhydre (YbCl3, 99.99%), 

tous deux commercialisés par la société Alfa Aesar. Le fluor est quant à lui amené à la zone 

réactionnelle par le précurseur C2F6 (Praxair, 100%). Cette partie consiste ainsi à évaluer 

l’impact de ces précurseurs sur les propriétés d’atténuation des cœurs de fibres optiques. Nous 

présenterons successivement l’influence de l’aluminium, de l’ytterbium et du fluor sur des 

compositions de cœurs différentes. 

 

i. Cœur aluminosilicaté 

 

Une préforme dont le cœur aluminosilicaté (Al) présente un indice de réfraction de 4.3x10-3 

(teneur en Al d’environ 1.2% molaire) a été tirée en une fibre monomode avec un cœur de 

diamètre 6.5µm, et une gaine de 125µm. La tension de fibrage est de 100g. Les atténuations 

mesurées sur la fibre obtenue (figure 1) sont les suivantes : 

 

o A 1310nm : 6.1dB/km 

o A 1550nm : 5.7dB/km 

o Pic hydroxyle à 1380nm : 16.9dB/km, soit 0.26ppm [7] 

 

Les atténuations mesurées à 1310 et 1550nm sont faibles (<10 dB/km) et comparables aux 

atténuations mesurées classiquement sur les cœurs de fibres élaborés par la méthode MCVD 

couplée à un dopage en solution à composition en aluminium et conditions de fibrage 

équivalentes. La teneur en groupements hydroxyles a été évaluée à 0.26ppm à partir du pic 

d’absorption à 1380nm de la figure 1 (1ppm de groupements hydroxyles ≈ 64dB/km) [7]. Cette 

teneur est assez faible, mais reste néanmoins supérieure aux teneurs obtenues pour des fibres 

tirées à partir de préformes dont les cœurs sont élaborés par la méthode MCVD, qui sont un 
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ordre de grandeur inférieur en raison des traitements chlorés évoqués plus haut (≈100ppb) [8], 

[9].  

 

D’après nos résultats, les cœurs que nous avons élaborés par la méthode SPCVD présentent 

habituellement une teneur en groupements hydroxyles d’environ 1ppm, bien que celle-ci peut 

parfois être supérieure lorsque l’étanchéité au niveau du tube de dépôt n’est pas parfaite. 

Aucune bande d’absorption n’est observée à d’autres longueurs d’onde, entre 600 et 1600nm 

(non représentée entièrement sur la figure), autre que les composantes harmoniques de la liaison 

hydroxyle (950, 1240 et 1380nm) ce qui signifie qu’il n’y a pas d’impuretés sous forme 

d’éléments métalliques dans le cœur de nos préformes, dont les bandes d’absorption sont 

fortes sur cette plage de longueur d’onde§  [10]. 

Ainsi, ces mesures confirment la pureté du précurseur anhydre AlCl3 utilisé, qui ne présente 

pas d’impuretés nuisibles à l’atténuation du matériau sur la plage de longueur d’onde étudiée. 

Les bandes d’absorption liées à la présence d’hydroxyles n’est pas gênante pour l’utilisation de 

fibres dopées ytterbium en cavité laser, car elles sont situées à des longueurs d’onde éloignées 

(1380, 1240 et 950nm) de la longueur d’onde d’émission (1030-1060nm). Le précurseur 

anhydre de l‘aluminium (AlCl3) peut dont être utilisé pour la fabrication de nos cœurs de fibres 

optiques dopés en terres rares par la méthode SPCVD. Nous pouvons cependant noter que ce 

                                                
§ Cf. figure 22 du chapitre 1. 
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Figure 1 : Mesure de l’atténuation spectrale du cœur de fibre dopé Al (≈1.2% molaire) que 
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taux constaté en hydroxyles ne serait pas compatible avec la réalisation de fibre dopées au 

thulium par la méthode SPCVD. En effet, la bande d’émission du thulium à 2 µm est très proche 

d’un harmonique de la liaison hydroxyle à 2300nm [11]. 

 

ii. Cœur aluminosilicaté dopé ytterbium (AlYb) 

 

Dans ce paragraphe, nous allons présenter les résultats d’atténuation obtenus sur les cœurs co-

dopés aluminium et ytterbium que nous avons élaborés par la méthode SPCVD. Dans un 

premier temps, nous présenterons quelques résultats bibliographiques  sur ces systèmes. 

 

1. Etude bibliographique sur l’atténuation des cœurs de silice co-

dopés en aluminium et en ytterbium 

 

L’impact d’une terre rare sur l’atténuation de cœurs de fibre a été étudié par Kirchoff et al. [5]. 

La contribution d’une terre rare à l’atténuation du cœur peut être due à la fois aux pertes 

générées par la faible solubilité des terres rares au sein du réseau vitreux aluminosilicaté 

(formation de clusters) et à des pertes qui leurs sont spécifiques (détaillées ci-après) [5]. En effet, 

pour une concentration trop importante en terre rare, leur faible solubilité entraine soit une 

séparation de phases**, soit l’apparition de phases cristallisées qui impactent très fortement 

l’atténuation du cœur. Le co-dopant utilisé pour dissoudre l’ytterbium au sein du réseau vitreux 

a une importance sur l’atténuation du matériau final. Pour des concentrations en terre rare 

comprises entre 0.1 et 1% molaire d’oxyde, l’aluminium s’avère être le co-dopant qui génère 

l’atténuation la plus faible, suivi du germanium, du bore et enfin du phosphore [5]. Les pertes 

spécifiques des terres rares sont définies par les auteurs [5] comme les pertes observées pour 

chaque terre rare en particulier, peu importe la concentration incorporée.  

 

 

                                                
** Cf. figure 33.a du chapitre 3. 
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Kirchhof et al. [12] ont étudié l’influence du néodyme au sein d’un cœur du système Nd2O3-

Al2O3-P2O5-SiO2. L’influence de la composition du cœur sur son atténuation est présentée sur 

la figure 2. On remarque que l’atténuation des cœurs 2 et 3 contenant du néodyme est supérieure 

à l’atténuation du cœur 1 ne contenant pas de néodyme. L’atténuation du cœur 3 est plus élevée 

que celle du cœur 2 contenant une concentration inférieure en néodyme, ce qui signifie que la 

concentration en néodyme incorporée joue un rôle majeur sur la valeur de l’atténuation. Les 

auteurs associent cette augmentation de l’atténuation par la formation croissante de 

« défauts atomiques locaux » lorsque la concentration en terre rare croît. On remarque 

également que l’ajout de 2% molaire en GeO2 permet en revanche de fortement diminuer les 

Figure 2 : Atténuation spectrale de cœurs de préformes du système 

Nd2O3-Al2O3-P2O5-SiO2 en fonction de leurs compositions. Les quatre 

cœurs (1, 2, 3 et 4) contiennent 4% molaire en Al2O3 et 1% molaire en 

P2O5. Le cœur 1 ne contient pas de néodyme. Les cœurs 2, 3 et 4 

contiennent respectivement  0.08, 0.19 et 0.13% molaire en Nd2O3. Le 

cœur 4 contient également 2% molaire en GeO2. La courbe en pointillés 

correspond à l’équation 150.λ-4 (Rayleigh). Extrait de [5] 

Système Nd2O3-Al2O3-P2O5-SiO2 

(4% mol. en Al2O3 et 1% mol. en 

P2O5) : 

1 : 0% mol. en Nd2O3 

2 : 0.08% mol. en Nd2O3 

3 : 0.19% mol. en Nd2O3 

4 : 0.13% mol. en Nd2O3 / 2% mol. 

en GeO2 
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pertes optiques, de manière similaire au matériau non dopé en terre rare (courbe 1 de la figure 

2). L’ajout de seulement 0.2% molaire en GeO2 
[5] permet également de diminuer 

considérablement l’atténuation, comme le montre la figure 3.  

 

Les auteurs spécifient que la teneur en GeO2 incorporée nécessaire pour réduire l’atténuation 

du matériau dépend de la concentration en terre rare incorporée : plus celle-ci est importante, 

plus il faut ajouter de germanium [5]. Cependant, ils ne proposent pas d’explication à ce 

phénomène.  

Dans la même idée, il a été montré que l’ajout d’autres co-dopants de types terres rares en 

faibles concentrations tels que le lanthane, le cérium, l’europium le gadolinium et le lutétium, 

qui n’ont pas de bandes d’absorption sur la plage de longueur d’onde étudiée (6001600nm), 

permettent de diminuer efficacement l’atténuation des cœurs aluminosilicatés dopés en terre 

rare Yb ou Nd [5]. L’influence de l’augmentation de la teneur en néodyme et l’influence de 

l’ajout de germanium sur l’atténuation du cœur a également été étudiée pour des systèmes 

similaires renfermant des terres rares différentes, dont l’ytterbium [5]. Les auteurs ont alors 

observé les mêmes résultats que dans le cas du néodyme : la présence de germanium diminue 

l’atténuation du cœur de la fibre. 

Figure 3 : Atténuation mesurée à 1.0µm dans un cœur du système Nd2O3-Al2O3-

P2O5-GeO2-SiO2 où seule la concentration en GeO2 varie. Extrait de [5] 
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Nous allons maintenant présenter l’atténuation d’un cœur de silice co-dopé en Al et en Yb que 

nous avons élaboré par la méthode SPCVD. 

 

2. Etude de l’atténuation des cœurs de silice co-dopés en aluminium 

et en ytterbium élaborés par la méthode SPCVD 

 

Une préforme dont le cœur aluminosilicaté dopé ytterbium (AlYb) (que nous avons élaboré par 

la voie SPCVD) présente un indice de réfraction de 4.6x10-3 a été tirée en une fibre double 

gaine avec un cœur de diamètre 7µm et une gaine octogonale dont les diamètres sont de 125µm 

plat à plat, et de 135µm d’un sommet à un autre. La tension de fibrage était de 87g. Les 

caractéristiques que nous avons déterminées, à partir de la figure 4, pour ce cœur de fibre sont 

les suivantes : 

 

o Atténuation à 1310nm : 20.5 dB/km 

o Atténuation à 1550nm : 23.8 dB/km 

o Pic hydroxyle à 1380nm : 300dB/km, soit 4.69 ppm 

 

L’atténuation du matériau à 1310 et 1550nm est supérieure en présence d’ytterbium à 

l’atténuation dans le cœur purement aluminosilicaté (Al) présenté dans le paragraphe précédent. 

L’absorption liée à la présence de groupements hydroxyles est légèrement supérieure 

(≈4.69ppm). Comme précédemment aucune bande d’absorption autres que celles liées à la 

présence d’ytterbium et de groupements hydroxyles n’est détectée entre 600 et 1600nm (la 

figure est focalisée entre 1000 et 1600nm seulement afin de mieux visualiser le fond de 

l’atténuation). 
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A la vue des observations qui ont été faites dans la littérature, l’atténuation supérieure du cœur 

AlYb en comparaison au cœur Al (qui ont été tous deux élaborés par la méthode SPCVD) est 

classique. Néanmoins, les valeurs d’atténuation restent relativement faibles, d’autant que celles-

ci peuvent être diminuées par modification des conditions de fibrage, comme nous le verrons 

plus loin dans ce chapitre. L’ajout de germanium est également une perspective intéressante 

pour réduire les pertes optiques des cœurs de fibres synthétisés par la voie SPCVD. 

 

iii. Cœur aluminosilicaté dopé fluor (AlF) 

 

Dans cette partie, nous allons présenter l’atténuation mesurée sur un cœur de préforme 

aluminosilicaté renfermant également du fluor, que nous avons élaboré par la méthode SPCVD. 

Dans un premier temps, une courte étude bibliographique de l’influence du fluor sur 

l’atténuation de cœurs en silice est présentée. 
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Figure 4 : Mesure de l’atténuation spectrale du cœur de préforme AlYb (≈1.0% molaire en Al et 0.06% 
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1. Etude bibliographique sur l’atténuation des cœurs de silice co-

dopés en fluor 

 

Bubnov et al. [13] ont étudié l’impact de l’ajout de fluor sur l’atténuation de cœurs du système 

vitreux GeO2-SiO2 élaborés par la méthode MCVD, et observé que celle-ci baissait en présence 

de fluor. Il a par ailleurs été montré dans d’autres travaux que la présence de fluor au sein de ce 

même système permettait de réduire l’atténuation du cœur de la fibre [14], [15]. Bubnov et al. [13] 

ont également montré que la réduction de l’atténuation pour un cœur de préforme élaboré par 

la méthode MCVD dépendait du précurseur de fluor utilisé, comme le montre la figure 5. 

 

Les mécanismes précis conduisant à la diminution de l’atténuation du cœur dopé en germanium 

par l’ajout de fluor ne sont pas compris. Cependant, Abramov et al. [14] indiquent que la présence 

de fluor réduit la température de transition vitreuse du verre, et par conséquent la diffusion 

Rayleigh, qui est une fonction linéaire de la température de transition vitreuse du verre. D’autre 

part, Bubnov et al. [13] indiquent que ce serait préférentiellement un effet dû au précurseur 

Précurseur de 

fluor utilisé : 

Aucun 

C2F3Cl2 

SiF4 

Figure 5 : Mesures d’atténuation dans des cœurs de fibres su système GeO2-SiO2 en 

absence de fluor (courbe 1) ou en présence de fluor (courbes 2 et 3), incorporé à partir 

de précurseurs différents. Extrait de [13] 

Groupements 

hydroxyles 
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utilisé, qui réduit plus ou moins la taille des particules poreuses déposées par la méthode 

MCVD, et par suite la diffusion Rayleigh. 

 

2. Etude de l’atténuation des cœurs de silice co-dopés en aluminium 

et en fluor élaborés par la méthode SPCVD 

 

Nous avons déterminé l’atténuation d’un cœur de fibre du système Al2O3-SiO2-F (AlF) élaboré 

par la méthode SPCVD, dans le but de réaliser une comparaison avec le cœur Al présentée 

précédemment. Une préforme dont le cœur aluminosilicaté dopé fluor (AlF) présente un indice 

de réfraction moyen de 1.8x10-3 a été tirée en une fibre monomode avec un cœur de diamètre 

10µm, et une gaine de 125µm. La teneur en aluminium est comparable à celle de la fibre Al 

présentée dans le chapitre 3, car les cœurs de préformes ont été élaborés dans les mêmes 

conditions (température d’évaporation du précurseur AlCl3, pression dans la source du 

précurseur, débits de réactifs (O2, SiCl4, AlCl3), température de dépôt). La tension de fibrage 

était de 100g. Les atténuations mesurées à partir de la figure 6 sont les suivantes : 

 

o A 1310nm : 28.4dB/km 

o A 1550nm : 22.6dB/km 

o Pic hydroxyle à 1380nm : 63.3dB/km soit 0.99ppm 

 

Les absorptions mesurées sont donc plus élevées que dans le cas de la fibre de type Al (6.1 et 

5.7dB/km à 1310 et 1550nm respectivement), mais restent néanmoins relativement faibles. La 

différence d’atténuation peut provenir de la sensibilité à la courbure importante de la fibre AlF 

en raison de son plus faible indice de réfraction (Δn(AlF)=1.8x10-3 < Δn(Al)=4.3 x10-3), comme 

l’ont déjà observé Schuster et al. [16]. Ce type de matrice est innovant pour iXblue photonics et 

nous n’avons donc pas de comparaison avec un cœur de fibre élaboré par le procédé MCVD. 

La teneur en groupements hydroxyles (0.99ppm) est similaire au cas du cœur de la fibre Al 

(0.26ppm) présentée précédemment.  
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L’influence de l’incorporation de fluor sur la teneur en groupements hydroxyles a déjà été 

étudiée par Schuster et al. [15] au sein de cœurs du même système, et par Bubnov et al. [13] au 

sein de cœurs du système GeO2-SiO2. La diminution de la concentration en groupements 

hydroxyles peut s’expliquer par le fait que le fluor et l’oxygène sont en compétition pour se lier 

au silicium [17], et qu’il y a par conséquent moins d’atomes d’oxygène disponibles pour se lier 

à des atomes d’hydrogène. 

L’atténuation intrinsèque des cœurs AlF est donc faible sur la gamme de longueurs d’onde 

étudiée (600-1600nm) ; les cœurs sont donc compatibles avec l’utilisation de fibres en cavité 

laser.  

Le paragraphe ci-dessous présente l’influence de l’ajout de fluor au système vitreux Yb2O3-

Al2O3-SiO2-F. 

 

iv. Cœur aluminosilicaté co-dopé en ytterbium et en fluor (AlFYb) 

 

Une préforme dont le cœur (que nous avons élaboré par la méthode SPCVD) aluminosilicaté 

co-dopé en fluor et en ytterbium présente un indice de réfraction de 2.8x10-3 a été tirée en une 

fibre double gaine avec un cœur de diamètre 10µm et une gaine octogonale dont les diamètres 
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Figure 6 : Mesure de l’atténuation spectrale du cœur de préforme AlF (≈1.3% molaire en Al et 0.56% molaire 

en F) que nous avons synthétisé par la méthode SPCVD 
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sont de 125µm plat à plat, et de 135µm d’un sommet à un autre. La tension de fibrage était de 

100g. Les mesures spectrales obtenues à partir de la figure 7 sur ce cœur de fibre sont les 

suivantes : 

 

o Atténuation à 1310nm : 61.2dB/km 

o Atténuation à 1550nm : 64.9dB/km 

o Pic hydroxyle à 1380nm : mal défini car trop intense  teneur en groupements 

hydroxyles élevée 

 

En comparaison au cœur aluminosilicaté dopé fluor (AlF) présenté précédemment (figure 6), 

on remarque que l’ajout d’ytterbium augmente considérablement les pertes à 1310 et 1550nm, 

à vitesse d’étirage équivalente. La comparaison avec le cœur AlYb présenté précédemment 

(figure 4) est plus difficile à établir car les conditions d’étirage sont différentes (100g contre 

87g pour la fibre AlYb, or la tension de fibrage affecte l’atténuation du matériau), et les teneurs 

en ytterbium aussi. Néanmoins, ce résultat rejoint les observations de la littérature explicitées 

plus haut††, où il a été précisé que l’incorporation de n’importe quelle terre rare augmente 

l’atténuation du matériau, ce qui est d’autant plus vrai que la concentration incorporée est 

                                                
†† Cf. § 2.a.ii.1 du présent chapitre. 
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importante. On remarque également que la concentration en groupements hydroxyles est 

sensiblement la même que pour le cœur AlF (≈0.15-0.20ppm). 

Ainsi, on observe que les atténuations des cœurs de fibre contenant du fluor sont supérieures à 

celles mesurées dans les matrices équivalentes sans fluor. Schuster et al. [18] ont observé le 

même phénomène en comparant des matrices AlYb et AlFYb, identiquement dopées en 

aluminium et en ytterbium. Ces auteurs ont, une nouvelle fois, attribué cette différence à une 

sensibilité à la courbure beaucoup plus importante de la matrice contenant du fluor, en raison 

de l’indice de réfraction inférieur résultant de l’incorporation du fluor. En effet, pour des indices 

de réfraction bas (proches de celui de la silice), la courbure de la fibre lors des diverses 

caractérisations est un paramètre important car elle modifie localement le profil d’indice de 

réfraction, et la condition de réflexion totale interne peut ne plus être remplie si le rayon de 

courbure est trop faible [19]. Une partie de l’énergie est alors découplée dans la gaine. 

 

v. Conclusion sur l’impact de la nature des co-dopants dans les cœurs de 

préformes élaborés par la méthode SPCVD sur la mesure de 

l’atténuation 

 

Les cœurs de préformes du système Al2O3-SiO2 que nous avons synthétisés présentent des 

pertes optiques faibles sur la plage de longueur d’onde étudiée (600-1600nm). L’ajout d’une 

terre rare, en l’occurrence l’ytterbium dans notre cas, augmente systématiquement 

l’atténuation du cœur, par la présence supposée de défauts atomiques locaux [5]. Cet impact a 

été observé à la fois sur les cœurs Al et AlF. L’ajout de fluor abaisse fortement l’indice de 

réfraction du matériau. Par conséquent, le cœur est beaucoup plus sensible à la courbure de la 

fibre lors des diverses caractérisations. Ainsi, un doute subsiste sur l’impact réel du fluor sur 

l’atténuation du matériau. Néanmoins, d’après la littérature, l’ajout de fluor permet de diminuer 

l’incorporation de groupements hydroxyles, ce qui est un avantage pour la méthode SPCVD 

dont les teneurs typiques en groupements hydroxyles incorporées en l’absence de fluor sont 

généralement de 1ppm.  

Le paragraphe suivant présente les résultats de notre étude de l’influence des conditions 

d’étirage de la préforme sur l’atténuation de différentes compositions de cœurs de fibres 

présentées précédemment. 
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b. Influence des conditions de fibrage sur l’atténuation des cœurs de fibres 

élaborés par la méthode SPCVD 

 

Lors de l’étirage de la préforme en fibre, le verre, porté à des températures de l’ordre de 2200°C, 

se ramollit en haut de la tour de fibrage‡‡. En appliquant une tension au bas de la tour, le verre 

mou est étiré en une fibre qui acquiert une certaine vitesse. La tension et la vitesse d’étirage 

sont deux paramètres bien distincts que l’on peut paramétrer séparément. Dans ce paragraphe, 

nous avons gardé la vitesse de fibrage constante à environ 40m/min, et nous avons appliqué 

différentes tensions sur la fibre. A vitesse d’étirage constante, lorsque la tension de fibrage 

diminue (ou augmente), la température de la préforme en haut de la tour augmente (ou diminue).  

L’influence des conditions de fibrage sur l’atténuation de cœurs de fibres du système GeO2-

SiO2 fortement dopés en germanium est bien connue : plus la tension de fibrage est élevée, 

meilleures sont les pertes optiques du cœur [20], [21]. 

Dans ce paragraphe, nous présentons l’influence des conditions de fibrage sur deux cœurs de 

fibres que nous avons élaborés par la méthode SPCVD : le cœur de fibre Al et le cœur de fibre 

AlF, qui ont été présentés précédemment. Malheureusement, cette étude n’a pas été réalisée sur 

un cœur de fibre renfermant de l’ytterbium. 

 

i. Cœur aluminosilicaté (Al) 

 

Dans ce paragraphe, nous présentons l’influence des conditions de fibrage sur l’atténuation de 

cœurs de fibres aluminosilicatés (Al). Le tableau 1 présente l’évolution des atténuations 

mesurées à 1310 et 1550nm en fonction de la tension de fibrage d’une préforme dont le cœur 

aluminosilicaté a été élaboré par la méthode SPCVD dans le cadre de notre étude. La préforme 

dont le cœur  aluminosilicaté présente un indice de réfraction de 6.7x10-3 ± 0.4x10-3, a été tirée 

en une fibre monomode de diamètre de cœur 7µm et de diamètre de gaine 125µm. 

 

                                                
‡‡ Cf. figure 42 du chapitre 1. 
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 Tension de fibrage (g) 

Atténuation 

(dB/km) 
100 80 60 40 

A 1310nm 8.9 8.6 7.5 6.1 

A 1550nm 8.6 8.4 7.2 5.7 

Tableau 1 : Evolution des atténuations mesurées à 1310 et 1550nm sur un cœur de fibre aluminosilicaté de diamètre 

7µm (et dont la gaine a un diamètre de 125µm) en fonction de la tension de fibrage 

 

On remarque qu’une diminution de la tension de fibrage de 100 à 40g induit une diminution 

des atténuations mesurées à 1310 et 1550nm. Lorsque la tension de fibrage diminue, la 

température de chauffage de la préforme en haut de la tour augmente. Par conséquent, le 

gradient de température le long du verre en cours d’étirage est plus important et il semble que 

cela permette d’obtenir des atténuations plus faibles sur ce type de cœurs de fibre.  

Nous n’avons pas réalisé cette étude sur des cœurs AlYb. En revanche, la littérature fait 

référence à des cœurs des systèmes Nd2O3-Al2O3-SiO2, Pr2O3-Al2O3-SiO2 et Sm2O3-Al2O3-

SiO2 élaborés par la méthode MCVD couplée à un dopage en solution, dont les atténuations 

diminuent avec l’augmentation de la tension de fibrage (à compositions égales) [5], [22]. Ils 

attribuent cet effet (contraire à ce que nous avons observé pour nos cœurs de fibre Al) à la 

réduction de défauts atomiques locaux par l’augmentation de la tension de fibrage. Ces auteurs 

précisent qu’ils n’ont pas observé ce comportement lorsque la terre rare incorporée est 

l’ytterbium. Une perspective très intéressante pour compléter nos travaux consiste à étudier la 

variation de l’atténuation des cœurs dopés ytterbium élaborés par la méthode SPCVD en 

fonction des conditions d’étirage de la préforme. 

 

ii. Cœur aluminosilicaté dopé fluor (AlF) 

 

Dans ce paragraphe, nous présentons l’influence des conditions de fibrage sur l’atténuation de 

cœurs de fibres aluminosilicatés co-dopés en fluor (AlF). Le tableau 2 présente l’évolution des 

atténuations à 1310 et 1550nm mesurées sur des cœurs de fibre AlF (sans ytterbium) en fonction 
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de différentes tensions de fibrage (40g → 100g). La fibre monomode possède un cœur de 

diamètre égal à 10µm et une gaine de diamètre égal à 130µm, et l’indice de réfraction mesuré 

est égal à 2.2x10-3 ± 0.4x10-3.  

 

 Tension de fibrage (g) 

Atténuation 

(dB/km) 
100 80 60 40 

A 1310nm 20.6 23.3 28.9 30.3 

A 1550nm 21.6 23.5 38.9 40.6 

Tableau 2 : Evolution des atténuations à 1310 et 1550nm mesurées sur un cœur de fibre AlF en fonction de différentes 

tensions de fibrage 

 

On remarque que l’évolution de l’atténuation des cœurs AlF en fonction de la tension de fibrage 

suit un comportement opposé à celle des cœurs Al. En effet, lorsque la tension de fibrage 

diminue (100  40g), les atténuations mesurées à 1310 (20.6  30.3dB/km) et 1550nm 

(21.6  40.6dB/km) augmentent. Lorsque la tension de fibrage augmente, la température de 

chauffage de la préforme en haut de la tour diminue. Par conséquent, le gradient de température 

le long du verre en cours d’étirage est plus faible que dans le cas de l’étirage du cœur Al, et il 

semble que cela permette d’obtenir des atténuations plus faibles sur ce type de cœurs de fibre.  

Nous précisons que les teneurs en aluminium présentes dans le cœur de la fibre AlF et dans le 

cœur de la fibre Al étudié précédemment sont proches, car ces cœurs ont été élaborés dans les 

mêmes conditions (à la différence près du débit du précurseur en fluor). 

Il est très difficile de proposer une explication à la différence de comportement des deux cœurs 

à la tension de fibrage. Nous n’avons pas d’explication à la tendance observée dans le cas du 

cœur de fibre renfermant du fluor, qui est très différente de notre cœur de fibre renfermant de 

l’aluminium, et des cœurs de fibre dopés en germanium présentés dans la littérature [21]. 

Il est connu, d’après la littérature, que le fluor abaisse fortement la température de transition 

vitreuse du verre de silice [13], [23]. Ainsi, à la vue des températures utilisées lors de l’étirage 

d’une préforme en fibre (≈2000-2200°C), le cœur AlF sera beaucoup plus « mou » que le cœur 
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Al, ce qui a peut-être un impact sur la trempe du verre, et par conséquent sur sa structure et 

l’atténuation mesurée. Schuster et al. [18] ont par ailleurs indiqué que l’ajout du fluor à la 

composition d’un cœur de fibre aluminosilicaté permet de diminuer d’environ 200°C la 

température de fibrage afin d’obtenir la même viscosité que le matériau ne renfermant pas de 

fluor. 

En conclusion, l’étirage d’un cœur de fibre renfermant du fluor élaboré par la méthode SPCVD 

nécessite d’imposer une tension de fibrage élevée pour diminuer l’atténuation du cœur de la 

fibre. Bien que nous n’ayons pas d’explication à ce phénomène, il serait intéressant de réaliser 

à nouveau cette expérience sur d’autres cœurs pour vérifier la validité du résultat. 

 

ii. Conclusion de l’influence des conditions d’étirage de la préforme sur 

l’atténuation des cœurs de fibres élaborés par la méthode SPCVD 

 

Les études que nous avons menées sur les cœurs de fibres Al et AlF, dans le but de déterminer 

une condition d’étirage de la préforme optimale, montrent que ces deux cœurs ont un 

comportement opposé lors de l’étirage de la préforme. Une diminution de la tension de 

fibrage permet de réduire l’atténuation dans le cas des cœurs Al, et l’augmente dans le cas des 

cœurs AlF, pour une vitesse de fibrage égale. Nous n’avons pas d’explication à cette différence 

de comportement à la tension de fibrage des deux types de cœurs de fibres. 

Ces travaux restent néanmoins incomplets, car pour des raisons de temps, la variation de 

l’atténuation de cœurs de fibres dopés en ytterbium (AlYb et AlFYb) élaborés par la méthode 

SPCVD en fonction de la tension de fibrage n’a pas été étudiée. De plus, dans le cadre de nos 

travaux, comme nous l’avons vu précédemment dans la littérature§§, l’ajout d’une quantité de 

germanium (≤2% molaire en GeO2) à la composition des cœurs de nos préformes, couplé à une 

tension de fibrage optimisée devrait permettre de réduire au maximum les pertes optiques des 

cœurs de fibres élaborés par la méthode SPCVD. 

La suite de nos travaux consiste à caractériser en cavité laser les cœurs de fibres dopés ytterbium 

que nous avons élaborés par la méthode SPCVD. 

                                                
§§ Cf. § 2.a.ii.1 du présent chapitre. 
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3. Caractérisations laser des cœurs de fibres élaborés par la méthode 

SPCVD 

 

Les principales caractérisations laser à réaliser sur des fibres dopées ytterbium sont : la mesure 

de l’efficacité de conversion (PCE, pour Power Conversion Efficiency) et la mesure du 

coefficient M². L’efficacité de conversion traduit le rendement de conversion de l’absorption 

de la puissance de pompe en puissance de signal émis à 1.06µm par luminescence des ions 

Yb3+***. C’est un paramètre très important, car un faible rendement signifie qu’une majeure 

partie de la puissance de pompe ne va pas être utilisée dans la conversion, ce qui aura pour 

principale conséquence de chauffer fortement le matériau, et de le dégrader. Le terme M² est 

un coefficient qui caractérise l’écart du faisceau laser à un faisceau parfaitement gaussien. Il 

permet donc d’évaluer la qualité du faisceau de sortie. Le tableau 3 présente un récapitulatif 

non exhaustif de caractérisations laser obtenues pour différentes matrices ytterbium issues de 

la littérature (cœurs de fibres double gaine majoritairement élaborés par la méthode MCVD ; il 

n’existe pas de telles données sur des cœurs de fibres élaborés par la méthode SPCVD). 

On remarque tout d’abord que la méthode MCVD, couplée soit à un dopage en solution soit 

à un dopage en phase vapeur, reste la méthode d’élaboration la plus reportée dans la 

littérature. Les matrices AlPYb††† sont les plus étudiées et celles qui présentent le plus de 

données de caractérisations laser. Les ratios Øc/Øg
‡‡‡ sont variables, mais les plus représentés 

sont les ratios 10/125 (pour les matrices AlYb et PYb§§§), 20/125 et 20/400 (pour les matrices 

AlPYb et AlFYb). Les matrices AlPYb présentent des efficacités de conversion très 

intéressantes allant de 70% pour des cœurs de 10µm jusqu’à 90% pour des cœurs dont le 

diamètre est supérieur ou égal à 20µm. C’est pour ce type de matrice que des puissances 

supérieures au kilowatt ont été obtenues [30], [31], avec notamment un M² égal à 1.04 pour Petit 

et al. [30]. Lin et al. [33] obtiennent également un M² inférieur à 1.1 (1.06) pour une matrice 

AlPYb co-dopée en fluor. Enfin, la seule matrice AlFYb pour laquelle des caractérisations laser 

sont reportées [34] présente une efficacité de conversion plutôt faible (43.3%) mais malgré tout 

                                                
*** Cf. figure 10 du chapitre 1. 
††† Système quaternaire Yb2O3-P2O5-Al2O3-SiO2. 
‡‡‡ Øc et Øg représentent respectivement le diamètre de cœur et le diamètre de gaine. 
§§§ Système ternaire Yb2O3-P2O5-SiO2. 
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un M² correct (<1.1). Ces travaux nous serviront de point de référence et de comparaison par 

rapport à nos cœurs de préformes obtenus par la méthode SPCVD. 

 

Matrice 
Méthode de 

fabrication 

Øc/Øg 

(µm/µm) 

Ouverture 

numérique 

Puissance 

maximale de 

sortie (W) 

PCE 

(%) 
M² Référence 

AlYb 

MCVD + dopage 

en solution 
10/125 0.13 13.7 79 x [24] 

MCVD + dopage 

en phase vapeur 

24/125 0.19 20 76 x [25] 

20/125 0.06 - 0.22 20 76 x [26] 

Direct 

nanoparticle 

deposition 

40/400 0.065 200 80 1.3 [27] 

PYb 
MCVD + dopage 

en phase vapeur 

10/125 

≈ 0.15 

16 84 x 

[28] 

40/400 200 79 x 

AlPYb 

MCVD + dopage 

en solution 
10/125 x 100 72 x [29] 

MCVD + dopage 

en phase vapeur 
52/750 0.025 1600 90.2 1.04 [30] 

MCVD + dopage 

en phase vapeur 
25/400 0.07 1020 81.2 x [31] 

AlPYb + 

Ge + Ce 

MCVD + dopage 

en phase vapeur 
25/400 0.056 700 54.2 x [32] 

AlPYb + 

F 

MCVD + dopage 

en solution 
25/400 0.04 68 68 1.06 [33] 

AlFYb Sol-gel 50/400 0.02 8 43.3 <1.1 [34] 

Tableau 3 : Exemples de caractérisations laser obtenues sur différents types de matrice ytterbium fibrées en double 

gaine issues de la littérature. x signifie que la valeur n’a pas été précisée par les auteurs. 
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a. Efficacité de conversion des cœurs de fibres élaborés par la méthode 

SPCVD 

 

i. Présentation de la mesure d’efficacité de conversion en cavité laser 

des cœurs de fibres dopés ytterbium 

 

Le principe de l’amplification optique par la présence d’un ion terre rare au sein du réseau 

vitreux a été expliquée dans le chapitre 1****. L’absorption d’un photon de longueur d’onde 

adéquate par un ion terre rare engendre l’excitation de ce dernier dans un état de plus haute 

énergie. L’arrivée d’un second photon permet la désexcitation de l’ion vers un niveau 

fondamental, en générant un second photon qui possède des propriétés optiques identiques au 

photon incident (c’est l’émission stimulée). Afin que l’amplification optique ait lieu, il est 

nécessaire d’avoir plus d’ions dans leur état excité qu’au niveau fondamental (c’est l’inversion 

de population). Dans ces conditions, l’émission stimulée est prédominante à l’absorption, et 

l’amplification optique peut avoir lieu.  

Dans le but de tester nos cœurs de fibres actifs dopés ytterbium élaborés par la méthode 

SPCVD, le montage en cavité laser présenté sur la figure 8 a été utilisé. Des diodes de pompe 

multimode†††† de 30W chacune, alimentées par une tension de 10V et un courant pouvant aller 

jusqu’à 7A, sont utilisées pour injecter de la puissance à 915nm‡‡‡‡ dans la fibre active testée. 

Il est possible d’utiliser, à l’heure actuelle, au sein de la société iXblue photonics où les fibres 

sont caractérisées, jusqu’à 6 diodes de pompe multimodes de ce type en série, ce qui permet 

l’injection d’une puissance maximale de 180W. Le signal de pompe multimode issu des deux 

fibres multimodes est couplé à une fibre double gaine passive par le biais d’un composant 

appelé combineur de pompe (LasFiberio).  

La fibre active testée est placée entre deux réseaux de Bragg (fabriqués à iXblue photonics) 

notés Rmax et Rmin choisis de sorte qu’ils soient hautement réflecteurs à la longueur d’onde 

d’émission de la fibre testée (1064nm) et faiblement réflecteurs à la longueur d’onde de pompe 

(915nm) : Rmax réfléchit plus de 99% du signal d’émission à 1064nm, et transmet environ 98.5% 

                                                
**** Cf. figures 12 et 14 du chapitre 1. 
†††† Øcœur=105µm ; Øgaine=125µm et ON=0.22. 
‡‡‡‡ Cf. diagramme des niveaux d’énergie de l’ion Yb3+ sur la figure 10 du chapitre 1. 
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du signal de pompe multimode à 915nm, tandis que Rmin réfléchit 9% du signal d’émission. 

Cela permet de créer une cavité résonante qui est pompée de manière continue dans le but de 

garder une inversion de population. En plaçant le matériau actif (ici la fibre dopée ytterbium) 

dans une cavité résonante, les photons passent de nombreuses fois dans le matériau et ont plus 

de chance de provoquer une émission stimulée. Néanmoins, les pertes du matériau ne doivent 

pas être trop élevées auquel cas une majorité des photons sont absorbés. Les photons émis 

à 1064nm non réfléchis par Rmin sont acheminés jusqu’à un bolomètre, qui permet de mesurer 

la puissance.  

Les soudures représentées par un point rouge sur la figure ont été revêtues d’une couche de 

280µm d’épaisseur d’un polymère de type acrylate d’indice de réfraction inférieur à celui de la 

gaine en silice, afin de continuer à propager correctement le signal de pompe. La soudure avec 

un revêtement haut indice (point jaune sur la figure) permet d’évacuer le signal de pompe 

résiduel non absorbé par la fibre active testée. La fibre passive monomode clivée en son 

extrémité, représentée à gauche du combineur de pompe sur la figure 8, est utilisée pour 

monitorer le signal à 1064nm extrait du réseau de Bragg Rmin, soit une très faible portion de la 

puissance intra-cavité, et protège également les diodes de pompes multimode d’un éventuel 

retour du signal. 

 

L’estimation du résidu de pompe §§§§ est réalisée à partir de la mesure de la puissance en sortie 

du réseau de Bragg Rmin en fibre double gaine passive et de la mesure de la puissance en sortie 

                                                
§§§§ Le signal de pompe qui n’a pas été absorbé par la fibre. 

Figure 8 : Montage d’évaluation de l’efficacité de conversion de cœurs de fibres optiques dopés ytterbium en cavité 

laser 

Fibre Yb 

testée 
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de la fibre passive monomode (permettant d’acheminer le signal jusqu’au bolomètre), par 

simple soustraction. Le signal à 1064nm et le signal de pompe résiduel sont guidés 

respectivement par le cœur et la gaine en silice, alors que la fibre passive monomode ne guidera 

que le signal à 1064nm. L’estimation du résidu de pompe est prise en compte dans les valeurs 

d’efficacités de conversion présentées par la suite. 

L’efficacité de conversion « puissance de pompe  puissance signal » peut être vue sous deux 

angles :  

 

 L’angle « système » pour lequel on s’intéressera à l’efficacité du système et donc à 

l’efficacité de conversion suivant le niveau de puissance injecté dans la fibre 

 

 L’angle « fibre active » pour lequel on s’intéressera prioritairement à l’efficacité de 

conversion par rapport au niveau de puissance absorbé par la fibre (en prenant en compte 

le résidu de pompe donc). C’est sous cet angle que les efficacités de conversion sont 

présentées par la suite. 

 

L’efficacité de conversion est alors définie par le rapport entre la puissance de sortie à 

1064nm et la puissance dite de pompe à 915nm. La puissance injectée est mesurée en sortie 

du combineur de pompe. La puissance absorbée est estimée à partir de la puissance injectée et 

le résidu de pompe mesuré (cf. ci-avant). 

La longueur de fibre utilisée pour les tests est évaluée telle que l’absorption multimode totale à 

915nm soit de 10-11db (soit moins de 10% de résidu de pompe). Suivant l’absorption linéique 

mesurée (entre 0.9 et 1.4dB/m par exemple) sur la fibre, la longueur de fibre testée évoluera 

entre 7 et 13m. 

L’incertitude de la mesure sera dépendante de la qualité de la soudure entre la fibre double 

gaine passive du réseau de Bragg Rmin et la fibre passive monomode, mais également de la 

transmission multimode de Rmin et de la soudure entre la fibre active et la fibre double gaine 

passive en entrée de Rmin. 
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ii. Résultats obtenus sur les cœurs de fibres dopés ytterbium élaborés par 

la méthode SPCVD 

 

La méthode SPCVD nous a permis d’élaborer divers types de cœurs de préforme dopés 

ytterbium. Au fil de l’évolution de nos travaux, les fibres optiques tirées à partir de ces 

préformes ont vu leur design évoluer dans le but de monter en puissance : le diamètre du cœur 

(Øc) a notamment augmenté de 6 à 20µm, dans le but de fabriquer des fibres à grande aire 

effective (LMA), mais une majorité des fibres que nous avons étudiées présente un cœur de 

10µm. Le diamètre de la gaine (Øg) est le plus souvent de 130µm, à l’exception de certaines 

fibres dont le cœur a un diamètre de 20µm et un Øg= 400µm. Les puissances injectées ont 

également évoluées dans ce sens : les diodes de pompe et les fibres passives utilisées ont été 

adaptées à l’évolution des fibres dopées ytterbium produites. Toutes les fibres que nous avons 

étudiées sont double gaine avec la gaine en silice (autour du cœur) de forme octogonale revêtue 

d’un polymère acrylate bas indice durant l’étape de fibrage. Les mesures de PCE obtenues sont 

présentées et comparées à diamètre de cœur et diamètre de gaine équivalents. Les programmes 

de soudure utilisés sont les mêmes à diamètre de cœur égal, quelle que soit la composition du 

cœur évalué. Pour rappel, les efficacités trouvées tiennent compte du résidu de pompe 

mesuré*****.  

Les facteurs influençant la mesure d’efficacité de conversion sont :  

 

 les pertes du matériau amplificateur (qui engendrent des pertes intra-cavité durant 

l’amplification) [35] 

 

 les pertes aux soudures [36] 

 

 la qualité d’émission radiative du matériau.  

 

Les résultats obtenus sur les cœurs de fibres élaborés par la méthode SPCVD seront présentés 

selon trois parties, chacune faisant référence à un diamètre de cœur de fibre précis. Un tableau 

présente au début de chaque partie le type des cœurs étudiés (AlYb, AlFYb…) ainsi que la 

                                                
***** Cf. § 3.a.i du présent chapitre. 
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tension de fibrage ou encore l’absorption linéique de l’ytterbium à 915nm. Nous présenterons 

dans un premier temps les fibres dont le diamètre de cœur est inférieur à 10µm, puis les fibres 

de diamètre de cœur égal à 10µm et enfin celles dont le diamètre de cœur est égal à 20µm. 

Malheureusement, nous ne connaissons qu’une partie des compositions chimiques des cœurs 

de préforme étudiés dans ce paragraphe, et celles-ci sont indiquées dans la légende des figures 

correspondantes. 

 

1. Mesure de l’efficacité de conversion des cœurs de fibres élaborés 

par la méthode SPCVD dont le diamètre de cœur est inférieur à 

10µm 

 

Les fibres présentant un Øc < 10µm ont été les premières fibres optiques que nous avons tirées 

à partir de préformes dont les cœurs ont été élaborés par la voie SPCVD. L’étude de ces fibres 

a pour objectif de s’assurer d’un fonctionnement en cavité laser « normal » des matériaux issus 

de la méthode d’élaboration SPCVD. Les fibres étudiées sont présentées dans le tableau 4. La 

fibre AlYb fait référence à un cœur du système Yb2O3-Al2O3-SiO2 et la fibre PYb à un cœur du 

système Yb2O3-P2O5-SiO2, que nous avions élaboré au début de nos travaux mais dont l’étude 

n’a pas été approfondie par la suite. Les ouvertures numériques de ces fibres sont 0.11 ± 0.05 

et 0.13 ± 0.05 pour les matériaux AlYb et PYb respectivement. 

 

Fibre 
Ø𝑐

Ø𝑔
 (

µ𝑚

µ𝑚
) 

Tension de 

fibrage (g) 
Absorption à 

915nm (dB/m) 

Longueur de 

fibre (m) 

Atténuation 

à 1310nm 

(dB/km) 

AlYb 
7

130
 

87 
0.35 29 

20.5 

PYb 
6

130
 

118 
0.69 12.5 

20.7 

Tableau 4 : Caractéristiques des cœurs de fibres élaborés que nous avons élaborés par la méthode SPCVD dont le 

diamètre est inférieur à 10µm 
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Le cœur de la fibre AlYb a été placé à un Øc=7µm plutôt que 6µm afin d’avoir une absorption 

à 915nm supérieure, étant donné son faible dopage. Elle a été soudée à un Rmax et un Rmin dont 

les fibres passives double gaine présentent un cœur de 6µm (diamètre plus standard que 7µm).  

 

La figure 9 présente les profils d’indice de réfraction sur les cœurs de préformes correspondant 

aux fibres PYb (figure 9.a) et AlYb (figure 9.b). On observe sur le profil d’indice de la préforme 

PYb (figure 9.a) un trou d’indice central dû à l’évaporation de phosphore††††† durant l’étape de 

rétreint. Sur les côtés du profil d’indice (figure 9.a), on observe un léger décrochement de 

l’indice, qui est dû à un retard à l’évaporation du précurseur de l’ytterbium (YbCl3). Le profil 

d’indice de réfraction de la préforme AlYb (figure 9.b) est relativement plat et similaire aux 

profils qui ont été montrés et étudiés durant le chapitre 3. 

La figure 10 présente les mesures d’efficacité de conversion réalisées sur les cœurs de fibres 

AlYb (points rouges) et PYb (points bleus). La puissance maximale injectée est d’environ 5W. 

L’efficacité de conversion est acquise à partir de la pente de la droite obtenue en étudiant 

l’évolution de la puissance de sortie à 1064nm en fonction de la puissance absorbée à 915nm. 

Les PCE mesurés des fibres AlYb et PYb sont respectivement de 70.4 et 66.6% pour des 

puissances maximales injectées de 4.8 et 4.6W.  

 

                                                
††††† Cf. annexe D. 
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Figure 9 : Profils d’indice de réfraction sur les préformes ayant conduit aux fibres (a) PYb et (b) AlYb (1.3% molaire 

en Al et 0.05% molaire en Yb) 
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La fibre AlYb de référence utilisée à l’entreprise iXblue photonics et élaborée par la méthode 

MCVD présente une efficacité de 75.8% dans des conditions équivalentes. La différence peut 

s’expliquer par des pertes aux soudures entre les fibres passives double gaine des Rmax et Rmin 

(Øc=6µm) et la fibre AlYb élaborée par la méthode SPCVD (Øc=7µm). L’atténuation du 

matériau un peu plus importante dans le cas de la fibre AlYb issue de la méthode SPCVD 

(20.5dB/km contre ≈5/6dB/km pour la fibre issue de la méthode MCVD) explique également 

la différence d’efficacité mesurée.  

La fibre PYb de référence élaborée par la méthode MCVD présente une efficacité de 64.1% 

dans les mêmes conditions. L’efficacité mesurée (66.6%) sur notre cœur de fibre synthétisé par 

SPCVD est donc similaire.  

De plus, les PCE mesurés sur les deux matériaux sont relativement proches des valeurs 

référencées dans la littérature (cf. tableau 3) et sont donc utilisables en cavité laser. Le tableau 

5 résume les valeurs d’efficacité de conversion obtenues sur les cœurs de fibres de diamètre 

inférieur à 10µm que nous avons élaborés par la méthode SPCVD. 
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Figure 10 : Efficacités de conversion des fibres AlYb (1.3% molaire en Al et 0.05% molaire en 

Yb) et PYb, pompées jusqu’à 5W 
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Matrice 
Ø𝑐

Ø𝑔
(
µ𝑚

µ𝑚
) PCE (%) 

AlYb 
7

130
 70.4 

PYb 
6

130
 66.6 

Tableau 5 : Récapitulatif des valeurs de PCE obtenues sur les cœurs de fibre élaborés par la méthode SPCVD de 

diamètre inférieur à 10µm 

 

La suite de notre étude s’appuie sur des fibres de Øc=10/11µm dont l’indice de réfraction est 

plus proche de celui de la silice (Δn≈2-2.5x10-3, soit une ouverture numérique d’environ 0.08), 

afin de monter progressivement en puissance.  

 

2. Mesure de l’efficacité de conversion des cœurs de fibres éaborés 

par la méthode SPCVD dont le diamètre de cœur est égal à 10 ou 

11µm 

 

Les fibres présentant un Øc=10/11µm ont été les plus étudiées durant nos travaux de thèse. Les 

compositions étudiées ici sont différentes de celles présentées lors du paragraphe précédent 

(cœurs de fibres de diamètre inférieur à 10µm) car nous nous intéressons dorénavant à des fibres 

à plus grande aire effective, utilisées pour monter en puissance. Au cours du chapitre 4, 

différentes matrices LMA ont été présentées : le système Yb2O3-P2O5-Al2O3-SiO2 (AlPYb), le 

système Yb2O3-B2O3-Al2O3-SiO2 (AlBYb) et le système Yb2O3-Al2O3-SiO2-F (AlFYb). Les 

matériaux contenant du fluor sont ceux que nous avons les plus étudiés. Néanmoins, comme 

nous l’avions mentionné lors du chapitre 4‡‡‡‡‡, des préformes dont les cœurs aluminosilicatés 

dopés ytterbium contiennent du bore ou du phosphore ont été tirées en fibre.  

Les différents cœurs de fibres étudiés dans ce paragraphe sont présentés dans le tableau 6. Les 

fonctions de correction Fx font référence aux stratégies de correction du profil d’indice de 

                                                
‡‡‡‡‡ Cf. § 3 du chapitre 4. 
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réfraction des cœurs de préformes AlFYb présentées au cours du chapitre 4§§§§§. Les ouvertures 

numériques des différentes fibres sont de 0.08 ± 0.005. 

 

Fibre Fx 
Ø𝑐

Ø𝑔
 (

µ𝑚

µ𝑚
) 

Tension 

de fibrage 

(g) 

Absorption à 

915nm 

(dB/m) 

Longueur de 

fibre (m) 

Atténuation 

à 1310nm 

(dB/km) 

AlBYb  
10

130
 83 1.47 6.8 59.8 

AlPYb  
11

130
 101 1.31 8 64.9 

AlFYb-0 F0 
10

130
 101 0.98 12.5 79.1 

AlFYb-2 F2 
11

130
 82 1.35 7.5 25.3 

AlFYb-3 F3 
10

130
 69 1.05 10 40.1 

Tableau 6 : Caractéristiques des cœurs de fibres co-dopés avec du bore, du phosphore ou du fluor que nous avons 

synthétisés par la méthode SPCVD et dont le diamètre de cœur est égal à 10 ou 11µm. Les ouvertures numériques des 

fibres sont de 0.08 ± 0.005. 

 

Les profils d’indice de réfraction sur préforme des différents cœurs étudiés ici sont regroupés 

sur la figure 11. Ils ont déjà été montrés lors du chapitre 4 pour la plupart. Le profil de la 

préforme AlPYb (figure 11.a) présente une remontée d’indice centrale sur 0.6mm due à 

l’évaporation du phosphore durant l’étape de rétreint. Les profils des préformes AlBYb (figure 

11.b) et AlFYb (figure 11.c) présentent également une remontée d’indice au centre du cœur, 

due à l’évaporation respective de bore et de fluor, sur un diamètre d’environ 1.1mm.  

La présence de fines remontées d’indice sur les côtés du profil (interface cœur/gaine) est liée 

au retard de l’évaporation de l’aluminium (temps de mise à l’équilibre de la source 

d’évaporation du précurseur AlCl3). Deux artifices permettent d’atténuer cette remontée 

d’indice : l’augmentation progressive du débit de précurseur AlCl3 sur les premières minutes 

                                                
§§§§§ Cf. § 4.b du chapitre 4. 
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de dépôt et l’incorporation progressive de l’ytterbium (due à la montée en température du 

précurseur de l’ytterbium YbCl3) qui apporte ainsi une contribution progressive à l’indice de 

réfraction venant compenser celle de l’aluminium. Lorsque l’évaporation du précurseur de 

l’ytterbium est bien contrôlée, il n’y a plus de remontée d’indice sur les côtés du profil, comme 

le montre la figure 7.b. Le profil d’indice des préformes AlFYb-2 et AlFYb-3 (figure 7.c, courbe 

verte) a été obtenu en augmentant progressivement le débit de précurseur AlCl3 sur les 6 

premières minutes de dépôt, ce qui a entrainé un léger décrochement de l’indice de réfraction.  

 

 

Les mesures d’efficacité de conversion réalisées sur ces différentes fibres sont présentées sur la 

figure 12. La puissance maximale injectée est de 44W pour une puissance de sortie à 1064nm 

de 34W. C’est la gamme de puissances de pompe qui était disponible à ce moment de l’étude 

(et qui a été augmentée depuis) à l’entreprise iXblue photonics. 

Le tableau 7, sur lequel nous allons nous appuyer pour discuter des différents résultats obtenus, 

résume les mesures d’efficacité de conversion obtenues sur les différents types de fibres.  

 

Figure 11 : Profils d’indice de réfraction des cœurs de préformes ayant conduit aux fibres (a) AlPYb, (b) AlBYb 

et (c) AlFYb-0, AlFYb-2 et AlFYb-3 
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Fibre AlBYb AlPYb AlFYb-0 AlFYb-2 AlFYb-3 

Øc (µm) 10 11 10 11 10 

Atténuation 

à 1310nm 

(dB/km) 

59.8 64.9 79.1 25.3 40.1 

PCE (%) 57.4 71.3 58.8 78.0 68.0 

Tableau 7 : Résumé des résultats de mesure du PCE sur les différents cœurs de fibres élaborés par la méthode SPCVD 

de diamètre 10/11µm 

 

Le cœur de fibre aluminosilicaté co-dopé en bore est celui qui présente la moins bonne 

efficacité (57.4%), alors que la fibre AlFYb-2 présente le PCE le plus haut mesuré sur une 

fibre élaborée par la méthode SPCVD : 78%. Notons que ces matrices-là n’ont de fibre de 

comparaison élaborée par la méthode MCVD ni à l’entreprise iXblue photonics ni dans la 

littérature (à ce Øc tout du moins), à notre connaissance. La fibre AlPYb présente elle aussi un 

PCE élevé, supérieur à 71%. 

La fibre AlBYb semble donc être moins efficace que les autres matrices. Des mesures 

d’efficacité réalisées sur une autre fibre AlBYb (non présentée ici) aux caractéristiques (dopage 

en Yb, atténuation à 1310nm, Øc) très proches ont fourni une valeur de PCE équivalente : 

59.9%. Cette valeur reste encore largement inférieure aux PCE mesurés sur les autres matrices 

et la faible efficacité semble être répétable. L’atténuation du matériau à 1310nm est semblable 

à celles d’autres matrices qui présentent pourtant un PCE bien plus élevé : elle n’est donc pas 

incriminable. Une incertitude existe sur la perte à la soudure entre la fibre active et la fibre 

passive car celle-ci est dépendante des matériaux de gaine et de cœur utilisés [37]. La 

diffusion de certains éléments du cœur durant le processus de fusion peut engendrer une 

modification du profil d’indice de réfraction et par conséquent une désadaptation modale [37], 

ce qui pourrait être le cas avec le bore. 
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L’efficacité de conversion de la fibre AlPYb (71.3%) est équivalente à celles référencées dans 

la littérature (72%), à diamètre de cœur et compositions égaux [29]. L’entreprise iXblue 

photonics produit également des fibres AlPYb par la méthode MCVD couplée à un dopage en 

solution. Les cœurs sont néanmoins majoritairement dopés en phosphore, contrairement à ceux 

élaborés ici par la méthode SPCVD qui présentent un ratio atomique Al/P voisin de 1. Les fibres 

de références AlPYb commercialisées par l’entreprise iXblue photonics présentent un PCE 

d’environ 62%, qui est donc plus faible que la valeur de 71.3% mesurée pour la fibre élaborée 
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Figure 12 : Mesures d’efficacité de conversion sur les fibres de Øc=10/11µm des matrices (a) AlPYb (≈1.3% molaire 

en Al et P et 0.1% molaire en Yb, points rouges) et AlBYb (≈1.6% molaire en Al, 1.5% molaire en B et 0.11% molaire 

en Yb, points bleus) et (b) des matrices AlFYb-0 (≈0.12% molaire en Yb, points jaunes), AlFYb-2 (≈0.15% molaire en 

Yb, points verts) et AlFYb-3 (≈0.12% molaire en Yb, points violets). Les matrices AlFYb renferment chacune 1.0% 

molaire en F et entre 1.3 et 1.5% molaire en Al. 
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par la méthode SPCVD. D’après la littérature, l’excès de phosphore au sein d’une matrice 

AlPYb engendre une atténuation importante du matériau en comparaison à un mélange 

équimolaire [29]. Elle se traduit par une large bande d’absorption centrée à 1200nm qui 

chevauche ainsi la bande d’émission de l’ytterbium centrée à 1064nm et réduit l’efficacité de 

conversion. Malheureusement, l’origine de la bande d’absorption n’est pas étudiée par ces 

auteurs. 

Les cœurs de fibres AlFYb présentent des PCE variables entre 58.8 et 78.0%. On remarque 

qu’une diminution des pertes du matériau à 1310nm augmente l’efficacité mesurée. Pour 

rappel, les programmes de soudure utilisés sont exactement les mêmes pour ces fibres, la 

différence de mesure du PCE ne peut a priori pas s’expliquer par une perte aux soudures. Il est 

intéressant de noter que c’est la fibre la plus dopée qui présente le meilleur PCE, car c’est celle 

qui a le moins de pertes de fonds (et aussi celle dont la longueur évaluée dans la cavité est la 

plus courte). La différence importante des pertes liées au matériau sont certainement la 

cause de la différence d’efficacité de conversion observée. Ces résultats permettent ainsi de 

mettre en évidence l’importance majeure de l’atténuation du matériau sur l’efficacité laser : une 

diminution des pertes de la fibre à 1310nm de 79.1 à 25.3dB/km permet d’augmenter l’efficacité 

de conversion de 58.8 à 78%. L’obtention d’une atténuation encore plus faible sur les matrices 

AlFYb consisterait ainsi à jouer sur la composition par ajout d’une faible teneur en germanium 

[5], [6], [38] et sur les conditions de fibrage******. Dans la suite de ce paragraphe, une conclusion 

des mesures d’efficacité de conversion sur les différents types de cœurs de fibres élaborés par 

la méthode SPCVD et de diamètre égal à 10 ou 11µm est présentée. 

 

Conclusion des mesures d’efficacité de conversion sur les différents cœurs de fibres de 

diamètre 10/11µm: 

 

L’étude des cœurs de fibres AlFYb a permis de mettre en relief l’impact de l’atténuation du 

matériau sur l’efficacité de la cavité laser. Un matériau présentant une atténuation à 1310nm 

de 25.3dB/km a permis d’atteindre une efficacité de conversion de 78.0%, ce qui est la meilleure 

efficacité que nous ayons mesurée à ce jour. Il a été vu au cours du chapitre 4†††††† qu’une 

                                                
****** Cf. § 2.b. 
†††††† Cf. § 5.d.ii du présent chapitre, spectre 2D-HYSCORE (figure 33). 
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fraction du fluor est liée à l’ytterbium, ce qui améliore les propriétés radiatives du matériau 

(énergie de phonon plus faible) et pourrait participer à une efficacité de conversion élevée. 

La comparaison avec les autres matrices, notamment le cœur de fibre AlPYb, est compliquée à 

établir en raison de la différence probable de comportement du matériau à la soudure, qui n’a 

pas été étudiée. Néanmoins, le seul cœur de fibre AlPYb qui a été caractérisé présente une 

bonne efficacité de conversion (71.3%) malgré une atténuation à 1310nm relativement élevée 

(64.9dB/km) et s’avère être un matériau prometteur, au même titre que la matrice AlFYb.  

Le cœur de fibre AlBYb semble en revanche fournir des efficacités plus faibles (≤60%) pour 

une atténuation à 1310nm équivalente aux autres matériaux. Cette différence est 

potentiellement attribuable, au moins partiellement, à une perte à la soudure du matériau.  

Les perspectives d’amélioration des efficacités de conversion pour les différents matériaux, et 

particulièrement des matrices AlFYb et AlPYb, résident dans l’amélioration de la composition 

avec notamment l’ajout d’une faible concentration de germanium [5], [6], [38] permettant de 

réduire l’atténuation des cœurs de fibres dopés en terre rare, l’optimisation de la tension de 

fibrage, et l’optimisation du programme de soudure des fibres. 

La suite de notre étude s’intéresse aux cœurs de fibres LMA élaborés par la méthode SPCVD, 

dont le diamètre est égal à 20µm. 

 

3. Mesure de l’efficacité de conversion des cœurs de fibres élaborés 

par la méthode SPCVD dont le diamètre de cœur est égal à 20µm 

 

Nous avons élaboré deux cœurs de fibres de diamètre égal à 20µm du système quaternaire 

Yb2O3-Al2O3-SiO2-F. Dans un cas, le diamètre de la gaine est égal à 130µm (cette fibre est 

appelée 20/130) et dans un second cas, le diamètre de la gaine est égal à 400µm (cette fibre est 

appelée 20/400). Les ouvertures numériques des fibres 20/130 et 20/400 sont respectivement 

égales à 0.08 ± 0.05 et 0.065 ± 0.05. Les caractéristiques des fibres étudiées dans ce paragraphe 

sont présentées dans le tableau 8.  
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Fibre Fx 
Ø𝑐

Ø𝑔
 (

µ𝑚

µ𝑚
) 

Tension de 

fibrage (g) 

Absorption 

à 915nm 

(dB/m) 

Longueur 

de fibre 

(m) 

Atténuation 

à 1310nm 

(dB/km) 

AlFYb 

20/130 
F4 

20

130
 65 3.31 3.9 63.0 

AlFYb 

20/400 
F4 

20

400
 139 0.37 27  

Tableau 8 : Caractéristiques des cœurs de fibres co-dopés avec du fluor que nous avons synthétisés par la méthode 

SPCVD et dont le diamètre de cœur est égal à 20µm 

 

Les profils d’indice de réfraction sur les préformes ayant conduit à ces deux fibres sont 

présentés sur la figure 13. Ils correspondent aux profils présentés lors du chapitre 4 où les cœurs 

ont subis une fonction de correction centrale F4 durant le dépôt SPCVD (par modification du 

débit de précurseur AlCl3
‡‡‡‡‡‡), permettant de corriger le profil d’indice de correction au centre 

du cœur. Les mesures d’efficacité de conversion réalisées sur ces deux fibres sont présentées 

sur la figure 14. Rappelons que chaque fibre possède son propre programme de soudure, car 

elles ont un diamètre de cœur différent. 

La puissance maximale de pompe injectée lors de la mesure de l’efficacité de conversion de la 

fibre 20/130 est de 143W, ce qui a permis d’obtenir une puissance en sortie à 1064nm de 

100W. De plus, la valeur de PCE obtenue est relativement élevée, avoisinant les 71% (70.8% 

exactement) malgré une atténuation à 1310nm importante et égale à 63dB/km. C’est la première 

fois au sein de l’entreprise iXblue photonics que de telles puissances de sortie sont atteintes. De 

plus, la température mesurée de la fibre en pompage à 67W par une caméra thermique IR (Flir 

Systems, ThermoVision A320) est d’environ 45°C, ce qui est assez faible, et témoigne donc de 

la tenue à ces puissances de pompe de la fibre dont le cœur a été élaboré par la méthode SPCVD. 

En revanche, la fibre 20/400 présente une efficacité de conversion plus faible de seulement 

52.6%, avec une puissance maximale de sortie de 24.5W pour une puissance de pompe absorbée 

de 48.5W.  

 

                                                
‡‡‡‡‡‡ Cf. § 4.c du chapitre 4. 
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Le tableau 9 résume les valeurs d’efficacité de conversion obtenues sur les cœurs de fibres de 

diamètre égal à 20µm que nous avons élaborés par la méthode SPCVD. 

La différence aussi importante d’efficacité entre la fibre 20/130 et la fibre 20/400 peut 

s’expliquer par la perte aux soudures de chaque fibre. La caractérisation de fibres 20/400 à 

l’entreprise iXblue photonics est innovante et le programme de soudure au niveau des réseaux 

de Bragg Rmax et Rmin nécessite probablement de nombreuses améliorations. Le diamètre de 

cette fibre (400µm) étant supérieur aux diamètres habituels (130µm), il est nécessaire de 

chauffer plus afin de souder correctement les deux fibres, ce qui rend l’exercice plus difficile.  

0
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Figure 13 : Profils d’indice de réfraction sur les cœurs de préformes élaborés par la méthode 

SPCVD ayant conduit aux fibres (a) 20/130 et (b) 20/400  
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C’est pourquoi la puissance de pompe a été limitée à une cinquantaine de watts, par crainte 

d’une perte trop importante du signal de pompe à la soudure. En revanche, des fibres 20/130 

ont déjà été soudées et disposent d’un programme plus évolué.  

 

Fibre 
Ø𝑐

Ø𝑔
(
µ𝑚

µ𝑚
) PCE (%) 

AlFYb 20/130 
20

130
 70.8 

AlFYb 20/400 
20

400
 52.6 

Tableau 9 : Récapitulatif des valeurs de PCE obtenues sur les cœurs de fibre élaborés par la méthode SPCVD de 

diamètre égal à 20µm 

 

L’atténuation de la fibre 20/130 peut être améliorée par une optimisation des conditions de 

fibrage. En effet, on a vu précédemment§§§§§§ que l’augmentation de la tension de fibrage induit 

une diminution de l’atténuation du matériau. Ainsi, on peut s’attendre à obtenir une mesure de 

                                                
§§§§§§ Cf. § 2.b du présent chapitre. 
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Figure 14 : Mesures d’efficacité de conversion sur les cœurs de fibres AlFYb 20/130 et 

20/400 élaborés par la méthode SPCVD 
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PCE bien supérieure aux 70.8% actuels en abaissant les pertes du matériau par contrôle de la 

tension de fibrage, ou encore en ajoutant du germanium à la composition du cœur. Les résultats 

obtenus sur ces fibres sont donc encourageants mais nécessitent un certain nombre 

d’améliorations afin d’optimiser la valeur de PCE mesurée. La tenue en puissance (100W) de 

la fibre 20/130 est un résultat prometteur. 

 

iii. Conclusion des mesures d’efficacité de conversion des différents types 

de cœurs de fibres élaborés par la méthode SPCVD 

 

L’élaboration par la méthode SPCVD de cœurs de préformes des systèmes Yb2O3-P2O5-SiO2 

et Yb2O3-Al2O3-SiO2 a permis d’observer des efficacités de conversion similaires à celles 

observées pour des cœurs de fibres élaborés par la méthode MCVD. Ce résultat a témoigné de 

la possibilité de réaliser des matériaux de composition plus complexes pour la production de 

fibres à application laser.  

La matrice contenant du bore ne s’est pas avérée efficace en comparaison aux matrices AlPYb 

et AlFYb. La matrice AlPYb a fourni une efficacité de conversion supérieure à 71% et la 

matrice AlFYb-2 de 78%. L’étude des cœurs AlFYb-0, AlFYb-2 et AlFYb-3, renfermant du 

fluor, a permis de se rendre compte de l’importance de l’atténuation du cœur de la fibre sur 

la valeur de l’efficacité de conversion. La modification de la composition du cœur en rajoutant 

du germanium ou en optimisant les conditions d’étirage de la préforme, devrait permettre 

d’obtenir des atténuations faibles*******.  

La fabrication de cœurs de fibres d’un diamètre de 20µm a  permis d’injecter jusqu’à 143W 

(puissance absorbée) dans la fibre pour une puissance de sortie à 1064nm de 100W. La fibre 

20/130 présente ainsi une efficacité de conversion de près de 71% à ces puissances-là. De plus, 

il est certainement possible d’obtenir des efficacités de conversion supérieures en abaissant 

l’atténuation du cœur qui était relativement élevée : 63.0dB/km à 1310nm. En revanche, la fibre 

20/400 présente une efficacité plus faible (près de 53%), qui a été associée à une importante 

perte aux soudures. Cette fibre est innovante au sein de l’entreprise iXblue photonics et 

                                                
*******  Comme nous l’avons vu dans le paragraphe 2.a. 
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nécessite de nombreux travaux d’optimisation afin d’être soudée le mieux possible aux fibres 

des réseaux de Bragg. 

En conclusion, les résultats des mesures d’efficacité de conversion réalisées sur des cœurs 

de fibres élaborés par la méthode SPCVD sont prometteurs, notamment celui de la montée 

en puissance (100W) obtenue pour la fibre 20/130. L’amélioration des efficacités de conversion 

passe inexorablement par une amélioration des atténuations des cœurs, et l’optimisation des 

soudures avec les réseaux de Bragg (ces travaux sont en cours des investissements en matériels 

adaptés ont été réalisés). 

Dans la suite de notre étude, nous allons maintenant étudier la qualité du faisceau laser émis en 

sortie de certains cœurs de fibres présentés dans ce paragraphe. 

 

b. Qualité du faisceau laser en sortie des cœurs de fibres élaborés par la 

méthode SPCVD 

 

Le paragraphe précédent a permis de montrer que les fibres tirées à partir de préformes dont les 

cœurs ont été élaborés par la méthode SPCVD sont utilisables en cavité laser, avec de bonnes 

efficacités de conversion, notamment lorsque l’atténuation du cœur à 1310nm est faible. La 

suite de l’étude consiste à étudier plus précisément la qualité du faisceau laser émis en sortie de 

nos cœurs de fibres. Pour cela, on utilise le coefficient M² qui permet de comparer l’écart entre 

le faisceau émis et un faisceau gaussien théorique. Tout d’abord, le principe de la mesure de ce 

coefficient est explicité. Puis, nous présenterons les résultats obtenus sur des cœurs de fibres 

synthétisés par la méthode SPCVD. 

 

i. Présentation du principe de la mesure du M² 

 

L’évaluation de la qualité du faisceau laser consiste à comparer l’écart de ce faisceau à un 

faisceau gaussien théorique parfaitement monomode (M²=1.0). Pour quantifier cet écart, le 

paramètre M² dit facteur de qualité de faisceau est calculé. Pour cela, la fibre dopée ytterbium 

testée est pompée à 915nm, et le faisceau laser est ensuite collimaté jusqu’à une lentille 
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convergente (figure 15). L’analyseur de faisceau (Ophir, NanoScan v2) est alors positionné 

autour du plan focal de la lentille.  

 

La mesure de la qualité de faisceau est donc réalisée en sortie de la cavité laser, plus précisément 

en sortie de la fibre double gaine passive du Rmin. Des études antérieures menées à iXblue 

photonics ont montré que la fibre double gaine passive du Rmin impacte seulement de façon 

marginale la qualité du faisceau en sortie de la fibre active.  

La divergence d’un faisceau gaussien est représenté figure 16. En plaçant l’analyseur de 

faisceau dans le plan focal de la lentille convergente, il est alors possible de mesurer le rayon 

w0 du faisceau. La norme ISO 11146 implique la mesure du rayon du faisceau w(z) à plusieurs 

positions z en amont et en aval de la position correspondante à un rayon de faisceau w0, sur une 

distance caractéristique zR, appelée distance de Rayleigh (𝑧𝑅 =  
𝜋𝑤0²

𝜆
, où λ est la longueur 

d’onde du faisceau). A une distance zR de w0 (waist), la taille du spot est √2 fois plus importante. 

Une fois que l’on dispose de l’évolution du rayon du faisceau le long de la direction de 

propagation, sur une distance minimale conforme à la norme ISO11146, il est alors possible de 

calculer avec une précision suffisante le paramètre M². Le calcul est réalisé par le logiciel de 

l’analyseur de faisceau par la méthode de mesure 1/e² : elle consiste à calculer la distance de 

Rayleigh théorique (à partir de la largeur du waist mesurée et de la longueur d’onde du signal) 

ainsi que la largeur théorique de la gaussienne à distance de Rayleigh, et à la comparer à la 

distance mesurée (z+ et z-) de part et d’autre du waist pour laquelle on obtient cette même largeur 

théorique. La largeur est mesurée à la hauteur de la gaussienne de manière à ce que l’intensité 

corresponde à 1/e² de l’intensité maximale. Les distances z+ et z- mesurées sont ensuite 

Figure 15 : Montage d’évaluation de l’efficacité de la qualité de faisceau (M²) 

Fibre Yb 

testée 
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comparées à la distance de Rayleigh théorique d’un faisceau parfaitement monomode, et l’écart 

trouvé définit le coefficient M². 

 

 

ii. Résultats de la mesure du coefficient M² sur des cœurs de fibres 

élaborés par la méthode SPCVD 

 

La mesure de la qualité de faisceau dépend du profil d’indice de réfraction [3] : plus le profil 

d’indice de réfraction est proche d’un créneau, meilleur sera le M². Ce paragraphe montre dans 

un premier temps l’évolution du coefficient M² de fibres AlFYb de 
Ø𝑐

Ø𝑔
=

10/11µ𝑚

130µ𝑚
 en fonction 

de l’évolution de leur profil d’indice de réfraction, notamment par les corrections Fx appliquées 

(et présentées lors du chapitre 4). Ensuite, le résultat des mesures de qualité de faisceau sur la 

fibre AlFYb 20/400 (
Ø𝑐

Ø𝑔
=

20µ𝑚

400µ𝑚
) sera présenté. La variation du diamètre du faisceau obtenue 

par la méthode 1/e² n’est présentée que pour le cœur de la première fibre étudiée (figure 17). 

Seuls les résultats de mesure obtenus par le logiciel seront montrés par la suite. 

 

 

 

Figure 16 : Représentation de la divergence d’un faisceau gaussien 
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1. Evaluation du coefficient M² en sortie de cœurs de fibres AlFYb 

élaborés par la méthode SPCVD, de diamètre égal à 10/11µm 

 

Les fibres caractérisées ici correspondent aux fibres AlFYb-0, AlFYb-2 et AlFYb-3 dont les 

profils d’indice de réfraction sont donnés sur la figure 11.c (§ 3.a.ii.). Pour rappel, les différentes 

fonctions de correction appliquées afin d’optimiser le profil d’indice de réfraction au centre du 

cœur sont issues d’une modification du débit de précurseur AlCl3 lors des dernières minutes de 

dépôt†††††††.  

 

La figure 17 présente l’évolution du diamètre du faisceau le long de la direction de propagation, 

obtenu par la méthode de mesure 1/e² selon deux axes X et Y pour la fibre AlFYb-0. On observe 

un faible décalage du diamètre de faisceau entre l’axe X et l’axe Y. Cette différence provient à 

la fois d’une éventuelle ovalité du cœur (qui peut ne pas être parfaitement rond) et de l’erreur 

sur la mesure expérimentale (reproductibilité du placement à un z identique). Le calcul de la 

qualité de faisceau à partir de ces deux profils fournit néanmoins des mesures de M² proches, 

comme le montre la figure 18. 

 

                                                
†††††††  Cf. § 4.b. du chapitre 4. 

Figure 17 : Evolution du diamètre du faisceau en fonction de la distance z de déplacement de 

l’analyseur de faisceau autour du point focal selon deux axes X et Y 
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Le cadre a (en rouge) en haut à gauche de la figure 18, représente les spectres gaussiens mesurés 

par l’analyseur de faisceau. Le cadre b (en vert) représente le profil 3D recalculé ainsi qu’une 

coupe en 2D (vue du dessus) du profil 3D. Le cadre c (en noir) résume les différents paramètres 

mesurés : Dmin correspond au diamètre de faisceau minimum mesuré (lorsque l’analyseur de 

faisceau est dans le plan focal de la lentille) ; Dr correspond au diamètre du faisceau à la 

distance de Rayleigh ; Zneg et Zpos correspondent aux positions z calculées auxquelles le 

diamètre Dr est atteint ; enfin, le M² est le coefficient de qualité de faisceau calculé par 

comparaison à un faisceau parfaitement gaussien. Le coefficient M² mesuré pour la fibre 

AlFYb-0 est donc égal à 1.10 sur l’axe X, et à 1.11 sur l’axe Y.  

Le tableau 10 résume les valeurs de M² mesurées en fonction de l’évolution des profils d’indice 

de réfraction des fibres AlFYb. On remarque une amélioration du coefficient M² avec 

l’évolution du profil d’indice de réfraction. La fibre AlFYb-0, pour laquelle aucune 

amélioration n’a été apportée au profil d’indice, présente le moins bon coefficient M² (1.10 - 

1.11). La fibre AlFYb-2 dont le profil d’indice de réfraction se rapproche le plus du profil 

Figure 18 : Evolution du diamètre du faisceau en fonction de la distance z de déplacement de 

l’analyseur de faisceau autour du point focal pour la fibre AlFYb-0. Le cadre a (en rouge) met en 

évidence les spectres mesurés par l’analyseur de faisceau. Le cadre b (en vert) représente le profil 

3D du faisceau recalculé par l’analyseur de faisceau (partie haute) et une coupe en 2D (partie basse). 

Le cadre c (en noir) résume les différents paramètres qui sont mesurés : Dmin correspond au 

diamètre de faisceau minimum mesuré (lorsque l’analyseur de faisceau est dans le plan focal de la 

lentille) ; Dr correspond au diamètre du faisceau à la distance de Rayleigh ; Zneg et Zpos 

correspondent aux positions z calculées auxquelles le diamètre Dr est atteint ; enfin, le M² est le 

coefficient de qualité de faisceau calculé par comparaison à un faisceau parfaitement gaussien. 

b 

a 

c 
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d’indice idéal (en créneau) possède le meilleur coefficient M² mesuré, à savoir 1.06. Cette 

valeur est similaire aux valeurs référencées dans la littérature (entre 1.04 [30] et <1.1 [34]).  

 

Fibre Fx M² (axe X - axe Y) 

AlFYb-0 F0 1.10-1.11 

AlFYb-2 F2 1.06-1.06 

AlFYb-3 F3 1.09-1.10 

Tableau 10 : Mesures du coefficient M² selon les axes X et Y pour les cœurs de fibres AlFYb-0, AlFYb-2 et AlFYb-3 

élaborés par la méthode SPCVD dont le diamètre est égal à 10 ou 11µm 

 

Ainsi, les coefficients M² obtenus sur les cœurs de fibres élaborés par la méthode SPCVD sont 

équivalents à ceux obtenus dans la littérature pour des cœurs de fibres équivalents. Ce résultat 

témoigne de la capacité de la méthode SPCVD à élaborer des cœurs de fibres dont le coefficient 

M² est compatible avec les fibres laser à forte puissance. De plus, ces résultats ont permis de 

mettre en avant l’importance du profil d’indice de réfraction sur la qualité du faisceau laser 

émis.  

 

2. Evaluation du coefficient M² en sortie du cœur de la fibre AlFYb 

20/400 élaboré par la méthode SPCVD 

 

Nous avons évalué le coefficient M² de la fibre AlFYb 20/400, pour laquelle une fonction de 

correction du profil d’indice F4 a été appliquée. Au cours du chapitre 4‡‡‡‡‡‡‡, ce profil d’indice 

a été défini comme le profil le plus abouti au niveau de la correction centrale. On s’attend par 

conséquent à une bonne qualité de faisceau. Les résultats obtenus sont présentés figure 19. 

                                                
‡‡‡‡‡‡‡ Cf. § 4.b du chapitre 4. 
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Le coefficient M² calculé est de 0.98 sur l’axe X et 1.03 sur l’axe Y. Une valeur inférieure à 1 

est bien évidemment impossible : le coefficient calculé se situe dans l’erreur de la mesure. 

Néanmoins, cela signifie que la valeur du M² est très proche de 1, et donc encore inférieure au 

coefficient mesuré dans le cadre de la fibre AlFYb-2 (1.06).  

 

iii. Conclusion sur les mesures de qualité de faisceau 

 

Les mesures de qualité de faisceau ont été obtenues sur différents types de cœurs de fibres 

synthétisés par la méthode SPCVD de diamètres variables. Le coefficient M² est influencé par 

la qualité du profil d’indice de réfraction de la fibre. Les fonctions de correction du profil 

d’indice de réfraction appliquées lors du chapitre 4, ont permis de sensiblement améliorer le 

coefficient M² des cœurs de fibres de 1.1 à ≈1.03. Les valeurs obtenues sont comparables 

aux données référencées dans la littérature.  

Figure 19 : Evolution du diamètre du faisceau en fonction de la distance z de déplacement de l’analyseur de 

faisceau autour du point focal, pour la fibre AlFYb 20/400 
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Les perspectives consistent principalement à maitriser plus finement les profils d’indice de 

réfraction afin d’améliorer la qualité du faisceau. Il serait intéressant, à l’avenir, de comparer 

ces résultats avec ceux des cœurs de fibres obtenus en modifiant l’atmosphère gazeuse lors de 

l’étape de rétreint§§§§§§§, qui est une stratégie de correction du profil d’indice de réfraction qui 

a été mise au point tardivement durant ces travaux de thèse. 

 

c. Conclusion sur les caractérisations laser 

 

Un certain nombre de cœurs de fibres élaborés par la méthode SPCVD ont été caractérisés en 

termes d’efficacité de conversion et de qualité de faisceau. Les cœurs des systèmes Yb2O3-

P2O5-SiO2 et Yb2O3-Al2O3-SiO2 présentent des efficacités de conversion comparables aux 

cœurs de fibres équivalents élaborés par la méthode MCVD. Des cœurs renfermant un élément 

supplémentaire (B, P ou F) à la composition ont ensuite été évalués. Le cœur contenant du 

bore a fourni des efficacités de conversion faibles en comparaison aux cœurs AlPYb et 

AlFYb. Ces dernièrs ont permis d’atteindre des efficacités de conversion pouvant monter 

jusqu’à 78% (AlFYb-2).  

L’étude des cœurs AlFYb-0, AlFYb-2 et AlFYb-3 a permis de mettre en évidence l’influence 

majeure de l’atténuation du cœur sur l’efficacité de conversion. L’obtention d’atténuations 

les plus faibles possibles, en jouant soit sur la composition du cœur, soit sur les conditions 

d’étirage de la préforme, est donc essentielle.  

L’élaboration de cœurs de fibres de diamètre égal à 20µm a été bénéfique à l’obtention de 

puissances de sortie de la cavité laser importantes (100W). La fibre 20/130 présente une 

efficacité de conversion de près de 71% à ces puissances-là, alors que l’atténuation du cœur 

reste relativement élevée (>63dB/km à 1310nm). On peut s’attendre à obtenir des efficacités de 

conversion encore supérieures par optimisation de l’atténuation de nos cœurs. En revanche, la 

fibre 20/400 a présenté une efficacité plus faible (près de 53%) qui est probablement associée 

à une importante perte aux soudures.  

Enfin, l’optimisation des profils d’indice de réfraction joue un rôle majeur sur la qualité 

du faisceau de sortie de la cavité laser. Les cœurs des fibres LMA, qui présentent tous une 

                                                
§§§§§§§ Cf. § 4.c du chapitre 4. 
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remontée d’indice de réfraction au centre du cœur (en raison de l’évaporation de certains 

éléments durant l’étape de rétreint), permettent d’obtenir des coefficients M² proches de 1.0 

lorsque le profil d’indice de réfraction est optimisé par des fonctions de corrections (qui ont été 

explicitées lors du chapitre 4). Le coefficient M² mesuré sur la fibre 20/400 est d’environ 

1.03.  

Ainsi, les cœurs de fibres AlFYb que nous avons élaborés par la méthode SPCVD, sont 

adaptés à des applications à forte puissance en cavité laser. Le profil d’indice de réfraction 

doit être optimisé, et un travail est nécessaire afin d’abaisser davantage les atténuations du cœur 

de la fibre, dans le but d’augmenter les performances laser de nos fibres. Des résultats 

complémentaires sur des fibres dont le cœur est égal à 20µm sont tout de même nécessaires 

pour vérifier les caractéristiques lasers intéressantes que nous avons obtenues sur nos cœurs de 

fibres. 

Dans le paragraphe suivant, la résistance au photonoircissement des cœurs que nous avons 

élaborés par la voie SPCVD, dont certains renferment du cérium, est évaluée.  

 

4. Evaluation du photonoircissement des cœurs de fibres élaborés par la 

méthode SPCVD 

 

Jugé initialement insignifiant lors de sa mise en évidence sur les cœurs de fibres dopés 

ytterbium en 1997 [39], le phénomène de photonoircissement a été plus largement étudié sur ces 

cœurs à partir de 2005 [4], et l’augmentation de la puissance de sortie des lasers. Depuis, la 

littérature abonde de travaux cherchant à comprendre les mécanismes responsables de son 

apparition dans le but de limiter ou du moins de limiter sa formation. De multiples hypothèses 

et théories sont toujours sujettes à débat dans la communauté scientifique, et le phénomène 

n’est donc pas encore totalement compris. Néanmoins, de nombreuses études ont permis de 

proposer des solutions pour le limiter. La matrice hôte de l’ion ytterbium joue un rôle 

prépondérant dans l’apparition du phénomène : certaines matrices y sont plus sensibles que 

d’autres. L’ajout du cérium à la composition du cœur la préforme s’avère être une solution très 

efficace pour limiter son apparition. Le cérium est couramment utilisé depuis quelques années. 
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Un bref état de l’art présente ci-après le problème du photonoircissement et les différentes 

hypothèses des mécanismes conduisant à son apparition. S’ensuit une revue bibliographique 

des différents moyens envisagés pour lutter efficacement contre le photonoircissement. Enfin, 

nous terminerons en présentant les essais de résistance au photonoircissement qui ont été 

réalisés sur différentes types de cœurs de fibres élaborés par la méthode SPCVD, dont certains 

renferment du cérium. 

 

a. Etude bibliographique de l’apparition du photonoircissement et des 

moyens envisagés pour le limiter 

 

i. Le problème du photonoircissement 

 

Les caractéristiques techniques nécessaires à la vente d’un laser à fibre ne se résument pas à sa 

puissance et à sa qualité de faisceau, mais aussi à sa durabilité. En 1997, Paschotta et al. [39] 

firent l’observation que la puissance de sortie du laser diminuait au cours de son utilisation, et 

ce pour différentes fibres en silice (germanosilicate, aluminophosphosilicate…) dopées 

ytterbium. Cette détérioration est attribuée au photonoircissement, terme générique qui 

renvoie à une augmentation des pertes de transmission à certaines longueurs d’onde dans 

un milieu actif, causée par une irradiation [2]. Ainsi, une large bande d’absorption 

apparaît de l’ultraviolet jusqu’au proche infrarouge lors de l’utilisation d’un laser 

ytterbium [40], comme on le voit sur la figure 20. 

Le phénomène de photonoircissement a été observé dans des fibres incluant d’autres terres rares 

que l’ytterbium, notamment : le praséodyme [41], le thulium [42], [43], le cérium [44], l’europium 

[41] et le terbium [45], [46]. Dans ces matrices-là, l’excitation de l’ion actif dans un niveau d’énergie 

supérieur via un procédé d’absorption multi-photon entraine l’émission de photons de haute 

énergie dans l’ultraviolet responsables de la formation de centres colorés (donc ces centres 

colorés ne sont pas formés en l’absence de terre rare). La particularité du photonoircissement 

dans les cœurs de fibres aluminosilicatés dopés ytterbium provient de l’apparition de cette 

bande d’absorption à une énergie supérieure à celle du signal de pompe (915nm) et supérieure 

à l’écart entre les niveaux d’énergie de l’ion ytterbium. En effet, le diagramme des niveaux 
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d’énergie******** de l’ion ytterbium est beaucoup plus simple que les ions terres rares cités 

précédemment, et un procédé d’absorption multi-photon vers des niveaux d’énergie supérieurs, 

qui serait responsable de la formation de centres colorés, n’est pas envisageable.  

 

Les mécanismes vecteurs de l’apparition du photonoircissement dans les fibres dopées 

ytterbium sont donc encore aujourd’hui débattus dans la littérature. Les mécanismes 

précurseurs de la formation de centres colorés pourraient être : 

 

 la formation d’ions Yb2+ par capture d’électrons par des paires d’ions Yb3+ [47] 

 

 des mécanismes de transferts de charge liés à la formation d’ions Yb2+ [48], [49] 

 

 des centres déficients en oxygène (liaisons Yb-Al ou Yb-Yb) [50] 

 

                                                
******** Cf. figure 10 du chapitre 1. 

Figure 20 : Spectres d’absorption de cœurs de fibres dopés ytterbium à différents temps 

de pompage. Les cœurs sont irradiés par pompage à 976nm (45W).  Le spectre rouge 

est acquis au temps t=0, le spectre orange à t=7min, le spectre vert à t=15min et le 

spectre bleu à t=100min. Extrait de  [65] 
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 des trous électroniques localisés sur des atomes d’oxygène non pontants, usuellement 

appelé NBOHC (‘Non bridging oxygen hole centers’) [51] 

 

 le thulium inséré en tant qu’impureté majeure de l’ytterbium [52] 

 

Le photonoircissement des fibres ytterbium est donc toujours sujet aujourd’hui à de nombreuses 

recherches afin d’élucider le mécanisme prédominant de sa formation, et mieux le contrecarrer. 

Néanmoins, il existe d’ores et déjà des moyens de limiter le phénomène, qui sont résumés ci-

après. 

 

ii. Limitation de l’apparition du photonoircissement 

 

Une première idée naturelle permettant de limiter du photonoircissement serait de diminuer la 

concentration en ytterbium dans la fibre [53] pour en assurer une durabilité en amplification plus 

importante. En effet, Engholm et al. [54] ont montré que le photonoircissement était inexistant 

dans une matrice aluminosilicate non dopée en ytterbium, et que la bande d’absorption générée 

était de plus en plus importante lorsque la teneur en ytterbium augmentait. Néanmoins, cette 

idée est incompatible avec la volonté grandissante de réaliser des lasers à fibre à forte puissance, 

et donc contenant une quantité importante d’ytterbium. Kitabayashi et al. [55] sont partis du 

constat que l’aluminium permettait de dissoudre correctement la terre rare dans la silice, et ont 

montré qu’en augmentant le taux d’aluminium (à teneur en ytterbium égale) le phénomène de 

photonoircissement était réduit. Une fois de plus, ce résultat est difficile à mettre en application 

pour la fabrication de fibres à haute puissance, étant donné que l’aluminium augmente de 

manière non négligeable l’indice de réfraction du verre††††††††, ce qui complexifie l’élaboration 

de cœurs de fibres à grande aire effective.  

Une autre stratégie intéressante consiste à modifier la composition du cœur de la fibre. Ainsi, 

la comparaison d’une matrice aluminosilicate et d’une matrice phosphosilicate [56] au regard de 

la tenue au photonoircissement indique que la matrice phosphosilicate est plus efficace [54], [57]. 

En revanche, la matrice phosphosilicate présente plusieurs inconvénients majeurs tels que la 

réduction des sections efficaces d’absorption et d’émission de l’ytterbium, et une augmentation 

                                                
†††††††† Cf. figure 2 du chapitre 1. 



280 

 

de l’atténuation intrinsèque du matériau comparée à la matrice aluminosilicate [58], ce qui limite 

son utilisation pour la fabrication de cœurs de fibres à grande aire effective. Un mélange des 

deux compositions citées précédemment où l’aluminium et le phosphore sont insérés en 

proportion équimolaire a été étudié par Jetschke et al. [59]. L’intérêt de cette matrice réside dans 

le fait que le mélange équimolaire d’aluminium et de phosphore n’a pas d’influence sur l’indice 

de réfraction de la silice [60]‡‡‡‡‡‡‡‡, ce qui est compatible avec la production des fibres à grande 

aire effective. Il apparaît que les propriétés laser de tels cœurs de fibres sont bonnes et leur 

résistance au photonoircissement est plus importante que dans le cas d’un cœur aluminosilicaté 

[59]. Peng et al. [31] n’ont d’ailleurs pas observé de photonoircissement dans un cœur de fibre 

contenant un mélange équimolaire (≈7000ppm) d’aluminium et de phosphore et 700ppm 

d’ytterbium durant un pompage de 10h : la puissance de sortie est restée stable à 900W, comme 

le montre la figure 21.  

 

 

Aujourd’hui, le moyen le plus utilisé afin de limiter efficacement l’apparition du 

photonoircissement, tout en conservant des propriétés laser de fibres à haute puissance, 

consiste à insérer du cérium dans la composition du cœur de la fibre [61]. Plus le ratio Ce/Yb 

est élevé, meilleure est la résistance au photonoircissement [62]. Les auteurs proposent une 

explication à ce constat par le fait que plus il y a de cérium, plus la probabilité d’avoir des 

                                                
‡‡‡‡‡‡‡‡ Cf. § 1.b du chapitre 1. 

Figure 21 : Evolution de la puissance de sortie à 1064nm d’un 

cœur de fibre dopé ytterbium en fonction du temps de pompage 
à 976nm. Extrait de [31] 
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proches voisins Ce-Yb est importante, en lieu et place de clusters Yb-Yb. S’il limite la 

formation de clusters d’ytterbium, l’intérêt majeur du Ce3+ réside dans sa capacité à s’oxyder 

facilement en Ce4+. Les ions Ce3+ (Ce4+) auront donc une forte probabilité à capturer des trous 

électroniques formés lors de l’irradiation (des électrons pour les ions Ce4+), avant que ceux-ci 

ne conduisent à la formation de centres colorés [61], [62]. Shao et al. [63] ont montré que la présence 

d’ions Ce3+ empêchait la formation de centres à trous Al-OHC (Aluminum-Oxygen Hole 

Centers), qui correspondent à des trous électroniques piégés sur des atomes d’oxygène premiers 

voisins d’ions aluminium, et que celle d’ions Ce4+ empêchait la formation d’autres entités telles 

que Yb2+, Si-E’ (un électron célibataire sur un atome de Si lié à 3 atomes d’oxygène) et Al-E’ 

(un électron célibataire sur un atome d’Al lié à 3 atomes d’oxygène). Jetschke et al. [62] ont 

trouvé qu’un rapport atomique Ce/Yb égal à 0.5 était suffisant pour diminuer le 

photonoircissement de 10% en comparaison au matériau équivalent sans cérium.  

Néanmoins, ces auteurs précisent qu’ils observent une augmentation de la température de la 

fibre d’environ 200°C lors du pompage si les concentrations en Yb2O3 et en Ce2O3 sont 

supérieures à 0.4% molaires, sans être en mesure d’expliquer la raison du phénomène. En 

revanche, aucune variation des sections efficaces d’absorption et de luminescence de 

l’ytterbium avec la présence de cérium n’a été observée [61], [64], ni d’effet sur les mesures 

de temps de vie [61], [64] ou d’efficacité de conversion [61]. Comme toutes les terres rares, le 

cérium, en raison de son numéro atomique élevé (Z=58) a une contribution positive à l’indice 

de réfraction du matériau. Ainsi, Unger et al. [64] ont trouvé une réfractivité molaire équivalente 

aux autres terres rares de 6.7x10-3 par pourcentage molaire de Ce2O3. Cet apport doit donc être 

contrecarrer afin de garder un indice proche de celui de la silice pour les fibres LMA à haute 

puissance. 

L’ajout de cérium à la composition du cœur de la fibre dopé ytterbium apparaît donc 

comme une solution intéressante afin de limiter efficacement l’apparition du 

photonoircissement, mais d’après la littérature, il est nécessaire de trouver un compromis sur 

le ratio atomique Ce/Yb afin d’éviter d’induire une augmentation de la température de la fibre 

lors du pompage.  
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b. Evaluation du photonoircissement des cœurs des fibres AlYb, AlFYb et 

AlPYb élaborés par la méthode SPCVD, et influence du co-dopage avec 

du cérium 

 

Cette partie s’attache dans un premier temps à présenter le principe d’évaluation du 

photonoircissement. Nous présenterons ensuite les principaux résultats obtenus sur les cœurs 

de fibre AlYb, AlFYb et AlPYb que nous avons élaborés par la méthode SPCVD, dont les 

diamètres de cœur varient de 6 à 20 micromètres. 

 

i. Présentation du montage d’évaluation du photonoircissement 

 

Le montage d’évaluation du photonoircissement est présenté sur la figure 22. La mesure 

consiste à quantifier la dégradation du cœur de fibre dopé ytterbium par le signal de pompe à 

976nm. Il est montré dans la littérature que des centres colorés, engendrant des bandes 

d’absorption dans le visible et l’infrarouge§§§§§§§§, sont créés par le signal de pompe [65], 

phénomène d’autant plus rapide que la puissance de pompe est importante. Pour mettre en 

évidence la dégradation, un signal de sonde à 633nm est utilisé (absorption des centres colorés 

à cette longueur d’onde). Le phénomène est volontairement accéléré en utilisant une diode de 

pompe monomode à 976nm, dont toute la puissance (100mW après coupleur) est injectée 

directement dans le cœur. Le pompage n’est donc pas réalisé par la gaine, comme c’est le cas 

lors de l’utilisation des fibres ytterbium en laser, mais directement dans le cœur afin d’exacerber 

le phénomène.  

La puissance de pompe envoyée est suffisante pour avoir une inversion maximale de 

population, notamment pour des diamètres de cœur de 6 à 10µm. Plus l’inversion de population 

est importante, plus le phénomène de photonoircissement est exacerbé. De plus, dans le but 

d’obtenir une inversion de population homogène, la longueur de la fibre testée est courte, de 

l’ordre de 10mm. 

 

                                                
§§§§§§§§ Cf. figure 20 du présent chapitre. 
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La séquence de mesure est la suivante : la fibre testée est pompée à 976nm durant 30 secondes, 

puis le pompage est stoppé 1 à 2 secondes. Au cours de ces deux secondes, un signal de sonde 

à 633nm d’environ 1mW est injecté par une diode monomode. Le temps d’injection est limité 

car un signal UV ou visible a pour effet de « guérir » la fibre (photoblanchiment) [66]. En sortie 

de la fibre testée, un wattmètre optique (‘optical power meter’, Agilent) – capteur constitué 

d’une photodiode calibrée à la longueur d’onde et à la puissance utilisées – mesure l’intensité 

du signal à 633nm. Enfin, un nouveau pompage à 976nm est réalisé pendant 30 secondes, et un 

nouveau point de mesure est obtenu à 633nm, etc…. Au préalable, i.e. avant d’avoir envoyé un 

signal de pompe à 976nm, une référence de mesure de puissance de la diode sonde est réalisée 

afin de prendre en compte la transmission à travers le tronçon de la fibre dopée ytterbium. 

L’évolution de la puissance est donc une mesure relative, exprimée par la suite en dB/m.  

 

ii. Résultats obtenus de l’évaluation du photonoircissement de différents 

types de cœurs de fibres élaborés par la méthode SPCVD 

 

Le photonoircissement a été évalué sur plusieurs fibres d’un diamètre de cœur de 10µm. Les 

divers types de cœurs de fibres réalisés au cours de nos travaux de thèse (AlYb, AlBYb, AlPYb 

et AlFYb) ont été étudiés, et certaines fibres AlFYb renferment du cérium. La teneur en cérium 

mesurée a été déterminée par microsonde de Castaing sur le cœur d’une rondelle de préforme 

voisine de la zone utilisée pour le fibrage. Le cœur de la fibre AlPYb présente une composition 

Diode de pompe 

monomode @976nm 

(100mW) 

Coupleur 

Wattmètre optique 

Fibre ytterbium testée 
Longueur ≈ 10mm 

Diode de sonde monomode 

@633nm 

(≈1mW) 

Soudures 

Figure 22 : Montage d’évaluation du photonoircissement des cœurs de fibres dopés ytterbium 
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très proche du mélange équimolaire*********. En revanche, la composition du cœur de la fibre 

AlBYb n’a pas été analysée par microsonde de Castaing. Les coeurs de fibres AlFYb présentent 

toutes des compositions en fluor d’environ 1.0% molaire atomique†††††††††. Les cœurs de fibres 

évalués au cours de ce paragraphe sont présentés dans le tableau 11. Les fonctions de correction 

Fx renvoient aux corrections des profils d’indice des cœurs de préforme AlFYb réalisées au 

cours du chapitre 4‡‡‡‡‡‡‡‡‡, Øc et Øg représentent respectivement le diamètre du cœur et le 

diamètre de la gaine. 

 

Fibre Fx 
Ø𝑐

Ø𝑔
 (

µ𝑚

µ𝑚
) 

Absorption à 

915nm (dB/m) 

Cérium (% 

molaire 

atomique) 

AlYb  
7

130
 0.35 0 

AlBYb  
10

130
 1.47 0 

AlFYb-0 F0 
10

130
 0.98 0 

AlFYb-2 F2 
11

130
 1.35 ≈0.02 

AlFYb-3 F3 
10

130
 1.05 ≈0.015 

AlPYb  
11

130
 1.31 0 

Tableau 11 : Caractéristiques des cœurs de fibres que nous avons élaborés par la méthode SPCVD et évalués à la tenue 

au photonoircissement 

 

L’apparition du photonoircissement dans les cœurs de fibres aluminosilicatés dopés ytterbium 

élaborés par diverses méthodes est bien connue, comme nous l’avons vu dans le paragraphe 

                                                
********* Cf. le profil d’indice de réfraction sur la figure 11.a du présent chapitre. 
††††††††† Ainsi que des teneurs en Yb≈0.12% molaire et des teneurs en Al comprises entre 1.3 et 1.5% molaire. 
‡‡‡‡‡‡‡‡‡ Cf. § 4.b du chapitre 4. 
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bibliographique précédent. La figure 23 présente l’évolution de l’atténuation du cœur à 633nm 

(signal de sonde) en fonction de la durée totale de pompage du cœur d’une fibre AlYb que nous 

avons synthétisé par la méthode SPCVD. La présence de fluctuations sur la mesure de 

l’atténuation est due à un défaut de stabilisation de la diode de sonde qui génère un bruit de 

puissance reçue par le wattmètre optique légèrement différente d’une séquence à l’autre. 

 

On observe une évolution croissante de l’atténuation du cœur de 0 à ≈34dB/m à 633nm, pour 

une durée de pompe à 915nm de 800 minutes. L’augmentation de l’atténuation du cœur 

témoigne de la formation progressive de centres colorés avec la durée de pompage, même 

pour un dopage faible en ytterbium (0.35dB/m pour une fibre de Øc/Øg = 10/130). Le 

photonoircissement intervient donc aussi dans les cœurs de fibres AlYb élaborés par la méthode 

SPCVD. 

La figure 24 compare l’évolution du photonoircissement de différents cœurs de fibres qui ont 

été présentés dans le tableau 11. Une faible teneur en cérium a été incorporée dans les fibres 

AlFYb-2 et AlFYb-4 dans le but de limiter l’apparition du phénomène de noircissement, en 

accord avec l’étude bibliographique réalisée précédemment§§§§§§§§§. 

 

                                                
§§§§§§§§§ Cf. § 4.a.ii du présent chapitre. 
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Figure 23 : Evaluation du photonoircissement du cœur de la fibre AlYb 



286 

 

 

Le cœur de la fibre AlBYb, fortement dopé en ytterbium (1.47dB/m à 915nm) présente une très 

forte augmentation de l’atténuation du cœur à 633nm d’environ 285dB/m après 1000 minutes 

de pompage. De même, l’atténuation du cœur de la fibre AlFYb-0, ne contenant pas de cérium 

non plus, augmente fortement sur 920 minutes jusqu’à 110dB/m. La différence d’atténuation 

entre les deux cœurs après la même durée de pompage est simplement due à la différence de 

concentration en ytterbium entre les deux échantillons (1.47dB/m à 915nm pour AlBYb, contre 

0.98dB/m pour AlFYb-0). Leur résistance au photonoircissement en l’absence de cérium est 

donc faible.  

En revanche, on remarque que les deux cœurs de fibres AlFYb-2 et AlFYb-3 qui contiennent 

du cérium possèdent toujours une faible atténuation du cœur à 633nm (≈26dB/m) après plus de 

900 minutes de pompage. Les concentrations en ytterbium de ces fibres (1.35dB/m à 915nm 

pour AlFYb-2 et 1.05dB/m pour AlFYb-3) sont pourtant proches de celles des fibres AlBYb et 

AlFYb-0 présentées précédemment. Ce résultat met ainsi en évidence l’influence majeure 

du cérium afin de limiter la création des centres colorés à 633nm. L’incorporation de 

0.015% de cérium à la composition de la fibre est donc nécessaire et suffisante pour limiter 

l’apparition du photonoircissement. 

Le système de composition Yb2O3-Al2O3-P2O5-SiO2 a été largement étudié dans la littérature. 

Jetschke et al. [59] ont montré qu’un mélange atomique équimolaire en aluminium et en 

phosphore était favorable à la réduction du mécanisme d’apparition des centres colorés, en 

Figure 24 : Evolution du photonoircissement des cœurs de fibres AlBYb, AlFYb-0, AlFYb-2 et AlFYb-

3 et AlPYb. Les fibres AlFYb-2 et AlFYb-3 contiennent  respectivement 0.02 et 0.015% molaire 

atomique en Ce. 
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comparaison au système de composition Yb2O3-Al2O3-SiO2. Le cœur de la fibre AlPYb, de 

composition très proche du ratio atomique Al/P équimolaire, que nous avons élaboré par la 

méthode SPCVD durant ces travaux de thèse a également été évaluée du point de vue du 

photonoircissement (cf. figure 24). Malgré une concentration importante en ytterbium 

(absorption de 1.31dB/m à 915nm, malgré la réduction de la section efficace de l’ytterbium en 

matrice aluminophosphosilicatée [29]) dans le cœur AlPYb et l’absence de cérium, on remarque 

que l’atténuation à 633nm reste très faible (≈25dB/m) même après 1000 minutes de pompage. 

Ce résultat nécessite d’être confirmé par une mesure sur un second cœur de fibre AlPYb, mais 

il semble tout de même que celui que nous avons élaboré par la méthode SPCVD est 

résistant au photonoircissement, comme indiqué dans les travaux référencés dans la 

littérature. 

 

iii. Conclusion sur l’évaluation du photonoircissement des cœurs de fibres 

dopés ytterbium élaborés par la méthode SPCVD 

 

L’évaluation de la résistance au photonoircissement des cœurs que nous avons synthétisés par 

la méthode SPCVD a permis de montrer un comportement similaire aux cœurs référencés dans 

la littérature et synthétisés par d’autres méthodes. Un cœur de fibre AlYb, même faiblement 

dopé en ytterbium, est sujet au photonoircissement, tout comme les cœurs de fibres 

AlFYb. La présence de cérium en faible quantité (≈0.015-0.02% molaire atomique) au sein des 

cœurs AlFYb s’est avérée bénéfique afin de réduire fortement les mécanismes d’apparition de 

centres colorés (observés à 633nm) responsables de l’apparition du photonoircissement, même 

pour des concentrations en ytterbium importantes (1.35dB/m à 915nm).  

Conformément aux références de la littérature, le cœur de fibre AlPYb, de composition très 

proche du ratio atomique Al/P équimolaire présente une très bonne résistante au 

photonoircissement, similaire à celle des cœurs de fibres AlFYb contenant du cérium. Nous 

sommes donc capables de synthétiser par la méthode SPCVD deux types cœurs de fibres 

à grande aire effective différents qui limitent efficacement l’apparition du 

photonoircissement. 
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5. Conclusion du chapitre 

 

Les travaux menés au cours de ce chapitre nous ont permis de caractériser précisément les cœurs 

de fibres optiques que nous avons élaborés par la méthode SPCVD. Nous avons évalué à la fois 

l’atténuation des cœurs de fibres élaborés, leur fonctionnement en cavité laser, et leur tenue au 

photonoircissement.  

L’incorporation de l’ytterbium au sein du réseau vitreux engendre une augmentation 

systématique de l’atténuation du matériau. Un doute subsiste quant à l’impact du fluor sur les 

pertes optiques du cœur, bien que sa présence permette de réduire l’incorporation de 

groupements hydroxyles. L’atténuation des cœurs que nous avons élaborés est sensible aux 

conditions de fibrage : la présence de fluor implique de baisser la tension de fibrage afin 

d’obtenir une atténuation la plus basse possible, tendance qui s’oppose à celle du cœur dopé 

uniquement en aluminium. L’étude des conditions de fibrage n’a malheureusement été réalisée 

ni sur des cœurs co-dopés en aluminium et en phosphore, ni sur des cœurs dopés en terre rare, 

ce qui nécessiterait d’être réalisé à l’avenir.  

La diminution des pertes optiques est primordiale pour l’obtention d’efficacités de 

conversion élevées. A ce titre, le cœur (AlFYb-2) présentant l’atténuation la plus basse 

(25.3dB/km à 1310nm) a permis d’obtenir l’efficacité de conversion la plus élevée durant nos 

travaux : 78%. Les cœurs de fibres LMA AlPYb et AlFYb semblent être tous deux adaptés 

pour obtenir des efficacités de conversion élevées, contrairement à la matrice AlBYb. 

L’optimisation des profils d’indice des matrices AlFYb a permis d’obtenir une qualité de 

faisceau dont le coefficient M² est proche de 1 (1.03 pour AlFYb 20/400). Le résultat très 

innovant provient du cœur de la fibre AlFYb 20/130 pour lequel une puissance de sortie à 

1064nm de 100W a été atteinte pour la première fois à l’entreprise iXblue photonics.  

L’obtention de puissances laser importantes à qualité de faisceau élevée nécessite d’optimiser 

à la fois les profils d’indice de réfraction des cœurs sur préforme et l’atténuation du cœur 

de la fibre, en modifiant soit sa composition, soit la tension imposée lors de son étirage. Un 

travail primordial est nécessaire afin d’obtenir une soudure des fibres aux réseaux de Bragg 

présentant une faible atténuation, notamment pour les fibres de diamètre 400µm. Les cœurs de 

fibres AlPYb et AlFYb nous ont permis d’obtenir les meilleurs résultats, et leur développement 

doit encore être approfondi.  
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Enfin, l’incorporation du cérium à la composition de nos cœurs de préformes a été 

favorable à limiter l’apparition du photonoircissement au sein des cœurs de fibres AlFYb. 

Les cœurs dopés ytterbium renfermant un mélange équimolaire en aluminium et en phosphore 

sont également résistants au photonoircissement, même en l’absence de cérium dans la 

composition du cœur. Pour aller plus loin dans la comparaison de la tenue au 

photonoircissement des différents types de cœurs de fibres élaborés par la méthode SPCVD, il 

serait intéressant d’étudier la formation de centres paramagnétiques photo-induits par résonance 

paramagnétique électronique. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



290 

 

6. Références bibliographiques 

 

[1]: Pask H. M. et al., “Ytterbium-doped silica fiber lasers: versatile sources for the 1-1.2 µm 

region”. IEEE Journal of selected topics in quantum electronics, 1 (1), pp. 2-13, (1995). 

[2]: Ponsoda J., PhD “Analysis of photodarkening effects in ytterbium-doped laser fibers”. 

Aalto University, Helsinki, Finlande, (2013). 

[3]: Zervas M.N. et al., “High power fiber lasers: a review”. IEEE Journal of selected topics in 

quantum electronics, 20 (5), pp. 0904123-1–0904123-23, (1995). 

[4]: Koponen J.J. et al., “Photodarkening in ytterbium-doped silica fibers”. Proceedings of 

SPIE, 5990, pp. 599008-1–599008-10, (2005). 

[5]: Kirchhof J. et al., “Dopant interactions in high power laser fibers”. Proceedings of SPIE, 

5723, pp. 261-272, (2005). 

[6]: Kirchhof J. et al., “Fiber lasers: materials, structures and technologies”. Proceedings of 

SPIE, 4957, pp. 1-15, (2009). 

[7]: Loriette V. et al., “Absorption of low-loss optical materials measured at 1064 nm by a 

position-modulated collinear photothermal detection technique”. Applied optics, 42 (4), pp. 

649-656, (2003). 

[8]: Bogatyrjov V.A. et al. “Super-high-strength metal-coated low-hydroxyl low-chlorine all-

silica optical fibers”. IEEE transactions on nuclear science, 43 (3), pp. 1057-1060, (1996). 

[9]: Li T., Optical fiber communications: Fiber fabrication. Academic Press (1985). 

[10]: Schultz P.C., “Optical absorption of the transition elements in vitreous silica”. Journal of 

the American ceramic society, 57 (7), pp. 309-313, (1974). 

[11]: Shardlow P.C. et al. “Optimising Tm-doped silica fibres for high lasing efficiency”. 

Proceedings of the European conference on lasers and electro-optics – European quantum 

electronics conference, paper CJ_14_3, (2015). 

[12]: Kirchhof J. et al., “Background loss and devitrification in Nd-doped fiber laser glass”. 

Proceedings of the Optical Fiber Communication Conference, paper TuL4, pp. 60-61, (1996). 

[13]: Bubnov M.M. et al., “Effect of fluorine doping on the optical loss in MCVD fibers based 

on heavily doped germanosilicate glass”. Inorganic materials, 46 (5), pp. 556-562, (2010). 

[14]: Abramov A.A. et al., “Influence of fluorine doping on drawing-induced fibre losses”. 

Electronics letters, 29 (2), pp. 1977-1978, (1993). 

[15]: Tsujikawa K. et al., “Scattering properties of F and GeO2 co-doped silica glasses”. 

Electronics letters, 30 (4), pp. 351-352, (1994). 



291 

 

[16]: Schuster K. et al. “Evolution of fluorine doping following the REPUSIL process for the 

adjustment of optical properties of silica materials”. Optical materials express, 5 (4), pp. 887-

897, (2015). 

[17]: Golant K.M., “Bulk silicas prepared by low pressure plasma CVD: formation of structure 

and point defects”. Defects in SiO2 and related dielectrics: Science and technology, Nato 

science series (2), pp. 427-452, (2000). 

[18]: Schuster K. et al., “The REPUSIL process and the capability of fluorine doping for the 

adjustment of optical and thermochemical properties in silica materials”. Proceedings of SPIE, 

9359, pp. 935914-1–935914-7, (2015). 

[19]: Savelii I., PhD “Fibres optiques à cœur suspendu en verre d’oxyde de tellure et génération 

d’effets non linéaires dans l’infrarouge au-delà de 2 microns”. Université de Bourgogne, Dijon, 

France (2006). 

[20]: Mendez A., Specialty optical fibers handbook. Academic Press, (2007). 

[21]: Ainslie B.J. et al., “Sensitivity of the performance of monomode fibres to the fabrication 

conditions”. Proceedings of SPIE, 0425, pp. 15-21, (1983). 

[22]: Kirchhof J. et al., “Drawing-dependent losses in rare-earth-doped and heavy-metal-doped 

silica optical fibers”. Conference on optical fiber communication, paper WL21, pp. 183-184, 

(1997). 

[23]: Tocahashi H. et al. “Characteristics of fluorine-doped silica glass”. Proceedings of the 

12th European conference on optical communication, pp. 3-6, (1986). 

[24]: Webb A.S. et al., “MCVD in-situ solution doping process for the fabrication of complex 

design large core rare-earth doped fibers”. Journal of non-crystalline solids, 356 (18-19), pp. 

848-851, (2010). 

[25]: Saha M. et al., “Large core Yb-doped optical fiber through vapor phase doping technique”. 

Proceedings of SPIE, 8775, pp. 87750A-1–87750A-5, (2013).  

[26]: Saha M. et al., “Vapor phase doping of rare-earth in optical fibers for high power laser”. 

IEEE photonics technology letters, 26 (1), pp. 58-61, (2014). 

[27]: Koponen J. et al., “Progress in direct nanoparticle deposition for the development of the 

next generation fiber lasers”. Optical engineering, 50 (11), pp. 111605-1 – 111605-11, (2011). 

[28]: Boyland A.J. et al., “Optical fiber fabrication using novel gas phase deposition technique”. 

Journal of lightwave technology, 29 (6), pp. 912-915, (2010). 

[29]: Unger S. et al., “Influence of aluminum-phosphorus co-doping on optical properties of 

ytterbium-doped laser fibers”. Proceedings of SPIE, 7212, pp. 72121B-1–72121B-9, (2009). 

[30]: Petit V. et al., “Extremely low NA Yb-doped preforms (<0.03) fabricated by MCVD”. 

Proceedings of SPIE, 9728, pp. 97282R-1–97282R-7, (2016). 



292 

 

[31]: Peng K. et al., “Yb-doped photodarkening-free aluminophosphosilicate laser fiber”. 

Proceedings of the Asia communications and photonics conference, AS2A.4, pp. 1-3, (2016). 

[32]: Shi T. et al., “Ytterbium-doped large-mode-area silica fiber fabricated by using chelate 

precursor doping technique”. Applied optics, 53 (15), pp. 3191-3195, (2014). 

[33]: Lin Z. et al., “A diffraction-limited laser of 25/400 Yb3+/Al3+/P5+/F- silica fiber with a 

zigzag refractive index profile”. Laser physics, 27, pp. 085106-1–085106-6, (2017). 

[34]: Xu W. et al., “50 μm core diameter Yb3+/Al3+/F− codoped silica fiber with M²<1.1 beam 

quality”. Optics letters, 41 (3), pp. 504-507, (2016). 

[35]: Descos A., PhD “Conception, fabrication et réalisation de sources lasers hybrides III-V 

sur silicium”. Université de Lyon, Lyon, France, (2014). 

[36]: Yin S. et al., “Fusion splicing of double-clad specialty fiber using active alignment 

technology”. Chinese optics letters, 9 (2), pp. 020601-1–020601-3, (2011). 

[37]: Yablon A.D., Optical fiber fusion splicing. Springer Science and Business Media, (2005). 

[38]: Nelson K.T. et al., “Influence of trace amounts of Germania on the loss performance of 

silica core fibers”. Proceedings of the Optical Fiber Communication Conference, paper WA2, 

(1987). 

[39]: Paschotta R. et al., “Lifetime quenching in yb-doped fibres”. Optics Communications, 136 

(5), pp. 375–378, (1997). 

[40]: Koponen J.J. et al., PhD “Measuring photodarkening from Yb-doped fibers”. Helsinki 

University of technology, Helsinki, Finlande, (2008). 

[41]: Behrens E.G. et al., “Characteristics of laser-induced gratings in Pr3+- and Eu3+-doped 

silicate glasses”. Journal of the optical society of America B, 7 (8), pp. 1437-1444, (1990). 

[42]: Broer M.M. et al., “Highly nonlinear near-resonant photodarkening in a thulium-doped 

aluminosilicate glass fiber”. Optics letters, 18 (10), pp. 799-801, (1993). 

[43]: Barber P.R. et al., “Infrared-induced photodarkening in Tm-doped fluoride fibers”. Optics 

letters, 20 (21), pp. 2195-2197, (1995). 

[44]: Broer M.M. et al., “Ultraviolet-induced distributed-feedback gratings in Ce3+-doped silica 

optical fibers”. Optics letters, 16 (18), pp. 1391-1393, (1991). 

[45]: Atkins G.R. et al., “Reversible photodarkening and bleaching in Tb3+-doped optical 

fibers”. Optics letters, 19 (13), pp. 951-953, (1994).  

[46]: Atkins G.R. et al., “Photodarkening in Tb3+-doped phosphosilicate and germanosilicate 

optical fibers”. Optics letters, 19 (12), pp. 874-876, (1994). 

[47]: Kirchhof J. et al., “The influence of Yb2+ ions on optical properties and power stability of 

ytterbium-doped laser fibers”. Proceedings of SPIE, 7598, pp. 75980B-1–75980B-11, (2010). 



293 

 

[48]: Engholm M. et al., “Strong UV absorption and visible luminescence in ytterbium-doped 

aluminosilicate glass under UV excitation”. Optics letters, 32 (22), pp. 3352-3354, (2007). 

[49]: Engholm M. et al., “Reduction of photodarkening in Yb/Al-doped fiber lasers”. 

Proceedings of SPIE, 6873, pp. 68731E-1–68731E-8, (2008). 

[50]: Yoo S. et al., “Photodarkening in Yb-doped aluminosilicate fibers induced by 488nm 

irradiation”. Optics letters, 32 (12), pp. 1626-1628, (2007). 

[51]: Dragic P.D. et al., “Characterization of defect luminescence in Yb-doped silica fibers: part 

I NBOHC”. Optics express, 16 (7), pp. 4688-4697, (2008). 

[52]: Peretti R. et al., “Revisiting literature observations on photodarkening in Yb3+-doped fiber 

considering the possible presence of Tm impurities”. Journal of Applied Physics, 112 (9), pp. 

093511-1–093511-12, (2012). 

[53]: Dawson J.W. et al., “Analysis of the scalability of diffraction-limited fiber lasers and 

amplifiers to high average power”. Optics express, 16 (17), pp. 13240-13266, (2008). 

[54]: Engholm M. et al., “Preventing photodarkening in ytterbium-doped high power fiber 

lasers; correlation to the UV transparency of the core glass”. Optics express, 16 (2), pp. 1260-

1268, (2008).  

[55]: Kitabayashi T. et al., “Population inversion factor dependence of photodarkening of Yb-

doped fibers and its suppression by highly aluminum doping”. Proceedings of the Optical Fiber 

Communication Conference, OThC5, pp. 1-3, (2006). 

[56]: Shubin A.V. et al., “Photodarkening of aluminosilicate and phosphosilicate Yb-doped 

fibers”. Proceedings of the European conference on laser and electro-optics and the 

International quantum electronics conference, CJ3-1-THU, p. 1, (2007). 

[57]: Lee Y.W. et al., “Measurement of high photodarkening resistance in heavily Yb3+-doped 

phosphate fibres”. Electronics letters, 44 (1), pp. 1-2, (2008). 

[58]: Unger S. et al., “Optical properties of Yb-doped laser fibers in dependence on codopants 

and preparation conditions”. Proceedings of SPIE, 6890, pp. 689016-1–689016-11, (2008). 

[59]: Jetschke S. et al., “Efficient Yb laser fibers with low photodarkening by optimization of 

the core composition”. Optics express, 16 (20), pp. 15540-15545, (2008). 

[60]: DiGiovanni D.J. et al., “Structure and properties of silica containing aluminum and 

phosphorus near the AlPO4 join”. Journal of non-crystalline solids, 113(1), pp. 58-64, (1989). 

[61]: Engholm M. et al., “Improved photodarkening resistivity in ytterbium-doped fiber lasers 

by cerium codoping”. Optics letters, 34 (8), pp. 1285-1287, (2009). 

[62]: Jetschke S. et al., “Role of Ce in Yb/Al laser fibers: prevention of photodarkening and 

thermal effects”. Optics express, 24 (12), pp. 13009-13022, (2016). 



294 

 

[63]: Shao C. et al., “Suppression mechanism of radiation-induced darkening by Ce doping in 

Al/Yb/Ce-doped silica glasses: evidence from optical spectroscopy, EPR and XPS analyses”. 

Journal of applied physics, 120 (15), pp. 153101-1–153101-9, (2016). 

[64]: Unger S. et al., “Optical properties of cerium-codoped high power laser fibers”. 

Proceedings of SPIE, 8621, pp. 862116-1–862116-11, (2013). 

[65]: Manek-Hönninger I. et al., “Photodarkening and photobleaching of an ytterbium-doped 

silica double-clad LMA fiber”. Optics express, 15 (4), pp. 1606-1611, (2007). 

[66]: Piccoli et al., “Effective photodarkening suppression in Yb-doped fiber lasers by visible 

light injection”. Optics express, 22 (7), pp. 7638-7643, (2014). 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 



295 

 

Conclusion générale 

 

Les travaux présentés dans ce manuscrit s’inscrivent dans le cadre de l’élaboration de cœurs de 

fibres optiques dopés ytterbium par une méthode plasma nommée SPCVD (Surface Plasma 

Chemical Vapor Deposition), et de leur étude optique et structurale. Cette méthode est très peu 

utilisée actuellement bien qu’elle ait été mise au point dans les années 1980 pour l’élaboration 

de cœurs de fibres non dopés en terres rares. 

Dans un premier temps, nos travaux ont consisté à contribuer à l’installation d’un banc SPCVD 

au sein de la société iXblue photonics, remonté à partir de plans datant de l’époque du Centre 

National d’Etudes des Télécommunications (1986) puis à mettre au point la méthode 

d’élaboration de cœurs de préformes par cette méthode et à l’adapter à la production de 

cœurs de fibres aluminosilicatés dopés ytterbium. L’avantage de la méthode SPCVD réside 

dans l’utilisation de précurseurs en phase gazeuse qui permet d’obtenir des cœurs plus 

homogènes, mais aussi de plus gros diamètres en comparaison aux cœurs élaborés par la 

méthode MCVD. Ensuite, nous avons cherché à étudier l’environnement et la dispersion des 

ions terres rares dans nos cœurs de préformes riches en silice vitreuse (≥ 92% molaire en 

SiO2), afin de mieux comprendre l’interaction entre les différents dopants en leur sein. Enfin, 

certaines préformes ont été fibrées afin de les caractériser lors de leur utilisation en cavité 

laser. 

La méthode SPCVD consiste à déposer une couche vitreuse de silice dopée sur la surface interne 

d’un tube en silice à l’aide d’un plasma microonde. Les précurseurs, insérés sous forme 

gazeuse, réagissent sur les premiers centimètres de la colonne plasma et se déposent sur la 

surface interne du tube. L’application périodique d’une modulation de la puissance microonde 

permet de déplacer cette zone réactionnelle afin de déposer une couche vitreuse sur une grande 

longueur. Dans le cadre de cette thèse, le développement de la méthode SPCVD a pour objectif 

de produire des cœurs de fibres dopés ytterbium ; ces cœurs sont couramment utilisés dans le 

domaine des lasers à fibre de haute puissance.  

A ce titre, un travail considérable a été réalisé afin de mettre au point des dispositifs adaptés à 

l’évaporation des précurseurs à faible pression de vapeur, en l’occurrence AlCl3 (≈150°C) et 

YbCl3 (≈800°C) dans le cadre de l’élaboration de cœurs aluminosilicatés dopés ytterbium. 

L’utilisation de ces précurseurs en phase gazeuse et leur réaction avec SiCl4 au sein de la 
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colonne plasma a permis d’obtenir des cœurs de préformes de gros diamètres (≥ 3mm) 

homogènes radialement.  

Nous avons ensuite élaboré par la méthode SPCVD et les dispositifs d’évaporation des 

différents précurseurs, des cœurs de préforme destinés à être utilisés sous forme de fibres à 

grande aire effective* (LMA) pour des applications à haute puissance. Nous avons mis en 

évidence la possibilité d’incorporer par cette méthode soit du bore, soit du phosphore, soit du 

fluor, afin d’abaisser l’indice de réfraction du cœur en accord avec la définition des fibres LMA. 

Nos travaux se sont concentrés sur l’insertion du fluor en raison notamment de l’absence 

d’ovalité sur les cœurs élaborés. Cependant, l’évaporation du fluor de la couche de dépôt 

(sous forme gazeuse SiF4 d’après la littérature) lors de l’étape de rétreint engendre une 

inhomogénéité de concentration radiale du cœur, et par conséquent une inhomogénéité du 

profil radial d’indice de réfraction. Or, le profil d’indice de réfraction du cœur a un impact fort 

sur la qualité du faisceau émis lorsque la fibre est utilisée en cavité laser. Afin de compenser 

l’augmentation de l’indice de réfraction du cœur de la préforme causée par l’évaporation du 

fluor, nous avons appliqué différentes stratégies. Celle qui a été la plus utilisée durant nos 

travaux de thèse a consisté à modifier le débit du précurseur AlCl3 durant les dernières minutes 

de dépôt, ce qui a permis d’obtenir une nette amélioration du profil d’indice de réfraction. 

Néanmoins, cette méthode implique une forte modification de la composition au centre du cœur 

des préformes, et notamment une variation du ratio atomique Al/Yb qui a un impact sur la 

dispersion des ions Yb3+ au sein du réseau vitreux (mis en évidence par luminescence 

coopérative). Nous avons alors proposé une seconde stratégie de correction permettant de 

conserver une composition du cœur homogène, et consistant à enrichir l’atmosphère gazeuse 

en SiF4 lors de l’étape de rétreint afin de limiter la diffusion du fluor au sein de la couche 

déposée. Cette stratégie a permis d’obtenir des profils d’indice de réfraction plus homogènes. 

Néanmoins, cette stratégie n’a été mise au point que tardivement au cours de nos travaux de 

thèse, et il est encore nécessaire de l’améliorer. 

Nous avons également cherché à comprendre l’interaction entre les différents dopants (Al, Yb, 

F) et à étudier la dispersion des ions terres rares au sein des cœurs vitreux de préforme que nous 

avons élaborés par la méthode SPCVD. Pour cela, nous avons utilisé une approche multi-

spectroscopique à l’Institut de Recherche de Chimie Paris et en collaboration avec d’autres 

laboratoires, afin de caractériser le réseau vitreux (silicaté ou aluminosilicaté) et de 

                                                
* Pour rappel, une fibre à grande aire effective est définie par un diamètre du mode de propagation supérieur à 

15µm, dont l’ouverture numérique est inférieure à 0.06. 
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déterminer l’environnement et l’état de dispersion des ions Yb3+ au sein de ce réseau très 

riche en silice. Afin de mieux comprendre la structure des compositions les plus complexes, 

des cœurs de compositions simples ont été élaborés et étudiés, au sein desquels la variation de 

la teneur en dopant est faible (1  5% molaire en Al2O3, 0.5  3% molaire en Yb2O3). Les 

techniques de spectroscopie optique se sont avérées limitées pour suivre l’évolution structurale 

entre nos différents matériaux vitreux, car l’allure des spectres d’absorption et de luminescence 

de l’ion Yb3+ n’est que faiblement affectée par les faibles variations de composition que nous 

avons étudiées, en raison de la faible sensibilité des niveaux d’énergie de Yb3+ aux variations 

d’environnement (orbitales 4f profondes). Les spectroscopies Raman et RMN ont permis de se 

rendre compte que le réseau vitreux silicaté est logiquement constitué majoritairement de 

tétraèdres Q4 (SiO2 ≥ 92% molaire), peu importe les dopants qui y sont incorporés sur la gamme 

de concentration étudiée. Au sein des cœurs de composition binaire Al2O3-SiO2, nous avons 

mis en évidence par RMN 27Al qu’en l’absence d’ions modificateurs dans la composition du 

cœur, les polyèdres AlO4 des atomes d’aluminium sont très distordus (Cq≈16MHz). Ceux-ci 

sont contraints à s’auto-compenser soit par la formation de triclusters† d’oxygène soit par la 

formation d’unités AlO5. La présence d’unités AlO6 n’a pas été détectée au sein de nos verres 

par MQMAS. L’ajout de terre rare aux cœurs précédents, conduisant à des compositions 

ternaires Lu2O3-Al2O3-SiO2 (Lu qui est non paramagnétique est utilisé en remplacement total 

de l’ytterbium pour les études RMN, ≈3% molaire en Lu2O3), les polyèdres AlO4 sont moins 

distordus (Cq≈15MHz) car les ions terres rares agissent ici comme compensateurs de charge 

des unités AlO4 chargées négativement et conduisent à une relaxation de la structure du réseau. 

L’incorporation d’une faible quantité de fluor (1.0% molaire) à ces cœurs de composition 

complexe croissante n’a, en revanche, que très peu d’influence sur l’environnement de 

l’aluminium : les polyèdres AlO4 restent distordus en l’absence de terre rare, et la structure du 

réseau est relaxée en leur présence. Au sein des différents systèmes vitreux étudiés élaborés par 

la méthode SPCVD (SiO2-F, Al2O3-SiO2-F, Lu2O3-Al2O3-SiO2-F), le fluor semble se lier 

préférentiellement avec le silicium et forme des unités SiO3/2F, que nous avons mises en 

évidence par spectroscopie Raman puis confirmées par RMN 19F. En revanche, la résonance 

paramagnétique électronique (RPE) à impulsion (2D-HYSCORE) nous a permis d’observer 

une interaction hyperfine entre le spin électronique S de l’ion Yb3+ et le spin nucléaire I du 

fluor. A partir de la constante de couplage hyperfin Aiso associée à cette interaction, nous avons 

réussi à remonter à la densité de spin électronique délocalisée sur l’orbitale 3s du fluor, 

                                                
† Les triclusters d’oxygène sont des atomes d’oxygène partagés par trois cations de coordinence 4 du réseau vitreux. 
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témoignant ainsi d’une faible covalence de liaison entre Yb et F. La spectroscopie 2D-

HYSCORE nous a également permis de montrer que lorsque la concentration en aluminium 

dans la composition du cœur augmente, l’environnement des ions Yb3+ s’enrichit en atomes 

d’aluminium, ce qui améliore leur dispersion au sein du verre comme nous avons pu le mettre 

en évidence par suivi de la luminescence coopérative (diminution de la clusterisation des ions 

Yb3+).  

Les études que nous avons réalisées concernant la structure du réseau vitreux et la détermination 

de l’environnement de l’ion Yb3+ ainsi que sa dispersion au sein du verre restent néanmoins 

préliminaires. Il paraît difficile de proposer raisonnablement un modèle structural du verre 

constituant les cœurs de préformes que nous avons élaborés par la méthode SPCVD au regard 

du faible nombre d’échantillons qui ont été étudiés. Cependant, nous avons observé que dans 

tous les cas le réseau vitreux est très polymérisé car le cœur de préforme est très riche en SiO2. 

En l’absence de modificateur de charge, le réseau aluminosilicaté est très contraint autour 

de Al (polyèdres AlO4 très distordus), mais la présence de  terre rare relaxe sa structure en 

jouant à la fois le rôle de compensateur de charge et de dispersant (en accord avec la 

littérature). Au sein des cœurs que nous avons élaborés, le fluor se trouve dans le voisinage à 

la fois du silicium et de la terre rare. 

Enfin, nous avons caractérisé les cœurs de fibres dopés ytterbium élaborés par la méthode 

SPCVD du point de vue de leur utilisation en cavité laser. Pour cela, des fibres ont été tirées à 

partir de préforme à des températures d’environ 2000°C. Des efficacités de conversion élevées 

(> 70%) ont été obtenues pour les cœurs de fibres LMA renfermant du fluor ou du phosphore 

et une puissance de 100W a été atteinte pour la première fois au sein de l’entreprise iXblue 

photonics. La qualité du faisceau quasi-gaussien émis à 1064nm (transition 2F5/2  2F7/2) est 

fortement dépendante du profil d’indice de réfraction du cœur, ce qui justifie les travaux 

importants sur les stratégies de correction du profil d’indice de réfraction que nous avons 

menés. Nous avons mesuré un coefficient M² ‡ inférieur à 1.1 pour de nombreux cœurs de 

fibres dont les profils d’indice de réfraction ont été homogénéisés. Enfin, nous sommes 

parvenus à synthétiser par la méthode SPCVD deux types cœurs aluminosilicatés de fibres à 

grande aire effective différents qui limitent efficacement l’apparition du 

photonoircissement. Le premier type de cœur renferme à la fois du fluor et du cérium, alors 

que le second contient un mélange équimolaire en aluminium et en phosphore. En revanche, 

                                                
‡ Facteur de qualité de faisceau qui traduit l’écart à un faisceau gaussien (M²=1 pour un faisceau gaussien). 
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nous n’avons pas cherché à étudier les mécanismes d’apparition du phénomène de 

photonoircissement. 

 

Perspectives 

 

D’autres études peuvent être envisagées pour compléter et approfondir les travaux réalisés au 

cours de ce travail de thèse. 

Nous avons évoqué plusieurs fois au cours de ce manuscrit la qualité des cœurs 

aluminosilicatés dopés ytterbium et co-dopés en phosphore que nous avons élaborés par la 

méthode SPCVD, en termes de profil d’indice de réfraction et de caractérisations laser sur fibre. 

Cependant, très peu de résultats ont été obtenus sur ces cœurs, en raison de leur élaboration 

tardive au cours de nos travaux. Il serait intéressant d’approfondir l’étude de ces cœurs pour 

confirmer dans un premier temps les résultats déjà obtenus, et tenter de les améliorer dans un 

second temps. L’amélioration des propriétés laser de ces cœurs pourrait résider par exemple 

dans l’étude de l’impact de leur composition (teneurs relatives en Al et P, ajout de germanium) 

et des conditions de fibrage sur l’atténuation. 

Les cœurs aluminosilicatés dopés ytterbium et co-dopés en fluor ont été grandement étudiés au 

cours de nos travaux de thèse. Nous avons vu que ces cœurs ont permis d’atteindre des 

puissances élevées en cavité laser, avec de bonnes efficacités de conversion. Nous rappelons ici 

que seuls les cœurs ayant subis des fonctions de correction du profil d’indice par modification 

du débit du précurseur AlCl3 lors du dépôt SPCVD ont été caractérisés de ce point de vue-là. 

Or, nous avons mis au point tardivement au cours de ces travaux de thèse, une stratégie de 

correction du profil d’indice différente, consistant à enrichir la phase gazeuse en SiF4 lors de 

l’étape de rétreint (≈2000°C), afin de limiter l’évaporation du fluor de la couche déposée. Une 

suite pertinente à cette étude consisterait à caractériser en cavité laser les cœurs élaborés de 

cette manière, qui présentent l’avantage d’avoir des compositions de cœurs bien plus 

homogènes que ceux élaborés en modifiant le débit du précurseur AlCl3 lors du dépôt SPCVD. 

Dans l’objectif d’élaborer des cœurs de fibres pour des applications laser à forte puissance, une 

perspective intéressante consisterait à utiliser la méthode SPCVD pour la fabrication de 

fibres dîtes triple gaine. Ce design de fibre est une évolution des fibres double gaine que nous 
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avons étudiées au cours de ce sujet de thèse : la gaine octogonale n’est alors pas revêtue d’un 

polymère bas indice lors de l’étape de fibrage, mais plutôt d’une couche de silice fluorée à faible 

indice de réfraction (≈-17x10-3). De tels indices ne sont pas accessibles par le procédé de 

fabrication MCVD, mais ces couches peuvent en revanche être élaborées par la méthode 

SPCVD, comme nous l’avons montré au cours du chapitre 4.  

De plus, nous avons développé la méthode SPCVD dans le but d’élaborer des cœurs de 

préformes renfermant à la fois de l’ytterbium et du cérium (co-évaporation dans deux réacteurs 

en silice sous flux d’hélium, le tout dans un minifour). Mais les moyens d’évaporation que nous 

avons mis au point sont adaptés à l’évaporation d’autres terres rares. Il est ainsi tout à fait 

envisageable d’élaborer par ce procédé des cœurs renfermant de l’erbium, de l’holmium ou 

encore du néodyme§ pour des applications différentes de celles recherchées pour les cœurs 

dopés ytterbium. 

Enfin, nous avons présenté un certain nombre de caractérisations structurales du réseau vitreux 

des cœurs élaborés par la méthode SPCVD, ainsi que des études visant à déterminer 

l’environnement et la dispersion des ions Yb3+ au sein du réseau vitreux. Nous avons obtenu 

des informations sur les interactions entre les différents dopants. Néanmoins, nos travaux 

restent préliminaires. Pour aller plus loin dans l’étude structurale, il serait nécessaire de 

préparer d’autres échantillons pour réaliser davantage de caractérisations structurales. 

Ainsi, l’élaboration supplémentaire de séries d’échantillons renfermant des teneurs relatives 

variables en aluminium et en fluor par exemple devrait permettre de mieux comprendre le rôle 

structural de chaque élément, et leur impact sur la dispersion des ions terres rares. A ce titre, 

une utilisation plus systématique de la technique de RPE à impulsions permettrait certainement 

d’obtenir des informations précieuses sur l’environnement et la dispersion des ions terres rares 

paramagnétiques au sein de ces cœurs.  

Par ailleurs, ce type d’études structurales serait particulièrement intéressant car la méthode 

SPCVD représente une voie originale d’élaboration de verres très riches en silice, donc très 

réfractaires, qui sont par conséquent très difficiles à préparer par la technique classique de 

fusion plus trempe, et sont donc peu étudiés dans la littérature. Elle pourrait être complétée 

par l’étude de cœurs de compositions différentes, particulièrement ceux renfermant du 

                                                
§ Cf. chapitre 1, § 1.b pour l’intérêt de chaque dopant. 
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bore ou encore du phosphore, que nous avons élaborés durant ces travaux de thèse, mais dont 

la structure n’a pas été abordée au cours de nos travaux. 
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Annexe A 

Description des étapes de polissage thermique, de rétreint, de 

manchonnage et d’usinage 

 

L’objectif de cette annexe est de présenter les différentes étapes du procédé de fabrication d’une 

fibre optique depuis la préparation du tube de dépôt sur lequel est déposée la couche mince 

vitreuse élaborée par la méthode SPCVD, jusqu’à l’usinage de la préforme, dernière étape 

précédant l’étirage en fibre optique.  

En effet, il est nécessaire que la surface interne du tube de dépôt soit très propre afin de ne pas 

avoir d’irrégularités de dépôt ensuite. Une fois le dépôt obtenu par la méthode SPCVD, il est 

ensuite nécessaire de chauffer le tube afin d’obtenir la préforme : c’est l’étape de rétreint. Le 

rapport entre le diamètre de cœur (Øc) et le diamètre de gaine (Øg) sur préforme est ensuite 

ajusté au rapport 
Øc

Øg
  souhaité sur fibre : c’est l’étape de manchonnage. Enfin, dans le cadre de 

la fabrication de fibres actives, la gaine est généralement de forme octogonale. La forme 

octogonale est obtenue par mise en forme de la gaine de la préforme : c’est l’étape d’usinage. 

Ces différentes étapes sont détaillées dans cette annexe. 

 

1. Préparation du tube de dépôt utilisé pour la méthode SPCVD 

 

Le tube de dépôt utilisé est un tube en quartz « F300 High Precision » commercialisé par la 

société Heraeus Quarzglas. Le diamètre interne des tubes utilisés est de 16mm, et l’épaisseur 

des tubes est 2mm. Par conséquent, le diamètre externe du tube est 20mm, qui est assuré par le 

fournisseur avec une précision de ±0.2mm. L’ovalité de la paroi interne du tube de dépôt est 

assurée avec une précision de ±0.03mm. Il est extrêmement important que l’ovalité du tube de 

dépôt soit très faible, car celle-ci se retrouve par la suite au niveau du cœur.  

Le tube de dépôt est d’abord monté sur un banc MCVD afin de réaliser un polissage thermique 

[1] à haute température (≈2000°C). Un gaz fluoré (C2F6 dans notre cas) est utilisé afin de nettoyer 

chimiquement le tube (etching), et de supprimer les irrégularités de surface interne du tube. 
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Deux passages du chalumeau sont classiquement utilisés pour obtenir une bonne qualité de 

surface. 

 

2. Préparation du dépôt SPCVD 

 

Lorsque le polissage thermique est terminé, le tube est ensuite mis en place sur le banc SPCVD 

afin d’y réaliser le dépôt de la couche mince vitreuse. Le tube est alors préchauffé aux alentours 

de 1050°C en présence d’une colonne plasma oscillante constituée d’oxygène. Une fois le tube 

à la température souhaitée, les précurseurs chlorés sont amenés jusqu’à la colonne plasma. 

L’énergie thermique apportée au tube par  les chocs entre les molécules au sein de la colonne 

plasma lors de l’ajout des précurseurs chlorés engendre une augmentation de la température du 

tube de quelques dizaines de degrés. Le tube est ensuite chauffé à la température souhaitée pour 

le dépôt, généralement 1100-1150°C.  

Une fois le dépôt terminé, le tube est replacé sur le banc MCVD afin de pouvoir le rétreindre et 

obtenir la préforme. L’étape de rétreint est détaillée dans le paragraphe suivant. 

 

3. L’étape de rétreint 

 

L’étape de rétreint est une étape essentielle du procédé de fabrication des préformes qui consiste 

à obtenir la préforme à partir du dépôt de la couche mince (qui devient ensuite le cœur) à la 

surface interne d’un tube en quartz (qui devient ensuite la gaine). Le principe de l’étape de 

rétreint est représenté sur la figure 1. 

Le chauffage du tube en rotation à l’intérieur duquel la couche mince est déposée, à des 

températures comprises entre 2000 et 2200°C [1], engendre l’effondrement de celui-ci sous 

l’effet de tensions de surface qui dominent à ces températures en raison de la fluidité importante 

du verre [2]. L’étape de rétreint nécessite typiquement plusieurs passages du chalumeau 

(déplacement du chalumeau de la gauche vers la droite sur la figure 1) sur le tube pour obtenir 

la préforme. Le nombre de passages du chalumeau dépend des dimensions du tube de départ 

(diamètre intérieur et diamètre extérieur). La vitesse de déplacement du chalumeau est 
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réduite à chaque passage de manière à compenser l’augmentation de l’épaisseur croissante du 

tube et à s’assurer ainsi que la température de la surface intérieure du tube est suffisamment 

élevée pour que le verre continue de s’effondrer.  

 

Un débit d’azote (quelques sccm) est systématiquement utilisé, injecté par la droite sur la 

figure 1, de manière à garder une pression au sein du tube supérieure à la pression 

atmosphérique durant l’étape de rétreint (i.e. durant les différents passages du chalumeau). 

Ainsi, les tensions de surface restent prédominantes dans l’effondrement du tube par rapport à 

la dépression (qui serait donc majoritaire en l’absence d’azote) ce qui permet de garder le 

cœur circulaire au sein de la préforme finale. Un débit d’oxygène (quelques centaines de 

sccm) est envoyé par la gauche (via la centrale gaz hermétiquement reliée au tube en quartz) 

dans le but de garder une atmosphère dépourvue d’humidité durant le rétreint et éviter 

l’incorporation de groupements hydroxyles dans le cœur. Un débit d’hélium est également 

envoyé dans le but d’homogénéiser la température au niveau de la zone chauffée par le 

chalumeau, on dit que l’hélium thermalise la température de surface. 

Au fil des passages du chalumeau, le diamètre du conduit interne (appelé le capillaire) 

permettant la circulation des gaz diminue. Lorsque le capillaire est très fin, typiquement 2 à 3 

millimètres de diamètre, le rétreint se termine alors par une étape appelée la fermeture, où le 

tube est toujours en rotation, et dont le principe est présenté sur la figure 2. 

 

Figure 1 : Schéma descriptif d’un passage du chalumeau lors de l’étape de rétreint 
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L’étape de fermeture consiste alors à obtenir le cœur de la préforme en déplaçant le chalumeau 

de la droite vers la gauche. L’obtention du cœur ne permet plus la circulation des gaz (O2 dans 

un sens, N2 dans l’autre sens) : à droite du cœur, le flux d’azote est alors enlevé car il n’a plus 

d’utilité ; à gauche du cœur la centrale gaz, hermétiquement liée au tube, monte en pression en 

raison du flux d’oxygène qui continue à circuler. Une fois le seuil de pression maximal 

(quelques millibars au-dessus de la pression atmosphérique) atteint, la centrale dérive et le flux 

d’oxygène est alors dirigé vers un évent. Par conséquent, l’atmosphère gazeuse comprise entre 

la centrale et le cœur est laissée en surpression d’oxygène : c’est un paramètre clef pour ne 

pas incorporer d’humidité et de groupements hydroxyles dans le cœur. 

 

En résumé, l’étape de rétreint se définit comme la succession de passages du chalumeau dans 

le sens gauche  droite permettant de suffisamment réduire le diamètre du capillaire afin 

d’engendrer la fermeture (et l’obtention du cœur) par un déplacement du chalumeau dans le 

sens droite  gauche. L’atmosphère est contrôlée et maintenue « sèche » à chaque passe afin 

d’éviter l’incorporation de groupements hydroxyles dans le cœur. Un certain nombre de 

paramètres expérimentaux entrent en jeu au cours de cette étape. Dans le cadre de nos travaux, 

une recette typique de rétreint a été mise en place et les conditions expérimentales utilisées sont 

présentées dans le tableau 1. 

 

Figure 2 : Principe de l’étape de fermeture permettant 

d’obtenir la préforme 
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Passage du 

chalumeau 
1 2 3 4 5 6 Fermeture 

Vitesse de 

déplacement 

du 

chalumeau 

(mm/min) 

100 70 50 35 30 25 -10 

Débit O2 

(sccm) 
600 450 250 250 250 150 

150 (jusqu’à 

dérivation de 

la centrale) 

Débit He 

(sccm) 
50 

Débit N2 

(sccm) 
5 0 

Vitesse de 

rotation du 

tube 

(tour/min) 

40 

Tableau 1 : Recette de rétreint typique utilisée pour l’obtention de préformes dont les cœurs sont élaborés par la 

méthode SPCVD 

 

La vitesse de déplacement du chalumeau est diminuée de 100 à 25mm/min entre son premier 

et son dernier passage avant la fermeture. Dans le même temps, le débit de gaz total 

(principalement celui de l’oxygène) diminue à chaque passage, afin de ne pas exercer une 

pression trop importante sur les parois du dépôt. Le débit d’azote permettant de conserver un 

cœur rond est maintenu constant à 5sccm, tout comme la vitesse de rotation du tube : 40 

tour/min. Il est important de noter que la température de la flamme n’est pas modifiée entre 

chaque passage du chalumeau. En d’autres termes, les débits d’hydrogène et d’oxygène 

alimentant le brûleur sont constants, respectivement 70 et 35slm (standard liter per minute). 

L’étape de rétreint est une étape majeure de la fabrication d’une préforme. Les conditions 

expérimentales (température du chalumeau, vitesse de déplacement du chalumeau, dimensions 
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du tube en quartz) impactent les propriétés du cœur de la préforme et donc de la fibre après 

étirage. L’indice de réfraction peut notamment être fortement impacté par l’évaporation de 

composés volatils (P2O5, SiF4, GeO2…) à partir de la surface de dépôt SPCVD aux températures  

utilisées durant l’étape de rétreint*. L’étape de rétreint est coûteuse à la fois en temps (≈2-3 

heures) et économiquement en raison de la quantité d’hydrogène utilisée pour alimenter le 

chalumeau oxyhydrique durant ses différents passages [1]. 

 

4. L’étape de manchonnage 

 

Nous avons vu dans le paragraphe précédent que l’étape de rétreint permet d’obtenir une 

préforme. Il est maintenant nécessaire d’ajuster le rapport entre le diamètre de cœur (Øc) et le 

diamètre de gaine (Øg) sur la préforme. Ce rapport sera par la suite conservé lors de l’étape 

d’étirage de la préforme en fibre optique. Pour ajuster le rapport de diamètres, la préforme est 

manchonnée par un tube en silice pure (appelé alors le manchon). Pour réaliser cette étape, le 

manchon est positionné concentriquement autour de la préforme, sur le banc MCVD. Le 

passage du chalumeau (similaire à l’étape de rétreint) permet de ramollir le tube qui s’effondre 

sous l’effet de tensions de surface. En 1 ou 2 passages du chalumeau, le tube manchon 

s’effondre suffisamment pour se coller à la préforme. On obtient par conséquent une préforme 

avec un diamètre de gaine augmenté. Cette étape peut être répétée afin d’obtenir le rapport de 

diamètres souhaité. Des manchons en quartz F300 (de même composition chimique) au tube en 

quartz de dépôt sont généralement utilisés pour le manchonnage afin d’assurer d’une continuité 

de l’indice de réfraction dans la gaine de la préforme. 

 

5. L’usinage de la préforme 

 

Le paragraphe précédent a permis de voir la méthode utilisée pour ajuster le rapport entre le 

diamètre du cœur et le diamètre de la gaine de la préforme. Dans le chapitre 1†, nous avons 

expliqué que pour la fabrication de fibres optiques dopées en terre rare, il est nécessaire de 

                                                
* Cf. le chapitre 4 dans le cas du fluor, § 3.c. 
† Cf. § 2.a. 
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briser la symétrie cylindrique de la gaine, dans le but d’obtenir une propagation du signal de 

pompe plus chaotique, dont une proportion plus importante sera absorbée par le cœur. La 

symétrie octogonale est la plus souvent utilisée pour les applications à forte puissance [3]. Par 

conséquent, c’est la symétrie qui a été utilisée pour toutes les fibres dont le cœur est dopé en 

terre rare au cours de nos travaux de thèse. La forme octogonale de la gaine est obtenue par 

usinage de la préforme à l’aide d’une rectifieuse (Perfect, PFG-CL3060AH, figure 3). 
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Figure 3 : Photographie de la rectifieuse utilisée pour l’usinage des 
préformes en octogone 
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Annexe B 

Description des montages expérimentaux et des techniques 

spectroscopiques utilisées 

 

Cette annexe a pour objectif de présenter le principe de certains montages expérimentaux ainsi 

que les techniques spectroscopiques utilisés au cours de nos travaux de thèse. Les échantillons 

étudiés peuvent se présenter sous la forme d’une préforme, d’une fibre, ou encore d’un morceau 

d’une préforme (parfois plusieurs sections à différentes positions de la préforme). Certains 

montages, notamment ceux utilisés pour les caractérisations laser des fibres optiques dopées 

ytterbium (chapitre 5), sont présentés directement dans le texte du manuscrit.  

 

1. Montages expérimentaux utilisés sur préforme 

 

a. Analyseur de préforme : mesure du profil d’indice de réfraction 

 

Le profil d’indice de réfraction le long de chaque préforme a été acquis à l’aide d’un analyseur 

de préforme PK2600 (figure 1), commercialisé par la société Photon Kinetics. Le principe de 

la mesure consiste à scanner le diamètre de la préforme avec un faisceau lumineux (laser 

Helium-Neon opérant à 633nm (puissance < 5mW)), afin de mesurer l’angle de déflection à 

différents points. A partir de ces données d’angle de déflection, un profil (radial) d’indice de 

réfraction est calculé, exprimant la différence d’indice (Δn) mesurée en comparaison à l’indice 

de réfraction connu du liquide d’indice (1.4580 à 25°C) dans lequel est immergée la préforme. 

L’obtention du profil d’indice de réfraction nous permet également de déterminer le diamètre 

du cœur en chaque position. L’appareil PK2600 est entièrement automatique et peut réaliser 

des mesures le long de la préforme à différents angles de rotation, ce qui permet d’avoir des 

informations sur l’ovalité du cœur. 
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b. Définition de l’ovalité du cœur  

 

La mesure du profil d’indice de réfraction par l’appareil PK2600 est généralement effectuée sur 

deux angles perpendiculaires à chaque position de la préforme. Ces mesures nous permettent 

de déterminer l’ovalité du cœur en toute position, définie par l’équation suivante : 

𝑂𝑣𝑎𝑙𝑖𝑡é (%) =  
|Ø𝑐𝑜𝑒𝑢𝑟1 −  Ø𝑐𝑜𝑒𝑢𝑟2|

Ø𝑐𝑜𝑒𝑢𝑟1 +  Ø𝑐𝑜𝑒𝑢𝑟2

2

 𝑥 100 

où Øcoeur1 et Øcoeur2 correspondent respectivement au diamètre du cœur mesuré pour un angle 

ϴ1 donné, et au diamètre du cœur mesuré pour un angle à 90° de ϴ1. 

 

 

 

Figure 1 : Photographie de l’analyseur de préforme PK2600 
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2. Préparation d’échantillons de préforme pour analyse de composition à 

la microsonde électronique et pour études spectroscopiques 

 

a. Préparation pour analyse microsonde des échantillons 

 

Afin d’analyser la composition des cœurs de préforme par microsonde de Castaing, nous avons 

découpé des morceaux de préformes en rondelles d’environ 2cm d’épaisseur à différents 

endroits de la préforme. Ces rondelles ont d’abord été enrobées dans une résine époxy MA2+ 

(Presi) durcie par un catalyseur epoxy MA2+ (Presi) (la résine est préparée avec 10% en 

volume de durcisseur). 

Une fois la résine durcie, les échantillons sont alors polis à l’aide d’une polisseuse manuelle 

Buehler jusqu’à un grain de 1µm (figure 2). Les échantillons étant des isolants électriques, ils 

sont ensuite métallisés (dépôt de graphite) avant analyse microsonde (voir plus loin).  

 

 

Figure 2 : Photographie de la polisseuse manuelle Buehler 
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b. Préparation pour études spectroscopiques 

 

Pour les échantillons contenant un ion optiquement actif (Yb3+), nous avons découpé des 

rondelles de 2mm d’épaisseur, dont les deux faces ont été polies (sans enrobage) jusqu’à un 

grain de 1µm. Après polissage, l’épaisseur des échantillons est d’environ 1.7mm. Il est 

important que les échantillons soient d’épaisseur équivalente, afin de pouvoir en comparer plus 

facilement les propriétés, bien qu’il soit possible de diviser l’intensité des spectres d’absorption 

optique par l’épaisseur, par exemple. 

Ces échantillons polis ont été également utilisés pour enregistrer les spectres Raman (voir plus 

loin). 

 

c. Préparation pour spectroscopies RMN et RPE pulsée 

 

Les expériences de RMN et de RPE pulsée, utilisées pour étudier la structure des cœurs élaborés 

par la méthode SPCVD, nécessitent d’extraire le cœur de la gaine qui l’entoure. Pour cela, les 

cœurs ont été extraits à l’aide d’une carotteuse, de diamètre interne 3mm (figure 3), puis 

finement broyés à l’aide d’un mortier et d’un pilon en agate pour être incorporés dans les sondes 

utilisées en RMN, ou les tubes en silice utilisés en RPE pulsée. 

Figure 3 : Photographie de la 

carotteuse permettant d’extraire le 

cœur des préformes 
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3. Analyse de la composition et de la structure du réseau vitreux des 

cœurs de préformes 

 

a. Analyse de composition des cœurs par microsonde de Castaing 

 

La composition des cœurs de préforme a été analysée quantitativement par microsonde de 

Castaing, au service CAMPARIS de l’Université Pierre et Marie Curie (UPMC), à l’aide de M. 

FIALIN Michel et M. RIVIDI Nicolas. En effet, la microsonde de Castaing conduit à une 

analyse quantitative de la composition de nos verres grâce à la mesure précise du bruit de fond 

et à l'utilisation de standards renfermant les éléments à doser. De plus, la microsonde 

électronique de l'UPMC dispose de détecteurs adaptés aux éléments légers qui émettent des 

rayons X de faible énergie, comme le bore et le fluor. L’appareil utilisé ici est un CAMECA 

SX100, fonctionnant à 15kV (tension d’accélération du faisceau d’électrons) et 50nA (courant 

d’électrons). Comme indiqué précédemment, les échantillons sont préalablement polis jusqu’à 

un grain de 1µm, et métallisés (dépôt de graphite) avant la mesure microsonde. Pour nos 

analyses, la calibration de l’appareil a été réalisée à l’aide d’une série de standards : l’orthose 

(espèce minérale de formule chimique KAl3Si3O8) pour l’aluminium et le silicium, la topaze 

(espèce minérale de formule chimique Al2SiO4F2) pour le fluor, et d’un verre dopé ytterbium 

de composition massique connue 4.26 Yb2O3- 25.26 CaO- 27.07SiO2- 30.63Al2O3 pour 

l’ytterbium [1]. 

 

b. Analyse structurale des cœurs par spectroscopie Raman 

 

La spectroscopie Raman est une méthode d’analyse structurale développée par Raman et 

Kirishnan en 1928 [2]. L’intensité Raman est environ 10-6 fois plus faible que la diffusion 

Rayleigh, d’où la nécessité d’utiliser des lasers pour exciter le matériau. Quand la lumière 

produite par le laser interagit avec les molécules du réseau en vibration, l’énergie des photons 

peut être modifiée. Les atomes ou molécules excités redescendent ensuite à des états différents. 

La différence d’énergie entre l’état originel et ce nouvel état donne lieu à un décalage du photon 

émis : c’est la diffusion (inélastique) Raman. Lorsque les molécules excitées possèdent une 
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énergie supérieure à l’énergie du niveau originel, on observe un décalage appelé décalage Stoke, 

et lorsqu’elles possèdent une énergie inférieure, on observe un décalage dit anti-Stoke. 

L’obtention d’un spectre Raman est donc la mesure du nombre de photons diffus capturés par 

le détecteur à toutes les longueurs d’onde. La composition chimique et la structure des 

molécules influent grandement sur la diffusion Raman. Un schéma de principe du 

fonctionnement de la spectroscopie Raman est présenté figure 4. L’appareil utilisé à l’Institut 

de Recherche de Chimie Paris est un spectromètre Renishaw Invia, équipé de lasers solides de 

longueurs d’ondes λ=532 nm et λ= 473nm. L’excitation des cœurs de préforme vitreux a été 

réalisée à l’aide du laser vert à 532nm. Tous les spectres présentés dans ces travaux ont été 

mesurés à température ambiante et ont été normalises à l’aire totale du spectre, après 

soustraction d’une ligne de base polynomiale d’ordre 3. 

 

 

 

 

Figure 4 : Schéma de principe de la spectroscopie Raman. Extrait de [3] 
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c. Analyse structurale des cœurs par résonance magnétique nucléaire (RMN) 

 

En spectroscopie de résonance magnétique nucléaire (RMN) du solide, l’environnement 

immédiat des noyaux 29Si (spin nucléaire I=1/2), 27Al (I=5/2) et 19F (I=1/2) est sondé grâce aux 

interactions existant entre les moments magnétiques nucléaires et les champs magnétiques 

locaux. Ces études structurales ont été réalisées au service Nanosciences et Innovation pour les 

Matériaux, la Biomédecine et l’Énergie (NIMBE) du CEA (Saclay), avec Thibault Charpentier. 

Deux spectromètres ont été utilisés en fonction des noyaux sondés : Bruker Avance I et Avance 

II fonctionnant, respectivement, à des champs magnétiques Bo de 7.02T (300MHz, pour 29Si) 

et 11.72T (500MHz, pour 27Al et 19F). Dans le formalisme de la mécanique quantique, 

l’interaction entre le champ magnétique externe et le système de spins nucléaires est représentée 

par l’hamiltonien Zeeman nucléaire Hz. Elle se traduit par la levée de dégénérescence des 

niveaux d’énergie de spin ml (nombre quantique magnétique). Il en résulte une aimantation 

macroscopique des spins, dite aimantation nucléaire, correspondant à l’alignement des spins 

nucléaires le long du champ magnétique appliqué B0. À l’hamiltonien Hz s’ajoutent les 

interactions des spins nucléaires avec les champs magnétiques internes liés à l’environnement 

chimique. Dans l’approximation séculaire (B0 » Blocal), le développement limité de 

l’hamiltonien des interactions internes s’écrit Hint ≈ HCS + HQ + HJ + HD +. . .  L’hamiltonien 

de déplacement chimique, HCS, met en jeu le cortège électronique entourant le noyau. 

L’interaction quadripolaire, HQ, concerne les noyaux quadripolaires (I>1/2), en l’occurrence 

27Al dans notre étude. Il s’agit du couplage entre le moment quadripolaire du noyau (dû à la 

non-sphéricité de distribution des charges à l’intérieur du noyau lorsque le spin nucléaire est 

supérieur à 1/2), et du gradient de champ électrique local. HJ représente l’interaction indirecte 

à travers les liaisons chimiques faisant intervenir les électrons des liaisons présents entre les 

deux noyaux. HD correspond à l’interaction entre deux moments magnétiques à travers l’espace 

(couplage dipolaire entre deux noyaux). Ces interactions sont traitées comme des perturbations 

en énergie des niveaux Zeeman. Nous mesurons les variations de fréquence résultantes par 

l’application d’un champ magnétique oscillant (onde électromagnétique radiofréquence) à la 

fréquence de résonance ν0 = −γBo/2π (fréquence de Larmor avec γ le rapport gyromagnétique 

du noyau sondé) et perpendiculaire à B0. Il est appliqué sous forme d’impulsions, le système de 

spin évolue alors librement sous l’effet de deux phénomènes. D’une part la précession de 

Larmor (de l’ordre de la µs-ms), qui donne le signal RMN, et d’autre part la relaxation (de 

l’ordre de la ms-h), qui décrit le retour à l’équilibre de l’aimantation longitudinale (temps de 
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relaxation spin-réseau t1) et transversale (temps de relaxation spin-spin t2). La transformée de 

Fourier temporelle des signaux de précession libre collectés nous donne les spectres RMN. Afin 

d’améliorer le rapport signal sur bruit, l’expérience est répétée autant de fois (accumulations) 

que nécessaire avec la contrainte d’un intervalle de temps suffisant pour que les spins nucléaires 

se réalignent le long du champ magnétique externe B0. Les spectres sont présentés en fonction 

des fréquences de résonances (ppm) par rapport à une référence connue (le 

tétrakistriméthylsilane (TKS) pour le silicium (-9.9ppm/TMS), CaF2 solide pour le fluor (-

0.108ppm/CFCl3), une solution aqueuse de AlNO3 pour l’aluminium (0ppm)).  

Pour nos échantillons qui sont des solides, les interactions internes comprennent des 

contributions anisotropes qui limitent fortement la résolution spectrale en plus de 

l’élargissement inhomogène (lié au fait que nous travaillons sur des poudres d’un matériau 

amorphe). Ces interactions anisotropes internes peuvent être représentées par des tenseurs de 

rang 2. Dans l’approximation séculaire, seules les composantes des tenseurs parallèles à B0 sont 

considérées. L’hamiltonien de déplacement chimique et son tenseur σ s’écrit HCS = IzσzzB0, avec 

Iz la composante longitudinale du moment angulaire de spin. Au premier ordre, le terme 

anisotrope de σzz fait intervenir l’angle d’orientation ϴ, qui est caractéristique de l’interaction 

par un facteur 3cos²ϴ-1. Aussi, afin de moyenner efficacement les effets de l’anisotropie au 1er 

ordre et partiellement ceux de l’interaction quadripolaire au 2nd ordre pour les noyaux 27Al (de 

l’ordre de quelques MHz), les acquisitions sont réalisées en faisant tourner l’échantillon, 

compacté dans un rotor, autour d’un angle magique MAS (Magical Angle Spinning) de 57.74° 

(annulation du terme 3cos²ϴ-1). Pour nos acquisitions, environ 100mg de poudre de verre sont 

compactées dans des rotors en zircone de diamètre extérieur 4mm pour l’étude des noyaux 29Si 

(fréquence de rotation=12.5 kHz), ou de diamètre 2.5mm pour 27Al et 19F (fréquence de rotation 

de 31kHz). Les temps de recyclage appliqués pour une relaxation complète des magnétisations 

nucléaires sont de l’ordre de la seconde pour les noyaux 27Al et 19F, de 2 à 3600 secondes pour 

le noyau 29Si.  

Pour l’étude du noyau quadripolaire 27Al, nous avons également réalisé de la RMN à plus haut 

champ, en l’occurrence 850MHz. Ces expériences ont été menées au laboratoire Conditions 

Extrêmes et Matériaux : Haute Température et Irradiation (CEMHTI) du CNRS à Orléans, à 

l’aide d’un spectromètre Bruker Avance 850MHz, avec l’aide de Thibault Charpentier. 

L’utilisation de plus hauts champs nous permet d’obtenir une meilleure sensibilité ainsi qu’une 

meilleure résolution sur les spectres RMN 27Al, comme nous l’avons indiqué dans le chapitre 

3. A l’aide de ce spectromètre, nous avons également réalisé des expériences MQMAS (Multi-
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Quantum Magical Angle Spinning) sur le noyau 27Al, afin d’accéder aux différents types 

d’environnements présents (AlO4, AlO5, AlO6). C’est une expérience à deux dimensions dont 

le principe consiste à corréler la transition triple quanta -3/2  3/2 de l’aluminium (I=3/2) à la 

transition observée -1/2  1/2, à l’aide d’une séquence bien définie [4]. Enfin, nous avons 

également utilisé ce spectromètre à plus haut champ pour étudier le noyau 19F pour profiter de 

l’absence de fluor dans les sondes disponibles. 

 

4. Analyses permettant de sonder l’environnement de l’ion Yb3+ 

  

a. Spectroscopie d’absorption infrarouge 

 

Les spectres d’absorption des cœurs de préformes dopés ytterbium ont été acquis dans le 

domaine de l’infrarouge avec un spectrophotomètre Cary 6000i. L’ion Yb3+ présente en effet 

deux bandes d’absorption, une bande large avec un maximum d’absorption à 915nm et une 

bande fine et intense centrée à 976nm‡. Cette technique consiste à comparer la différence 

d’intensité lumineuse entre deux faisceaux lumineux : l’un traverse une certaine épaisseur du 

matériau étudié (tranche de verre poli), tandis que l’autre rayon traverse la même épaisseur d’un 

échantillon témoin (silice non dopée en ions Yb3+). Les spectres sont enregistrés entre 850 et 

1050nm par pas de 0,2nm avec un temps d’acquisition de 0,5s par pas. 

 

b. Spectroscopie d’émission de fluorescence 

 

La technique consiste à exciter les ions ytterbium du cœur de l’échantillon avec une diode laser 

à 915nm§, et à collecter la lumière émise à 976nm**. Le schéma de principe de la technique est 

représenté sur la figure 5. La température de la diode est contrôlée à 23˚C, afin d’exciter le 

matériau systématiquement à la même longueur d’onde. Le générateur de puissance délivre un 

courant de 14.5A et une tension de 1.82V, afin d’alimenter la diode. La lumière émise est 

                                                
‡ Cf. figure 10 du chapitre 1. 
§ Transition a  g sur le diagramme des niveaux d’énergie de l’ion Yb3+ présenté figure 10 du chapitre 1. 
** Transition e  a sur le diagramme des niveaux d’énergie de l’ion Yb3+ présenté figure 10 du chapitre 1. 
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focalisée à l’entrée du monochromateur à l’aide d’un jeu de lentilles plan-convexes. Le 

« chopper » placé devant le monochromateur, est un dispositif permettant de découper le signal 

par la rotation de pales à 35Hz, ce qui permet de supprimer du bruit de la mesure. La cellule de 

détection infrarouge en sortie du monochromateur est une cellule InGaAs. La détection 

synchrone permet de synchroniser l’acquisition du signal de détection à la fréquence de rotation 

des pales du « chopper » (35Hz), avant de transmettre les données à un ordinateur. Le spectre 

d’émission de fluorescence est acquis entre 930 et 1130nm, avec un point de mesure tous les 

0.2nm. 

 

c. Mesures de temps de vie de fluorescence 

 

Le principe de mesure du temps de vie de l’état spectroscopique excité  2F5/2 de l’ion Yb3+ est 

présenté sur la figure 6. L’expérience utilise comme source d’excitation un oscillateur 

paramagnétique optique (OPO, modèle EKSPA NT342B-SH/SFG-10-WW) réglé, dans notre 

915nm 

976nm 

Figure 5 : Schéma de principe de l’acquisition des spectres de fluorescence 
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étude, pour émettre des impulsions à 976nm†† à une fréquence de 10Hz. Le signal émis par 

l’échantillon excité est focalisé à l’entrée d’un monochromateur à l’aide d’un jeu de lentilles 

plan-convexes. Une cellule de détection infrarouge de type InGaAs est positionnée en sortie du 

monochromateur et réglée à 1030nm‡‡. A l’aide d’un oscilloscope, on acquiert l’émission de 

l’échantillon entre chaque pulse d’excitation du laser afin d’observer la dynamique de 

désexcitation des ions Yb3+. Le spectre obtenu est le résultat de 256 accumulations successives. 

Une difficulté existe dans le cas d’un échantillon dopé ytterbium, due au faible volume des 

échantillons sondés. En effet, les ions ytterbium émettent et absorbent dans un volume 

important de verre à 976nm (cf. chapitre 1)§§, il peut donc y avoir des phénomènes de 

réabsorption du signal émis sur l’épaisseur de la tranche, qui vont alors fausser la mesure du 

temps de vie (augmentation artificielle de sa valeur). Concrètement, en raison de ce phénomène, 

le temps de vie réel du niveau 2F5/2 de l’ion Yb3+ n’est pas accessible. Néanmoins, plus les 

mesures sont réalisées sur des échantillons de faible épaisseur, moins les phénomènes de 

réabsorption sont importants et plus le temps de vie mesuré est proche du temps de vie réel. 

Aussi, les données obtenues par cette technique sont comparables lorsque l’épaisseur des 

échantillons dopés ytterbium sondés est comparable d’un échantillon à l’autre. 

 

 

                                                
†† Absorption a  e sur le diagramme des niveaux d’énergie de l’ion Yb3+ présenté figure 10 du chapitre 1. 
‡‡ Emission e  b, c et d sur le diagramme des niveaux d’énergie de l’ion Yb3+ présenté figure 10 du chapitre 1. 
§§ Cf. figure 10 du chapitre 1. 

Figure 6 : Schéma du principe de l’acquisition des temps de vie de fluorescence 
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d. Etude de la luminescence coopérative 

 

L’étude de la luminescence coopérative est une méthode d’évaluation du regroupement 

(clustering) des ions ytterbium au sein des matériaux [5]. Lorsque deux ions Yb3+ suffisamment 

proches se trouvent dans un état excité, ils peuvent, par transfert d’énergie, combiner leurs 

énergies pour n’émettre (depuis un état virtuel) qu’un photon d’énergie double, et par 

conséquent de longueur d’onde divisée par deux [6], [7] (figure 7). 

 

Le montage est similaire à celui utilisé pour la mesure des temps de vie de fluorescence présenté 

plus haut (§ 4.c), avec pour différence l’utilisation d’une caméra ICCD (Intensified Charge 

Coupled Device) PI Max IV à la place de la cellule de détection infrarouge InGaAs (figure 8). 

La caméra ICCD est une caméra CCD connectée optiquement à un amplificateur d’image qui 

multiplie les photons grâce à la série d’éléments suivante: une photocathode génère des 

photoélectrons suite à l’arrivée du signal lumineux, qui sont dirigés vers une galette de 

microcanaux qui multiplie ces électrons avant de les envoyer vers un écran phosphorescent. Cet 

écran permet de transformer les électrons en photons, et la caméra CCD mesure ensuite ce 

nombre de photons. Nous l’utilisons pour acquérir les spectres de luminescence entre 400 et 

600nm, afin de remonter à une quantification des regroupements des ions ytterbium [7]. Un 

filtre BG18 (trait rouge sur la figure), absorbant fortement dans l’infrarouge, est positionné en 

Figure 7 : Schéma de principe de la luminescence coopérative pour deux ions 

Yb3+ suffisamment proches l’un de l’autre pour conduire à l’émission d’un 

photon d’énergie double 

Infrarouge 

Visible 
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entrée du monochromateur afin de s’affranchir du signal laser qui aurait simplement été réfléchi 

et non absorbé par l’échantillon. Le spectre obtenu est le fruit de 100 accumulations successives. 

 

e. Résonance paramagnétique électronique (RPE) pulsée 

 

Nous commencerons ce paragraphe par des rappels théoriques sur la résonance paramagnétique 

électronique (RPE) à onde continue plus fréquemment utilisée, afin de mettre ensuite en avant 

l’apport de la RPE à impulsions que nous avons utilisée. 

 

Généralités sur la Résonance Paramagnétique Electronique à onde continue : 

 

La Résonance Paramagnétique Electronique consiste à induire une transition entre deux états 

de spin électronique dont la dégénérescence est levée sous l’action d’un champ magnétique 

externe par effet Zeeman. Un électron caractérisé par un spin S = 1/2 possède en effet un 

moment magnétique intrinsèque µe = -gβeS où 𝛽𝑒 =  
𝑒.ℎ

2𝑚𝑒 .2𝜋
 est le magnétron de Bohr 

électronique avec me la masse de l’électron, g est une grandeur sans dimension, communément 

Figure 8 : Schéma de principe de l’acquisition des spectres de luminescence coopérative 
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appelée "facteur g"*** de l’électron (les éléments en gras sont des vecteurs). Placé dans un 

champ magnétique B0 statique et orienté selon l’axe z, un électron subit une interaction régie 

par l’hamiltonien suivant : HZE = −μ.B0 = gβeB0Sz où Sz est la projection de l’opérateur spin 

électronique suivant l’axe z (sans dimension). L’hamiltonien agit sur les fonctions de spin de 

l’électron et lève la dégénérescence entre les états mS = +1/2 (spin parallèle au champ 

magnétique) et mS = -1/2 (spin antiparallèle au champ magnétique). Les deux énergies propres 

des deux niveaux électroniques deviennent : E± = ±1/2gβeB0. La RPE consiste à induire des 

transitions permises par les règles de sélection (ΔmS = ±1) entre ces deux niveaux en 

appliquant un champ microonde de fréquence ν (en bande X : ≈9.5GHz) tout en respectant deux 

conditions (figure 9):  

 la direction du champ microonde doit être perpendiculaire au champ B0  

 

 le champ magnétique B0
res doit vérifier la condition de résonance : ΔE = E+ - E- = hν = 

gβB0
res  

 

Dans le cas d’espèces paramagnétiques présentes dans un environnement où sont présents des 

noyaux à spin nucléaire I non nul (tels que 29Si, 27Al ou 19F dans notre étude), il existe des 

interactions magnétiques entre le spin électronique et le spin nucléaire I de ces noyaux : c’est 

l’interaction hyperfine. Dans ce cas, l’hamiltonien d’un système comprenant un spin 

électronique S couplé avec un unique spin nucléaire I s’écrit alors : HSI = gβeS. B0 + S.A.I, où 

                                                
*** Ce paramètre donne des informations sur la structure électronique et la nature des espèces paramagnétiques. 

Pour plus d’informations, voir la référence [8]. 

Figure 9 : Effet Zeeman et enregistrement d’un spectre 

RPE. Extrait de [8] 
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S est l’opérateur de spin électronique, A un tenseur de couplage hyperfin (A a la dimension 

d’une énergie) et I l’opérateur de spin nucléaire. Le premier terme de l’hamiltonien correspond 

au terme Zeeman électronique, et le deuxième terme correspond à l’interaction hyperfine. Cette 

interaction entraîne une décomposition de chaque niveau de spin électronique en 2I+1 sous-

niveaux correspondant aux 2I+1 valeurs de mI dont les énergies électroniques sont égales à E 

(mS = ±1/2, mI) = gβeB0 ± 1/2AmI.  

La grandeur tensorielle A recouvre des phénomènes physiques différents selon la nature de 

l’orbitale dans laquelle se trouve l’électron. On distingue une composante isotrope (Aiso) 

lorsque les électrons se trouvent dans une orbitale s, et une composante anisotrope (Adip) lorsque 

les électrons se trouvent dans une orbitale p, d ou f : 

 le couplage isotrope Aiso est dû au fait que les électrons (transférés par covalence à partir 

de Yb3+ (4f13) dans notre cas) qui se trouvent dans une orbitale s ont une certaine 

probabilité de présence sur le noyau et viennent « en contact » avec les spins nucléaires. 

Cette interaction est proportionnelle à la densité de spin sur le noyau et à son moment 

magnétique nucléaire. La probabilité de présence des électrons dans les orbitales p, d ou 

f sur le noyau étant nulle, cette interaction n’intervient que pour les électrons présents 

dans les orbitales s et elle est isotrope. 

 

 le couplage anisotrope Adip découle de l’interaction classique (en 1/r3) de deux dipôles 

magnétiques (sans transfert d’électrons) : le spin électronique S de l’ion Yb3+ et  le spin 

nucléaire I de ses voisins. 

 

Nous allons voir un peu plus loin l’intérêt de la RPE pulsée, et particulièrement de méthode 

2D-HYSCORE pour déterminer Aiso et Adip, dans le cas d’interactions faibles (non visibles en 

RPE à onde continue). 

 

Apport de la Résonance Paramagnétique électronique pulsée : 

 

Dans le cas de la RPE en onde continue, on considère un état stationnaire d’interaction entre le 

rayonnement électromagnétique et le système de spins. Ainsi, la question de l’évolution dans 
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le temps du système ne se pose pas et la simple connaissance des niveaux d’énergie suffit à 

interpréter un spectre RPE en onde continue. Par contre, dès que l’on quitte le régime 

stationnaire, il faut s’intéresser à la grandeur qui va évoluer au cours du temps et à laquelle 

l’appareillage va être sensible : l’aimantation M, définit comme étant le moment magnétique 

par unité de volume : 𝑴 =  ∑ µ𝒊
𝑛
𝑖=1 , où µi = -gβeSi. En présence de B0 suivant l’axe z, à 

l’équilibre thermique, M = M0 est aligné parallèlement au champ. En présence d’un champ 

magnétique pouvant dépendre du temps, l’équation du mouvement du moment magnétique est 

donnée par : 
ℎ

2𝜋
 

𝑑𝑺

𝑑𝑡
= µ 𝛬 𝑩(𝑡). Ce qui équivaut, pour un ensemble de spins électroniques dans 

un champ statique B0, à : 
𝑑𝑴

𝑑𝑡
 = 𝑴 𝛬 

−2𝜋.𝑔𝑒 .𝛽𝑒

ℎ
𝑩0. Si l’on choisit B0 parallèle à M, alors 

l’aimantation M est invariante. Dans le cas contraire, il existe une force perpendiculaire à M 

qui va la faire tourner suivant un cône d’axe B0 à la fréquence νL dite de Larmor: 𝜈𝐿 =  
𝑔𝑒𝛽𝑒𝐵0

ℎ

2𝜋

 : 

c’est le phénomène de précession. Cependant, comme nous l’avons vu précédemment, la RPE 

nécessite deux champs magnétiques : le champ statique B0, pour lever la dégénérescence des 

états de spins (et responsable de l’effet Zeeman électronique) et le champ microonde B1 

permettant de réaliser la transition entre ces deux états. Contrairement à la RPE en onde 

continue, où le champ micro-onde B1 est appliqué en continu, la RPE pulsée est basée sur 

l’application de séquences d’impulsions microondes séparées par des périodes sans irradiation 

où les spins évoluent librement. Lors d’une impulsion de durée tp, l’aimantation va basculer 

d’un angle β tel que : 𝛽 =  
𝑔.𝛽𝑒.𝐵1

ℎ

2𝜋

. 𝑡𝑝 = 𝜈1. 𝑡𝑝 . Si l’on décrit le phénomène dans un référentiel 

tournant autour de l’axe z (déterminé par B0) à la fréquence de Larmor 𝜈𝐿 =  
𝑔𝑒𝛽𝑒𝐵0

ℎ

2𝜋

  pour 

éliminer la précession due au champ B0, on peut représenter l’application d’une impulsion d’une 

durée tp par le schéma de la figure 10, où le champ B1 est appliqué suivant l’axe x et donc 

l’aimantation My(t) varie suivant l’axe y .La transformée de Fourier de My(t) donne alors le 

signal RPE en absorption. 
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La figure 11 décrit l’obtention d’un écho de spin par l’application d’une séquence de deux 

impulsions séparées d’un temps τ que l’on note : π/2 − τ − π. La première impulsion π/2 permet 

de faire basculer l’aimantation dans le plan transverse (-y). Le temps τ séparant les deux 

impulsions permet aux différents paquets de spins d’évoluer librement et de se défocaliser à des 

vitesses différentes puis ils sont refocalisés par une impulsion π ce qui permet d’obtenir un écho 

au bout d’un temps τ après la seconde impulsion. 

 

 

Figure 11 : Principe de l’obtention d’un écho. La première impulsion π/2 (application du champ B1 

suivant l’axe x) permet de faire basculer l’aimantation dans le plan transverse. Le temps τ séparant les 

deux impulsions permet aux différents paquets de spin d’évoluer librement avant d’être refocalisés par 

une impulsion π, pour former un écho. Extrait de [8] 

Figure 10 : Schéma représentatif de l’application d’une impulsion de durée tp dans le référentiel 

tournant νL. La mesure de la décroissance de l’aimantation suivant l’axe y permet de reconstituer 

un spectre RPE par transformée de Fourrier. Extrait de [8] 
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Spectroscopie 2D-HYSCORE : 

 

La spectroscopie 2D-HYSCORE (Hyperfine Sublevel CORrElation) ne peut être appliquée que 

s’il y a un écho de spin modulé par l’interaction hyperfine, c’est-à-dire que les spins 

électroniques étudiés doivent être en interaction avec des spins nucléaires dans leur voisinage. 

La séquence d’impulsions mise en jeu pour la technique HYSCORE est la suivante π/2− τ − π/2 

− T1 − π − T2 − π/2 − τ − écho avec τ fixé et T1 ≠ T2. En quelques mots, le principe de cette 

séquence est de créer une cohérence (mélange de 2 états) de spins électroniques qui est 

transférée vers les spins nucléaires, dont le temps de relaxation supérieur permet une meilleure 

détection (cf. [8] pour de plus amples détails). Pour obtenir un spectre HYSCORE, il faut 

effectuer une transformée de Fourrier à deux dimensions car il y a deux variables temporelles 

T1 et T2. Un exemple de spectre 2D-HYSCORE (de l’adénosine triphosphate, ATP) est présenté 

sur la figure 12, où l’espèce sondée est un radical carboné. A partir de cet exemple, nous allons 

illustrer la façon de traiter les spectres 2D-HYSCORE.  

 

Il faut dans un premier temps regarder l’intersection du spectre avec la diagonale d’équation 

ν2= ν1, qui permet d’identifier la nature des noyaux qui interagissent avec le spin électronique. 

Figure 12 : Exemple de spectre 2D-HYSCORE de l’adénosine 

triphosphate (ATP) montrant les spins nucléaires des noyaux 1H, 
13C et 29Si interagissant avec le spin électronique du radical. 

Extrait de [7] 
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Dans le cas de l’ATP, on peut voir qu’il existe un couplage du spin électronique du radical avec 

des protons (14.5MHz), des noyaux 13C (3.7MHz) et 29Si (2.9MHz). Pour le proton, on observe 

une tâche étendue de part et d’autre de la diagonale : cette tâche est communément appelée un 

« ridge ». L’analyse de ce « ridge » permet alors de remonter aux constantes Aiso et Adip 

présentées précédemment, à partir de l’écart entre les minima de chaque tâche (la partie proche 

de la diagonale ν2= ν1) et de l’écart entre les maxima de chaque tâche  (la partie de la tâche la 

plus loin de la diagonale ν2= ν1), comme indiqué sur la figure 12. Il suffit alors de résoudre le 

système de deux équations à deux inconnues pour remonter aux valeurs Aiso et Adip (plus de 

détails sont disponibles dans [8]). Dans notre travail de thèse, nous utiliserons cette analyse afin 

de déterminer la composante anisotrope de la constante de couplage hyperfin avec le fluor dans 

le cadre de l’étude de l’environnement de l’ion ytterbium au sein d’un cœur vitreux du système 

vitreux Yb2O3-Al2O3-SiO2-F (chapitre 4). 

 

5. Description de la mesure de l’atténuation sur fibre 

 

Les propriétés d’une fibre optique telles que l’atténuation (pertes optiques) ou l’absorption de 

certains éléments présents constituant le réseau vitreux (terres rares, groupements 

hydroxyles…) sont mesurées en injectant un signal lumineux dans la fibre et en mesurant la 

puissance en sortie. Un monochromateur est utilisé pour balayer le spectre en longueur d’onde 

de 600 à 1600nm pour l’appareil utilisé dans le cadre de notre étude. Pour chaque longueur 

d’onde, l’intensité de l’onde transmise par la fibre est mesurée. Le spectre obtenu laisse 

apparaître des bandes d’absorption caractéristiques des espèces présentes telles que les ions 

terres rares ou les groupements hydroxyles. Ces derniers possèdent une bande caractéristique 

intense à 1380nm, dont l’intensité permet de remonter à la concentration de l’espèce. Par 

exemple, 1ppm d’ions hydroxyles crée une atténuation d’environ 64dB/km à 1385nm dans la 

silice [9]. Il existe deux méthodes pour mesurer l’atténuation : une mesure de la répartition 

spectrale et une mesure à longueur d’onde fixe. Ces deux méthodes sont détaillées ci-après. 
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a. Méthode de mesure de la répartition spectrale de l’atténuation dite « cutback » 

 

La première méthode qui permet de mesurer la répartition spectrale de l’atténuation le long de 

la fibre est la méthode dite « cutback ». La source lumineuse est d’abord injectée dans une 

grande longueur de fibre (qui peut aller de quelques centimètres à plusieurs centaines de mètres) 

et le spectre de transmission (Tlong) est enregistré. La fibre est ensuite coupée à une plus courte 

longueur et un nouveau spectre est enregistré (Tcourt). L’atténuation α de la fibre est alors le 

rapport des deux spectres, convertie en échelle logarithmique et exprimée en dB/km. Elle 

s’exprime ainsi : α =
−10.log10(

𝑇𝑙𝑜𝑛𝑔

𝑇𝑐𝑜𝑢𝑟𝑡
)

𝛥𝑙
,  où Δl correspond à la différence des deux longueurs de 

fibre. Cette méthode permet ainsi de s’affranchir des conditions d’injection dans la fibre et de 

la dérive à long terme de la source. Un exemple d’atténuation spectrale est présenté figure 13, 

dans le cas d’un cœur dopé ytterbium élaboré par la méthode SPCVD. 
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Figure 13 : Atténuation spectrale obtenue par la méthode « cutback » sur un cœur dopé ytterbium 

élaboré par la méthode SPCVD, montrant la contribution à l’atténuation des ions Yb3+ et des 

groupements hydroxyles. La bande signalée par un point d’interrogation n’a pas été attribuée. 
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b. Méthode de mesure de l’atténuation à 1310 et 1550nm par la méthode « OTDR » 

 

Une seconde méthode de mesure de l’atténuation consiste à utiliser la méthode dite « OTDR », 

pour Optical Time Domain Reflectometry. Elle consiste à envoyer une série d’impulsions 

optiques dans la fibre, et à mesurer la lumière rétrodiffusée et réfléchie le long de celle-ci. 

L’intensité mesurée permet de remonter à une atténuation en tout point de la fibre (figure 14). 

Cette mesure est réalisée à une longueur d’onde fixe (1310 ou 1550nm avec les appareils dont 

nous disposons au laboratoire). 
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Figure 14 : Mesure de l’atténuation à 1310nm par la méthode « OTDR ». Les traits en 

pointillés représentent les deux longueurs de la fibre entre lesquelles l’atténuation est 

mesurée. L’atténuation correspond alors à la pente de la courbe entre les pointillés, soit dans 

le ca présenté, 26.129dB/km pour le cœur dopé ytterbium élaboré par la méthode SPCVD. 
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Annexe C 

Etude de la mesure des températures du minifour permettant 

l’évaporation simultanée de deux précurseurs de terres rares 

 

Confidentiel 
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Annexe D 

Présentation de l’élaboration de cœurs de préformes des systèmes  

GeO2-SiO2 et P2O5-SiO2 

 

L’étude des dépôts binaires SiO2-GeO2 et SiO2-P2O5 a été réalisée au début de nos travaux de 

thèse durant la mise en place des moyens d’évaporation des précurseurs de l’aluminium et de 

l’ytterbium. Ces cœurs représentent les premiers matériaux que nous avons synthétisés par la 

méthode SPCVD dans le cadre de ce travail de thèse. Quelques brefs résultats sont présentés 

pour chaque système vitreux, plus particulièrement des correspondances entre les débits gazeux 

de précurseur et les indices de réfraction obtenus, ou encore la variation du profil d’indice de 

réfraction le long de la préforme. 

 

1. Elaboration de cœurs du système SiO2-GeO2 par la méthode 

SPCVD 

 

Les dépôts du système vitreux SiO2-GeO2 par SPCVD ont été largement étudiés par le CNET 

dans les années 1990, et plus récemment par le laboratoire russe nommé le FORC (Fiber Optics 

Research Center). Un certain nombre de leurs résultats ont été présentés lors du chapitre 2 (cf. 

paragraphe 3). Pour rappel, Kholodkov et al. [1] ont montré que pour un mélange riche en 

oxygène, les raies Si-O et Ge sont confondues et le dépôt est homogène. Le CNET a pour sa 

part montré qu’on observait une ré-évaporation du germanium déposé lors d’une phase retour 

d’un balayage de la colonne plasma, qui contribue donc à diminuer le rendement 

d’incorporation du germanium [2]. 
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Au début de nos travaux, plusieurs cœurs de silice dopée germanium ont été élaborées, dans le 

but de se familiariser avec le banc de dépôt. La figure 1 présente un profil radial d’indice de 

réfraction typique d’une préforme dont le cœur du système GeO2-SiO2 a été rétreint dans des 

conditions classiques, telles que présentées dans l’annexe A (courbe bleue). On observe une 

chute de l’indice de réfraction au centre du cœur lié à l’évaporation importante du germanium 

(courbe bleue). Cette chute peut être en partie contrecarrée par l’utilisation du fréon lors de 

l’étape de rétreint (lors du dernier passage du chalumeau, avant la fermeture du cœur), qui 

génère une évaporation de silice au centre du cœur et induit donc une concentration du 

germanium présent (figure 1, courbe rouge). L’effet du fréon est connu depuis longtemps sur 

des préformes de ce type [3]. L’évaporation de silice par réaction avec C2F6 (formation de SiF4) 

entraîne par conséquent une diminution du diamètre de cœur de 1.77mm à 1.69mm. Le tableau 

1 représente l’évolution de l’indice de réfraction moyen mesuré sur les paliers du profil d’indice 

(i.e. sans tenir compte de la chute d’indice au centre du cœur) en 5 positions d’une préforme 

n’ayant pas subi d’attaque fréon. Pour rappel, la position 0mm est considérée comme la position 

où les précurseurs réagissent au sein de la colonne plasma, du côté de l’arrivée des gaz. Les gaz 

évoluent donc vers les positions croissantes. 

0
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0,004
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0,008

-2,5 -1,5 -0,5 0,5 1,5 2,5

Δ
n
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Sans attaque C2F6

Avec attaque C2F6

Figure 1 : Profils d'indice de réfraction de deux préformes Ge, où l’une a subi une attaque C2F6 lors du rétreint 

(courbe rouge). Δn correspond à la différence d’indice entre le cœur et la silice pure. 
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Position (mm) 50 110 170 230 290 

Indice de 

réfraction 

 (x10-3) 

8.32 8.52 8.67 8.73 8.81 

Tableau 1 : Evolution de l'indice de réfraction moyen mesuré le long d’une préforme dont le cœur du système GeO2-

SiO2 n’a pas subi d’attaque C2F6 

 

On observe une légère augmentation de l’indice de réfraction de l’entrée vers la sortie de la 

préforme, de 8.32x10-3 à 8.81x10-3. Cette augmentation de l’indice est due à la désorption 

différente du germanium déposé à la surface du tube en raison du gradient de température 

impliqué par l’oscillation de la colonne plasma, comme énoncé par Kholodkov et al. [4]. La 

figure 2 retrace l’évolution de l’indice de réfraction moyen en fonction du rapport de débits 

SiCl4/GeCl4, pour des cœurs élaborés dans des conditions identiques (température de dépôt de 

1000°C, pression gazeuse de la colonne régulée à 0.5mbar, débit d’oxygène de 120sccm). On 

observe une évolution linéaire de l’indice de réfraction (de 2.3x10-3 à 15.3x10-3) en fonction du 

rapport de débits SiCl4/GeCl4 (qui varie de 4 à 1.33). L’évolution est logique car le numéro 

atomique du germanium est plus élevé que celui du silicium. Par conséquent, lorsque la teneur 

en germanium incorporée diminue, l’indice de réfraction diminue également. La figure 2 

représente une courbe de calibration qui permet de savoir quels débits injectés en fonction de 

l’indice recherché. Le diamètre de cœur reste constant le long de la préforme autour de 1.75mm 

en moyenne. L’ovalité du diamètre de cœur (cf. annexe B) calculée en chaque point de mesure 

est inférieure à 1%.  

Ces travaux mettent en avant la faisabilité de l’élaboration de cœurs vitreux du système GeO2-

SiO2 par la méthode SPCVD. Ce système n’a pas été étudié plus en détail (par microsonde de 

Castaing, ou encore par spectroscopie Raman par exemple). 
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2. Elaboration de cœurs du système SiO2-P2O5 par la méthode SPCVD 

 

Il n’existe que très peu de données dans la littérature concernant l’incorporation du phosphore 

par la méthode SPCVD, si ce n’est une dépendance forte à la température de dépôt [4]. Le 

phosphore est très utilisée dans la fabrication des fibres co-dopées erbium-ytterbium [5], [6], ou 

en co-dopage avec de l’aluminium pour la fabrication de fibres ytterbium [7] et erbium-

ytterbium [8], en raison de son impact très favorable sur la dispersion des ions terres rares. Une 

partie du chapitre 4 traite notamment du co-dopage du cœur vitreux en phosphore et en 

aluminium pour la fabrication de fibres LMA (Large Mode Area) par SPCVD, il était donc 

important de calibrer correctement l’incorporation du phosphore dans la silice pour élaborer ces 

fibres par la suite. 

La figure 3 présente le profil d’indice de réfraction d’un cœur de préforme phosphosilicaté que 

nous avons élaboré à 900°C par la méthode SPCVD. La température de dépôt est 

volontairement plus basse que dans le cas du dépôt d’un cœur d’un système vitreux différent 

en raison de la volatilité importante du phosphore (qui se ré-évapore en partie une fois déposé 

[4]). Les conditions expérimentales sont données dans la légende de la figure. On observe une 

forte chute d’indice de réfraction au centre du cœur due à l’évaporation du phosphore sous 
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Figure 2 : Evolution de l'indice de réfraction moyen du cœur du système GeO2-SiO2 le long d’une 

préforme en fonction du rapport de débits SiCl4/GeCl4 
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forme de pentoxyde de phosphore P2O5, volatil aux températures utilisées durant l’étape de 

rétreint [9], [10], [11]. La chute d’indice intervient sur un diamètre d’environ 0.9mm. Le diamètre 

de cœur mesuré est de 2.3mm, et reste constant le long de la préforme. Une ovalité d’environ 

1% sur le diamètre de cœur est présente. En effet, le phosphore ramollit fortement la silice [11], 

et le cœur a ainsi tendance à s’ovaliser durant l’étape de rétreint [11]. L’ovalisation est d’autant 

plus prononcée que le taux de phosphore incorporé est important [11]. Cette tendance peut 

néanmoins être contrecarrée en appliquant une légère surpression d’azote (≈1-10mbar) à 

l’intérieur du tube durant l’étape de rétreint [11] (cf. annexe A). L’indice de réfraction mesuré, 

sans tenir compte de cette chute centrale, est de 4.6x10-3 (figure 3). 

 

La figure 4 présente l’évolution de l’indice de réfraction moyen (i.e. sans tenir compte de la 

chute d’indice au centre du cœur) en fonction du rapport de débits POCl3/SiCl4 pour différentes 

températures de dépôt. On observe une augmentation linéaire de l’indice de réfraction avec le 

rapport de débits POCl3/SiCl4, ce qui est normal car le numéro atomique du phosphore est 

supérieur à celui du silicium. Pour un rapport de débits égal à 5, on remarque que l’indice de 

réfraction (et par conséquent le taux de phosphore incorporé) augmente lorsque la température 

de dépôt diminue. Cet effet est dû à la sensibilité de l’oxyde P2O5 à la température : le phosphore 

s’évapore rapidement une fois déposé, et le phénomène est accru avec l’augmentation de la 

température du tube. Ce résultat confirme les observations faites par Kholodkov et al. [4]. A 

l’aide de la figure 4, il est ainsi possible de trouver les conditions de dépôt (rapport de débits 
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Figure 3 : Profil radial d’indice de réfraction d’une préforme phosphosilicate élaborée par la 

méthode SPCVD à 900°C, avec un débit de SiCl4 de 30sccm, un débit de POCl3 de 100sccm et 

un débit d’oxygène de 120sccm. 
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POCl3/SiCl4, température de dépôt) à utiliser pour obtenir un indice de réfraction compris entre 

1 et 8x10-3. 
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