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Introduction

Cette thése s’inscrit dans le cadre du projet ANR FOCAL, Fibre Optique Céramique et
vitrocéramique pour Applications Lasers, dont le but est de produire de nouvelles générations
de fibres optiques aux propriétés améliorées. En effet, la demande croissante du marché des
lasers pour des solutions fibrées, toujours plus puissantes et sur des gammes de longueurs
d’ondes toujours plus variées, requiert I'introduction de nouvelles technologies. De fait, si les
solutions de fibres optiques de silice dopées par des ions de terres rares permettent d’atteindre
des niveaux de performances trés élevés grace aux qualités intrinseques de la silice qui les
composent, certaines longueurs d’'ondes ne peuvent étre couvertes, notamment dans les
domaines des longueurs d’ondes visibles et infrarouges moyen. L'utilisation de matrices
vitreuses originales telles que les verres de fluorures et chalcogénures constitue une
alternative crédible pour I'émission laser dans le visible et la transmission optique dans
l'infrarouge moyen. Cependant, ces fibres optiques restent plus complexes a élaborer et a
utiliser que les fibres de silice du fait de leurs relatives fragilité et hygroscopicité. Leur tenue
au flux moins élevée que celle de la silice leurs interdits par ailleurs les applications requérant
de fortes puissances.

Ce constat fait ressortir le besoin d’introduire des matériaux en rupture avec les matrices
vitreuses traditionnellement utilisées, alliant les qualités de la silice en termes de transparence
et de tenue mécanique, thermique et chimique, tout en contournant ses principaux défauts que
sont son énergie de phonon élevée et sa faible capacité a solubiliser des dopants. Depuis les
années 1990 et les travaux de Wang et Ohwaki [1] sur des vitrocéramiques présentant des
niveaux de transparence comparables a celles de verres optiques, de nombreuses
vitrocéramiques et céramiques transparentes ont été développées. Ces matériaux répondent
en partie aux problématiques rencontrées dans les fibres optiques, grace a leurs propriétés
mécaniques, thermiques et chimiques meilleures que celles des verres traditionnellement
utilisés. De plus, les propriétés spectroscopiques améliorées et la capacité de dopage par des
ions luminescents apportées par les cristaux, permettent d’envisager des applications de
sources, amplificateurs et lasers fibrés. Les longueurs de fibres nécessaires, bien plus courtes
que dans le cas de fibres vitreuses, compensent la transparence réduite de ces matériaux
cristallins. En effet, les niveaux de pertes optiques que présentent ces céramiques et
vitrocéramiques constituent un verrou technologique qui n’est pas encore levé aujourd’hui. La
diffusion Rayleigh de la lumiére, aux joints de grains dans les céramiques, et a chaque
interface entre la phase vitreuse et les cristallites dans les vitrocéramiques, réduit fortement
leur transparence. De plus, leurs propriétés thermomécaniques particulieres nécessitent
I'utilisation de procédés de fabrication et de mise en forme adaptés.

Le consortium réuni dans le cadre de FOCAL a pour ambition d’apporter des solutions
technologiques concrétes permettant la mise en ceuvre de céramiques et vitrocéramiques
transparentes sous la forme de fibres optiques actives et passives. Grace a l'apport de
compositions de céramiques et vitrocéramiques nouvelles, de technologies d’élaboration des
fibres optiques originales et de moyens de caractérisations optiques et structuraux, ce projet
se dote de ressources conséquentes pour réaliser ses objectifs. |l vise a développer d’'une part
des fibres dont le coeur est composé de céramiques transparentes jusqu’a 6 um (contre 2,5
um pour la silice) et pouvant étre fortement dopées par des ions de terres rares (jusqu’a
plusieurs pourcents). Un second volet, qui constitue le sujet de ma thése, consiste a élaborer
des fibres optiques a coeur vitrocéramique pouvant étre dopées par des métaux de transitions.
Ce type de dopant est relativement peu utilisé dans les fibres vitreuses du fait de leur faible
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efficacité quantique dans des environnements amorphes. Leur introduction dans des fibres
optiques a base de silice permet I'accés a des propriétés spectroscopiques inédites dans des
fibres optiques.

Ce manuscrit de these reprend les travaux réalisés au sein des laboratoires Xlim, SPCTS, et
CEMHTI sur le développement de fibres optiques a cceur vitrocéramique menés dans le cadre
du projet FOCAL. Le premier chapitre rappel les bases scientifiques nécessaires a la
compréhension du manuscrit. Les concepts de vitrocéramique, de fibre optique et les
spécificités des dopants utilisés seront détaillés. Dans un second temps, on retrouvera un état
de l'art sur les différentes stratégies proposées dans la littérature pour développer des fibres
a coeur vitrocéramique. Enfin nous verrons les méthodes de caractérisations qui ont été mises
en ceuvre et les spécificités relatives a la caractérisation des fibres optiques.

Dans le second chapitre, on présentera de maniere plus spécifique le systeme de
vitrocéramique que nous avons utilisée dans le cadre de ce travail, et les raisons qui ont
motivés ce choix de matériau. Le protocole d’élaboration des fibres optiques par voie poudre
sera ensuite présenté de sorte a mettre en évidence les avantages et les atouts qu’il présente
pour la mise en ceuvre de notre vitrocéramique. L’accent sera alors mis sur les relations
existantes entre les matériaux initiaux, le protocole de fabrication des fibres et ses modalités,
et les propriétés finales des objets fabriqués. Pour cela, de nombreuses méthodes de
caractérisations ont été misent en ceuvre, avec notamment des observations au microscope
électronique en transmission qui révelent la nature de la microstructure en fonction de la
position dans le cceur de la fibre. Ce travail aboutit a la mise au point d’'un protocole de
fabrication de fibres optiques dans lequel on aura optimisé la composition initiale des
matériaux a étirer, les parametres de fibrage et la composition finale des fibres optiques.

Le troisieme chapitre résume les travaux d’élaboration et d’optimisation des fibres optiques
vitrocéramiques dopées par des ions de chrome (lll) et de nickel (ll) que nous avons réalisés.
Ce travail s’appuie sur le protocole mis au point dans le chapitre 2 et inclut I'étape de recuit
thermique de cristallisation permettant I'obtention de fibres vitrocéramisées possédant une
nanostructure propice a la luminescence. Un travail d’optimisation de différents paramétres,
incluant la composition des fibres, leurs longueurs et le temps et la température du recuit a été
conduit afin de maximiser les puissances émises par les fibres vitrocéramiques. Les
performances obtenues ont été comparées a I'état de I'art des fibres vitrocéramiques ainsi
qu’a d’autres technologies commerciales et en cours de développement. Enfin, des pistes de
poursuites d’études et d’'améliorations sont proposées afin de valoriser les résultats obtenus
avec le développement de preuves de concepts et de prototypes innovants.
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Chapitre I.
FOCAL : contexte scientifique et
technique
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Animé par une forte croissance, I'environnement économique qui entoure le marché des lasers
est des plus dynamiques. Porté par une intense compétition entre ses différents acteurs et les
innovations technologiques qu’ils proposent, il opére depuis quelques années une
transformation majeure avec l'utilisation d’'une proportion toujours plus grande de lasers fibrés,
au détriment des lasers solides et gazeux.

Cet attrait pour les technologies fibrées s’explique par plusieurs facteurs. Tout d’abord cette
géométrie permet intrinséquement une intégration compacte dans un systéme laser ou aucun
élément d’optique en espace libre n’est requis. Ceci les rend plus robustes vis-a-vis des
poussieres et des vibrations, plus facilement intégrables et utilisables que leurs homologues
solides et gazeux. Sur le plan opérationnel, les fibres présentent un rapport surface/volume
qui facilite grandement la gestion thermique par rapport aux lasers solides d’une part, et une
excellente qualité de faisceau par rapport aux autres types de systémes d’autre part. Ces
qualités intrinséques sont reconnues depuis les premiers développements de cavités lasers
fibrées dans les années 1960. Cependant, c’est I'évolution relativement récente des systémes
de pompage optique ainsi que I'exploitation de nouvelles méthodes de fabrication qui ont
ouvert de nouvelles perspectives a ces lasers, notamment dans les domaines des fortes
puissances (usinage des matériaux), de la lithographie, de la R&D, de la médecine et de
l'esthétique. Aujourd’hui, les technologies fibrées sont nettement prépondérantes sur le
marché des lasers comme cela est montré dans le Tableau 1, reprenant les chiffres d’affaires
générés par les différentes technologies de lasers entre 2013 et 2017.

Type de laser 2013 2014 2015 2016 est 2017 proj
CO:2 863 884 910 874 870
Solide 456 444 428 424 436
Fibré 841 960 1168 1305 1409
Diode et Excimer 327 343 360 554 717
Total 2487 2631 2866 3157 3432

Tableau 1: Chiffre d'affaire généré par le marché des lasers par technologie entre 2013 et 2017 en M
US$ (données laserfocusworld.com)

Si les lasers fibrés occupent une part majoritaire du marché, ils connaissent néanmoins
quelques limitations liées a la nature chimique des matériaux qui les composent. En effet, la
grande majorité de ces lasers sont composés de silice dopée par un ou plusieurs éléments
permettant de modifier I'indice de réfraction du cceur et de la gaine, et des ions de terres rares
luminescents qui conferent une activité optique. Ce choix de la silice remonte aux années 1960
et aux travaux de Charles Kao sur les guides d’onde diélectriques, qui ont conduit plus tard au
développement de fibres optiques extrémement transparentes, idéales pour les
communications optiques. Les faibles pertes optiques associées a une possibilité de dopage
par des ions de terre rare comme I'erbium ont par la suite largement contribué a I'avénement
des communications optiques et de I'internet tel qu’on le connait aujourd’hui. D’autre part, la
trés bonne stabilité chimique, mécanique et thermique de la silice en fait un matériau versatile,
utilisable relativement facilement, dans des environnements difficiles et dans des applications
requérant de fortes puissances. Néanmoins, elle possede une fenétre de transmission
relativement restreinte, entre 200 nm et 2500 nm, qui interdit toutes les applications dans les
domaines spectroscopiques de linfra-rouge moyen et lointain. Par ailleurs, I'énergie de
phonon élevée de ce matériau limite fortement les transitions radiatives au profit des transitions
non radiatives. Ainsi, bien que I'on dispose d’'un grand nombre de terres rares pouvant couvrir
de nombreuses bandes d’émissions, les lasers fibrés a base de silice dopée par des terres
rares sont en pratique confinés sur une gamme de longueurs d’ondes comprises entre 900 nm

Damien POMAREDE | Thése de doctorat | Université de Limoges | 13

(@) BY-Ne-ND | men



et 2200 nm, ou de nombreuses longueurs d’ondes ne sont pas accessibles. On retrouve
classiguement dans ces lasers a fibres les bandes 1030 nm et 1050 nm (dopage ytterbium),
1540 nm (dopage erbium), 1700 — 2100 nm (dopage thulium), 1900 — 2200 nm (dopage
holmium) [2]. Une alternative aux fibres de silice réside dans [l'utilisation de verre de
chalcogénures ou fluorures comme matériaux de cceur. En effet ils présentent des fenétres de
transmission bien plus étendues dans l'infrarouge moyen, et possédent des énergies de
phonon plus faibles que la silice. Ainsi on trouve des exemples remarquables de réalisations
dans les travaux de Kohno et al. [3], Dennis et al. [4] et Okamoto et al. [5] qui proposent des
lasers fibrés a 810 nm, 497 nm, 515-548, 597-737, et 849—-960 nm. Ces exemples ne font
cependant pas oublier les difficultés rencontrées lors de la fabrication de ces verres, de leur
mise en ceuvre sous forme de fibre optique et de leur utilisation comme laser du fait de leur
hygroscopicité, de leur fragilité et de leur tenue au flux bien plus faible comparée a la silice.

L’intérét économique que représente le marché des lasers fibrés est évident. Bien que les
fibres optiques présentent de nombreux avantages face aux lasers solides et gazeux, force
est de constater que de nombreuses longueurs d’'ondes ne sont pas ou peu indexées du fait
de certaines limitations intrinséques aux verres utilisés. L'utilisation de verres plus exotiques
comme les fluorures et chalcogénures représente une alternative convaincante dans certains
cas, mais pose des difficultés d’ordre opérationnelles considérables. Ces verres ne se révelent
d’ailleurs pas toujours compétitifs face aux autres technologies lasers disponibles dans le
domaine des longueurs d’ondes visibles. Fort de ce constat, ’TANR FOCAL (Fibres Optiques
Céramiques pour Application Laser), projet de recherche dans lequel s’inscrit ma thése,
propose une alternative originale pour contourner les limitations imposées par la silice. L’idée
directrice consiste a combiner dans une fibre optique les propriétés spectroscopiques des
cristaux d’'une part, la stabilité thermomécanique et chimique, la transparence et la facilité de
mise en ceuvre des verres de silice d’autre part. Pour ce faire, il est nécessaire d’utiliser un
matériau transparent, contenant des cristaux pouvant étre dopés par des ions luminescents.
De cette maniére le matériau de cceur reste essentiellement vitreux, transparent et facilement
transformable, et 'environnement direct du dopant est constitué d’un cristal dont I'énergie de
phonon est significativement plus faible que celle de la silice et ou l'ordre cristallin permet
d’exacerber la luminescence de métaux de transitions et/ou des terres rares utilisés comme
dopants. Le challenge dans ce type de configuration est de limiter les effets de diffusion
optique aux interfaces cristal / matrice afin de conserver une transparence suffisante pour
rencontrer les exigences des applications, a s’avoir 'amplification de la lumiere et la génération
de laser.

Ce projet s’appuie sur les vitrocéramiques transparentes récemment développées par le
CEMHTI, et le procédé de fibrage poudre développé a Xlim. Le dopage de ces vitrocéramiques
par des métaux de transitions tels que le chrome et le nickel permet d’ouvrir de nouvelles
perspectives avec des bandes d’émissions qui ne sont pas ou peu couvertes par les fibres
actuelles sur la gamme 600 — 1600 nm. Pour arriver a cela, un consortium composé du
laboratoire CEMHTI (Conditions Extrémes et Matériaux : Haute Température et Irradiation),
de I'lnstitut de Recherche Xlim et du laboratoire SPCTS (Science des Procédés Céramiques
et Traitements de Surface) a été réuni dans le cadre de 'ANR FOCAL. Les roles de chaque
laboratoire correspondent a leurs domaines d’expertise respectifs a savoir (i) le
développement et 'optimisation de compositions de vitrocéramiques transparentes, (ii) le
fibrage via le procédé poudre de ces vitrocéramiques et la caractérisation optique des fibres
obtenues, (iii) la caractérisation structurale et micro structurale des matériaux massifs et fibrés.
J’ai pour ma part essentiellement évolué au sein des laboratoires Xlim et SPCTS, ce qui a
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permis de produire ce travail focalisé sur le fibrage et I'optimisation des propriétés optiques et
structurales de fibres optiques vitrocéramiques.

Le but de ce premier chapitre est de rappeler les bases scientifiques nécessaires a la
compréhension du manuscrit. Les concepts de vitrocéramique, de fibre optique et les réles
des terres rares et métaux de transition comme dopants seront détaillés dans le but de mieux
définir le concept de fibre optique vitrocéramique tel qu’on I'entend dans ce travail. Dans un
second temps, nous ferons un état de l'art sur les différentes stratégies proposées dans la
littérature pour développer des fibres a coeur vitrocéramique. Enfin nous verrons les méthodes
de caractérisation qui ont été mises en ceuvre et les spécificités relatives a la caractérisation
des fibres optiques.
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I.1. Fibres optiques vitrocéramiques : une combinaison de technologies
I.1.1. A l'interface du verre et du cristal : les vitrocéramiques

I.1.1.1. Un matériau récent

Les vitrocéramiques désignent une catégorie de matériaux située, comme son nom l'indique,
entre les verres et les céramiques. Une définition triviale de ces matériaux désignerait les
vitrocéramiques comme tous matériaux constitués d’au moins une phase vitreuse contenant
des cristallites. Elles sont obtenues par cristallisation contrélée d’'un verre parent de maniére
a ce qu'une, ou des, phases cristallines croissent au sein de la phase vitreuse. Le verre
résiduel, dont la proportion peut étre importante ou au contraire devenir trés faible par rapport
a la proportion de la phase cristalline, voit sa composition varier au cours de la cristallisation.

L’histoire des vitrocéramiques débute au milieu du 18°™ siécle avec les travaux de R. A.
Réaumur sur la dévitrification des verres [Réaumur, 1739]. Son objectif était de former des
porcelaines par recuit thermique et cristallisation compléte de piéces en verre. Le procédé
n’était alors pas maitrisé et les mécanismes a l'ceuvre non élucidés. Par la suite, des
observations visuelles comme celles pratiquées par Bontemps [Bontemps, 1868] et Peligot
[Peligot, 1862], dont des représentations sont rapportées en Figure 1, ont permis de démontrer
que ce processus de dévitrification était intrinséque au verre. Les propriétés remarquables de
ces premiéres vitrocéramiques, notamment du point de vue mécanique, ont rapidement
suscité l'intérét des industriels. Cependant les difficultés liées au manque de maitrise et de
comprehension du processus de cristallisation ont fait obstacle au développement de ces
matériaux pendant prés de 200 ans.

Figure I-1: Représentation de cristaux observés dans des verres par Bontemps et Peligot [Bontemps,
1868] [Peligot, 1862]

Il faut attendre les années 1950 et les travaux de Stookey pour voir le développement industriel
et commercial des vitrocéramiques. Sa découverte fait suite a une série d’événements
accidentels survenus dans le cadre de ses travaux sur la précipitation de particules d’argent
dans des verres de type Li:O — SiO;, visant a produire des images photographiques
permanentes [Stookey, 1949]. Ces verres étaient normalement exposés pendant une nuit a
des rayonnements ultraviolets et a une température Iégerement inférieure a leur température
de transition vitreuse, soit 450°C. Suite a une défaillance de I'un des fours de traitement
thermique, Stoockey constate que le verre recuit la nuit précédente a été exposé a une
température de 850°C. Il s’attend logiquement a retrouver une « flaque » de verre fondue dans
le four, mais il a la surprise de découvrir une piece de couleur blanche, dont la forme et les
dimensions correspondent a la piéce de verre qu’il y a introduite la veille. Il reconnait le
caractére céramisé de la piéce qu'il vient de fabriquer, et constate rapidement sa résistance
mécanique remarquable suite a une chute qu’il lui fait subir. La présence d’argent dans le verre
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a en fait permis la précipitation de cristaux de Li>Si>Os au cours du recuit thermique. Il s’agit la
du premier exemple de l'utilisation d’un agent nucléant pour la fabrication de vitrocéramiques,
et de la premiére vitrocéramique industrielle de I'histoire. Conscient du potentiel de cette
expérience et se rappelant des travaux de Hummel en 1951 [6] sur des cristaux
d’aluminosilicates de lithium (Li2O — Al2Os — SiO2) présentant une dilatation thermique quasi
nulle, Stoockey s’attache a précipiter ces cristaux dans des verres qu’il aura développés dans
ce but. Si 'argent constitue un agent nucléant trés peu efficace dans ce cas précis, le titane
se révele extrémement intéressant et permet en moins de deux ans la fabrication et la
commercialisation de vitrocéramiques résistantes aux chocs thermiques et a la résistance
mécanique accrue. Ces produits vont étre utilisés dans la fabrication de nombreux produits
allant du radome de missile jusqu’aux éléments de cuissons et ustensiles de cuisine sous la
dénomination commerciale CORNINGWARE® dés 1959 [7].

Deés lors, ces matériaux hybrides a l'interface entre les verres et les céramiques et alliant des
propriétés encore jamais rassemblées en un méme matériau, connurent un essor dans tous
les domaines industriels. Le succés rencontré est tel que 'on compte aujourd’hui une quantité
remarquable de nouveaux matériaux, pour la plupart protégés par prés de 2400 brevets aux
USA et 1500 en Europe [Neuville, 2013]. Cependant, la fabrication de tels matériaux nécessite
une parfaite maitrise des phénomeénes de formation des cristaux, ainsi qu’'une compréhension
des mécanismes a I'ceuvre. La théorie de nucléation classique, couramment appelée CNT,
pour « Classical Nucleation Theory », permet d’apporter quelques éléments nécessaires a la
compréhension de ces systemes.

1.1.1.2. Théorie de nucléation classique

Comme cela a été évoqué dans le paragraphe précédent, une vitrocéramique est obtenue lors
du recuit thermique d’un verre parent a une température supérieure a sa température de
transition vitreuse. La CNT permet de décrire ce processus du point de vue de la
thermodynamique. Cette théorie est introduite par Gibbs en 1876 et prend sa forme actuelle
en 1935 suite aux travaux de Becker et Déring [8]. Elle s’appuie sur deux postulats
fondamentaux qui sont que le germe (i) posseéde une forme sphérique et une interface de type
plan fini qui minimise son énergie de surface avec le milieu extérieur, (ii) posséde les mémes
propriétés que le cristal a venir, quelle que soit sa taille.

La CNT stipule qu’une transformation de phase, par exemple la transition de I'état liquide a
I'état cristallin, s'accompagne d’une diminution de I'énergie libre de Gibbs de sorte a la
minimiser. Comme le montre la Figure 2(a), I'enthalpie libre du cristal est supérieure a
I'enthalpie libre du liquide pour les températures supérieures a la température de fusion, ce
qui justifie que la phase stable a haute température est la phase liquide. Lorsque la
température diminue, I'enthalpie libre de la phase liquide augmente plus rapidement que celle
du cristal, si bien qu’a partir de la température de fusion, I'enthalpie du cristal devient inférieure
a celle de la phase liquide. Le systeme peut alors passer de I'état liquide a I'état cristallisé
sous l'effet d’'une force motrice que I'on appelle énergie libre de Gibbs, et qui s’exprime :

Equation 1

AG, =G

cristal Gliquide

(PourT<Ty
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Figure 1-2: Schéma représentant (a) I'énergie libre du liquide et du cristal en fonction de la
température, (b) I'évolution de I'énergie libre de Gibbs du systéme au cours de la transition du liquide
au cristal

L’énergie libre de Gibbs est d’autant plus forte que le degré de surfusion, c'est-a-dire la
différence entre la température du systeme et sa température de fusion, est grande. A une
température inférieure a Trdonnée (dans des conditions de surfusion données), un germe de
cristal de rayon r va pouvoir apparaitre dans le liquide. Les variations locales de densité, de
composition ou d’entropie (qui sont des phénomeénes activés thermiquement) vont favoriser
ce processus dans les conditions de nucléation homogéne. Le germe va alors étre soumis a
trois travaux :

- Laréduction de son énergie libre volumique (V) AG, xV | favorable & la germination

- L’augmentation de son énergie de surface (S) 7/><S , défavorable a la germination

- L’augmentation de son énergie de contrainte liée a la différence de volume entre la
phase vitreuse et la phase cristalline, défavorable a la germination (souvent négligée)

En négligeant I'énergie de contrainte liée a la formation du cristal, le travail de formation s’écrit :

Equation 2
w =47z-r2y+%7r-r3AGv

Et il est possible de déterminer une valeur de rayon critique (r*) a partir duquel le germe est
stable thermodynamiquement et sa croissance devient propice a une diminution de I'énergie
du systeme. Il est alors appelé germe supercritique. Cette condition est satisfaite lorsque

oW /or=0.0naalors :

Equation 3
3

_i ;W*:16_7Z 4
AG, 3 AG;

r¥ =

Tant que r est inférieur au rayon critique r* le travail est dominé par I'énergie de surface et le
germe tend a se dissoudre dans le liquide surfondu. Dés que rdevient supérieur a r* I'énergie
de volume domine et le travail total tend a faire croitre le germe. L’énergie de surface constitue
une barriere d’énergie qu’il est nécessaire de dépasser pour obtenir la cristallisation du
systeme. Dans le cas de la nucléation homogéne, cette énergie est apportée par la surfusion.
On notera d’ailleurs que plus I'état de surfusion du systéme est grand, c'est-a-dire plus la
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température est faible, plus le travail de formation et de croissance du germe critique est grand.
Cela ne s’observe pas totalement expérimentalement car il est nécessaire de prendre en
compte I'aspect cinétique de ces transformations, ce qui sera fait dans le prochain paragraphe.

Ce modeéle de nucléation est dit homogéne car il suggére qu'un germe peut se former de
maniére équiprobable partout dans le liquide. Cela ne rend pas compte des observations
expérimentales : bien souvent la germination s’amorce la ou existent des défauts ou des
inhomogénéités. Dans la grande majorité des cas, les cristaux se forment sur des sites
préférentiels qui permettent de réduire la tension de surface du germe, c’est a dire :

- Sur des interfaces existantes comme les parois du creuset

- Sur des phases cristallines préexistantes, agents nucléants, défauts de surface, bulles,
catalyseurs...

On peut décrire I'effet de ces sites en considérant la variation de I'énergie de surface du germe
sur un substrat. Comme cela est représenté en Figure 3, un germe posé sur un substrat va se
déformer plus ou moins en fonction de son affinité avec celui-ci. Il est possible de prédire la
valeur de I'angle de contact entre le germe et le catalyseur 6 en considérant les différentes
contributions a I'énergie de surface, c'est-a-dire les tensions de surface entre le germe et le
liquide (yg), entre le liquide et le catalyseur (yc) et entre le germe et le catalyseur (ycg).

Yo

(@) Yol (b) 1
Germe
Germ -V: 9 = 4 o Yeg
Yo Vel
Catalyseur Catalyseur

Figure 1-3: Schéma représentant le mouillage et les composantes de tensions de surface d'un germe
(@) sur un bon et (b) sur un mauvais catalyseur

L’équation de Young Dupré permet de relier ces grandeurs de tensions :
Equation 4
7/(;1 = y(;g +7/gl COS(Q)
En tenant compte des contributions des différentes tensions de surface, des aires d’interface

germe/liquide (Ag) et germe/catalyseur (Ac), et du volume du germe (Vy), on détermine son
travail de formation tel que :

Equation 5
Whélérogéne = Vg X A(;v + Ag[ x Vg, - Acg X ]/g[ X COS(H)
(2 + cos(@))- (1 — cos(9))2
Whélérogéne = homogene X 4

Ou le terme a droite de Whomogene €St inférieur ou égale a 1. Le rayon du germe supercritique
et la valeur du travail permettant la formation de ce germe deviennent alors :
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Equation 6

* _27gl i % 1W4<

homogeéne

Viétéroaine = ; e = — x(2—=3cos(8) +cos’ (0

o=+ Wasiosns= 5 (2-3c05(0)+cos* )

Le catalyseur abaisse donc la tension de surface entre le germe et le liquide qui I'entoure. La
réduction de cette tension réduit le travail de formation du germe et favorise la nucléation. En
revanche la taille du germe critique reste inchangée. Ce processus est illustré en Figure 4 ou
l'on schématise la barriere d’énergie existant lors de la transition liquide vers cristal et
I'évolution des forces s’exergant sur un germe en fonction de son rayon. On constate que la
nucléation se produit de maniere sélective sur ces catalyseurs. Pour la fabrication des
vitrocéramiques, ces éléments sont d’une grande importance dans la mesure ou ils permettent
de favoriser la nucléation sur ces agents plutot que sur les défauts de surface d’'une piece ou
les parois d’'un creuset. Cette approche permet de promouvoir la nucléation dans le volume
de la vitrocéramique et de maitriser dans une certaine mesure le nombre de germes et les
conditions thermiques de la nucléation.

(2) (b) A
3 3
o =
a ©
o E
Im E * P L
o R R T L LR T T T appp ) W hétérogéne
5 Barriere © = -
d'énergie o Tl . Rayon, r
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................................... o -~
[ .
Energie ~EAGY Y,
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Figure I-4: Schéma de I'évolution de (a) I'énergie libre de Gibbs au cours de la transition liquide vers
cristal et (b) évolution du travail de formation correspondant dans des conditions de nucléation
homogeéne et hétérogenes

Dans ce paragraphe, nous avons exposé les conditions propices a la cristallisation et avons
montré I'intérét que représente I'utilisation des agents nucléants. Dans le cas de la fabrication
de vitrocéramiques, leur utilisation est primordiale dans la mesure ou ils permettent la
cristallisation d’'une phase dans le cceur de la phase vitreuse, et non en surface comme dans
le cas des expériences de Réaumur. Dans le paragraphe suivant, nous aborderons
succinctement les aspects cinétiques liés a la cristallisation des vitrocéramiques et en
particulier comment se succedent les étapes de nucléation et de croissance des germes de
cristaux.

1.1.1.3. Cinétique de nucléation et de croissance

En effet, la cristallisation a partir d’'un liquide surfondu (cas des vitrocéramiques) se joue en
deux étapes :

- La nucléation de germes supercritiques pour lesquels on a exposé les conditions
favorisant I'apparition dans le paragraphe précédent

- La croissance de ces germes au sein de la matrice vitreuse.

Dans des conditions thermodynamiques propices a l'apparition de germes cristallins, la
quantité de germes supercritiques formés va dépendre du nombre d’atomes provenant de la
phase vitreuse qui se déposent a la surface des germes. Cette transition du liquide vers le
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germe posséede une énergie libre d’activation notée AGp a partir de laquelle on peut exprimer
la fréquence de saut d’un atome du liquide au germe [Neuville, 2013] :

Equation 7

AG
v=Nf -exp(— 0 J
k,T

Ou N et fsont respectivement le nombre d’atomes situés en bordure du germe et la fréquence
de vibration du réseau (=10 s™), k, est la constante de Boltzmann et T la température.
L’énergie d’activation de cette transition dépend du coefficient de diffusion, lui-méme
dépendant de la température et de la viscosité d’aprés la relation de Stokes-Einstein :

Equation 8
p_ kT [ ~AG,
h k,T
Equation 9
— kBT
3r-d;n

Ou d, est la distance de saut (environ deux fois le rayon ionique), n est la viscosité et h est la
constante de Planck. Il apparait que plus la viscosité est grande plus la diffusion des espéces
est faible. Cette diminution de la mobilité des espéces limite le nombre de germes qui se
forment par unité de temps, alors méme que du point de vue thermodynamique leur formation
est favorisée par le fort degré de surfusion. Le taux de nucléation des germes s’exprime alors
comme le produit du nombre de germes critiques par la fréquence a laquelle ils deviennent
supercritiques :

Equation 10

h w’
I(T)oc ——— -
( )Oc3n-d;neXp[ kBT]

La courbe de la fonction du taux de nucléation en fonction de la température présente une
forme en cloche qui traduit la compétition entre les termes thermodynamiques (W? et
cinétiques (n) :

- A haute température, AG, diminue et la tension interfaciale domine, donc peu de
germes critiques se forment

- A basse température la mobilité des especes est faible, ce qui limite le passage du
germe critique au germe supercritique

Une fois les germes formés, un équilibore comme celui représenté en Figure 5 se crée entre
les atomes qui s’adsorbent sur le germe supercritique et ceux qui se désorbent du fait de
I'agitation thermique.
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Figure I-5: Schéma énergétique représentant I'équilibre entre I'adsorption et la désorption d’atomes au
cours de la phase de croissance cristalline

Le taux de croissance des cristaux s’écrit :

Equation 11

Ou F est la fraction de sites disponibles a la surface du cristal. Cette fonction décrit elle aussi
une courbe en cloche qui se superpose plus ou moins a la fonction du taux de nucléation.

Le cas idéal présenté en Figure 6 peut étre décomposé en 3 zones :
- Zone A, ou les germes se forment mais sont incapables de croitre
- Zone B, ou les germes se forment et peuvent croitre simultanément

- Zone C, ou les germes préalablement formés peuvent croitre

.

h

Taux de nucléation, I
Taux de croissance, C

Y

T, T
Température, T

Figure I-6: Evolution des taux de nucléation et de croissance cristalline en fonction de la température
entre Tg et T¢

Ce schéma donne les lignes directrices permettant le contréle de la microstructure d’'une
vitrocéramique et suggére le cycle thermique idéal permettant de Il'obtenir. Ainsi, les
traitements thermiques utilisés dans l'industrie sont souvent décomposés en deux paliers
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successifs permettant la nucléation (palier dans la zone A) puis la croissance des cristaux
(palier dans la zone C) dans la vitrocéramique. Cette approche permet d’ajuster le nombre et
la taille des cristaux formés. Dans le cas ou les courbes de nucléation et de croissance se
superposent trop, un recuit en une étape dans la zone B peut étre effectué, cependant il
devient difficile de décorréler les étapes de nucléation et de croissance cristalline, et donc de
contréler la microstructure.

La théorie de nucléation classique s’impose en préambule dans la plupart des études sur la
nucléation du fait de sa simplicité. Bien qu’elle permette de retrouver l'allure générale des
différents processus, elle ne permet pas de décrire quantitativement les phénoménes ni
d’'intégrer les différents mécanismes de cristallisation. L'écart constaté entre les valeurs
calculées par la CNT et les mesures expérimentales sur le taux de nucléation peut atteindre
20 ordres de grandeurs.

Ces différences sont dues aux hypothéses a la base de la CNT qui s’averent étre inexactes :

- Le germe possede les mémes propriétés et la méme structure que le cristal
macroscopique final. Ceci est inexact dans beaucoup de cas ou la cristallisation
procéde par la précipitation de phases cristallines intermédiaires (cas décrit par la loi
d’Ostwald qui stipule qu’une transformation d’'un état métastable vers un état stable se
fera via une multitude d’états intermédiaires dont I'énergie est la plus proche de I'état
initial). Ces phases métastables présentent a fortiori des propriétés qui leurs sont
propres

- Le germe posséde une surface sphérique et une interface avec le liquide qui I'entoure
présentant une tension de surface macroscopique indépendante de la taille du germe
et de la température. Cette condition est peu réaliste pour les germes de petite taille
ou le nombre d’atomes en surface et dont la coordinence n’est pas satisfaite est
significatif

D’autres théories permettent de décrire quantitativement les processus de nucléation et de
croissance cristalline, tels que I'approche généralisée de Gibbs [Neuville, 2013], mais ils ne
seront pas présentés dans le cadre de cette thése. La théorie de nucléation classique nous
permet de comprendre dans quelles conditions surviennent les transformations de phases et
nous éclaire sur la cristallisation de phases cristalline dans les vitrocéramiques.

Si les transformations de phases peuvent faire 'objet d’'un changement d’état comme la
transition de I'état vitreux a I'état cristallin, d’autres transformations peuvent avoir lieux au
cours du refroidissement des verres. La démixtion est un phénoméne bien connu des verriers
puisqu’elle peut entrainer une détérioration des propriétés optiques et mécaniques des pieces
fabriquées. Ces démixtion surviennent notamment lorsqu’'un mélange de composés, stable a

haute température, devient instable a plus faible température. La description de cette
transformation de phase fait I'objet du paragraphe suivant.

1.1.1.4. Séparation de phases dans les verres usuels

Dans des systemes de composition plus complexes, il est possible d’observer au cours du
refroidissement du liquide un phénoméne de démixtion, c'est-a-dire une séparation des
différents éléments contenus dans le liquide. Si ce phénoméne est particulierement néfaste
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lors de la fabrication de verres, il permet d’accéder a de nouvelles compositions,
microstructures et propriétés dans le cas de la fabrication de vitrocéramiques. Dans ce
paragraphe on se propose de rappeler les fondamentaux thermodynamiques permettant de
décrire la démixtion dans un systeme binaire.

Pour comprendre ce phénomeéne, on peut considérer un systéme composé de deux especes
A et B pour lesquelles I'enthalpie libre de mélange (c'est-a-dire la différence entre les
enthalpies libres totales avant et aprés mélange) s’écrit :

Equation 12
AG =AH, -TAS,

L’enthalpie libre est ainsi composée d’'un terme enthalpique AH,, qui traduit les échanges
thermiques liés a la réaction concernée, et d’'un terme entropique TAS, qui traduit I'état de
désordonnément du systéme. Dans le cas des solutions régulieres, I'enthalpie de mélange va
dépendre fortement de l'affinité entre les espéces A et B et de leurs fractions molaires
respectives Xa et Xz :

Equation 13
AH, =AX,X,

AH, = —ZNa(EAB LurEy ; En j

Ou Z est la coordinance des atomes A et B, Na est le nombre d’Avogadro et Eap, Eaa €t Eps
sont les énergies d’interaction entre les espéces A et B, A et A et B et B respectivement. En
fonction du signe de AHn,, deux cas de figure sont possible :

- AHm <0, le processus est exothermique et le mélange est favorisé

- AHn > 0, le processus est endothermique et le mélange est défavorisé

C’est ce dernier cas de figure qui survient dans le cas de la démixtion des verres : les espéces
se séparent de sorte a former d’avantage d’interactions avec les espéces du méme type
(interactions AA ou BB) au détriment du mélange (interactions AB). L’enthalpie libre du
mélange s’écrit alors :

Equation 14
AG, =AX X, —RT-[X,In(X,)+ X, In(X,)]

La Figure 7(a) montre la fonction d’enthalpie libre de mélange AG, dans le cas ou AH;, d’'une
solution de composition X est fortement positive et pour différentes températures. Il apparait
qu’a haute température, le terme entropique (TAS) domine et I'enthalpie libre du systeme
présente un seul minimum, ce qui indique que le systéeme est homogéne. Lorsque la
température diminue, I'entropie du systéme diminue et le terme enthalpique domine a
nouveau. La fonction d’enthalpie libre présente alors deux minima, et 'on peut éventuellement
observer une séparation de phases. Lorsque la composition contient prés de 100% de A, le
mélange présente une seule phase A dans laquelle la faible quantité de B est dissoute. De
méme que pour un mélange trés riche en B, on obtient une phase de B dans laquelle est
dissoute la faible quantité de A. Pour des compositions intermédiaires délimitées par la binode
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(courbe de démarcation entre deux domaines sur le diagramme de phases) représentée sur
la Figure 7(b), le mélange va donner lieu a la formation de deux phases dont on peut calculer
la quantité de A et de B a I'aide de la formule :

Equation 15
X,-X, XBl
X, -X, XAl

Au cours du refroidissement, les germes de chacune des phases apparaissent a I'occasion de
fluctuations de température ou de composition. Le mécanisme de formation des phases et la
microstructure qui en découle va dépendre fortement de la composition initiale du systeme.
Ainsi, le domaine d’immiscibilité est décomposé en trois zones comme cela est montré en
Figure 7(c). Lorsque la composition s’éloigne du rapport 50 :50 on observe une séparation de
phases par nucléation — croissance de I'espéce minoritaire dans la phase majoritaire. Ce mode
de formation conduit a la précipitation de nodules de I'espéce minoritaire dans la phase
maijoritaire. Lorsque la composition contient environ autant d’espéce A et B, on observe une
séparation de phases par décomposition spinodale ou deux phases continues sont
imbriquées.
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Figure I-7: Schémas représentant (a) I'enthalpie libre de mélange en fonction de la composition a
différente température, (b) le diagramme de phase découlant de la fonction d’enthalpie libre de
mélange et (c) le diagramme de phase représentant les différents types. Les clichés MEB sont extraits

des travaux de Chenu et al. [9]
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1.1.2. Les fibres optiques : une perpétuelle évolution

Les premieres fibres optiques sont apparues au début des années 1960, de maniere
concourante a I'apparition des premiers lasers [10]. Elles sont initialement constituées d’'un
coeur et d'une gaine cylindriques composés de matériaux diélectriques transparents,
possédant des indices de réfraction legérement différents. Cet objet a rapidement intéressé la
communauté scientifique pour ses potentielles applications en tant que guide d’'ondes pour la
transmission optique d’informations (endoscopie, télécommunications) [11] et comme cavité
laser [12]. Du fait de sa transparence, de son abondance, de son co(lt et de sa relative facilité
de mise en ceuvre, la silice s’est rapidement imposée comme matériau de choix pour la
fabrication de fibres optiques a faibles pertes [13]. Par la suite, Payne et al. ont largement
contribué au développement des technologies fibrées avec la fabrication d’amplificateurs
basés sur des fibres de silice dopées par du néodyme [14] puis de I'erbium [15] opérant autour
de 1540 nm. Ce choix de longueur d’onde n’est pas anodin puisqu’il correspond au minimum
d’atténuation des fibres optiques de silice, ce qui a rendu possible la démocratisation des
télécommunications optiques a grande distance.

Depuis ces débuts, de nombreuses fibres, présentant des géométries et des compositions treés
différentes ont été développées et trouvent aujourd’hui des applications dans les domaines
des capteurs, des sources optiques et des amplificateurs en plus des télécommunications
optiques et des lasers. Cependant, je me contenterai de présenter dans ce chapitre le type de
géométrie de fibre avec laquelle nous avons travaillé ainsi que leurs propriétés de base.
J’évoquerai ensduite le role de la matrice et des dopants dans l'activité optique afin de mettre
en évidence les limitations des matrices vitreuses. Je conclurai enfin sur les avantages
qu’apportent les vitrocéramiques pour la fabrication de fibres optiques par rapport aux matrices
vitreuses couramment utilisées.

1.1.2.1. Fibres optiques de géométrie coeur/gaine

Depuis les années 1960, de nombreuses geométries de fibres ont été développées et il serait
trop long de toutes les citer ici. Dans ce travail, nous nous sommes intéressés a la géométrie
la plus simple et la plus ancienne. Les fibres que nous considérons sont donc composées d’'un
coeur et d’'une gaine cylindriques, possédant des indices de réfraction respectifs n; et n: tels
que ny>n2. Ce type de fibre est caractérisé par son profil d’'indice de réfraction, son ouverture
numérique, sa fréquence spatiale normalisée et son atténuation optique. A titre indicatif, une
fibre optique monomode standard utilisée dans le domaine des télécommunications (type
SMF-28) est constituée :

- d’un cceur de 8 um en silice,

- d'une gaine de 125 ym de diamétre également en silice.

Le coeur est couramment dopé par du germanium ou du phosphore pour augmenter son indice
de réfraction. La gaine est quant a elle dopée par du bore ou du fluor pour réduire son indice
de réfraction. On créer ainsi une différence d’indice de réfraction entre le cceur et la gaine.

Les principales propriétés de ces fibres sont rappelées dans le Tableau 2.
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Propriété Formule Valeur dans SMF-28
Qiffére_nce d’indice.de An=n__ —n_ . 3103
réfraction coeur/gaine coenr same
Ouverture numérique ON =sin(0)=\n’,,, —n.,.. 0.13
Fréquence spatiale V= 277 « ON Fibre a saut si
normalisée - Yl V < 2,405

; 2 -
Longueur d’'onde de = T Teoeur 0 1260 nm
coupure ¢ 2,405
V? Fibre monomode pour
Nombre de modes = ? A 1260 nm
. : 10 I .
Atténuation A= —leog In 0,2 dB/km a 1550 nm
0

Tableau 2: Propriétés de base des fibres optiques de type cceur/gaine a saut d'indice de réfraction,
formules correspondantes et valeurs observées dans une fibre standard SMF-28 (données
WWW.corning.com)

Comme le montre la Figure 8, la condition sur la différence d’indice de réfraction permet,
d’apres la loi de Snell — Descartes, la réflexion totale de la lumiere a I'intérieure de la fibre. Ce
guidage par réflexion totale interne est possible pour tous les rayons possédant un angle
d’incidence inférieur a 6 (rayons bleus et verts sur la Figure 8, le rayon rouge n’est pas guidé).
L’ouverture numérique, représentée en jaune, détermine I'angle critique au-dela duquel les
rayons ne sont plus guidés dans la fibre. Etant donné que la fibre optique posseéde une
ouverture numérique non nulle, une multitude de rayons ayant des angles d’incidence
différents peuvent y étre guidés, permettant a plusieurs modes de s’y propager. La fréquence
spatiale normalisée permet d’estimer le caractére monomode ou multimode de la fibre : plus
le diamétre du cceur et/ou la différence d’indice de réfraction entre le cceur et la gaine est
grande, plus la fréequence spatiale normalisée est grande. Une fibre est alors monomode pour
toutes les longueurs d’ondes supérieures a sa longueur d’onde de coupure.

Diamétre

Gaine polymére J

Gaine optique Si0,:B,05/ F
Coeur 5i05:Ge0; / P>0Os

Figure 1-8: Schéma d’une fibre optique de type cceur/gaine a saut d’indice de réfraction
L’atténuation de la fibre caractérise I'écart de puissance observé entre I'entrée et la sortie de
celle-ci. Les sources d’atténuation sont multiples et peuvent étre attribuées a des effets

intrinséques au matériau utilisé dans I'élaboration du coeur ainsi qu'a des effets de
I'environnement de la fibre [Lecoy, 1992]. Parmi les sources intrinséques, on retrouve :
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- l'absorption de la lumiere par le matériau du fait (i) des transitions électroniques (écart
d’énergie entre les bandes de valence et de conduction provoquant une absorption
dans [l'ultra-violet), (ii) des vibrations moléculaires (multiples pics d’absorption,
notamment dans l'infrarouge), (iii) de I'absorption propre aux impuretés contenues
dans le matériau de coeur

- la diffusion Rayleigh de la lumiére sur des défauts de petite taille, induits par des
fluctuations locales de la densité du matériau par exemple. La diffusion Rayleigh
évolue comme linverse de la longueur d’onde a la puissance 4, et donc prédomine aux
courtes longueurs d’'ondes

A ces limitations intrinséques s’ajoutent les pertes extrinséques de raccordement et de
courbure :

- les réflexions de Fresnel aux interfaces verre/air a chaque extrémité de la fibre

- les désaccords dimensionnels et mésalignements axiaux et angulaires entre les
éléments raccordés

- augmentation locale de I'angle d’incidence 6 du fait de la courbure de la fibre ou d’une
déformation du cceur induite par une contrainte mécanique ou par le procédé de
fabrication.

De nos jours, les fibres optiques composées de silice dopée germanium sont fabriquées de
sorte a limiter au maximum les sources d’atténuation et présentent des niveaux de pertes
record de 'ordre de 0,2 dB/km a 1550 nm. Ce niveau de transparence autorise la transmission
d’'informations sur des distances relativement grande puisque qu’il ne faut pas moins de 15
km de fibre pour dissiper la moitié de la puissance injectée. Une transparence extrémement
faible n’est pourtant par indispensable a la conception de cavités optiques pour
amplificateurs et lasers, ou les longueurs utiles sont de I’ordre de quelques métres voir
quelques centimétres. Dans le contexte actuel, ou I'enjeu économique s’est déplacé du
marché des télécommunications a celui des lasers, les contraintes sur les niveaux de
transparence requis sont nettement relachées. Ainsi on considére qu’un niveau acceptable de
pertes pour ce type d’application se situe en dessous de 1 dB/m [16], ce qui permet d’envisager
de nouveaux matériaux et de nouveaux procédés de fabrications des fibres optiques. Cet
objectif en termes de transparence est réalisé dés 1964 avec les travaux de Koester et Snitzer
[12], mais il faut attendre 1985 et les travaux de Payne et al. [14] pour voir le développement
d’amplificateurs fibrés efficaces, constitués de silice dopée par des ions terres rares. On se
propose dans le paragraphe suivant de décrire succinctement les mécanismes a l'origine de
l'activité optique de ces systémes et les roles joués par les ions de dopant et la matrice.

1.1.2.2. Réle des dopants et de la matrice

Lorsqu’un ion luminescent est éclairé par un photon, un électron de couche externe peut
'absorber et passer a un état d’énergie supérieur. Cette absorption est d’autant plus probable
que I'énergie du photon incident est proche de I'écart d’énergie entre I'état stable et I'état de
plus haute énergie. Trois phénomeénes peuvent alors se produire :

- Emission spontanée (Amplified Spontaneous Emission, ASE): [I'électron céde
naturellement son énergie de sorte a revenir a un état plus stable. Ce processus se
produit au bout d’'un temps 1 appelé temps de vie, caractéristique de la transition. ||
s’accompagne de I'émission de phonons et/ou de photons.
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- Emission stimulée : un électron déja excité par un premier photon, est excité par un
second photon. L’électron se désexcite vers un niveau de plus faible énergie de
maniére radiative et le photon émis posséde la méme fonction d’onde et la méme
énergie que le second photon incident.

- L'up conversion (UC, conversion ascendante) : un électron déja excité absorbe un
second photon pour passer a un niveau d’énergie encore supérieur. La transition de
I'état « tres » excité vers I'état stable s’accompagne alors de I'émission d’un photon de
longueur d’onde plus courte que celle du photon incident.

La Figure 9représente les phénomeénes décrits ci-dessus. La position des bandes d’absorption
et d’émission du matériau optiquement actif va dépendre de la nature de I'ion luminescent
utilisé et de la matrice dans laquelle il est incorporé. Dans le cas des fibres optiques
amplificatrices, les matrices sont, a quelques exceptions, constituées de verre. Ceci implique
que le site qui accueille l'ion luminescent posseéde une symétrie et une énergie de champ
cristallin relativement faible [17]. Si cela n’empéche pas la luminescence des ions de terres
rares, cela inhibe fortement la luminescence des métaux de transitions comme nous le verrons
ultérieurement. La matrice intervient également dans les processus de désexcitation qui sont
soumis a une compétition entre les relaxations non radiatives par émission de phonons, les
relaxations radiatives par émission de photons et les phénoménes de relaxation croisés et de
« quenching » lorsque les ions de dopants sont agglomérés.

( a) ( b) Electron (C)
£, A_— ' —,— E;
* Phonon
Photon S A Photon Photon Photon
S o incident incident
incident incident NN s
NN NN VW M
VAVAVAVASS VAVAVAVALS E, —o— Photon
Photon Photon Elactron emis
émis émis
Y Y
El ® E ] — E | —

Electron

Figure 1-9: Schémas représentant les mécanismes de désexcitation par (a) émission spontanée, (b)
émission stimulée et (c) up-conversion

Deux éléments principaux limitent donc I'efficacité d’émission optique des ions de dopants
dans une matrice donnée : I'énergie maximale des phonons de la matrice et la solubilité des
dopants qui conditionne la formation d’agrégats.

L’influence de I'énergie de phonon peut étre évaluée de la maniére qui suit. En 'absence de
défauts (structurels, pieges électroniques, groupements OH, agglomérats d’ions de dopants),
la probabilité d’émission de photons dépend directement de I'écart d’énergie entre les niveaux
excités et non excités et de I'énergie maximale des phonons dans la matrice. Des méthodes
permettant de calculer les taux de relaxations non radiatives d’'ions de terres rares ont été
utilisées notamment par Layne et al. [18]. Il apparait que I'énergie des phonons dans la matrice
joue un ro6le primordial sur la probabilité de désexcitation non radiative. Ceci est illustré en

Figure 10, ot I'on représente une transition entre deux états E,et E, séparés d’'un gap
dénergie AE=FE, —E, . |l faut un certain nombre de phonons P =AE/M® en phase pour

réaliser la transition Ez vers E1- Ainsi, plus AEest grand et plus nw est faible, plus la probabilité
d’'une désexcitation non radiative est faible.
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Figure 1-10: Schéma représentant les processus de désexcitation radiatifs et non radiatifs
Cette énergie de phonons peut étre calculée a partir de la masse des éléments chimiques
composants la matrice. Des valeurs typiques d’énergies de phonons sont reportées dans le

Tableau 3 pour différents verres et cristaux. Il apparait que plus les éléments qui composent
la matrice sont lourds, plus I'’énergie de phonon qui la caractérise est faible.

Matrice nw (cmT)
Borate 1400
§ Phosphate 1200
3 Silicate 1100
§ Germanate 900
Tellurite 700
o YAIO3 575
2 Y203 490
5=g LaFs 350
g LaCls 260
LaBrs 175

Tableau 3: Energies de phonons dans différents verres et cristaux

La Figure 11 est une compilation de données expérimentales extraites des travaux de Layne
[18], Weber [19] et Riseberg [20], donnant le taux de désexcitation multi phonon W en fonction
du gap d’énergie AE pour des cristaux et différents verres. D’aprés ce graphique, on comprend
les deux éléments suivants :

- Plus le AE de la transition est faible, plus le taux de relaxation multi phonon augmente.
On consideére ainsi souvent que dans la silice, les transitions ayant un AE inférieur a
5000 cm™ (2000 nm) s’effectuent essentiellement par 'émission de phonons.

- Pour un AE donné, le taux de relaxation multi phonon est d’autant plus faible que la
fréquence de phonons est faible. Ce qui explique que les matrices possédant des
énergies de phonons moins grandes présentent de meilleures efficacités quantiques.
Ainsi, les verres de silice sont moins efficaces que les verres de tellurite, eux méme
globalement moins efficaces que les cristaux de YAIOs, Y203 et halogénures de
lanthane.
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Figure I-11: Taux de relaxation multi phonon en fonction du gap d’énergie caractérisant la transition
pour différents matériaux

La représentation donnée en Figure 11 permet de constater que plusieurs ordres de grandeurs
séparent les taux de désexcitation non radiatifs dans les cristaux et les verres (les droites ont
été placées manuellement de sorte a faciliter la lecture). Dans le cas des amplificateurs et des
lasers fibrés, les matrices utilisées sont quasiment toutes vitreuses et donc intrinséquement
moins efficaces que d’autres matériaux, notamment cristallins. Ceci constitue un levier
puissant d’amélioration de ces systémes.

Du point de vue de la solubilité des ions de dopant, il est couramment admis que des taux de
dopage optimums dans les amplificateurs fibrés sont de I'ordre de quelques centaines de ppm
[17]. Typiquement, 'amplificateur fibré composé de silice dopée par de I'erbium proposé par
Keoster et al. contient environ 10'® ions d’erbium par cm?® ('amplificateur a erbium classique
contient quelques 250 ppmmasse). Ces valeurs relativement faibles permettent de maximiser
I'efficacité optique tout en limitant les phénoménes de « quenching » et de relaxation croisés
non désirés. A linverse, les lasers solides constitués de cristaux dopés par des ions
luminescents comme Nd3* :YAG, présentent des taux de dopage allant jusqu’a quelques
pourcents. Ainsi, les verres utilisés dans 'élaboration du coeur des fibres optiques présentent
des énergies de phonons élevées et acceptent des taux de dopants plus faibles que les
matrices cristallines. Ces observations justifient le travail entrepris dans le cadre de cette
thése, a savoir l'utilisation de nouveaux matériaux pour concevoir le coeur de la fibre optique.

Le paragraphe suivant proposera quelques éléments de compréhension sur I'activité optique
des terres rares et des métaux de transition dans le but de mettre en évidence I'avantage que
peut avoir leur utilisation comme dopants.
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1.1.2.3. Spécificités des ions de terre rares et des ions de métaux de transition

Comme cela est rappelé précédemment, il est possible d’incorporer des ions de terres rares
dans le coeur d’une fibre optique afin de lui conférer une activité optique intéressante. D’apres
I'l.U.P.A.C. (Union Internationale de Chimie Pure et Appliquée), les terres rares sont un groupe
de métaux constitué des 15 lanthanides auxquels s’ajoutent le scandium et I'yttrium. Elles
possédent une configuration électronique du type [Xe] 4f" 6s? ou la couche 4f est incompléte
(sauf pour le scandium et I'yttrium qui ont pour configuration [Ar] 3d" 4s° et [Kr] 4d" 557). Les
orbitales f qui conferent leurs propriétés optiques aux terres rares sont spatialement moins
étendues que les orbitales 5s, 5p et 6s. Cette particularité a pour conséquence d’isoler
partiellement ces premiéres de I'environnement extérieur. De ce fait, la dégénérescence des
orbitales f en une multitude de niveaux d’énergie est imputable d’avantage aux interactions
entre les électrons de la couche fentre eux (couplage spin-orbite) plutdét qu’a I'interaction des
électrons avec le champ cristallin imposé par la matrice. Le diagramme de Dieke (extrait de
[21]) donné en Figure 12 présente les niveaux d’énergies pour les lanthanides (hors lutétium
qui posséde une couche 4f compléte) dans une matrice de LaCls. L’action du champ cristallin
induit tout de méme un éclatement des orbitales en niveaux de Stark, représentés par la
largeur des traits représentant les niveaux. Cette particularité permet aux terres rares d’étre
optiquement actives en I'absence d’un champ cristallin intense, et donc permet une activité
optique aussi bien dans des matrices amorphes que dans des cristaux et des céramiques.
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Figure I-12:Diagramme de Dieke représentant les niveaux d’énergie des orbitales fdes lanthanides a
couche 4fincompléte dans une matrice de LaCls [21]

La famille des métaux de transition est quant a elle composée des éléments présentant une
couche d incompléete ou pouvant donner des cations dont la couche d est incompléte.
Lorsqu’ils sont placés dans des sites de symétrie élevée, les interactions entre le champ
cristallin de la matrice et leurs électrons externes provoquent une dégénérescence des
orbitales d. Par ailleurs, les interactions répulsives entre électrons vont permettre I'apparition
d’'un grand nombre d’états spectroscopiques et par suite d’'une multitude de niveaux d’énergie.
Ces interactions peuvent étre décrites par la théorie du champ cristallin introduite par Hans
Bethe en 1929 et Van Vleck en 1932 [22]. Si 'on considére un cation isolé, ses orbitales d
(dont une représentation en est donnée en Figure 13) ont toutes le méme niveau d’énergie.
En présence d’un ligand (espéce donneur d’électrons) capable de satisfaire sa coordinance,
on observe une levée de dégeneérescence des niveaux d’énergie de ces orbitales atomiques.
Cette dégénérescence correspond a la stabilisation ou déstabilisation des orbitales du fait de

Damien POMAREDE | Thése de doctorat | Université de Limoges | 34

(@) BY-Ne-ND | men



'appareillement des électrons du cation et du ligand. La formation du complexe issu de ces
interactions permet alors de minimiser I'état d’énergie du cation.

Site octaédrigue Site tétraédrique

Figure 1-13:Représentation des orbitales 3d et d’'une orbitale 3dz2 dans un site octaédrique et
tétraédrique

Dans une configuration ou le cation serait placé dans un site de symétrie octaédrique ou
tétraédrique, certaines orbitales sont orientées face au ligand alors que d’autres s’intercalent
entre les ligands. Les répulsions stériques et électroniques qui en découlent stabilisent
certaines orbitales au détriment des autres. On donne pour I'exemple en Figure 13 la
représentation d’un cation dans des environnements octaédriques et tétraédriques. Dans le
cas octaédrique, les orbitales pointant entre les axes sont stabilisées alors que celles qui
pointent en direction des axes sont déstabilisées. Ainsi les orbitales dy, dx. et d,. présentent
un niveau d’énergie plus faible que les orbitales di2,2 et dz2. A l'inverse, dans une configuration
tétraédrique le méme raisonnement conduit a la conclusion que les orbitales 0.2 et d» sont
stabilisées au détriment des orbitales dyy, dx. et dy..

Les orbitales d permettent ainsi la formation d’interactions avec I'environnement du cation et
sont donc particulierement sensibles a celui-ci. Cette différence avec les ions de terre rare
explique leur efficacité faible dans les matrices amorphes. En effet, la nature du ligand a une
influence capitale sur la symétrie du site et la dégénérescence des orbitales. Le schéma
énergétique du cation prendra alors la forme donnée en Figure 14.
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Figure I-14: Schéma de I'éclatement des orbitales d dans un champ cristallin octaédrique (gauche) et
tétraédrique (droite)

L’écart d’énergie A = 10 Dq observé correspond a I'énergie de stabilisation du champ cristallin
qui dépend de la force du ligand, de la symétrie du site et de I'état d’oxydation du cation. Une
fois les niveaux d’énergies connus, il est possible de procéder au remplissage électronique
des orbitales en suivant les regles de Hund et de Pauli. En fonction de la valeur de Dg, deux
cas de figure se présentent :

- Le champ cristallin est faible, on adoptera la plus forte multiplicité de spin électronique
et la configuration est dite « haut spin »

- Le champ cristallin est fort, on adoptera la plus grande multiplicité d’orbites et la
configuration est dite « bas spin »

La mesure du champ cristallin nous renseigne sur l'interaction des orbitales du métal avec son
environnement. Une fois les liaisons métal — ligand formées, on observe des interactions entre
les électrons d impliqués. Afin de tenir compte de ces interactions électrostatiques entre les
électrons d, on introduit les paramétres de Racah A, B et C [23] qui permettent de calculer
'ensemble des termes spectroscopiques (c'est-a-dire toutes les configurations des n électrons
sur les 5 orbitales d) issus d’une configuration électronique ou :

- A est une constante au sein d’'une configuration électronique et n’est donc pas utile
pour calculer les différences d’énergies entre deux niveaux

- Bet Ccorrespondent aux répulsions entre électrons d

Enfin, les diagrammes de Tanabe-Sugano, introduits par Yukito Tanabe et Satoru Sugano en
1954 [24] permettent de représenter les niveaux d’énergie des orbitales d en fonction de
I'énergie de stabilisation du champ cristallin, normalisée par le paramétre de Racah B. Ces
diagrammes permettent, pour une configuration d” donnée et pour une symétrie donnée
(octaédrique ou tétraédrique) de déterminer les bandes d’absorption et d’émission d’un
complexe de coordination. lls permettent d’expliquer notamment la coloration des complexes
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et les propriétés de luminescence observées dans les cristaux dopés par des métaux de
transition.

Dans le cadre de cette thése, nous avons étudié la luminescence du chrome (lll) et du nickel
(Il) dans un environnement octaédriques. Les configurations respectives de ces ions sont
[Ar] : 4s° 3d° et [Ar] : 4s° 3cP. Les diagrammes de Tanabe-Sugano correspondant sont donnés
en Figure 15.

(@) (b) "
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enms 10 m
10+ \/\f\f\f\» emis
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“E *F
1 2 3 1 2 3
AB A/B
Configuration d? Force du champ cristallin Configuration d® Force du champ cristallin

Figure I-15: Diagrammes des Tanabe - Sugano pour les configurations (a) d? et (b) d® en symétrie
octaédrique

Dans le cas du chrome (lll) en symétrie octaédrique, on peut se reporter au diagramme de
gauche sur la Figure 15(a). Une excitation a une longueur d’onde suffisamment courte permet
d’effectuer la transition autorisée de spin A vers “T.. En se désexcitant, le systéme suit
simultanément deux schémas de désexcitation. Le premier procéde par une désexcitation par
émission de phonons pour transiter de I'état *T, vers °E, puis par la transition interdite de spin
et de parité °E vers “Azavec I'émission d’un photon. Ces transitions étant interdites de spin,
elles sont peu probables et son caractérisées par un temps de vie long. De plus, comme le
niveau d’énergie de l'orbitale 2E dépend peu de I'énergie de champ cristallin, la transition sera
caractérisée par une bande d’émission fine. Le second schéma de désexcitation correspond
a la transition T vers A, autorisée de spin (probabilité forte, transition rapide) qui s'effectue
directement par I'émission d’'un photon. Le spectre d’émission est alors caractérisé par une
raie d’émission fine, correspondant a la transition 2E vers “A, et une bande d’émission plus
large correspondant a la transition “T, vers “A, [25]. L’acquisition d’un spectre d’absorption
pour déterminer les longueurs d’'ondes d’absorption des transitions ?E vers “Az et “T. vers Az
permet de déterminer les valeurs de Dq et de B comme cela est fait dans les travaux de D.
Chen [25] et M. Casalboni [26].
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Dans le cas du nickel (1), il faut se reporter au diagramme de droite sur la Figure 15(b). Une
excitation optique, permet d’effectuer la transition A, vers T, [27]. Le systéme se désexcite
alors suivant la transition 3T, vers 3A, avec I'émission d'un photon de méme énergie,
légérement affecté par un effet de décalage Stokes [28]. Ici encore, il est possible de calculer
les parametres Dq et B a partir des longueurs d’ondes propres aux bandes d’absorption
correspondant aux transitions A, vers °T et A, vers °T, [27].

A titre d’exemple, on donne dans le Tableau 4 des valeurs de Dq et B pour différents cristaux
et vitrocéramiques dopés chrome (lll) et nickel (ll) en environnements octaédriques. Une
valeur de Dq élevée traduit une interaction forte entre la matrice et le cation. Le paramétre B
traduit l'intensité des répulsions électroniques. Le rapport de ces deux paramétres (Dqg/B)
traduit la force du champ cristallin. Ainsi, les longueurs d’ondes correspondant aux transitions
seront d’autant plus grandes que la valeur de Dq sera faible. Typiquement, le nickel (ll) dans
une matrice de KZnF3 ayant un Dg de 736 cm™ et un paramétre Bde 1002 cm™ présente une
bande d’émission autour de 1800 nm (transition °T> vers 3A,). La méme transition dans une
matrice de Ga»Os est accompagnée d’une émission centrée autour de 1200 nm.

Matrice Dg (cm-) B (cm™) Aémission (NM) Référence
KZnF3 : Ni* 736 1002 1800 [28]
NaMgFs :Ni2* 785 925 1620 [29]
BaTiOs :Ni2* 891 857 1370 [30]
ZnGa204 :Ni2* 926 940 1291 [27]
ZnAl204 : Ni2+ 932 652 1350 [31]
LiGasOs :Ni* 948 895 1300 [32]

Gaz20s :Ni2+ 989 892 1200 [33]
ZnGaz04 :Cr3+ 1805 648 690 [25]

Gaz03 :Cré+ 1764 739 - [25]
LiGasOs :Cr3+ 1686 733 - [25]

Tableau 4: Valeurs des parameétres Dq et B dans différentes matrices cristallines dopées Ni2+ et Cr3+
en site octaédrique

Ces valeurs de champs cristallins ne sont pas atteignables dans les matrices vitreuses
classiquement utilisée. Ceci associé aux énergies de phonons élevées dans la silice rend
I'efficacité optique des métaux de transition quasiment inexistante. Si les terres rares semblent
mieux adaptées a ces compositions amorphes, on constate cependant leur faible solubilité
dans les verres qui limite grandement les taux de dopage. De ce fait, I'incorporation de métaux
de transition dans des matrices vitrocéramiques fibrées permettrait de repousser les limites de
la silice tout en conservant ses excellentes qualités optiques, thermomécaniques, mécaniques
et chimiques.
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1.1.3. Fibres optiques vitrocéramiques

Comme nous l'avons vue, les fibres optiques actives sont essentiellement basées sur des
verres de silices dopés par des terres rares. Cependant, les énergies de phonons élevées de
ces matrices associées a leurs faibles capacités de dopage limitent leurs performances.
L’optimisation du matériau de coeur des fibres est a l'origine de nombreux travaux de
recherches, qui ont abouti a lintroduction de verres fluorures et chalcogénures dont les
énergies de phonon sont réduites. Si ces approches ont permis d’ouvrir le domaine spectrale
de linfrarouge et d’'améliorer les performances de lasers dans le visible, ces verres exotiques
n’en restent pas moins difficiles a utiliser. En effet ils sont relativement complexes a fabriquer,
mettre en ceuvre, souder et utiliser notamment du fait de leur hygroscopicité et de leur faible
résistance mécanique et thermique par rapport a la silice.

D’un autre c6té, l'utilisation de cristaux ou de céramiques comme matériau de coeur est
techniquement difficilement réalisable [34], [35]. L'utilisation de vitrocéramiques, matériaux a
l'interface entre les cristaux et les verres, apparait alors comme une solution particulierement
séduisante. Dans le paragraphe suivant, on propose de détailler succinctement les avantages
que présentent ces systémes ainsi que les éléments clés permettant leur fonctionnement.

1.1.3.1. Les avantages attendus et les parametres clés

Parmi les avantages que I'on attend des systeémes vitrocéramiques appliqués a la fabrication
de fibres optiques, on retrouve :

- La facilité de mise en oeuvre liée a la nature méme de ces matériaux. Les
vitrocéramiques sont obtenues par recuit thermique d’un verre parent. Ceci signifie
gu’elles peuvent potentiellement étre mises en forme de la méme maniére qu’un verre
avant d’étre partiellement cristallisées. Ce concept est a I'origine de nombreux travaux
sur les fibres vitrocéramiques dont nous ferons I'état de I'art plus tard.

- La présence de cristaux dont on peut contréler le nombre et la taille. Ces cristaux
fournissent des sites d’accueil préférentiels pour les ions de dopants. Comme nous
'avons vu, I'environnement cristallin favorise fortement la luminescence des ions de
métaux de transition en particulier.

- La concentration en dopant plus élevée. En effet, les verres ne peuvent pas
accommoder de grandes quantités de dopants sans engendrer la formation d’agrégats.
De plus, a taux de dopage équivalent la concentration locale, c'est-a-dire au sein d’un
cristal, est beaucoup plus élevée dans une vitrocéramique que dans verre du fait de la
migration préférentielle des dopants dans les phases cristallines. Ceci va dans le sens
d’'une meilleure efficacité d’émission optique.

- Les propriétés remarquables de résistance chimique, mécaniques et thermiques de la
silice qui permettent l'utilisation et l'intégration facile dans des systémes optiques
fibrés.

Cependant, l'introduction de cristaux dans une fibre optique s’accompagne de quelques
inconvénients notamment du point de vue de la transparence. Afin de limiter au maximum les
effets de diffusion de la lumiére aux interfaces matrice/cristallites, plusieurs méthodes peuvent
étre mises en ceuvre. Dans le paragraphe suivant, on se propose de rappeler les deux
principales méthodes pour y parvenir.
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1.1.3.2. Une transparence, deux écoles

Lors de la cristallisation d’un verre, la transparence peut étre fortement affectée. Les sources
d’atténuation de la lumiére sont classiquement ddes aux réflexions sur les faces d’entrée et
de sortie, I'absorption atomique et la diffusion [36]. Un choix judicieux de la composition de
vitrocéramique permet de limiter les effets de réflexion et d’absorption atomique. Ne reste alors
qu’a limiter la diffusion, dont les effets sont généralement prépondérants. Cette derniére
s’exprime généralement comme suit [Neuville, 2013] :

Equation 16

(1+cosz(6?))87z4 Jmr -1
S T e

Ou [ et Ip sont respectivement les intensité diffusées et incidentes, L est la longueur de
diffusion, 6 est I'angle entre I'onde incidente et 'observateur, A est la longueur d’onde, rest le
rayon des cristallites et M est le rapport d’'indice de réfraction entre les cristallites et la matrice.

Ainsi, il apparait que la diffusion Rayleigh est d’autant plus faible que :

- La différence d’indice de réfraction entre la matrice et les cristallites est faible (M=1)

- La taille des cristallites est faible par rapport a la longueur d’'onde (7’6/&4 <<1)

La premiére approche permettant de limiter la diffusion consiste donc a limiter autant que
possible les variations d’indice de réfraction au passage de la lumiére. Des structures isotropes
(cristaux de structure cubique) ou présentant de trés faibles biréfringences sont donc
preférables. De plus, une faible différence d’indices de réfraction entre les cristallites et la
matrice permet de limiter encore la diffusion. Ceci est possible dans certains systemes dont
on aura optimisé la composition. Lorsque ce principe est poussé a I'extréme, il est possible de
faire coincider les indices de réfractions de la matrice et des cristallites de sorte que la lumiére
ne rencontre pas d’interface pouvant modifier son chemin optique. Quelques exemples de tels
systemes de vitrocéramiques sont connus dans la littérature. T. Berthier et al. [37] a proposé
un systéme de vitrocéramique transparente dans lequel on retrouve jusqu’a 97% de cristallites
dont la taille atteint 7 um. Un cliché MEB extrait de ses travaux est proposé en Figure 16. Dans
cette vitrocéramique, la grande taille et la grande quantité de cristaux ne nuit pas, ou peu a sa
transparence. Ceci est possible notamment grace a la faible différence d’indice de réfraction
entre la matrice et les cristallites de I'ordre de 1.5.102. En pratique, ce type de systéme est
difficile a identifier et mettre en ceuvre. C’est pourquoi dans la plupart des cas on se tourne
vers la seconde option.

Figure 1-16: Clichés MEB extraits de [37] montrant les microstructures de deux vitrocéramiques
transparentes avec en insert des photographies optiques des dites vitrocéramiques
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Cette seconde option consiste a minimiser la diffusion de Rayleigh en réduisant les tailles et/ou
le nombre de particules. Cette approche a été mise en ceuvre dans le cadre de notre travail
sur les fibres optiques a coeur vitrocéramique, ou nous avons utilisé un systéme dans lequel
cristallise la phase spinelle ZnGa>O. au sein d’'une matrice de silice. L’optimisation du nombre
et de la taille des cristaux a ainsi été au coeur de nos travaux, de maniére analogue a ce que
propose S. Chenu et al. [9]. Quatre conditions doivent alors étre remplies pour obtenir la
transparence de la vitrocéramique : (i) les cristallites doivent faire moins de 15 nm de rayon,
(i) la distance inter cristallite doit étre comparable a la taille des cristallites, (iii) la distribution
en taille des cristallites doit étre étroite et (iiii) les cristallites ne doivent pas s’agglomérer [36].

Les modeles utilisés pour décrire les phénomenes de diffusion sont proposés dans le
paragraphe suivant.

1.1.3.3. Turbidité des vitrocéramiques

L'introduction de cristallites de taille nanométrique dans un matériau induit, comme nous
'avons vu, des pertes optiques par diffusion Rayleigh. Ces pertes peuvent sembler marginales
a I'échelle du massif, a tel point qu’il est impossible de distinguer la transparence d'une
vitrocéramique ultra transparente de celle d’'un verre de haute qualité optique [38]. Cependant,
a I'échelle d’une fibre, ou les longueurs de transmission passent de quelques millimetres a
quelques centimeétres voir metres, la diffusion de la lumiére devient particulierement critique.
Ainsi, il est possible d’exprimer le niveau d’atténuation imputable a la diffusion (Adirusion, €N
dB/m) dans une fibre optique a partir de la puissance initiale lp, de la puissance / aprés un
parcours de longueur L et du coefficient dairusion (AB/m) :

Equation 17

I=1,exp (_ Q jifgusion” L)

= IOIOg[ILJ = IOIOg[eXP (_ @ yiffusion” L)]

0

< 10log L :ix—ad,ﬁmion-L
1, ) n(10)

< Adifﬁtsion = 434 x adzﬁusion

Ou /Iy et I'sont respectivement les intensités initiales et finales et L est la longueur de diffusion.
On considére ici que le recouvrement entre le mode guidé et la zone du cceur contenant les
particules est égal a 1. Dans le cas contraire, il est possible d’affecter a 'équation 17 un facteur
de recouvrement compris entre 0 et 1 [17]. Le coefficient de diffusion duirusion peut étre modélisé
par différentes approches en fonction de la nature de la vitrocéramique considérée [36], [39].
Dans un premier cas, on considere que les cristallites contenues dans la vitrocéramique se
comportent comme des points diffusants de petite taille et isolés les uns des autres. La
turbidité, ou atténuation due a la diffusion, est alors donnée par le modéle de Rayleigh — Gans :

Equation 18
2y ~ 2 4.3 2
Uaytegh-Gans (M) = = NV (nAn)

Ou N est la densité volumique de cristallites, V est le volume d’un cristallite (assimilé a une

sphére de rayon r), k = 277//1, A est la longueur d’onde, r est le rayon d’un cristallite, n est
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lindice de réfraction des cristallites et An est la différence d’indice de réfraction entre les
cristallites et la matrice. Dans ce modéle, et comme cela est représenté en Figure 17(a), on
considére que la transparence est possible pour des cristallites plus petites que 30 nm de
diamétre et pour une différence d’indice de réfraction avec la matrice inférieure a 0,1. Ce
modele donne une bonne estimation des pertes par diffusion dans le cas ou le matériau
contient peu de cristaux et que ces derniers sont largement espaceés et distribués de maniére
homogéne (densité volumique de I'ordre de 102 m3) [17].

Dans les mémes conditions et avec une densité de cristallites plus élevée, la taille limite de
cristaux tombe a prés de 5 nm de rayon (Figure 17(b)). Dans ce cas, les cristallites sont moins
espaceées les unes des autres et le modele de Rayleigh — Gans n’est plus pertinent. Un modéle
dit de quasi — continuum peut étre utilisé afin de rendre compte de la transparence de ces
vitrocéramiques. Développé de maniere indépendante par Andreev [40] et Hopper [41], il tient
compte des interférences entre les champs diffusés par chaque cristallite, générant un effet
de compensation important. Hopper exprime alors la turbidité comme :

Equation 19

aHOpper(mz) ~ % . 1073 x k493 (I’lA}’l)

ou k=27/A, O=r+W/2, Westla distance inter cristallite, n est 'indice de réfraction des

cristallites et n et An sont l'indice de réfraction des cristallites et la différence d’indice de
réfraction entre les cristallites et la matrice respectivement. On note que le modele de Hopper
nécessite la détermination d'une longueur de corrélation 6 difficilement mesurable
expérimentalement. La différence entre ces deux modéles est de taille puisque le coefficient

de diffusion évolue en r* (4/37 - > x 1) dans le modéle de Rayleigh — Gans contre r° dans le

modele de Hopper. L’effet de compensation, qui est pris en compte dans ce dernier permet de
relacher la contrainte sur la taille et I'indice de réfraction des cristallites [36]. Si de bonnes
corrélations entre mesures expérimentales et calculs ont été obtenues, notamment par
Sakamoto et al. [39], [42], ces processus ne sont pas encore trés bien élucidés et des modeéles
sont toujours proposés et discutés dans la littérature [43], [44].
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Figure 1-17: Coefficients de diffusion en fonction du diamétre des cristaux pour un systéme contenant
(a) 1020 cristaux/m? et (b) 1022 cristaux/m3 a 1300 nm
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I.2. Etat de I’art sur les fibres optiques vitrocéramiques

Les premiéres vitrocéramiques sont apparues au méme moment que les premiéres fibres
optiques, au cours des années 1960. Elles étaient alors utilisées principalement pour leur
grande résistance aux contraintes thermiques et mécaniques, associée a une relative
transparence. Ce n’est pourtant qu’a partir de 1993 et les travaux de Wang et Ohwaki sur des
vitrocéramiques oxyfluorées issues du systéme 30 SiO2-15 AlO+5-24 PbF2-20 CdF2-10 YbFs-
1 ErF3, que leur potentiel comme matériau laser est démontré [1]. Durant ces trois décades,
les fibres optiques ont connu un développement rapide avec de nombreuses applications en
tant qu’amplificateur et lasers avec des puissances pouvant atteindre jusqu’a quelques
dizaines de kilowatts en régime continu [45]. Ces succes reposent sur les qualités intrinseques
de transparence et de résistance mécanique, thermique et chimique de la silice. Cependant,
ses limites, et plus généralement les limitations des verres, en termes d’énergies de phonons,
de possibilité de dopage et d’environnement cristallin ont motivé la recherche de nouveaux
matériaux de cceur pour les fibres optiques. L'introduction de cristallites dans les fibres
vitreuses est rapidement apparue comme une solution permettant de combiner les avantages
des verres et des nano cristaux. Que ce soit par l'intermédiaire d’une vitrocéramique ou suite
a l'introduction de nanoparticules dans la préforme, I'objectif reste toujours le méme : conférer
aux ions luminescents des sites d’accueils permettant de promouvoir leur luminescence grace
a une énergie de champs cristallin plus forte et une énergie de phonons plus faible. Si les
approches sont nombreuses et variées, les géométries de fibres n’en restent pas moins
limitées aux fibres mono indice et fibres coeur / gaine. Afin de rendre compte de I'état de I'art,
on propose de distinguer les matériaux utilisés, les procédés de fabrication des fibres optiques
et les post-traitements permettant I'obtention des fibres vitrocéramisées. Ce paragraphe sera
donc composé d’'une premiére partie portant sur les matériaux de cceur utilisés dans
I'élaboration de fibres optiques vitrocéramiques et les résultats marquants obtenus dans ce
domaine. Les procédés de fabrication seront ensuite présentés afin de donner un éclairage
supplémentaire sur le premier paragraphe. Enfin on présentera quelques méthodes
permettant la cristallisation des fibres dans une troisieme patrtie.

1.2.1. Matériaux pour fibres optiques vitrocéramiques

Nous avons précédemment introduit le concept de matériau vitrocéramique et 'avons défini
comme un matériau constitué d’au moins deux phases ou I'une est vitreuse et I'autre cristalline.
La phase cristalline est généralement obtenue par la cristallisation contrélée d’'un verre parent
au cours d’'un traitement thermique approprié. De la méme maniére, nous avons défini la fibre
optique vitrocéramique comme étant une fibre optique dont le coeur est constitué de deux
phases ou l'une est vitreuse et l'autre est constituée de cristaux, généralement de taille
nanométrique. Cette définition relativement vague inclut bien sir les vitrocéramiques telles
que nous les avons définies, mais aussi tous les systémes composés d’un verre dans lequel
on ajoute des particules cristallines. On parlera alors de matériaux composites. Ainsi, des
fibres optiques dont le coeur contient des nanoparticules non issues de la cristallisation
contrdlée d’'un verre parent sont définies comme des fibres optiques vitrocéramiques, bien que
le matériau de cceur ne réponde pas a la définition de vitrocéramiques que nous avons donné.
Ces exemples n’en sont pourtant pas moins remarquables dans la mesure ou ils répondent a
la problématique de doter les ions optiguement actifs d’'un environnement propice a la
luminescence. Nous commencerons ce paragraphe avec des fibres a coeur vitrocéramique
oxyfluorée puis oxydes. Nous discuterons ensuite des fibres optiques contenant des
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nanoparticules, cristallines ou non, mais permettant une modification de I'environnement des
ions luminescents.

1.2.1.1. Cceur vitrocéramique d’oxyfluorures

Suite aux travaux de Wang et Ohwaki [1] sur I'utilisation de vitrocéramiques ultra transparentes
comme milieu amplificateur pour laser, il a fallu développer et adapter des méthodes de
fabrication permettant de mettre en ceuvre ces matériaux sous la forme de fibres optiques. En
1998, P.A. Tick, alors employé par Corning, démontre le concept de fibre optique
vitrocéramique en fabriquant pour la premiére fois une fibore monomode dont le coeur est
composé d’une vitrocéramique issue du systeme 30 SiO2-15-AlO03-29 CdF2-17 PbF2-4 YF3-5
ZnF, [38]. L’'analyse par microscopie électronique en transmission permet de mettre en
évidence la cristallisation de la vitrocéramique aprés recuit thermique. Elle révéle également
une nanostructure composée d’environ 10%.. de cristaux d’environs 10 nm de diamétre,
dispersés de maniere homogéne dans la matrice. Les pertes mesurées alors sont inférieures
a 750 dB/km a 1350 nm, rendant ce systéme compatible avec les applications photonique.
Trois conclusions émergent de ce premier travail : (i) il est possible de fibrer le verre parent
d’une vitrocéramique pour la mettre en ceuvre sous la forme d’une fibre optique, (ii) la présence
de cristaux dans la fibre n’est pas obligatoirement incompatible avec une grande transparence,
(iii) les ions luminescents migrent préférentiellement dans les cristaux lors du recuit thermique.

Suite a ce premier travail, P.A. Tick accompagné de N.F. Borrelli, .M. Reaney et B.N. Samson
chez Corning optimisent a la fois la méthode de fibrage en double creuset et les traitements
thermiques permettant I'obtention de nanostructures idéales entre 1998 et 2001 [46], [16]. Ce
travail aboutit au développement d’un laser fibré dopé Nd3+ présentant une efficacité de 30%
qui sera protégé par un brevet international [47]. Malgré cette preuve de concept et la
réalisation d’un laser fibré efficace, on remarque que le gain apporté par la présence des
cristaux dans le laser de B.N. Samson n’est que d’environ 1 dBm sur le spectre d’émission.
De méme, le décalage spectral entre les raies d’émissions dans la fibre de verre et dans la
fibre vitrocéramisée est de 20 nm environ. Comme cela a été rappelé plus t6t, les terres rares
sont relativement peu sensibles a la nature de leur environnement. De ce fait, le gain apporté
par le champ cristallin et I'énergie de phonons des cristaux ne suffit pas forcément a
compenser les pertes induites par la présence de ces mémes cristaux (ou par les impuretés
ajoutées par les procédés de fabrication spéciaux utilisés). Par ailleurs, si la méthode du
fibrage en double creusets utilisée par Corning permet le fibrage de ces vitrocéramiques, elle
demande tout de méme un savoir-faire et du matériel soigneusement dimensionné et
relativement colteux. Ces deux éléments peuvent expliquer qu'assez peu de travaux sur des
fibres optiques basées sur des systemes de vitrocéramiques oxyfluorées dopées par des ions
de terres rares sont recensés dans la littérature aprés 2001. Il est pourtant indispensable de
développer des méthodes de fibrage adaptées a la fabrication de fibres vitrocéramiques. En
effet, les méthodes classiques de fibrage nécessitent de chauffer une préforme a une
température légérement supérieure a la température de ramollissement du verre composant
la gaine de la fibre. Cette température est souvent largement supérieure a la température de
cristallisation du verre contenue dans le coeur, ce qui conduit a la croissance incontrolée de
cristaux et par suite a 'augmentation des pertes optiques.

Une seconde approche est proposée entre 2012 et 2014 par Augustyn et al. [48], [49] puis en
2017 par Krishnaiah et al. [50]. Les auteurs proposent ici de fabriquer des préformes
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cylindrique dites « mono indice », puis de les fibrer directement en les réchauffant a une
température comprise entre la température de transition vitreuse et la température de
cristallisation du verre parent. En se libérant des contraintes thermomécaniques imposées par
le verre constituant la gaine de la fibre, il est possible de fibrer a des températures plus faibles,
ne permettant pas la croissance des cristaux. Les travaux d’Augustyn et al. ont permis la
fabrication de fibres mono indice issues du systéeme 48 SiO,-11Al03-7Na.CO3-10Ca0O-
10PbO-10PbF>-3YbF;s-1ErF; dans lequel précipite des cristaux de PbsAlsFig, ErsF2011Sis et
ErsFO10Sis dont la taille n’excéde pas 10 nm de diamétre. Encore une fois les auteurs
constatent une migration préférentielle des ions de terres rares dans les cristaux, avec pour
conséquence la réduction de la largeur a mi-hauteur de la bande d’émission de I'erbium (lIl)
autour de 1550 nm, ainsi qu’une variation des niveaux de Stark, du fait de I'énergie de champs
cristallin plus élevée dans les cristaux [49]. De la méme maniere, Krishnaiah et al. a démontré
qu’un fibrage a une température supérieure a la température de cristallisation du verre parent
(verre issu du systeme 30 SiO2-15 Al,03-27 CdF2-22 PbF2-4 YF3-2YbF3 dans ce cas) conduit
a 'apparition non contrélée de cristaux dans la fibre brute de fibrage. Une alternative proposée
consiste a fibrer le verre parent en renversant le mélange de verre fondu directement depuis
le creuset de synthése. Si cette approche ne permet pas d’obtenir de grande longueur de
fibres (typiquement 1 metre), ni de contrdler finement son diamétre, elle a permis la fabrication
de fibres vitrocéramique mono indice dont la nano structure est composée de cristaux de Pby-
xy-2)CAxYyYb F2 (x=y=z=0,3-0,4) de taille comprise entre 6 et 11 nm distribués de maniére
homogéne dans le matériau. En conséquence, les auteurs observent des propriétés de
luminescence améliorées dans la fibre vitrocéramisée par rapport a la fibre de verre, qu’ils
attribuent a la partition des ions luminescents dans les cristaux. Dans ces systémes, les pertes
optiques restent relativement élevées, de I'ordre de 15 dB/m. Ce niveau de pertes peut étre
attribué en partie a la géométrie mono indicielle de la fibre qui ne permet pas un confinement
parfait de la lumiére dans le guide d’onde.

Le fibrage de préformes mono indicielles ne permet pas a I'heure actuelle d’obtenir des fibres
de grande transparence. Une troisieme approche présentée par Peng et al. [51], est basée sur
le procédé de fibrage développé par I'équipe de Jianrong Qiu [52], lui-méme inspiré du procédé
breveté par Corning en 2001 [53] en tant que « Viscous-liquid-in-tube process ». L’approche
proposée dans ce travail sous le nom de « Melt-in-tube » consiste a fibrer une préforme de
fibrage de type « Rod-in-tube » a une température supérieure a la température de liquidus du
verre contenu dans le cceur, et inférieure a la température de cristallisation du verre composant
la gaine. Peng et al. a ainsi fabriqué des fibres vitrocéramiques issues du systeme 60 B>Os-8
Bi-03-32 CaFz2-1 YbFs-0.5 ErFs dans lequel précipite des cristaux de CaF. de 2 a 5 nm de
diameétre. Les pertes optiques des fibres fabriquées via cette méthode ne sont pas connues, il
n’est donc pas possible de comparer les performances de ce procédé avec la méthode du
double creuset. Néanmoins il apparait que les auteurs aient mesurés des performances d’up-
conversion meilleures dans les fibres vitrocéramisées par rapport aux fibres vitreuses, ce qui
suggeére l'incorporation des ions de terres rare dans les cristaux. Le Tableau 5 reprend les
résultats marquants obtenus dans des fibres optiques a cceur vitrocéramique oxyfluorées.

. Atténuation Emission . . .
Auteurs Procédé ‘ de fond Dopage (nm) ‘ Phénoméne | Année
Samson et al. Double creuset 0,1 dB/m Nd3+ 1055 Laser 2001
Augustyn et al. Mono indice - Erd+/Yb3+ 1550 ASE 2014
Peng et al. Melt-in-tube - Er3+/Yb3+ | 520 — 660 uc 2016
Krishnaiah et al. Mono indice 15 dB/m Yhb3+ 1000 - 1010 ASE 2017
Tableau 5: Résultats marquants obtenus avec des fibres optiques oxyfluorées
Damien POMAREDE | Thése de doctorat | Université de Limoges | 45

(@) BY-Ne-ND | men



Les systémes de vitrocéramiques oxyfluorées ont suscité beaucoup d’intérét pour la
fabrication de fibres optiques vitrocéramiques du fait de leur grande transparence et leurs
potentiels en tant que milieu amplificateur et laser. Les recherches sur les matériaux
vitrocéramiques se sont cependant poursuivies avec lidentification et la fabrication de
compositions de vitrocéramiques a base d’oxydes dopés par des ions de métaux de transition
et présentant des niveaux de transparence remarquables. Avec des transparences proches
de celles de leurs verres parents, ces vitrocéramiques ont rapidement été envisagées pour la
fabrication de fibres vitrocéramiques.

1.2.1.2. Cceur vitrocéramique d’oxydes

Suite a ces premiers travaux sur les fibres vitrocéramiques, P.A. Tick, N.F. Borrelli, 1.M.
Reaney et B.N. Samson s’associent a G.H. Beall et L.R. Peackney chez Corning pour
développer de nouvelles fibres, a partir de nouvelles compositions de vitrocéramiques. Ainsi
dés 2001, Downey et al. [54] présente pour la premiére fois une fibre optique vitrocéramique
contenant des cristaux de Mg.SiO. dopés par du chrome (IV) a l'occasion de la conférence
« Conference on Lasers and Eletro-Optics » CLEO 2001. Cette fibre vitrocéramique fabriquée
par Rod-in-Tube suivi d’'un recuit thermique de cristallisation présente une fluorescence autour
de 1100 nm sous pompage optique a 1064 nm. La rupture technologique est de taille puisque
(i) ces verres parents possédent des températures de transition vitreuse plus compatibles avec
celle de la silice, ce qui permet I'utilisation de procédés de fibrage moins contraignants que le
double creuset, (ii) 'activité optique des ions de métaux de transition dans les verres parents
est nulle, alors que I'on retrouve les principaux parameétres spectroscopiques des cristaux de
Mg2SiO, :Cr** massifs dans les fibres cristallisées. Ce travail ouvre donc la voie a toute une
gamme de nouvelles vitrocéramiques transparentes pouvant étre dopées par des métaux de
transition. Il s’en suit le fibrage d’'une seconde composition basée sur le systéme SiO»-GaxOs-
Al03-K20-NaxO-Li-O dans lequel cristallisent les phases Li(Ga,Al)sOs et y-(Ga,Al)20s.
Samson et al. [55] démontre alors lintérét de ces travaux en proposant une fibre
vitrocéramique dopée par du nickel (IlI) présentant un niveau de pertes optiques de l'ordre de
15 dB/m a 1310 nm et une émission large bande (largeur a mi-hauteur de 250 nm) centrée
autour de 1200 nm. Ces travaux seront protégés par deux brevets internationaux portants sur
la méthode de fabrication des fibres vitrocéramiques [53], et sur leur utilisation en tant que
source optique fibrée large bande [47]. On notera que la méthode de fabrication développée
par Corning et utilisée dans le cadre de ces travaux (« Viscous-liquid-in-tube process ») sera
reprise par Fang et al. en 2015 [52], [56] sous le nom de « Melt-in-Tube » pour la fabrication
de fibres vitrocéramiques contenant des cristaux de ZnAl:O4 dopés par du chrome (lll)
(émission spontanée autour de 700 nm) et LiGasOs dopés par du nickel (IlI) (émission
spontanée autour de 1300 nm). La méthode sera encore déclinée pour fibrer des compositions
trés diverses permettant la précipitation (i) de cristaux nanométriques de Ba,Ti»SiOg utilisés
pour de la conversion de fréquence [57] (ii) de quantum dots de sulfure de plomb [58], [59].

Une seconde approche consistant a fibrer directement un cristal (monocristal massif ou réduit
en morceaux) inséré dans un tube de silice a également largement été explorée par Huang et
al. entre 2006 et 2010 [60], [61], [62], et par Balatto et al. en 2009 [63]. Le but était de retrouver
les propriétés spectroscopiques d’un monocristal de YAG dopé par du chrome dans la fibre
optique. On constate cependant que la composition du cceur est fortement altérée suite a
I'étape de fibrage du fait de la diffusion d’éléments provenant de la gaine de silice. De plus,
I'ordre cristallin du monocristal est complétement perdu suite au fibrage. L'intérét de cette
approche reste donc limité, méme si des travaux sont toujours menés sur le sujet aujourd’hui.
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Ces recherches ont cependant orienté Huang et al. vers le procédé Powder-in-Tube, qui devait
lui permettre d’augmenter les taux de dopant dans le cceur des fibres optiques [64]. Il parvient
ainsi en 2013 [65] a produire une fibre optique dont le coeur contient des cristaux de Mg»>SiO4
dopés par du chrome (IV). En maitrisant les phénomenes de diffusions atomiques survenant
lors du fibrage par voie poudre et la pression au sein de la préforme, il parvient a produire une
fibre optique monomode au-dela de 1300 nm. Le pompage optique a 980 nm d’une fibre
recuite thermiquement permet alors d’observer la luminescence autour de 1050 nm
caractéristique du chrome (IV) dans un environnement cristallin. Ainsi, bien que les pertes
optiques soient relativement élevées (échantillons analysés de longueur 8 cm), Huang et al.
démontre la possibilité d’utiliser le procédé poudre pour produire des fibres optiques
vitrocéramiques.

Il est remarquable de constater que, comme le montre le Tableau 6, la fibre fabriquée par
Samson et al. reste la référence actuelle par rapport aux autres fibres vitrocéramiques a base
d’oxydes, en termes de pertes optiques et de puissances émises. Aucun laser n’a encore été
produit a partir de ce type de vitrocéramique, vraisemblablement du fait des pertes optiques
trop élevées.

Atténuation Emission

Auteurs Procédé ’ d Dopage Phénomeéne Phpic
e fond (nm)
Samson et al. Rod-in-tube 15 dB/m Ni2+ 1200 ASE 500 nW
Huang et al. Powder-in-tube - Cr4+ 1050 ASE 200 pW
Fang et al. Melt-in-tube - Crs+ 700 ASE -
Fang et al. Melt-in-tube - Ni2+ 1300 ASE

Tableau 6: Résultats marquants obtenus avec des fibres optiques d’oxydes (de silice)

1.2.1.3. Nanoparticules métalliques ou diélectriques

Comme nous l'avons vu, l'introduction de cristaux dans une fibre optique peut se faire par le
fibrage du verre parent d’une vitrocéramique dont on aura optimisé la composition. Cependant,
les procédés de fabrication permettant le fibrage de ces verres peuvent rendre difficile le
contréle de la nano structure et de la composition du cceur de la fibre. Par conséquent, des
approches alternatives ont été proposées. Ces approches consistent a synthétiser des
nanoparticules de compositions et de tailles optimales pendant la fabrication de la préforme.
Elles sont essentiellement basées sur le procédé de dépbt de couches en phase vapeur MCVD
(Modified Chemical Vapor Deposition) associé a la méthode de dopage en solution (Solution
Doping). Cela consiste a déposer une couche de silice poreuse formant le cceur de la fibre,
puis d’'imprégner cette couche avec une solution contenant des dopants et/ou des particules
de taille et de composition choisies. Cette procédure permet soit (i) d’'introduire dans la solution
des nanoparticules préformées, comme des particules de silice ou d’alumine dopées par des
ions erbium [66], (ii) de doper la silice composant le cceur de la préforme de sorte que le verre
démixe naturellement au cours des étapes de traitements thermiques propres au procédé
MCVD [67]. Ainsi, W. Blanc et al. a réalisé une fibre optique de silice contenant des nano
particules de 40 nm de diametre supposées étre de composition Mg.SiOs dopées par de
I'erbium. Les rapports ont montré que la fibre contient prés de 0,1% de magnésium, ce qui
permet de limiter le niveau de pertes autour de 0,4 dB/m a 1350 nm. On constate que ce
dopage de nano particules permet de modifier les propriétés spectroscopiques de I'erbium en
élargissant sa bande d’émission autour de 1550 nm de prés de 50%. D’autres rapports
confirment la formation de nano particules de 5 a 8 nm de diamétre, dopée par de I'ytterbium,
de I'yttrium et de I'aluminium [68]. Cependant il peut étre nécessaire de traiter thermiquement
la préforme pour promouvoir la précipitation de ces particules. Cette méthode peut étre
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transposée aussi a des particules métalligues, comme dans les travaux de Halder et al. [69],
[70] qui ont fabriqué une fibre optique contenant des nanoparticules d’argent de 5 a 10 nm de
diamétre. La fibre présente une luminescence entre 500 et 1100 nm et une atténuation de 0,01
dB/m a 1200 nm.

Il existe cependant quelques inconvénients a introduire les particules dans la préforme : tout
d’abord la fraction volumique de cristaux ou de nanoparticules relevée dans les exemples cités
plus haut est relativement faible, généralement inférieure au pourcent. Ceci est a comparer
aux fibres contenant 10%a de cristaux [46] et qui présentent des niveaux de pertes
équivalents ou quasi équivalents. Par ailleurs, dans la plupart des cas les nano particules sont
formées dans la préforme avant fibrage, ce qui implique qu’elles doivent supporter les
contraintes thermomécaniques intrinséques a ce procédé. Vermillac et al. [71] a montré que
des nanoparticules de LaFs formées dans une préforme de fibrage réalisée par MCVD+SD
(Modified Chemical Vapour Deposition + Solution Doping) subissent une déformation
importante suivant I'axe de la fibre.

Dans le cas ou les nanoparticules ne peuvent pas étre élaborées par le procédé MCVD
(procédé haute température), certains travaux se sont attachés a préparer des préformes par
dépdts de couches successives de sols contenant des nanoparticules d’intéréts. Un ou
plusieurs traitements thermiques de la préforme permettent de transformer le sol en gel avant
de procéder au fibrage de la préforme [72].

Il existe donc plusieurs solutions permettant d’introduire des nanoparticules métalliques, semi-
conductrices ou diélectriques dans la préforme de fibre optique. La méthode de MCVD+SD
est alors I'outil de choix du fait de la grande souplesse qu'il autorise. Les apports de la chimie
sol-gel ouvrent également de nouvelles possibilités pour concevoir des préformes toujours
plus élaborées. Enfin, I'incorporation de particules avant le fibrage permet de s’affranchir d’'un
post traitement de cristallisation qui compliquerait l'industrialisation du procédé. En
contrepartie, ces méthodes ne permettent pas facilement d’incorporer des fractions
importantes de cristaux dans le cceur de la fibre. De plus, les objets formés dans la préforme
doivent supporter les températures élevées ainsi que les contraintes de thermomécaniques
lors du fibrage.

Auteurs ‘ Procédé ‘ At:jzn%itéon ‘ Dopage ‘ En(1r|]?1:13|)on ‘ Phénoméne ‘ Année
Brasse et al. Sol-Gel 0.7 dB/m - - - 2007
Blanc et al. MCVD+SD 0.4 dB/m Ers+ 1550 ASE 2011
Hadler et al. MCVD+SD 0.01 dB/m Ag° 500-1100 ASE 2012

Tableau 7: Résultats marquants obtenus avec des fibres optiques contenant des nanoparticules

1.2.2. Procédés de fabrication associés

Les trois paragraphes précédents étaient consacrés a I'état de I'art concernant la fabrication
de fibres optiques a cceur vitrocéramique. Plusieurs procédés de fabrication ont ainsi été cités
sans étre décrits. On propose dans la partie suivante une succincte présentation des procédés
de fabrication des fibres vitrocéramiques.

1.2.2.1. Etirage de fibre mono indice

La premiere méthode de fabrication, et la plus simple, consiste a étirer a haute température
un barreau du matériau d’intérét. Des exemples de réalisations de ce type sont disponibles
dans les travaux de Krishanaiah et al. [50] et Augustyn et al. [48]. L’avantage de cette méthode
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est qu’elle permet de passer outre les contraintes thermomécaniques et chimiques liées aux
différences entre le matériau de cceur et celui de la gaine, et évite les contaminations au
contact du milieu extérieur. Cependant, une fibre mono indice présente généralement un
diamétre de cceur élevé, typiquement supérieur a 100 um, et des propriétés de confinement
de la lumiére limitée du fait de la nature de son interface avec I'air. De ce fait, elles sont
rarement utilisées de maniére opérationnelle en tant que fibre optique.

1.2.2.2. Procédé « Powder in Tube »

Le procédé poudre peut étre défini de maniére triviale comme le fibrage d’'un tube de verre
rempli par une poudre en une fibre d’'une centaine de micrométres de diameétre [73].
L’avantage de cette méthode est sa simplicité de mise en ceuvre puisqu’elle ne nécessite
aucune mise en forme du matériau de coeur hormis son broyage. Ainsi, dés lors que I'on est
capable de synthétiser le matériau et que ses propriétés thermomécaniques et chimiques sont
compatibles avec celles des tubes utilisés comme gaine, il est virtuellement possible d’en
réaliser une fibre. Le procédé offre également une grande souplesse en termes de design
lorsqu’il est associé a d’autres méthodes de fabrication des préformes comme le « stack and
draw » (empilement-étirage) qui consiste a empiler des tubes et des barreaux de verre de
sorte a former une préforme de topologie plus complexe. Le ou les matériaux pulvérulents
peuvent alors étre incorporés a dessin dans certaines zones de la fibre [74]. Enfin, dans sa
version modifiée (Modified Powder in Tube, MPIT), le procédé comprend une étape de
vitrification des poudres de verres permettant leur consolidation et I'élimination de toutes les
bulles d’air qu’elles contiennent avant I'étape d’étirage, ce qui le rend encore plus versatile.

Travailler avec des poudres de verres implique cependant de synthétiser et broyer les
matériaux avant de les étirer. Ces étapes sont souvent source de pollutions au contact du
creuset de synthése ou du matériel de broyage (jarres et billes). Dans certains cas, il est
possible de contourner ce probleme en introduisant un mélange de poudres de précurseurs
de verre, et non un verre préalablement synthétisé et broyé, dans la préforme de fibrage. Ainsi,
le verre est synthétisé au moment de I'étirage, lors de la phase haute température du fibrage.
La silice qui constitue le tube de préforme est utilisé comme creuset, et les éléments diffusant
de la gaine vers le coeur ne sont pas considéré comme des polluants lorsque les compositions
de cceurs sont des verres a base de silice. La fibre ainsi obtenue présente une pureté
correspondant a celles des matériaux précurseurs [75].

Le fait de chauffer une poudre impliqgue également quelques complications :

- Comme dans tout fibrage, il est nécessaire que la température de transition vitreuse
ou de liquidus du matériau de cceur soit inférieure a celle du tube.

- Les contraintes mécaniques engendrées par la différence de coefficient de dilatation
thermique entre les matériaux de cceur et de gaine ne doivent excéder la résistance
mécanique du matériau de coeur ou de gaine.

- L’air contenu dans la poudre doit étre éluée lors de I'étape de fibrage afin de limiter la
formation de bulles dans la préforme ou dans la fibre, qui conduiraient a 'apparition de
défauts de remplissage et a la rupture de la préforme. Lorsqu’il s’agit de chauffer un
mélange de précurseurs de verre, I'utilisation de précurseurs pouvant dégazer lors du
chauffage (carbonates, halogénures ...) peut grandement complexifier les conditions
d’étirage.
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1.2.2.3. Dépots de couches en phase vapeur et dopage en solution

La méthode MCVD pour Modified Chemical Vapor Deposition est une méthode de fabrication
des préformes couramment utilisée dans la fabrication de fibres commerciales de spécialité
du fait de la grande flexibilité qu’elle permet. Ce procédé, initialement développé dans les
années 1970 par Mac Chesney et al. [76], consiste a déposer de maniére successive des
suies a l'intérieur d’'un tube. La composition des couches est controlée par la nature des gaz
utilisés pour former ces suies. Un dopage en solution (SD pour Solution Doping) par élution
d’une solution dans le tube permet d'imprégner la couche de silice précédemment formée avec
des éléments précurseurs de dopants (ErCls, AICIs ... etc) qui resteront dans le coeur de la
préforme. Une fois la solution totalement éluée et séchée, la préforme est collapsée et
densifiée afin qu'aucune bulle d’air ne persiste dans le coeur. On récupere alors un barreau
qui sera inséré dans un tube de sorte a constituer une préforme de fibrage, qui sera étirée a
haute température. L’avantage majeur de cette méthode est le niveau de pureté qu’elle permet
d’atteindre, relative a la pureté des précurseurs utilisés. En revanche, les taux de dopage
accessibles restent limités a quelques moles pourcents afin de limiter les effets de
dévitrification du verre. Le procédé requiert également de nombreuses étapes a haute
température, ce qui impacte les objets, tels que des nanoparticules, formées dans la préforme.
[17]

1.2.2.4. Procédé « Rod-in-Tube »

La méthode Rod in tube consiste, comme son nom l'indique, a insérer un barreau constituant
le futur coeur de la fibre, dans un tube qui deviendra la gaine. Les compositions du tube et du
barreau sont sélectionnées de sorte que l'indice de réfraction du futur cceur soit supérieur a
celui de la future gaine, et les propriétés thermomécaniques des deux matériaux doivent étre
compatibles entre elles pour supporter I'étape de fibrage. La préforme ainsi assemblée est
étirée a haute température sur une tour de fibrage. Ces modalités de réalisation offrent une
grande souplesse quant a la diversité des matériaux qui peuvent étre étirés, et permet la
réalisation de fibres optiques sans défauts de remplissage et de bonne qualité optique. Bien
gu’il semble relativement simple, il n’en reste pas moins difficile a mettre en ceuvre. En effet,
le matériau de coeur doit étre mis en ceuvre sous la forme d’'un barreau de dimension adaptée
(quelques millimétres de diameétre sur quelques centimétres de long). Cela implique qu’il doit
étre coulé dans un moule et qu’il soit suffisamment stable pour ne pas dévitrifier et
suffisamment robuste pour résister aux contraintes thermiques apparaissant au
refroidissement. Les surfaces du barreau et de l'intérieur du tube doivent étre finement polies
et décapées pour limiter les contaminations et I'apparition de défauts a l'interface entre le coeur
et la gaine qui généreraient des pertes optiques [77].

1.2.2.5. Procédé double creuset

La méthode du double creuset s’appuie sur un dispositif de double entonnoir concentrique
dans lequel sont insérés deux matériaux qui constitueront le cceur (creuset intérieur) et la gaine
(creuset extérieur) de la fibre optique. Ces deux matériaux sont portés a haute température de
sorte a ce qu’ils s’écoulent par le bas du creuset. Les deux flux de matériaux fondus s’écoulent
'un dans l'autre et se solidifie par refroidissement naturel de sorte que I'on obtient une fibre
optique de géométrie coeur/gaine. Si cette méthode permet la mise en ceuvre d’'une grande
variété de combinaisons de matériaux, elle n’en reste pas moins difficile a mettre en ceuvre.
Le design du double creuset et le choix des conditions nécessitent beaucoup de soins. Par
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ailleurs, le creuset peut polluer les matériaux de cceur et de gaine lors de la phase haute
température du fibrage [46],[78].

Figure 1-18: Schéma d'un dispositif de double creuset extrait de [78]
1.2.3. Post-traitements de cristallisation

1.2.3.1. Cas des particules formées avant fibrage

Dans de nombreux cas, des particules sont introduites dans la préforme via des procédés
dérivants du MCVD+SD [79]. Ces particules peuvent supporter I'étape de haute température
du fibrage et ainsi participer a I'amélioration des propriétés spectroscopiques de la fibre. Dans
ce cas-la, aucun post traitement de cristallisation n’est nécessaire et la fibre peut étre utilisée
directement en sortie de fibrage. Ce type de configuration est idéal du point de vue de
lindustrialisation du processus de fabrication. Les exemples sont cependant relativement
rares [70], [80] du fait de la difficulté de trouver des systemes capables de supporter les
contraintes thermomécaniques du fibrage.

1.2.3.2. Recuit thermique de cristallisation

Un recuit thermique de cristallisation est réalisé sur les fibres issues du fibrage d'un verre
parent de vitrocéramique. Ce recuit thermique est généralement effectué a une température
légérement inférieure ou égale a la température de cristallisation du matériau de cceur. Ainsi
Tick et al. a réalisé des recuits thermiques sur des trongcons de 5 metres de fibre a des
températures allant de 440°C a 470°C pendant 30 a 60 minutes, sachant que la température
de cristallisation est Iégérement inférieure a 475°C. Fang et al. [56] a quant a lui procédé a un
recuit a la température de cristallisation de la vitrocéramique pendant 10 heures. Ainsi,
I'optimisation des durées et des temps de recuits permettent de contréler la cristallisation du
matériau de cceur et par suite de maximiser I'efficacité optique de ces fibres. On note que, a
notre connaissance, aucun traitement thermique composé de plusieurs paliers n’a été utilisé.
En effet s’il peut étre intéressant de créer de nombreux cristaux dans la matrice, il faut en
revanche limiter leur croissance.
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1.2.3.3. Recuit par irradiation laser

Le dernier type de post traitement consiste a irradier une zone de la fibre par un laser afin de
provoquer la cristallisation. S. Ohara et al. [81] a ainsi cristallisé de maniere sélective une
région du cceur d’une fibre optique vitrocéramique afin de la rendre biréfringente. De la méme
maniére, Danto et al. [82] a utilisé cette technique pour précipiter des clusters d’argent dans
des fibres de verre phosphate de zinc. La précipitation sélective de ce cluster permet de
conférer des propriétés de fluorescence et de guidage particulieres aux zones irradiées. Ceci
permet alors d’inscrire par irradiation laser des composants tels que des interférometres, des
résonateurs et des guides d’'onde a la surface de ces fibres.

I.3. Méthodes de caractérisation du massif a la fibre

L’étude des vitrocéramiques implique I'utilisation d’outils spécifiques permettant de déterminer
leur composition, leur nature cristallographique ainsi que leurs propriétés thermomécaniques
et optiques. Si ces analyses sont assez couramment réalisées sur les objets massifs, il peut
étre plus difficile de les transposer a I'analyse de fibres optiques a coeur vitrocéramique du fait
de la dimension méme de ces objets et des volumes de matériaux a analyser.

Dans ce chapitre, on propose de rappeler les principales techniques d’analyse utilisées pour
caractériser les vitrocéramiques massives (avant fibrage) et les fibres vitrocéramiques (aprés
fibrage).

1.3.1. Composition et structure

1.3.1.1. Diffraction des Rayons X (DRX) sur poudre

L’'une des premiéres analyses a effectuer lors de la fabrication d’une vitrocéramique est une
DRX sur poudre. Cette analyse permet de déterminer la nature amorphe ou cristalline du
matériau analysé, et la ou les phases présentes le cas échéant.

Elle est effectuée sur un échantillon de quelques dizaines de milligrammes réduit en poudre
et placé sous un faisceau de rayons X dont la longueur d’onde correspond généralement a la
raie Kai du cuivre (1,54 angstroms). L'interaction des rayons X avec un matériau cristallin,
comme montré en Figure 19(a), donne lieu a des interférences constructives lorsque les
conditions de Bragg données en Equation 20 sont satisfaites :

Equation 20
2d,,, Sin(‘ghkl) =4

Ou dw est la distance inter planaire, x4 est I'angle d’incidence des rayons X et A est la
longueur d’'onde des rayons incidents.

Ainsi, quand I'angle d’'incidence des rayons X vérifie la loi de Bragg, on observe une raie de
diffraction caractéristique de la distance inter-réticulaire pour une famille de plans. Ces raies
de diffraction sont reportées sur un diffractogramme donnant lintensité réfléchie par le
matériau en fonction de I'angle d’incidence 6 ou 26 en fonction des configurations adoptées.
En présence d’'un matériau amorphe, la loi de Bragg n’est jamais satisfaite et on n’observe
qu’'une trés large raie caractéristique de la matrice amorphe analysée. Dans une
vitrocéramique, on retrouvera les angles de diffraction caractéristiques de la ou des phases
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présentes ainsi que la raie large correspondant a la matrice amorphe comme cela est montré
en Figure 19(b).

Enfin, la DRX permet d’estimer la taille des nanoparticules lorsque celles-ci sont suffisamment
petites. En effet, des particules de taille nanométriques donnent des raies de diffraction plus
larges caractérisées par I'équation de Scherrer :

Equation 21
KA

d* istallie
cristall IB cos (9)

OU deristanite €St l€ diameétre du cristal assimilé a une sphere, K est un facteur de forme souvent
proche de 1, A est la longueur d’onde de travail, 8 est la largeur a mi-hauteur du pic considéré
et 6 est 'angle de diffraction considéré.

Il est possible de réaliser cette mesure sur fibre en broyant une grande longueur de fibre
optique. Cependant, I'échantillon contiendra une grande proportion de verre issu de la gaine
de silice, et les pics de diffractions propres a la vitrocéramique risquent de ne pas étre
suffisamment intenses. Un temps d’accumulation plus long peut permettre de contourner cet
inconvénient.

(a) . (b) ’ Vitrocéramique SiO,-Na,0-ZnO-Ga,O,
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Figure I-19 : Conditions de Bragg et diffractogramme d’une vitrocéramique massive issue du systeme
SiO2-Na20-Zn0-Ga203 (JCPDS 71-0843)

1.3.1.2. Microscopie Electronique a Balayage

Le MEB (SEM pour Scanning Electron Microscope) est un appareil d'imagerie permettant
'acquisition de clichés dont la résolution peut étre inférieure au micromeétre. Ces derniers sont
obtenus gréce a l'interaction d’électrons avec la surface du matériau. Les MEB peuvent ainsi
étre utilisés suivant deux modes :

- En mode électrons secondaires (SE pour Secondary Electrons), les clichés sont
caractérisés par un contraste essentiellement topologique, ou les objets les plus
proches apparaissent en blanc,
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- En mode électrons rétrodiffusés (BSE pour Back Scattered Electrons), les clichés sont
caractérisés par un contraste chimique, ou les atomes les plus lourds apparaissent en
blanc.

L’ajout de détecteurs adaptés sur l'appareil permet de déterminer la composition de
'échantillon par spectroscopie dispersive en énergie (EDS pour Energy dispersive
Spectroscopy) ou en longueur d’onde (WDS pour Wavelength Dispersive Spectroscopy). La
premiere est une analyse relativement rapide et semi quantitative de la composition
élémentaire de I'échantillon. La seconde, beaucoup plus longue, est plus résolue et précise.
Cette spectroscopie consiste a éclairer I'échantillon avec un flux d’électrons afin d’exciter les
éléments chimiques présents sous le faisceau. Ces éléments retournent a I'état fondamental
en émettant des photons X dont I'énergie leur est caractéristique.

Les échantillons massifs sont idéalement polis et collés sur un porte échantillon a I'aide d’'un
adhésif conducteur, surtout dans le cas ou le matériau est diélectrique. En effet, un matériau
isolant évacue difficilement les charges électriques, ce qui tend a perturber les observations
et mesures. Sil'objectif est de réaliser des images trés résolues sur des échantillons fortement
diélectriques, il conviendra de métalliser la surface de I'échantillon a I'aide d’un dépét d’'une
couche de carbone de 10 a 20 nm d’épaisseur par exemple. Dans le cadre de cette these,
nous avons utilisé le MEB pour déterminer la composition de nos matériaux et fibres optiques
par EDS. Les échantillons ont été clivés (actions d’introduire un défaut sur le cété de la fibre,
puis de le propager dans tout le coeur de maniére a provoquer une rupture fragile
perpendiculaire a I'axe de la fibre. La surface découverte est alors lisse et exempte de
poussiéres) et collées sur un porte échantillon a I'aide d’'une laque d’argent.

1.3.1.3. Microscopie électronique en transmission

Le MET (TEM pour Transmission Electron Microscope) est une technique d’'imagerie basée
sur la transmission d’électrons a travers un échantillon. Ce mode de fonctionnement implique
que les échantillons ne soient pas plus épais que quelques dizaines de nanometres, ce qui
suggere des protocoles de préparation des échantillons trés spécifiques en particulier pour les
fibres optiques. Nous reviendrons le moment venu sur la préparation des échantillons.

La méthode permet cependant d’accéder a des résolutions de I'ordre de ’Angstrom dans le
cas du MET Haute Résolution (HRTEM). Deux modes sont encore une fois disponibles :

- Mode imagerie en champs clair ou champ sombre qui permet la formation d'images ou
le contraste est topologique et cristallographique. En champ clair, les cristaux
ressortent en sombre. A I'inverse en champ sombre les cristaux ressortent en clair.

- Mode diffraction basé sur la diffraction des électrons lors de leur passage au travers
des structures cristallines. Les clichés de diffraction obtenus (clichés de Laue) sont
caractéristiques de la phase étudiée. lls sont souvent associés a un cliché en imagerie
champ clair ou champ sombre sous le nom SAED (Selected Area Electron Diffraction)
et permettent d’identifier la nature cristalline d’'une zone du cliché, ainsi que la ou les
phases présentes le cas échéant.

On présente en Figure 20 un cliché MET obtenu sur un échantillon de vitrocéramique issue du
systeme SiO2-Na0O-Zn0O-Ga>Os accompagné du cliché de diffraction SAED réalisés au
CEMHTI.
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Figure 1-20: cliché MET d'une vitrocéramique SiO2-Na20-Zn0O-Ga20s3 (a) en champ clair, (b) en champ
sombre, et cliché SAED en insert

Sur 'image en champ clair, on peut voir une matrice qui apparait en gris clair, avec quelques
particules qui apparaissent en noir. Ce contraste indique que les particules sont plus denses,
et composées d’éléments plus lourds que la matrice, vraisemblablement du zinc et du gallium.
En champ sombre, on peut voir que ces particules ressortent en blanc alors que la matrice
apparait en gris. Cela suggeére que ces particules sont cristallines, ce qui est confirmé par le
cliché SAED réalisé sur cette particule. La présence de spots révéele la présence d'un ordre
cristallin dans 'arrangement atomique de cette particule. La mesure des distances entre les
spots et le spot central permet de retrouver les distances inter planaires caractéristiques de la
ou des phases en présence.

1.3.2. Analyse thermique différentielle et thermogravimétrique

L’Analyse thermique différentielle et thermogravimétrique (ATD/TG) permet de mesurer les
transformations exothermiques ou endothermiques ainsi que les variations de masses
survenant dans un échantillon au cours d’une rampe de température. Ceci permet de détecter
notamment :

- Latempérature de dégazage d’'un composé contenu dans le matériau
- La quantité de composé qui dégaze

- Latempérature transition vitreuse (Ty)

- Latempérature de cristallisation (T¢)

- Latempérature de fusion (T)

Ces informations sont de premiéere importance pour déterminer notamment les types de verres
utilisables comme matériau de gaine ainsi que les températures de recuit permettant de
cristalliser les fibres optiques fabriquées. La Figure 21 représente un thermogramme
comprenant toutes ces transformations. La courbe verte représente I'évolution de la masse de
'échantillon au cours de la montée en température. On peut y voir une variation abrupte,
correspondant a une perte de masse ponctuelle de I'échantillon. Cela est couramment observé
dans des échantillons pouvant se décomposer comme dans le cas du carbonate de sodium
donné ci-apres.

Equation 22
Na,CO,—— Na,0 + CO,
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La courbe rouge comporte les trois transitions couramment rencontrées dans les verres, a
savoir :

- Un premier phénoméne endothermique correspondant a la température de transition
vitreuse du matériau

- Un pic exothermique correspondant a une cristallisation (le matériau concéde de la
chaleur au milieu lors de sa cristallisation)

- Un pic endothermique (le matériau préléeve de la chaleur au milieu pour opérer la
fusion)

La connaissance de ces points caractéristiques permet de définir des plages de températures
dans lesquelles on pourra travailler pour mettre en ceuvre nos verres. La synthése se fera
généralement au-dessus de la température de fusion, alors que la mise en forme se fera entre
la température de transition vitreuse et la température de cristallisation.

\ Perte de masse

Flux thermique (u.a.)
Masse (%)

Cristallisation Fusion

Transition
vitreuse

Température (°C)

Figure I-21 : Schéma de thermogrammes d’un verre par ATD/TG

1.3.3. Propriétés optiques

1.3.3.1. Indice de réfraction sur massif

L’ellipsométrie est une méthode de mesure optique basée sur le changement de I'état de
polarisation de la lumiere apres réflexion sur une surface. Dans notre cas, elle est réalisée a
angle d’incidence fixe, sur des échantillons homogénes et isotropes. La quantité mesurée est
le rapport des coefficients de réflexions pour des polarisations paralleles et perpendiculaires
o =rp/rs- |l estalors possible de calculer I'indice de réfraction complexe avec la formule :

Equation 23

2

N . 1-
V(l):sm(cbo) 1+ ﬁ tan*(d, )

Ou N; est I'indice de réfraction complexe de I'échantillon, Ny est I'indice du milieu dans lequel
on fait I'analyse (1 pour de I'air ou du vide) @ est I'angle d’incidence. Un exemple de résultat
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de mesure effectué sur un échantillon de verre d’environ 1 mm d’épaisseur, polis avec deux
faces paralleles dont une face est dépolie, est donnée en Figure 22. La mesure de l'indice de
réfraction du matériau massif est une référence permettant d’estimer la différence d’indice de
réfraction théorique entre le cceur et la gaine des fibres optiques. Son suivi au cours du
processus de fabrication de la fibre optique permet d’évaluer les transformations subies par le
matériau. Une dérive de la composition aura par exemple pour effet de modifier I'indice de
réfraction dans des proportions mesurables.

(@) (b)
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Figure 1-22: Mesure de l'indice de réfraction (a) réel et (b) complexe d'un verre parent de
vitrocéramique issu du systéme SiO2-Na20-Zn0O-Ga20s3 par ellipsométrie optique

1.3.3.2. Indice de réfraction sur fibre

La mesure de I'indice de réfraction par ellipsométrie n’est pas réalisable sur les fibres optiques.
Il est cependant possible de mesurer les profils d’'indice de réfractions par mesures en champ
proche réfracté effectué a I'aide d’'un appareil de type EXFO NR-9200. La fibre, dénudée et
clivée, est immergée dans une solution d’huile dont I'indice de réfraction est calibré. La face
immergée de la fibre est éclairée par un laser a 667,94 nm et les rayons réfractés sont collectés
sur un capteur idéalement positionné dans la cellule. On scanne alors la surface de la fibre
suivant deux axes perpendiculaires contenus dans le plan de balayage afin de reconstituer
son profil d’'indice de réfraction. Un exemple de profil d’indice réalisé sur une fibre optique est
donné en Figure 23.

La mesure de la différence d’indice de réfraction entre le coeur et la gaine permet, connaissant
le diamétre du coeur, de calculer 'ouverture numérique de la fibre et d’estimer le nombre de
modes qu’elle peut contenir. Le profil d’indice de réfraction permet également de déterminer
si la fibre est dite a gradient d’indice ou a saut d’indice. Dans notre cas, un gradient d’indice
de réfraction est synonyme d’un gradient de composition et de nanostructure. Le profil d’'indice
(valeur maximum et évolution suivant le diametre) nous renseigne donc sur la diffusion
chimique entre la gaine et le cceur de la fibre ayant eu lieu lors de sa fabrication. Une mesure
sur deux axes perpendiculaires, voir en 3 dimensions, permet d’apprécier la géométrie
(circularité ou I'ovalité) du cceur.
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Figure 1-23: Profil d'indice de réfraction (a) en deux dimensions et (b) en trois dimensions réalisé sur
une fibre optique vitrocéramique issue du systeme SiO2-Na20-Zn0O-Ga203 avant recuit de
cristallisation
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Dans ce chapitre, nous avons défini les vitrocéramiques en rappelant les bases
thermodynamiques qui décrivent leurs modes d’obtention et leur morphologie. Nous avons
ensuite réintroduit les principes a la base du fonctionnement des fibres optiques et discuté des
rbles joués par la matrice et par les ions luminescents sur les propriétés spectroscopiques des
amplificateurs et lasers fibrés. Les différences entre les ions de terres rares et les métaux de
transitions ont été évoquées et nous avons rappelé les mécanismes permettant de promouvoir
'émission de lumiére dans ces systémes, en s’attardant plus particulierement sur le cas des
ions chrome Il et nickel Il. Une fois les concepts de fibres optiques et de vitrocéramiques
introduits, nous avons développé le principe des fibres optiques vitrocéramiques comme objet
permettant de combiner les propriétés spectroscopiques des cristaux et les performances des
fibres optiques de silice pour les applications d’amplificateurs et de lasers fibrés. On se rend
compte alors que la transparence est le parameétre clé dans I'élaboration de ces systémes.
Nous avons discuté des moyens pour I'obtenir ainsi que des modéles théoriques permettant
de la modéliser.

Dans un second temps, nous avons proposé un état de I'art sur les fibres vitrocéramiques, qui
commence avec les travaux de P. A. Tick en 1998. Nous nous sommes principalement
intéressés aux travaux portants sur des matrices oxyfluorées dopées par des ions terres rares,
des matrices d’oxydes dopées par des métaux de transitions et sur les systémes dans lesquels
ont précipité des nanoparticules diélectriques et des quantum dots. Il ressort de cette étude
que relativement peu de travaux ont permis la fabrication de telles fibres, et encore moins ont
permis le développement de prototypes dont les performances sont en rapport avec les
exigences des applications d’amplificateur ou de laser fibré. Nous retenons essentiellement
les travaux de B.N. Samson et al. sur les fibres a cceur vitrocéramique dopée néodyme |,
permettant une émission laser autour de 1050 nm, et dopée nickel Il permettant une émission
spontanée relativement intense et tres large bande autour de 1300 nm. On note également
les travaux de Z. Fang et al., membre d’'une équipe particulierement active depuis 2015 dans
le domaine de la fabrication de fibres a coeur vitrocéramiques dopées par des métaux de
transitions.

Enfin, nous avons proposé une revue des procédés de fabrications couramment mis en ceuvre
dans I'élaboration des fibres a coeur vitrocéramiques, ainsi que du procédé utilisé dans le cadre
du projet FOCAL, a savoir le procédé poudre. Les méthodes de caractérisation que nous
avons utilisées dans le cadre de ce travail ont également été listées et décrites afin de clarifier
le but et les informations auxquelles elles nous donnent acces.

Ce chapitre introductif doit permettre a tous les lecteurs de retrouver les informations
nécessaires a la compréhension du reste du manuscrit, qui porte sur I'élaboration et le
développement de fibres optiques a cceur vitrocéramiques. Les bases théoriques ainsi que le
contexte scientifique évoqué ici seront utilisés dans les chapitres suivants, portant sur
I'élaboration des fibres vitrocéramiques et sur le développement de fibres optiquement actives
a fort potentiel dans des applications d’amplificateur et de laser fibré.
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Chapitre II.
De la vitrocéramique massive a
la fibre optique vitrocéramique
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Ce travail de these est issu de la collaboration entre le CEMHTI, le SPCTS et Xlim. Il s’appuie
sur les compositions de vitrocéramiques stabilisant la phase spinelle ZnGa>O4 développées
au CEMHTI par S. Chenu et al. [9], sur I'expertise du SPCTS en matiere de caractérisation
structurale et microstructurale des verres et des céramiques et sur le procédé de fibrage par
la technologie poudre dans tube développée a Xlim.

Les travaux et I'expertise du CEMHTI dans I'élaboration et la fabrication de céramiques et
vitrocéramiques transparentes ont permis le développement de nombreuses matrices
prometteuses pour des applications en optique. L’équipe a notamment développée une série
de céramiques transparentes obtenues par fusion congruente d’un verre parent [83], [84], ainsi
que plusieurs vitrocéramiques a base d’oxydes de silice et de germanium [9] [85]. Ces
dernieres présentent une grande transparence et des propriétés spectroscopiques
potentiellement intéressantes pour les domaines des amplificateurs et des lasers. Les
compositions a base de ZnGa>O4 présentées dans les travaux de S. Chenu et al. ont d’ailleurs
fait 'objet d’'un brevet en 2015 [86]

La vitrocéramique stabilisant la phase ZnGa:O, est relativement peu étudiée dans la littérature.
Elle présente cependant de nombreux avantages comme une mise en forme facilitée et la
possibilité de contréler sa nano-structure en fonction de sa composition chimique. Cette phase
spinelle, substituée par de I'oxyde de germanium a par ailleurs démontré des propriétés
optiques remarquables comme une luminescence persistante sur une durée record de plus de
360h [87]. Les vitrocéramiques que nous utilisons sont particulierement intéressantes du fait
de leur grande transparence entre 0,3 um et 4 um, qui permettent d’exploiter les propriétés de
luminescence de I'ensemble du volume de matiére disponible, sur une large gamme de
longueurs d’ondes.

En paralléle, Xlim développe depuis 2007 [88] [89] le procédé de fibrage « Powder in Tube »
et « Modified Powder in Tube » pour la mise en ceuvre de fibres optiques multi matériaux. Ce
procédé a démontré sa grande souplesse autant en termes de design de fibres que de
compositions de matériaux étirés [73]. Au fil de ces dix années de recherches et
développements, le procédé a permis de produire des fibres multi matériaux trés diverses,
allant de la simple géométrie coeur/gaine avec un coeur en cuivre métallique et une gaine en
silice, jusqu'aux géométries plus complexes de fibres a maintien de polarisation ou les
matériaux du cceur et de la gaine sont sélectionnés afin d’optimiser les performances de la
fibre avec un degré de liberté inégalé [74].

Enfin, I'expertise du SPCTS dans la fabrication et la caractérisation de verres, et céramiques
transparentes permet depuis de nombreuses années le développement de matériaux
innovants. La compréhension conjointe des mécanismes de cristallisation et des propriétés
optiques qui découlent des microstructures et nanostructures fabriquées est un atout majeur
pour le développement de matériaux pour l'optique. A titre d’exemple, cette compétence
particuliere a réecemment abouti au développement d’une céramique transparente a base de
d’oxyde de tellure, par cristallisation compléte et congruente du verre parent [90].

La mise en commun de ces compétences et savoirs — faire en matiere de développement,
mise en ceuvre et caractérisation de vitrocéramiques transparentes dédiés aux applications
optiques confére a ce consortium toute I'expertise et les ressources nécessaires au
développement de fibres optiques vitrocéramiques actives. Dans ce chapitre, on retrouve les
travaux effectués dans chacun de ces laboratoires, ayant pour but d’optimiser les processus
de fabrication des matériaux initiaux et des fibres optiques qui en découlent. Dans un premier
temps, on présentera la vitrocéramique avec laquelle nous avons travaillée, et les protocoles
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utilisés pour la fabriquer et optimiser ses performances. Nous verrons que les verres parents
de vitrocéramiques fabriqués a Xlim ont fait 'objet de caractérisations optiques et chimiques
au SPCTS et nano structurales au CEMHTI. Dans un second temps, on présentera le procédé
poudre et ses spécificités. Cette seconde partie permettra de comprendre l'intérét de la
méthode poudre pour 'étirage de ces vitrocéramiques, le type de fibre qui peut étre obtenu et
les principaux leviers permettant de piloter les dimensions, la composition et les propriétés
optiques des fibres finales. Ici encore, les fibres étirées a Xlim ont été caractérisées
optiquement et chimiquement a Limoges, tandis que leurs nano-structures ont été observées
par microscopie électronique en transmission sur au CEMHTI. Enfin, on conclura ce chapitre
avec les fibres les plus performantes ayant été obtenues au fil des différentes campagnes de
fabrication. L’accent sera alors mis sur les relations existant entre la composition chimique, les
propriétés optiques et les nano-structures des fibres élaborées.
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Il.1. Vitrocéramique issue du systeme SiO.-Na>0-Zn0O-Ga»0;

I1.1.1. Un fort potentiel pour la photonique

Les vitrocéramiques a base de silice et de cristaux de spinelle ZnGaxO4 présentent des
propriétés spectroscopiques remarquables lorsqu’elles sont dopées par des ions de métaux
de transition. S. Chenu et al. [9] ont notamment démontré qu’une intense phosphorescence
persistante émane de l'intégralité du volume de matériau, lorsque celui-ci est dopé par des
ions chrome (lll). Il a d’ailleurs été démontré dans des céramiques poly cristallines de ZnGa>O4
substituées par du GeO: et dopées par des ions de chrome (lIl) que cette persistance pouvait
atteindre plus de 300h, ce qui constitue un record et démontre l'intérét que peut avoir cette
phase cristalline pour les applications de marqueur pour la signalisation ou I'imagerie [87]. Si
le dopant utilisé est du nickel (1), on peut attendre une large bande d’émission centrée autour
de 1300 nm de prés de 300 nm de large [85] [27] dans la vitrocéramique. Le changement
d’environnement du nickel lors du passage du verre parent a la vitrocéramique rend possible
la luminescence de cet ion. Cette propriété est particulierement intéressante pour le domaine
des télécommunications (réalisation d’amplificateurs autour de 1300 nm) [91] et de la santé
(source optique large bande a 1300 nm pour 'OCT, Optical Coherent Tomopgraphy) [55].
L’utilisation du nickel (1) est également un avantage comparé au chrome (1V), qui présente lui
aussi une large bande d’émission autour de 1300 nm, mais dont la valence est généralement
mixte entre +lll et +IV [92]. Cependant, la question de savoir si la vitrocéramique a base de
ZnGax0, est plus performante que d’autres pour la réalisation de fibres vitrocéramiques reste
ouverte. Le CEMHTI a récemment développé et breveté des compositions de vitrocéramiques
hautement transparentes dans les domaines des longueurs d’ondes visible et proche
infrarouge, basées sur des matrices vitreuses silicatées contenant des cristaux de ZnGazO4
et germanates contenant des cristaux de ZnGaz2:Ge2xOs4 [86]. Ces compositions a base de
silice sont particulierement intéressantes car cristallisables sur une large gamme de
températures, ce qui en facilite la mise en ceuvre de maniére stable et répétable [93] [32] [94].
De plus, elles permettent d’obtenir une forte cristallinité des cristallites, ce qui améliore les
propriétés optiques recherchées.

Plusieurs travaux portant sur des vitrocéramiques transparentes dopées par du nickel (1) ont
été menés, notamment sur les spinelles ZnAl:04, MgAI20., y-Ga:0s et LiGasOs, [93] [95] [31].
La recherche de matrices présentant des efficacités quantiques maximales a orienté Suzuki
et al. vers les vitrocéramiques contenant des cristaux de LiGasOs [95]. En effet, les
monocristaux de LiGasOg présentent une efficacité quantique proche de 100%, supérieure a
celle de nombreux autres spinelles. Cependant, la mesure expérimentale de [efficacité
quantique d’une vitrocéramique LGS (LiGasOs dans une matrice silicatée) via le rapport des
temps de vie a 300 K et a 5 K n’est que de I'ordre de 60%. Pire encore, la mesure de l'efficacité
a l'aide d’'une sphére d’intégration qui permet de prendre en compte les phénoménes de
réabsorption et de rendre compte de l'efficacité effective du matériau, ne dépasse pas 10%.
La présence de défauts dans les cristallites et la proximité de la matrice silicatée auraient
favorisé les phénoménes de désexcitation non radiatifs et ainsi fortement affecté I'efficacité
quantique de ces matériaux. Ceci nous indique que les efficacités dépendent fortement de la
méthode de fabrication et que I'efficacité mesurée sur des monocristaux ne peut pas étre le
seul indicateur pour évaluer la performance d’une vitrocéramique. Il est alors possible d’utiliser
un troisiéme indicateur, qui est le produit de la section efficace d’émission par le temps de vie
d’émission (o7). Ce produit, également appelé figure de mérite, est proportionnel au gain dans
un amplificateur optique et inversement proportionnel au seuil d’oscillation laser. Ainsi, Gao et
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al. [96] a mesuré l'efficacité quantique d’une vitrocéramique de ZnGaO4 (estimée comme le
rapport des temps de vie d’émission a 300K et 0K), aux alentours de 25%. On note qu’en
considérant le temps de vie moyen mesuré a 300K (525 us au lieu de 170 ps), I'efficacité se
rapproche des 85%. Ces valeurs d’efficacité sont largement supérieures a celles de
monocristaux de ZnGaz0s, qui se situent autour de 18% d’aprés T. Suzuki et al. [95]. La figure
de mérite, indique comme cela est montré dans le Tableau 8, que le spinelle ZnGa>04 dans
une vitrocéramique a base de silice est au moins aussi performant que les matrices
vitrocéramiques et vitreuses (les figures de mérite des matrices vitreuses dopées par des
terres rares sont données dans [96]). Le Tableau 8 regroupe les parametres caractéristiques
et indicateurs de performance pour différentes vitrocéramiques dopées par du nickel (I1). On
retrouve ainsi I'énergie de champ cristallin Dg, le paramétre de Racah B, les temps de vie 7 a
300K et OK, l'efficacité quantique n égale au rapport des temps de vie a 0 et 300K, la section
efficace d’émission gem €t la figure de mérite égale au produit de la section efficace par le
temps de vie a 300K TemT300k

. Dq B T300K Tok Oem OemT300K ,
Matrice n Réf.
(cm™)  (cm™) (Us) (Us) (cm?) (cmZ.s)
ZAS
932 652 240 440 0,55 1,3.1020 3,1.102 [97]
ZnAl204
LGS
. 948 895 583 974 0,60 6,3.1021 3,7.102 [32]
LiGasOs
LGS 0.1
. 948 895 583 974 ) 7,2.102 410 [95]
LiGasOs (mesuré)
LGAS
1031 886 971 - - - 7,7.10% [33]
B-Ga=0s
2GO 1,23.107%
917 767  170/525 620 0,25/0,85 0,52.102° [96]
ZnGaz0, /3,79.10%4

Tableau 8: Tableau récapitulatif des paramétres optiques et indices de performance pour différentes
vitrocéramiques dopées par du nickel (l1)

Cet élément associé aux qualités intrinseques de la vitrocéramique ZGO en termes de :

- reproductibilité et de contréle de la nanostructure par I'ajustement de la composition
initiale et du traitement thermique,

- capacité a intégrer les ions de dopants de maniére préférentielle dans les cristaux,

- compatibilité de ce systéme avec la silice, ce qui offre une grande transparence, une
large fenétre de transmission entre 200 nm et 2200 nm et une bonne soudabilité avec
de nombreux systémes optiques fibrés),

en font un candidat intéressant pour la réalisation de fibres optiques vitrocéramiques. Dans le
paragraphe suivant nous aborderons I'élaboration de ces vitrocéramiques ainsi que leurs
propriétes.
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Il.1.2. Méthode de fabrication et compositions étudiées

Le processus d’élaboration des verres parents et des vitrocéramiques est inspiré de celui décrit
par Chenu et al. [9]. En se basant sur ce travail, nous avons suivi les étapes décrites
suivantes :

- Peser les précurseurs dans les proportions appropriées.

- Broyer et mélanger les précurseurs au mortier, dans I'éthanol.
- Décarbonater thermiquement les précurseurs.

- Broyer les précurseurs décarbonatés au mortier.

- Synthétiser le verre a 1600°C pendant 30 min.

- Tremper le verre par immersion du fond du creuset dans I'eau.

A ce stade, nous avons obtenu un verre que nous avons utilisé sous forme massive pour
réaliser des mesures de transmission, d’indice de réfraction et de composition chimique. Une
seconde partie du verre est réduite en poudre afin de réaliser des mesures ATD/TG et des
fabrications de fibres optiques.

Dans le cadre de la fabrication de fibres vitrocéramiques, la transparence du matériau est de
premiére importance. Pour parvenir a un niveau de transparence adéquat, il est indispensable
de réduire les pertes par diffusion Rayleigh en maitrisant la taille des cristallites et les pertes
d’absorption en éliminant tous les polluants. Plusieurs compositions de verres parents ont
donc été synthétisées afin d’en étudier la nanostructure. En paralléle, nous avons tenté
d’identifier et d’éliminer les sources de pollutions qui nuiraient a la transparence a l'aide de
mesures optiques et structurales apreés chaque étape clé du processus de fabrication. Certains
ajustements du processus par rapport aux travaux de S. Chenu ont été apportés de sorte a
limiter au maximum l'incorporation de polluants dans les verres parents.

Dans les paragraphes suivants, on propose de revenir sur les étapes critiques du processus
de fabrication et nous verrons les ajustements qui y ont été apportés.

I1.1.2.1. Compositions des verres synthétisés

La vitrocéramique développée par Chenu et al. [85] posseéde une nanostructure dont la taille
peut étre contrélée par un ajustement de la composition de son verre parent. Ainsi, il a
démontré qu’il est possible d’affiner la taille des cristallites en augmentant la quantité de
dioxyde de germanium et/ou d’oxyde de sodium dans la composition initiale. Un exemple de
nanostructure issue d’'un systéme composé de GeO: — ZnO — Ga:03 — NaxO extrait de [85]
est proposé en Figure 1. On peut voir que la taille des cristallites passe de 5 nm a pres de 90
nm lorsque la quantité de dioxyde de germanium passe de 95%a: a 85%at. L’ajout d’'une petite
quantité d’'oxyde de sodium, typiquement 2,5%.:, permet de réduire la taille des cristallites de
90 nm a environ 20 nm. Le méme comportement est attendu dans les vitrocéramiques
silicatées que nous utilisons.
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Nous avons donc préparé différentes compositions de verres possédant des concentrations
en oxyde de silicium allant de 55 a 75%mo. Les compositions, qui sont du type
« WSIO2 xNa20 yZnO zGa20s », ont été déterminées en fixant les régles suivantes :

- w+x+y+z = 100,

- w=55;65;700u75,

- X=25,

- 2%zly=2]7.

100nm

Sodiuml effect

Figure II-1: Effet de la composition sur la nanostructure d'une vitrocéramique ZnGa204 dans une
matrice GeO:2 — Na20, image extraite de [85]

Des compositions dopées par du chrome (lIl) et du nickel (ll) ont également été élaborées en
ajoutant le dopant sous forme d’oxyde a la composition, et en rapportant celle-ci a 100%. Les
compositions fabriquées sont rapportées dans le Tableau 9.

Les synthéses ont été faites a partir de :
- Si02(99,99%) Tekna,
- Na2C03.10Hz20 (99,999%) Sigma Aldrich,
- Zn0 (99,999%) Strem Chemical,
- Gax0s3 (99,998%) Strem Chemical,
- Cr203 (99,97%) Alfa Aesar,
- NiO (99,998%) Strem Chemical,
- Ethanol 96%.

Comme indiqué précédemment, les précurseurs sont pesés dans les proportions
stcechiométriques et broyés au mortier dans de I'éthanol. Le mélange de précurseurs est
homogénéisé jusqu’a évaporation compléte de I'éthanol puis décarbonaté a 900°C pendant
9h. Le choix du carbonate de sodium décahydrate comme précurseur d’oxyde de sodium est
motivé par le fait qu’il est totalement stable sous cette forme (il ne peut pas s’hydrater a I'air).
Cela simplifie son stockage comparé a un carbonate de sodium anhydre et évite les erreurs
de pesées lorsque ce dernier s’hydrate au contact de I'air ambiant.
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Afin de limiter I'introduction d’eau dans les verres précurseurs et I'introduction de groupement
« -OH » dans les fibres optiques, nous avons rapidement remplacé le carbonate de sodium
décahydrate par du carbonate de sodium anhydre. Pour les mémes raisons, le mélange des
précurseurs a été fait au mortier, sans ajout d’éthanol. Il ne nous a cependant pas été possible
de quantifier I'impact de ces précautions en partie du fait de la pureté moins grande du
carbonate de sodium utilisé. Nous pensons cependant que cela va dans le sens de la réduction

des pertes optiques dans les fibres.

Réf. C1 Cc21 C2.2 C2.3 C2.4 C25 C3
Yomol SiO2 55 65 64,968 64,935 64,968 64,994 75
Yomol Naz0O 5 5 4,998 4,995 4,998 5 5
Yomol ZNO 17 13 12,994 12,987 12,994 12,999 8,5
Yomol Ga203 23 17 16,992 16,983 16,992 16,998 11,5
Yomol Cr203 0 0 0,05 0 0 0 0
Yomol NiO 0 0 0 0,1 0,05 0,01 0

Tableau 9: Compositions des verres parents de vitrocéramiques

I1.1.2.2. Synthése du verre a haute température

Le verre est synthétisé en placant le mélange de précurseurs décarbonatés dans un creuset
en platine rhodié, lui-méme inséré dans un four a la température de 1600°C. Le four est équipé
d'une sole amovible permettant un chargement et déchargement rapide et a haute
température par le bas du four. Il est également équipé pour injecter un gaz dans la chambre
au cours de la synthése. Dans un premier temps, toutes les syntheses ont été réalisées sous
air ambiant a 1600°C pendant 30 minutes. La trempe est faite par immersion du fond du
creuset dans de I'eau, en prenant soin que I'eau ne rentre pas en contact avec le verre. Le
four utilisé, le cycle thermique et les échantillons obtenus sont présentés en Figure 2.

1600°C / 0,5h

o [\ | \ Trempe

Température {
Z
3
"

Temps (h)

Figure 11-2: Four a haute température utilisé pour les synthéses (gauche) et en fonctionnement (en
insert), cycle thermique de synthése des verres précurseurs de vitrocéramiques (droite) avec les
échantillons obtenus en insert

Les échantillons massifs sont polis en fonction des essais a réaliser (sur une face, deux faces
paralleles, une face dépolie ou non, ...). Le reste du verre est broyé au mortier afin de limiter
au maximum les risques d’introduction de polluants par l'intermédiaire de billes et bol de

broyage.
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11.1.2.3. Analyse chimique et structurale

Nous avons vérifié par DRX sur poudre (Chapitre 1, paragraphe 3.1.1) 'absence de cristaux
dans chacun des verres fabriqués. Pour la composition C2, on présente un diffractogramme
en Figure 3 obtenus sur un appareil Bruker D8 Advance entre 10 et 50° (26). On peut voir que
le verre fabriqué ne présente aucun pic de diffraction et en particulier que la phase ZnGa20O4
(symbolisée par le traits rouges) en est absente. Nous avons vérifié de la méme maniére que
chacun des matériaux fabriqués était totalement amorphe.
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Figure 11-3: DRX sur deux verres de composition C1 synthétisés par lot de 5g (C1.1) et 3g (C1.2)

Les échantillons massifs récupérés suite a la trempe ont été polis et analysés au microscope
électronique a balayage (Cambridge Stereoscan S260). Une mesure de composition par EDS
a été faite en quatre points aléatoirement répartis sur la surface de chaque échantillon. Un
cliché MEB d’un échantillon de composition C1 poli et métallisé (couche de carbone déposée
sous vide) est proposé en Figure 4. Des observations faites sur la surface des échantillons en
imagerie par électrons rétro diffusés a permis de constater 'homogénéité de ces verres a
I'échelle micrométrique.

Le Tableau 10 reprend les résultats des mesures EDS réalisées sur chaque échantillon de
verre ainsi que les valeurs théoriques attendues. Les mesures sur les compositions C2 et C3
n’ont pas permis de mesurer le sodium. C’est pourquoi nous avons choisi de ne pas tenir
compte de ces éléments Iégers difficiles a doser par EDS, et nous avons comparé les rapports
de cations Si, Zn et Ga dans le verre et dans les compositions théoriques afin de valider les
compositions fabriquées.
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Figure 1l-4: Cliché MEB-SE d'un échantillon de verre de composition C1

Il apparait que les verres sont relativement homogénes (écart type des mesures proches de
1%) et la composition moyenne mesurée est trés proche de la composition théorique. Ceci
nous indique que les verres fabriqués sont conformes aux compositions visées.

Elément Ecart type Y%at moyen Yocation Yocation théorie

O 0,55 39,25

Si 0,70 26,19 43,11 43,46
C1.1 Na 0,34 3,88 6,38 7,83

Zn 0,34 7,34 12,08 13,16

Ga 0,83 23,35 38,43 35,54

O 1,48 62,61

Si 1,10 22,90 61,24 53,18
cz Zn 0,09 3,95 10,56 10,44

Ga 0,42 10,54 28,20 28,20

O 1,09 62,32

Si 1,16 26,68 70,79 64,38
c3 Zn 0,16 3,05 8,09 7,31

Ga 0,10 7,96 21,11 19,73

Tableau 10: Mesures de composition par MEB EDS (Cambridge Stereoscan S260) sur les
compositions de verres parents de vitrocéramiques non dopées

Les verres précurseurs de vitrocéramiques ont été élaborés suivant un protocole similaire a
celui utilisé par S. Chenu et al.. Cela nous a permis de produire trois compositions de verres
non dopés et quatre compositions de verres dopés dont nous avons vérifié la nature amorphe
par DRX et validé la composition par élémentaire en MEB EDS. La suite des travaux a eu pour
but de caractériser les propriétés thermomécaniques et optiques de ces verres en vue de
fabriquer des fibres optiques.

11.1.3. Caractérisation du matériau massif

11.1.3.1. Analyses thermiques

Afin de vérifier le comportement de ces verres lors d’un recuit thermique de cristallisation, nous
avons réalisé des mesures de DRX Haute Température (DRXHT) sur des poudres de verres
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parents de vitrocéramiques. La méthode est analogue a la DRX sur poudre, a ceci prés qu’elle
se déroule dans un four a haute température. L’appareil utilisé est un diffractométre D8
Advance Bruker (CuKa1, 2) équipé d’un détecteur linéaire Vantec-1 et d’'un four Anton Paar
HTK 1200N basé sur un élément résistif chauffant Kanthal®. Les échantillons ont été chauffés
de 30°C a 1200°C a 10°C par minute. La collection a été faite entre 15° et 80° (20) et 0.024°
par pas. Ces mesures ont pour but de déterminer la nature des phases qui cristallisent et leur
température d’apparition dans le matériau.

Le verre de composition C1 n’a pas été analysé en DRXHT car sa cristallisation a été explorée
en détail par S. Chenu et al. [9]. Ces résultats sont présentés en Figure 5 et comparés avec
les résultats de nos mesures sur les verres C2 et C3, contenant respectivement 65% et 75%
de silice présentés en Figure 6. On constate qu’a I'issue du cycle thermique de I'échantillon
C1, seule la phase ZnGaz0O4 est présente dans I'échantillon. Celle-ci apparait a partir de 675°C
sous la forme de cristaux de taille nanométrique. Lorsque la température augmente encore,
on observe une augmentation de la taille des cristaux caractérisée par un affinement
(diminution des largeurs a mi-hauteur) des pics de diffraction. De plus, le volume cristallisé,
caractérisé par l'intensité réfléchie (mesurée par I'air sous le pic (400) [Chenu]), augmente
jusqu’a 825°C. Ensuite, les cristaux grossissent par coalescence.

* ZnGa,0, (JCPDS 71-0843)

Intensity (a.u.)

Figure 1I-5: Diffractogrammes obtenus sur un verre parent de composition C1 entre 30°C et 1200°C,
extrait de [9]

Les résultats des mesures de DRXHT pour les échantillons de composition C2 et C3 sont
donnés en Figure 6a et 6b respectivement. Dans ces échantillons, on constate I'apparition de
la phase ZnGaxO4 a partir de 750°C et 775°C respectivement, suivie d’'un amincissement des
pics de diffraction correspondant a 'augmentation de la taille des cristaux. A partir de 1000°C
et 950°C respectivement, on constate 'apparition d’'une variété cristalline de SiO- (cristobalite,
pic autour de 21,5°). L’apparition de cette phase, totalement opaque, peut nuire fortement a la
transparence du matériau et doit étre absolument évitée. Cette analyse met en évidence que
laugmentation de la quantité de silice dans la composition initiale tend a retarder la
cristallisation de la phase ZnGaxO4 et favorise la cristallisation de la phase cristobalite.
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(a) (b)

* Composition C3 (75% SiO,) Composition C2 (65% SiO,)
* ZnFZ‘uaZO4 . . *ZnGa0,
+ Cristoballite SiO, + Cristoballite SiO,

Intensité (u.a)
Intensité (u.a.)

Figure 11-6: Mesures de DRXHT sur les échantillons de composition (a) C2 et (b) C3

Nous avons complété ces mesures de DRXHT avec des mesures par Analyse Thermique
Différentielle (ATD) afin de déterminer précisément les températures de transition vitreuse ( Ty)
et de cristallisation (T,) de ces verres.

Les mesures ont été réalisées :

- Pour I'échantillon de composition C1, avec un appareil Netzsch STA 449 F3 Jupiter,
sur un échantillon de 60 mg, dans un creuset en platine, sous balayage d’argon et avec
une rampe de température de 10°C/min entre 30°C et 800°C.

- Pour les échantillons C2 non dopés et dopés, avec un appareil Setaram MULTI HTC
1600, sur des échantillons de 60 mg, dans un creuset en platine, sous balayage
d’argon et avec une rampe de température de 10°C/min entre 30°C et 1100°C.

Comme le montrent la Figure 7 et le Tableau 10, la composition C1 présente des températures
Tyet Ty qui sont sensiblement identiques a celles indiquées par S. Chenu et al., a savoir 655°C
et 710°C respectivement. [9]. En augmentant la quantité de silice dans le verre (composition
C2), on constate une une variation quasiment nulle de la Ty et une augmentation importante
de la T L’analyse ATD semble donc montrer que si I'influence de la quantité de silice dans
les compositions C1 et C2 affecte peu la température de transition vitreuse, I'impact sur la
température de cristallisation est non négligeable. Enfin, ces valeurs sont cohérentes avec
celles obtenues par DRXHT.
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Figure 1I-7: Courbes d'ATD réalisées avec les échantillons de composition C1 (55% de silice) et C2
(65% de silice)

Nous avons ensuite tenté de mettre en évidence l'influence des dopants sur les propriétés
thermiques des verres parents. La composition C2 a été choisie pour servir de référence car
elle contient une quantité intermédiaire de silice entre les compositions C1 et C3. Nous avons
utilisé pour cela les compositions de verre contenant 0,1m0% de chrome (Cr®*) et de nickel
(Ni?*), c’est a dire les compositions C2.2 et 2.3. Les courbes correspondantes sont données
en Figure 8. On constate que la Tg est ici Iégérement plus élevée dans les verres contenant
un dopant. En revanche, la T, diminue fortement, en particulier dans le cas du chrome. Si les
effets de cristallisation en présence de chrome ou de nickel ont déja été documentés dans la
littérature, nous constatons dans le cas de nos verres que la température de cristallisation est
réduite de 15°C par I'ajout du nickel et de 22°C par I'ajout du chrome par rapport a un verre
sans dopant. Ces données sont regroupées dans le Tableau 11 et sont a prendre en
considération dans I'élaboration des futurs traitements thermiques de cristallisation.

—c21
24 | —C22(01%Cn
©2.3 (0,1% Ni)

Ty = 712°C

Ty = 657°C T, = 734°C

Heat flow (u.a.)

T, = 650°C

T T l : T T : ™ : T T
600 850 700 750 800
Température (°C)

Figure 11-8:Courbes d'ATD reéalisées sur les échantillons de compositions C2.1, C2.2 et C2.3
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Composition Ty (ATD) Tx (ATD) Tx (DRXHT)
C1 —558i02 5Na20 17Zn0-23Ga203 647°C 712°C > 650°C
C2.1 — 65Si02 5Na20 13Zn0 17Ga20s 650°C 734°C > 675°C
C2.2 -[C2.1] + 0,05 Cr203 657°C 712°C -
C2.3-[C2.1]+ 0,1 NiO 657°C 727°C -

C3 - 75Si02 5Na20 8,5Zn0 11,5Gaz0s - - > 750°C

Tableau 11: Résultats des mesures de DRXHT et d'ATD sur les verres parents de vitrocéramiques

11.1.3.2. Nanostructure des verres parents

Afin d’identifier les compositions de verres parents permettant d’obtenir les nanostructures les
plus petites possibles, nous avons réalisé des observations MET sur des échantillons de verre
réduits en poudre. Le microscope utilisé est un MET JEOL ARM200F et les clichés donnés en
Figure 9 montrent que les verres de composition C1, C2 et C3 présentent une démixtion entre
des domaines riches en silice (zones claires) et des domaines riches en zinc et en gallium
(zones sombres). La séparation de phases semble étre de type spinodale pour chacune de
ces compositions, bien que la composition C3, plus riche en silice une nano-structuration de
plus petite taille. Nous avons également observé les verres issus des compositions C2.2 et
C2.3 afin de mettre en évidence l'effet des dopants sur la nanostructure des verres. On
constate rapidement que I'ajout de nickel ou de chrome tend a faire grossir la nanostructure,
et que le chrome a un effet plus important que le nickel. Cette observation est cohérente avec
'abaissement de la température de cristallisation plus marquée dans les échantillons dopés
par du chrome.

La mesure des dimensions de la nanostructure a l'aide du logiciel de traitements d’'images
ImagedJ a permis d’en estimer la taille et la dispersion. Le Tableau 12 donne la taille moyenne,
la dispersion et le nombre de domaines ayant été mesurés pour chaque échantillon. On
constate que la séparation de phases entre les domaines riches en silice et ceux riches en
zinc et en gallium est présente dans tous les échantillons analysés. Celle — ci est de type
spinodale et semble répartie de maniére homogene spatialement et en taille dans tous les
échantillons. Des clichés de diffraction, non présentés ici, ont été réalisés sur chaque
échantillon et ont permis de démontrer qu’ils sont tous amorphes et que les nanostructures
observées ne correspondent qu’a la séparation de phases qui donnera naissance a la
nanostructure cristalline apres recuit thermique. La taille des domaines passe de moins de 4
nm dans le verre C3 a 15 nm dans le verre C1, ce qui semble indiquer que la taille de la
nanostructure diminue lorsque le pourcentage de silice contenu dans le matériau augmente.
Pour tous les échantillons, la taille des domaines ne dépasse pas 15 nm de diameétre, et ils
sont distribués de maniére homogéne dans tout le volume de I'échantillon. Cela les rend
compatible avec la contrainte sur la taille et la distribution des cristallites donnée par P.A. Tick
[46] sur la taille (100 fois plus petit que la longueur d’onde) et la distribution (distribution
homogéne et sans agrégats) des cristallites pour limiter les effets de la diffusion Rayleigh.
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£C2.2(0,1%Cr) C2.3 (0,1% Ni)

Figure 11-9: Clichés MET obtenus sur les verres parents de vitrocéramiques non dopéC1, C2.1 et C3
et dopés C2.2 (0,1% Cr) et C2.3 (0,1% Ni)

Composition N Moyenne (nm) Ecart type (nm)
C1 —55Si02 5Na20 17Zn0-23Gaz=03 50 15,1 3,1
C2.1 - 65Si02 5Na20 13Zn0 17Gaz203 47 13,0 2,2
C2.2 - [C2.1] + 0,05 Cr203 50 23,7 2,6
C2.3-[C2.1]1+ 0,1 NiO 48 17,1 2,1
C3 — 75Si02 5Na20 8,5Zn0 11,5Ga=03 50 3,8 0,8

Tableau 12: Diameétre moyen et écart type de N domaines mesurés sur chaque verre

Cependant, si la taille de la nanostructure semble compatible avec I'objectif de transparence
visé, il est nécessaire de tenir compte de la différence d’indice de réfraction entre les futurs
cristaux et la silice. En effet, I'intensité du coefficient de diffusion Rayleigh dépend également
du carré de la différence d’indice de réfraction entre les domaines traversés par la lumiére
(d’aprés le modéle de Rayleigh donné au Chapitre 1, paragraphe 1.3.3). C’est pourquoi il est
nécessaire de caractériser les propriétés optiques de ces verres dans le paragraphe suivant.

11.1.3.3. Propriétés optiques

La Figure 10 montre 5 échantillons de composition C1, C2.1, C2.2, C2.3 et C3 disposés sur
un porte échantillon de polissage. Des mesures d’indice de réfraction ont été effectuées sur
les verres précurseurs a I'aide d’un ellipsomeétre Horiba Jobin-Yvon UVISEL. Les échantillons
analysés en transmission ont été dépolis sur 'une des faces pour les besoins de cette mesure.
La comparaison de l'indice de réfraction avant et aprés fibrage nous permet d’évaluer les
modifications subies par le matériau, notamment du point de vue de sa composition. Ainsi,
nous avons mesuré les indices de réfraction pour les compositions de verre C1, C2.1 et C3.
Les mesures ont été répétées deux fois par échantillon en deux endroits différents de la
surface. La moyenne des deux mesures est donnée en Figure 11a. On constate que l'indice
de réfraction est d’autant plus élevé que la quantité de silice initiale est faible. Il est possible
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de relier l'indice de réfraction a la composition dans un systéme biphasé en procédant a
quelques approximations.

20 mm

Figure 11-10: Echantillons de verres de compositions C1, C2.1, C2.2, C2.3 et C3 utilisés pour les
mesures de transmission et d'ellipsométrie

De maniére qualitative, on considére que les verres parents de vitrocéramiques sont
constitués de deux phases immiscibles ou I'une est constituée de silice dans la proportion f,
lautre est constituée de deux atomes de gallium pour un atome de zinc dans la proportion
(7-f). Nous prendrons les indices de réfractions de ces deux phases comme :

- Ny =nsio2 (667 nm) = 1.456 [Weber, 2002]

- N2 = Nznga204 (667 Nm) = 1.93 [98], ce qui est inexact car notre verre ne contiens pas
effectivement de cristaux de ZnGa>O.. Nous faisons cependant I'approximation que
cette valeur est suffisamment proche de I'indice de réfraction du matériau pour réaliser
cette étude

L’équation de Lorenz-Lorentz [99] donnée en Equation 24 permet alors de calculer I'indice de
réfraction moyen du matériau biphase.

Equation 24

n®—1 n’ —1 n; —1

n®+2 =7 (nf+2}+(l f) (n22+2J

Le résultat de ce calcul est donné en Figure 11b, qui donne l'indice de réfraction a 667 nm en
fonction de la fraction molaire de silice (fsioz), et sur lequel sont reportés les points
expérimentaux mesurés sur les compositions C1, C2 et C3 par ellipsométrie. Ce modele
permet d’estimer de maniére qualitative I'indice de réfraction d’'une composition donnée. Ces
valeurs d’indice de réfraction a 667 nm seront comparées aux valeurs d’indice de réfraction
du cceur des fibres optiques qui seront fabriquées a partir de ces verres, afin de rendre compte
de I'écart par rapport a la composition initiale dans les fibres optiques.
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Figure 11-11: (a) Indices de réfraction moyens mesurés sur les verres de compositions C1, C2.1 et C3
par ellipsométrie, (b) Evolution de l'indice de réfraction mesuré a 667 nm en fonction de la fraction de
SiO2
On constate que l'indice de réfraction augmente lorsque la proportion de silice dans le verre
diminue, ce qui est cohérent avec le modele proposé. On constate par ailleurs une corrélation
relativement bonne entre les mesures d’indice de réfraction et le modéle, avec un écart moyen
relevé de 1,16%. Les indices de réfractions des compositions C1, C2.1 et C3 a 667 nm sont
respectivement de 1,617, 1,609 et 1,558. Ces valeurs indiquent qu’il est en théorie possible
d’atteindre des différences maximales d’indice de réfraction entre le coeur et la gaine des
futures fibres optiques de 0,161, 0,153 et 0,102. Le suivi de I'indice de réfraction peut donc
nous renseigner sur I'enrichissement de la composition du cceur en silice lors de I'étape

d’étirage [63].

Il est important de noter que la différence d’indice de réfraction entre la silice et les cristaux de
ZnGaz04 est de l'ordre de 0,4. Ce qui implique que la diffusion Rayleigh dans cette
vitrocéramique est relativement importante méme si I'on parvient a maintenir la taille des
cristaux en dessous de 30 nm de diamétre. La contrainte sur la taille des cristaux est donc
augmentée pour obtenir des vitrocéramiques et des fibres optiques suffisamment
transparentes. Ces analyses préliminaires ont permis de démontrer que ces trois compositions
présentent des séparations de phases compatibles avec la contrainte sur la taille des cristaux,
si 'on parvient a en la croissance lors de la cristallisation. Le choix du verre le plus adapté se
fera donc a I'étape du fibrage, aprés évaluation des performances des fibres optiques.

Le paragraphe suivant décrit le protocole d’élaboration des préformes de fibrage par le
procédé poudre ainsi que les conditions permettant la mise en forme de ces verres sous la
forme de fibres optiques.

Il.2. Conception et étirage des préformes par le procédé poudre

Le procédé de fibrage par voie poudre a été inventé dans les années 1970 dans le but de
produire des fibres optiques a faibles pertes pour le domaine des télécommunications [73],
[75]. Cependant sur ce seul critére des pertes optiques, le procédé poudre s’avere étre moins
performant que d’autres méthodes comme la MCVD ou I'OVD utilisées encore aujourd’hui
pour la fabrication de fibres optiques pour les télécommunications, et qui permettent
d’atteindre des niveaux d’atténuation de 'ordre de 0,2 dB/km a 1550 nm. La diversification des
applications pour les fibres optiques et le développement d’amplificateurs, de laser et de
capteurs fibrés a complétement transformé les enjeux liés aux contraintes de fabrication et
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aux niveaux des pertes optiques. Ainsi, la réduction des longueurs de fibres requises pour ces
applications a permis l'utilisation de nouveaux matériaux, moins transparents que la silice,
mais possédant des propriétés particuliéres (par exemple des indices de réfraction linéaires
et non linéaires plus grands, des énergies de phonons plus faibles, etc.). De la méme maniere,
de nouveaux procédés, dérivants ou non de procédés existants ont pu étre mis en ceuvre avec
succes pour la fabrication de fibres optiques. Dans ce contexte, le procédé poudre a été utilisé
notamment par J. Ballato et al. [75] pour la fabrication de fibres optiques multi matériaux, ici
constituées d’'une gaine de silice pure et d’'un cceur issu d’un verre aluminosilicaté fortement
dopé par de I'oxyde de terbium. Ce procédé a également été utilisé, optimisé et utilisé en
association avec d’autres méthodes de fabrication au sein du laboratoire Xlim au cours des
théses de S. Leparmentier [88] et M. Kudinova [89] [74], pour la fabrication de fibres optiques
de compositions et de structures plus complexes. Ceci a été possible en partie grace a la
souplesse qu’offre le procédé poudre en termes de design et de la variété des matériaux
étirables. En principe trés simple, il consiste a insérer le matériau d’intérét, sous forme de
poudre, dans un tube et a étirer la préforme ainsi constituée directement en une fibre optique.
J. Ballato et al.,, dans le travail cité plus haut, proposait de fibrer une poudre homogene
constituée des oxydes précurseurs de verre dans le but de former un cceur de silice fortement
dopé en terres rares. Ceci implique que la synthése du verre se déroule au méme moment
que le fibrage, et évite ainsi les contaminations au contact du creuset de synthése
(généralement en platine). Dans notre travail, la synthése du verre parent de vitrocéramique
nécessite des températures élevées, des temps d’homogénéisation non négligeables et
produisent du dioxyde de carbone et de I'eau sous forme gazeuse. La gestion de ces trois
éléments pendant le fibrage complexifierait grandement la fabrication de la fibre optique. C’est
pourquoi nous avons séparé I'étape de synthése de celle de la fabrication de la fibre optique
en insérant dans les tubes de préformes une poudre de verre parent de vitrocéramique.

On notera que cette approche est la seule qui soit viable dans le cas de nos compositions de
verres. En effet, leur grande viscosité a haute tempeérature les rend difficiles a couler sous la
forme de barreaux utilisables dans le procédé Rod in Tube. L’apparition de contraintes (risques
de fissurations) et de cristaux au cours de la trempe (notamment au coeur de la piéce coulée)
constituent un verrou technologique fort. Par ailleurs les procédés classiques tels que la MCVD
sont classiqguement limités a des taux de dopages de l'ordre de 15 masse% du fait des
différences de dilatation thermique entre le coeur et la gaine et des effets de dévitrification qui
ne lui permettent pas de mettre en ceuvre ce matériau. Enfin le procédé en double creuset,
intrinséquement plus complexe a mettre en ceuvre, reste plus rarement utilise.

Nous allons maintenant voir comment nous avons élaboré et étiré les préformes de fibres
optiques. Un point sera fait sur la composition et les caractéristiques des fibres que nous
sommes capables de produire avec cette méthode.

11.2.1. Elaboration des préformes de fibrage

I.2.1.1. Composition des préformes

La composition de la préforme inclut la nature du matériau d’intérét qui constituera le coeur de
la fibre optique, et la nature des tubes constituant la future gaine de la fibre optique. Les
matériaux de coeur que nous avons testés sont ceux identifiés dans le paragraphe précédent,
a savoir les verres précurseurs de vitrocéramique de compositions C1, C2.1 et C3 que nous
nommerons C1, C2 et C3 par commodité. Les tubes utilisés sont quant a eux sélectionnés en
fonction de leur pureté et de leurs dimensions. En effet, lors du fibrage la préforme est étirée
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a volume constant sous la forme d’une fibre optique. Les diamétres extérieur et intérieur
subissent alors une réduction d’'un facteur 100 (passage de typiquement 1 cm a 100 um). Le
choix des dimensions des tubes constituant la préforme conditionne donc les dimensions de
la fibre finale. Ainsi, la réalisation d’une fibre dont les dimensions correspondent a celles d’'une
fibre standard SMF-28 nécessite en théorie I'utilisation d’'un tube présentant un rapport entre
le diameétre intérieur et extérieur relativement faible (0,064). Ces tubes a bords épais ne sont
cependant pas adaptés aux études exploratoires que nous menons du fait de leur co(t et de
la quantité de verre nécessaire pour les remplir. Nous avons donc choisi des tubes a bords
plus minces, en tenant compte des dimensions disponibles au laboratoire, des complications
que pose le remplissage d’'un tube dont le diamétre intérieur est trés petit, et 'accord de taille
de la fibre finale avec des fibres standards. A titre d’exemple, a partir d’'une préforme de 2 mm
de diamétre intérieur et 12 mm de diamétre extérieur, il est en théorie possible de fabriquer
une fibre optique de 20 um de diamétre intérieur et 120 um de diameétre extérieur. La préforme
est fabriquée a partir de tubes F300 présentant une grande pureté et une concentration en
groupements hydroxyles réduite.

11.2.1.2. Méthode de remplissage

La fabrication des préformes nécessite I'utilisation de tubes de silice qui doivent étre fermés a
'une des extrémités. Les poudres sont insérées dans les tubes dans des quantités qui peuvent
étre ajustées en fonction de la longueur de fibre a produire. Cela rend ce procédé
particulierement adapté a la recherche exploratoire que I'on méne ici puisque de faibles
quantités de poudres peuvent étre étirées sous forme de fibres optiques d’une centaine de
micrométres de diameétre a l'aide d’'une tour de fibrage. Cette étape est décrite dans le
paragraphe suivant.

11.2.2. Etirage des préformes par le procédé poudre

I1.2.2.1. Equipement et parameétres de controles

La tour de fibrage que nous utilisons est constituée d’un bati de 4 meétres de haut, au sommet
duquel se trouve un four a induction a noyau de carbone surmonté d’'un systéme de maintien
et de translation vertical de la préforme (Figure 12a). Les préformes sont étirées dans le four
puis enduites de résine et polymérisées lors de leur passage dans un pot d’enduction et d’un
four a UV, puis sont enroulées sur un tambour (Figure 12b).

Le fibrage est contr6lé grace a une série de capteurs :

- Latempérature du four est mesurée a I'aide d’'un pyrométre optique orienté sur la face
extérieure du noyau de carbone

- Le diameétre extérieur des fibres est mesuré par laser a la sortie du four de fibrage

- Latension mécanique appliquée sur la fibre optique lors du fibrage (réel indicateur de
I'état de viscosité du matériau fibré) est mesuré grace a un capteur de tension sur ligne
placé au pied de la tour

- Lavitesse de descente de la préforme dans le four et la vitesse d’enroulage de la fibre
sont mesurées a partir des vitesses des moteurs électriques correspondants
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Figure 11-12: Tour de fibrage (Xlim) : (a) partie haute et (b) partie basse de la tour

On notera que dans cette configuration, la tension mécanique de fibrage est appliquée par le
tambour d’enroulage situé au pied de la tour.

Le fibrage se déroule a débit constant, c'est-a-dire que le volume de verre entrant dans le four
est égal au volume de verre sortant du four. En partant de I' Equation 25, on peut montrer que
le rapport entre la vitesse de descente de la préforme dans le four (V) et la vitesse d’enroulage
de la fibre (v) est de l'ordre de 10 000. La gestion des vitesses relatives V et v permet de
contréler le diamétre de la fibre. Un couple de vitesse V et v sera caractéristique de la
dynamique de fibrage, qui pourra étre dite rapide ou lente. On notera que sur des équipements
industriels de fabrication de fibres optiques, les dynamiques de fibrage permettent de produire
plusieurs centaines de métres de fibre par minute.

Equation 25

TXR* XV =7xxr’xv

Ou R et r sont les rayons de la préforme et de la fibre optique, V et v sont les vitesses de
descente de la préforme et d’enroulage de la fibre.

La tension mécanique du fibrage (pour une géométrie de préforme donnée) dépend quant a
elle essentiellement de la température du four et est d’autant plus faible que la température
est élevée. Elle caractérise I'état de viscosité du matériau fibré et nous renseigne indirectement
sur la température du fibrage.

11.2.2.2. Position du point de départ du fibrage

Une fois la préforme assemblée, elle est montée dans le four de fibrage. Ce dernier est adapté
pour atteindre 2000°C avec des vitesses de montée en température rapides de l'ordre de
400°C/min. Le point de départ du fibrage correspond au centre de la zone chaude du four. La
partie de la préforme se situant en dessous de ce point constitue la goutte et sera sacrifiée.
La partie au-dessus du point chaud va servir de réservoir de matiére pour alimenter le fibrage.
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Il est important de bien choisir la position du point de départ pour que le fibrage s’amorce dans
des conditions qui permettent une bonne gestion de I'air contenue dans la poudre initiale.
Lorsque les conditions de départ de fibrage ne sont pas idéales, on observe des défauts de
remplissage du cceur de la fibre, comme ceux montrés Figure 13, ou le cceur est
majoritairement vide, avec une couche de verre d’intérét sur la paroi intérieure de la fibre.

Figure 11-13: Photographies prises au microscope optique en transmission de défauts observés lors de
la fabrication de fibres optiques par le procédé poudre

L’optimisation du protocole de fabrication, en partant du remplissage de la préforme jusqu’au
cycle thermique de fibrage a permis la production de fibres optiques de plusieurs centaines de
meétres de long, sans défauts majeurs. Nous avons identifié que la gestion de I'air contenu
dans les poudres avant fibrage est le parametre clé permettant d’éviter la formation de fibres
creuses comme présentées en Figure 13. Par la suite, I'ajustement des paramétres de vitesse
et de température de fibrage a permis la réalisation de fibres optiques de maniére fiable et
dont les caractéristiques sont reproductibles. Cette phase d’optimisation a nécessité pas
moins de 15 fibrages répartis entre avril 2015 et janvier 2017.

11.2.2.3. Premier fibrage d’un verre précurseur de vitrocéramique

Le protocole mis au point au cours de ces travaux a été utilisé pour étirer un verre de
composition C1. Plus d’'une centaine de métres de fibre ont été obtenues, et nous avons
effectué plusieurs mesures pour les caractériser :

- Mesure des dimensions au microscope optique,

- Mesure du profil d'indice de réfraction (Refracted Index Profile, RIP) sur EXFO
9200HR,

- Mesure de la composition au MEB EDS Cambridge Stereoscan S260,
- Mesure des pertes optiques par la méthode du cut-back,
- Etude de la nanostructure au MET JEOL ARM200F.

La fibre obtenue et présentée en Figure 14 posséde un cceur circulaire de 20 um de diametre
et une gaine de 121,5 ym de diamétre. Le spectre d’atténuation optique a été obtenu a l'aide
d’'une source super continuum Leukos entre 350 et 1750 nm. Les spectres de transmission
ont été acquis a l'aide d’un analyseur de spectre OSA Ando AQ6315A et les conditions
d’excitation des modes ont été vérifiés a 'aide de caméras CCD InGaAs de type Indigo Alpha
NiR et NIT Widy SWIR 320U-S fonctionnant entre 900 et 1700 nm, en transmission. L’injection
de la lumiére dans les fibres est faite a I'aide d’objectifs de microscopes (Newport LI-60X) sur
le mode fondamental a 1300 nm. Le spectre d’atténuation de cette fibre est mesuré sur une
longueur de 65 cm (longueur coupée) et est présenté en Figure 14a. Les pertes sont minimales
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autour de 1535 nm et valent 18,5 dB/m. On retrouve sur ce spectre un pic d’absorption a 1400
nm caractéristique des groupements hydroxyles, ainsi qu’une large bande centrée autour de
1100 nm que l'on attribue a I'absorption de la matrice. Une troisi€me bande d’absorption,
également attribuée a la matrice, semble apparaitre en dessous de 800 nm. Il nous est difficile
de mesurer 'ensemble de cette derniére bande étant donné le niveau de puissance faible de
notre source super continuum en dessous de 600 nm. Ces bandes d’absorption n’ont pas été
mises en évidence dans les massifs, vraisemblablement du fait des différences de composition
entre le matériau massif et le matériau composant le coeur de la fibre, et de la faible longueur
d’interaction lumiére/matiere utilisée dans ces mesures (de l'ordre du millimétre pour les
mesures sur massif, contre plusieurs dizaines de centimetres pour la mesure sur fibre).

(a) (b)
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Figure 11-14: (a) Spectre d'atténuation optique et (b) profil d'indice de réfraction avec photo de la clive
de la fibre obtenus sur une fibre optique réalisée a partir du verre de composition C1

Le profil d’'indice de réfraction en cloche présenté en Figure 14b présente un gradient d’indice
de réfraction et un maximum autour de 9,1.102. Cette valeur, inférieure au An théorique de
16,1.102 entre le verre de composition C1 et la silice constituant la gaine a 667 nm, suggere
que le matériau de cceur est différent du matériau initial. On s’attend en effet a ce qu’une
diffusion du silicium provenant de la gaine de silice se produise lors de la phase haute
température du fibrage. Afin d’évaluer l'intensité de ce phénomeéne de diffusion, nous avons
mesuré la composition de la fibre en quatre points répartis entre le centre du coeur (point 1) et
la gaine de silice (point 4), et sur deux échantillons prélevés au début et a la fin du fibrage.
Cela a pour but de relever, le cas échéant, les différences de compositions obtenues a partir
des éléments de préforme ayant passé plus ou moins de temps dans le four de fibrage,
sachant que ces dernier peuvent durer généralement de 30 a 60 minutes dans le cas de nos
travaux. Le cliché MEB présenté en Figure 15 est un exemple de mesure de composition
effectué sur un échantillon de fibre obtenue a partir du verre de composition C1. La moyenne
des deux mesures pour chague point est donnée dans le Tableau 13 On constate une dérive
importante de la composition apreés fibrage par rapport a la composition initiale. Il s’avére que
la composition du centre du cceur est effectivement plus riche en silicium que le matériau initial,
avec un écart sur la concentration en silicium de I'ordre de 29%, ce qui signifie que du silicium
provenant de la gaine de silice a diffusé jusqu’au centre du cceur de la fibre. De plus, le coeur
présente un profil de composition semblable au gradient d’indice de réfraction, avec une zone
proche de linterface entre le cceur et la gaine fortement enrichie en silicium, et une zone au
centre du coeur moins enrichie.
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Figure 11-15: Cliché MEB et profil de composition mesuré sur le cceur de la fibre optique réalisée a
partir du verre de composition C1

Eléments | Point 1 | Point 2 | Point 3 | Point 4 | %at théorique de la composition C1
Si 55,99 | 54,91 | 68,35 | 100 43,46
Zn 12,65 | 12,18 | 5,66 0 13,16
Ga 31,37 | 32,91 | 25,99 0 35,54

Tableau 13: Mesures de compositions élémentaires réalisées sur une fibre optique réalisée a partir du
verre de composition C1 par MEB EDS, pourcentages cationiques.

Le gradient d’indice de réfraction suggére la présence d’'un gradient de composition, et par
conséquent un gradient de nanostructure dans le cceur de la fibre. Les mesures de
composition ont effectivement permis de mettre en évidence le gradient de composition. Afin
de vérifier 'impact de ces gradients sur la nanostructure, des échantillons de fibres ont été
analysés au MET. Les préparations d’échantillons et observations présentées ici ont été
réalisées au CEMHTI par Cécile Genevois. Les fibres ont été polies sur les deux faces puis
amincies au PIPS de sorte a former un trou dans le cceur. Les bords de ce trou présentent
une épaisseur suffisamment faible, de I'ordre de 100 nm, permettant les observations au MET.
L’avantage de cette préparation est qu’elle permet de conserver les fibres entieres, comme
cela est montré en Figure 16a. Sur ce cliché MEB, on peut voir la préparation de cinq fibres.
Un second avantage de cette méthode est de corréler les clichés MET a la position dans le
cceur. L’axe de la fibre et I'interface entre le coeur et la gaine sont représentés en jaune sur la
Figure 16b, regroupant plusieurs clichés MET réalisés en différents endroits de la préparation
et assemblés de sorte a reconstituer la fibre. Des observations ont ainsi été réalisées en
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différents points suivant le rayon de la fibre et ont permis d’observer les effets de la
composition sur la nanostructure du coeur.

SpotMagn Det WD Exp p———— 200 um

BSE 100 0

Figure 11-16: (a) Préparation de 5 échantillons de fibres issues de la composition C1 observée au
MEB, (b) reconstitution d’'une fibre observée au MET. Préparations et observations réalisées par C.
Genevois (CEMHTI)

Nous avons regroupé en Figure 17, Figure 18 et Figure 19 des clichés MET obtenus
respectivement au centre du cceur de la fibre, dans une zone intermédiaire entre le cceur et la
gaine et enfin a l'interface entre le cceur et la gaine.
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Figure 11-17: Clichés MEB en champ clair (gauche) et champ sombre (droite) avec SAED en insert
réalisés au centre du coeur d'une fibre de composition nominale C1 (composition cationique mesurée
sur le cliché : 62% Si, 12% Zn, 26% Ga)

Figure 11-18: Clichés MEB en champ clair (gauche) et champ sombre (droite) avec SAED en insert

réalisés entre le coeur et la gaine d’une fibre de composition nominale C1 (composition cationique
mesurée sur le cliché : 76% Si, 6% Zn, 18% Ga)

Figure 11-19: Clichés MEB en champ clair (gauche) et champ sombre (droite) avec SAED en insert
réalisés a l'interface coeur/gaine d’une fibre de composition nominale C1 (composition cationique
mesurée sur le cliché : 87% Si, 4,5% Zn, 8,5% Ga)
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Les clichés présentés en Figure 17 ont donc été acquis au centre du cceur, la ou la composition
est moins riche en silicium. La nanostructure observée présente des domaines qui
apparaissent en clair (vraisemblablement composés de silicium) et d’autres en noir (supposés
composés de zinc et de gallium, éléments plus lourds et donc apparaissant plus sombres que
le silicium). Elle semble hétérogéne et relativement grossiére avec des structures circulaires
contenant des cristallites d’environ 15 nm de diamétre et des dendrites dont la taille peut
atteindre 25 nm de large sur 200 nm de long. De plus, les cristalltes présentes sont
effectivement cristallisées d’aprés I'analyse SAED présentée en insert du cliché en champ
sombre. L’analyse du cliché de diffraction révéle que la phase en présence est du ZnGazOa.
Ce type de nanostructure n’est pas propice a la transparence du fait de son inhomogénéité et
de sa taille, et peut expliquer en elle-méme le niveau d’atténuation relativement élevé relevé
de 18 dB/m sur cette fibre.

La Figure 18 présente des clichés MET réalisé dans une zone intermédiaire entre le centre du
coeur et la gaine de la fibre. Le cliché en champ clair révéle ici encore que le coeur est
nanostructuré, avec des domaines qui apparaissent en clair (composés de silice) et d’autres
en noir (composés de zinc et de gallium). La nanostructure présente dans le matériau massif
semble avoir été conservée aprés le fibrage et on observe qu’elle est relativement fine et
homogene. Le cliché en champ sombre révéele de nombreux domaines de couleur blanche
cristallisés. Ce qui est confirmé par I'analyse SAED qui révele des taches de diffractions
attribuées a des nano cristaux de la phase ZnGazOa.

Les clichés présentés en Figure 19 ont été réalisés au niveau de l'interface entre le coeur et la
gaine. lls révelent la nano structuration du cceur, avec quelques rares éléments cristallisés. A
la différence de la nanostructure précédente, elle semble étre ici beaucoup plus fine et sa taille
diminue lorsque 'on s’approche de la gaine. La réduction de la taille de la nanostructure est
cohérente avec le gradient de composition observé précédemment par les mesures MEB et le
profil d’'indice de réfraction. Ces observations semblent confirmer I'influence de la composition
sur la taille de la nanostructure dans les fibres optiques. La présence d'un tel gradient de
nanostructure n’a a notre connaissance jamais été rapporté dans la littérature et constitue un
élément important dans les propriétés de guidage et d’absorption de la fibre. Deux effets
peuvent déja étre anticipés au vu de ce gradient de nanostructure :

- La diffusion Rayleigh et I'absorption propre aux cristallites de ZnGa.O. seraient plus
intenses au centre du cceur qu’a l'interface entre le coeur et la gaine. Ainsi, on peut
s’attendre a avoir des pertes optiques plus importantes lorsque le mode excité est le
mode fondamental (spatialement localisé sur le centre du cceur), que lorsque I'on
excite un mode d’ordre plus élevé (spatialement répartis en périphérie du ceeur),

- Lorsque 'on fabriquera des fibres dopées et dans I'hypothése ou les ions de dopants
seront préférentiellement ségrégés dans les cristallites, on peut s’attendre a ce que
ces derniers soient en majorités concentrés dans le centre du cceur, la ou la densité
de cristaux est plus grande qu’en périphérie. Ce qui implique qu’'un pompage efficace
de ces ions puisse se faire sur un mode qui recouvre particulierement le centre du
ceeur.

Des mesures de compositions effectuées dans ces différentes zones par EDS révelent que la
zone au centre du cceur contient environ 62% de silicium, la zone intermédiaire contient 76%
de silicium et la zone a l'interface entre le coeur et la gaine contient entre 87 et 98% de silicium.
D’aprés ces premiéres observations, un taux de silicium de I'ordre de 60 % conduit a une nano
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structuration hétérogene. Une composition plus riche en silicium doit permettre de conserver
une nano structure relativement fine et distribuée de maniere homogéne (% cationiques).

Cette observation confirme la fabrication d’'une fibre optique dont le cceur est nanostructuré et
partiellement cristallisé. Ce résultat constitue une premiére fabrication, en France et en
Europe, d'une fibre optique vitrocéramique. On notera que, a notre connaissance, seul le
groupe de Huang et al. [65] a déja réalisé une fibre optique vitrocéramique par voie poudre.
Le procédé qu'’il propose consiste a introduire un mélange de poudres de précurseurs de verre
sous forme d’oxydes dans le tube constituant la préforme. Les températures élevées du fibrage
permettent la fusion du mélange et la synthése du verre de coeur au cours de I'étirage. Cette
méthode permet de limiter les contaminations du matériau lors de sa fabrication. Dans notre
cas, nous étirons une poudre de verre ayant été synthétisée auparavant, ce qui permet de
simplifier I'étape de fibrage en retirant toutes les contraintes liées a la fonte et a
’homogénéisation du mélange vitrifiable lors de I'étape d’étirage. Nous sommes parvenus a
produire une fibre optique a cceur vitrocéramique dont la nanostructure dépend fortement de
la composition, notamment de la quantité de silicium qu’elle contient. Les nanostructures
observées a proximité de la gaine, la ou la composition est riche en silicium, sont fines et
distribuées de maniére homogéne. Au centre du cceur, la nanostructure est beaucoup plus
grossiére et semble incompatible avec I'application visée.

Du fait des contraintes temporelles et matérielles imposées par le protocole de préparation de
ces échantillons, et du fait de la disponibilité des équipements, nous n’avons pas pu réaliser
ce type d’observations MET sur toutes nos fibres en routine. C’est pourquoi I'optimisation de
la diffusion du silicium lors du fibrage semble étre une stratégie intéressante pour la fabrication
des fibres vitrocéramiques. Cette étude est présentée dans le paragraphe suivant.

11.2.3. Phénomeéne de diffusion a haute température

Les conditions particulieres du fibrage, associant des températures élevées et des différences
de composition a l'interface entre le coeur et la gaine de silice, favorisent la diffusion d’éléments
chimiques depuis les zones de fortes concentrations vers les zones de plus faible
concentration. Lorsque les matériaux du cceur et de la gaine sont trés différents, il est connu
que la diffusion pendant la phase haute température du fibrage modifie treés fortement la
composition du cceur. Typiquement, Huang et al. [65] ont constaté I'incorporation de prés de
85%wt de silice dans le cceur alors que la composition n’en contenait pas avant fibrage. Dans
notre cas, S. Chenu et al. [85] ont démontré que la quantité de silice contenue dans le matériau
influence fortement la taille de la démixtion formée dans le verre parent de vitrocéramiques.
L’augmentation de la concentration en silice permet de réduire la taille de la démixtion dans le
verre parent. Par conséquent, nous avons souhaité exploiter ce phénoméne pour affiner au
maximum la nanostructure dans nos fibres et limiter au maximum les effets de la diffusion
Rayleigh. En pratique, nous avons tenté d’identifier les paramétres pilotant ce phénoméne de
sorte a optimiser les compositions initiales de verre et les parameétres de fibrage idéaux pour
I'obtention de fibres dont le coeur posséde une composition donnée.

J. Ballato et al. [63] ont étudiés la diffusion des éléments chimiques au cours de I'étirage d’un
barreau de YAG monocristallin dans un tube de silice pure. Cette étude montre notamment
que le matériau de cceur, liquide a la température de fibrage, dissout la gaine de silice. Ce qui
conduit a I'enrichissement du cceur en silicium. lls démontrent également que la taille du cceur
et son enrichissement en silice sont étroitement liés. D’aprées ces travaux, on peut s’attendre
a ce que la silice qui compose la gaine a l'interface entre le cceur et la gaine soit en partie
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dissoute par le matériau de cceur, qui est a I'état liquide lors de la phase haute température
du fibrage. La mise en contact d’'un matériau visqueux (gaine) avec un matériau quasiment
liquide (cceur) a haute température favorise linter diffusion des espéces d’un matériau a
l'autre. Cette diffusion conduit a quatre effets notoires qui sont :

- lincorporation de silicium sous la forme de silice dans le cceur,

- l'apparition d’un gradient de composition dont 'intensité dépend de la taille du cceur (la
distance de diffusion est plus grande dans les gros cceurs),

- I'nomogénéisation partielle de la composition de cceur tend a rendre le profil de
composition plus abrupte que si seule la diffusion opérait (la réduction homothétique
du diamétre lors du fibrage favorise ’homogénéisation de la composition),

- ladilution globale de la composition de tout le cceur par la silice provenant de la gaine.

Afin d’étudier ce phénoméne dans le cadre de la fabrication de nos fibres optiques, nous avons
fabriqué au cours d’'un méme fibrage des fibres de composition initiale C2, dont les diamétres
de ceoeurs varient de 6 a 17 um. Cette composition a été retenue du fait de sa facilité d’étirage
et de notre capacité a la mettre en ceuvre dans des conditions de fibrage diverses. Nous avons
mesuré sur ces fibres les profils d’indice de réfraction (a 667,94 nm sur EXFO NR-9200), et la
composition du centre du cceur par MEB — EDS (FEI Quanta 450 W, EDS Apollo X SDD 10
mm?). On reporte sur la Figure 20 les profils d’indices de réfraction de cette fibre pour différents
diamétres, ainsi que les concentrations en silicium relevées au centre du cceur. Comme cela
a été montré précédemment, on constate que plus le diametre du cceur est faible, plus le coceur
est riche en silicium. Cet enrichissement en silicium se traduit par une différence d’indice de
réfraction entre le cceur et la gaine plus faible. On note que I'amplitude du phénomeéne de
diffusion est significative puisque une multiplication du diametre par quasiment 3 conduit a une
augmentation de 70%cations @ 90%cations. Par ailleurs, on peut voir sur la Figure 20b que les
profils de diffusion et d’indice de réfraction coincident fortement, ce qui semble indiquer une
corrélation entre l'indice de réfraction moyen du coeur et la quantité de silice qu’il contient. On
constate la encore 'apparition d’un gradient de composition et d’indice de réfraction suivant le
rayon du coeur.
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Figure 11-20: (a) Profils d'indices de réfraction de fibres ayant des diamétres de coeurs allants de 6 a
17 um et composition du centre du cceur associée, (b) profils de composition et d'indice de réfraction
pour une fibre avec un coeur de 16 um de diamétre
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D’aprés ces mesures, il semble que la taille du cceur et I'enrichissement en silicium soit
étroitement liés. Ainsi, I'obtention d’'une composition contenant typiquement autour de 90%cation
de silicium, nécessite la fabrication d’'un cceur de diamétre inférieur a 10 um. Ce qui va dans
le sens de la réduction de la fréquence spatiale normalisée, et vers I'obtention d’'une fibre
monomode plus intéressante dans le cadre du développement de sources fibrées. Les
mesures de compositions et d’indice de réfraction pour chacune de ces fibres ont été reportées
sur le graphique donné en Figure 21, donnant l'indice de réfraction en fonction de la fraction
atomique de silice dans le matériau. Le modele de Lorenz-Lorentz permet de calculer 'indice
de réfraction théorique du matériau et est représenté par la courbe noire. Les valeurs
expérimentales issues des mesures d’indice de réfraction et de composition réalisées sur
massifs (carrés rouges) et sur les fibres étirées a différents diametres (carrés verts) sont
également représentées. On constate un bon accord entre le modéle de Lorenz-Lorentz et les
mesures expérimentales réalisées sur ces fibres. On constate bien que la quantité de silicium
incorporée dans le coeur de la fibre est fortement corrélée a la taille du coeur que 'on fabrique.
Cela indique qu'’il est possible de contréler la composition finale en ajustant les dimensions de
la fibre. Ce paramétre doit nous permettre de maximiser la quantité de silice incorporée dans
la fibre afin de maitriser la nanostructure du coeur.
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Figure 11-21: Courbe donnant l'indice de réfraction calculé suivant I'équation de Lorenz-Lorentz de
notre verre et mesures expérimentales d’indice et de composition sur les fibres de différents diameétres

Dans la suite de ces travaux, nous avons utilisé ce phénoméne pour optimiser les
performances des fibres fabriquées, en ajustant la quantité de silicium ajoutée lors du fibrage.
Nous avons donc tenté d’étirer de nouvelles fibres optiques dans des conditions permettant
d’activer la diffusion du silicium. Cette étude fait I'objet du paragraphe suivant.

I.3. Optimisation des performances des fibres vitrocéramiques

Le premier fibrage de la composition C1 a démontré notre capacité a produire des fibres
optiques dont le cceur contient effectivement des cristaux a partir des matériaux vitreux
synthétisés a Xlim et du procédé poudre. Les dimensions de la fibre sont de I'ordre de 20 um
de diamétre de cceur et 120 ym de gaine, avec une différence d’indice de réfraction de 'ordre
de 0,09 et un niveau de pertes optiques de I'ordre de 18 dB/m.
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Si cet exemple est en soi une réussite, nous avons souhaité améliorer les performances de
cette fibre en optimisant sa composition finale, sa nanostructure et sa cristallisation afin de
réduire les pertes optiques. En effet, la présence de cristaux a l'issue du fibrage suggére une
cristallisation non contrélée du coeur, pouvant aboutir a 'augmentation des pertes par diffusion
de la lumiere notamment. De plus, nous avons démontré que la concentration en silice dans
le coeur de la fibre influence la finesse, ’'homogénéité de la nanostructure, et la température
de cristallisation de la phase ZnGax0s. Plus la concentration en silicium est élevée, plus la
nanostructure est fine et homogeéne et plus la température de cristallisation de la phase spinelle
est élevée. C’est pourquoi afin de maitriser la taille et le nombre et la dispersion des cristaux
se formant dans le coeur, nous avons exploité le phénoméne de diffusion chimique du silicium
survenant lors du fibrage en ajustant la taille du cceur de la fibre. Cela aura de surcroit
lavantage de réduire la fréquence spatiale normalisée de la fibre, qui tendrait a devenir
monomode a des longueurs d’ondes plus courtes.

Ainsi, la question qui se pose est de savoir quelle quantité de silicium maximale il est possible
d’atteindre. Pour le découvrir, nous avons étiré de nouvelles fibres dans des conditions
favorisant la diffusion du silicium, et mesuré leurs compositions, profils d’'indice de réfraction
et spectres d’atténuation.

11.3.1. Etirage des verres parents de vitrocéramiques

1.3.1.1. Fibres élaborées a partir de la composition C1-55%SiO

Nous avons commencé par étirer une seconde fibre de composition C1 en prenant soin
d'utiliser des paramétres de fibrage permettant de maximiser la diffusion, notamment en
réduisant le diametre des fibres. Cette nouvelle fibre, appelée fibre 2 est comparée a la fibre
1, premiere fibre vitrocéramique décrite dans le paragraphe 2.2.3. Le profil d’indice de
réfraction et les photos des sections transverses de ces deux fibres sont donnés en Figure 22.
La fibre 2 présente un diamétre de coeur de 12,7 um et un diamétre extérieur de 131,6 pm. Ce
diamétre de ceceur est significativement plus faible que celui de la premiére fibre, qui était de
20 ym. En conséquence, bien que les profils d’'indice de réfraction soient similaires dans leur
forme, la valeur maximale de différence d’indice de réfraction atteinte par la seconde fibre
s’éléve a 6,7.102 contre 9,1.102 dans la fibre 1, sachant que la différence d’indice théorique
est de 0,161 (en considérant I'indice de réfraction du verre initial). La composition du cceur de
la fiore 2 a été mesurée comme précédemment et est présentée dans le Tableau 14 et
comparée a la composition de la fibre 1 et a la composition théorique. On constate que cette
seconde fibre contient effectivement plus de silicium, ce qui est cohérent avec I'évolution de
la différence d’indice de réfraction. Enfin on observe en Figure 23 une nette diminution du
niveau d’atténuation, qui vaut :

- 18,5dB/m a 1535 nm et 20 dB/m a 1300 nm dans la fibre 1,
- 5,6dB/ma 1535 nm et 10 dB/m a 1300 nm dans la fibre 2.

Il semble donc que le contrble de la composition du cceur de la fibre soit un moyen efficace de
réduire les pertes optiques.
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Figure 11-22: (a) Profils d'indices de réfraction des fibres 1 et 2 et (b) photographies prises au
microscope optique (x50) correspondantes avec les diametres de cceurs

Fibre 1 | Fibre 2 | Y%cation théorique C1

Yocation Si | 55,99 | 74,06 47,16
%cation Zn | 12,65 4,75 14,28
Yocation Ga 31,37 21,19 38,56

Tableau 14: Mesures de compositions élémentaires par MEB EDS des fibres 1 et 2 comparées a la
composition initiale théorique du verre de composition C1
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Figure [1-23: Spectres d'atténuation des fibres 1 et 2
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Cependant malgré nos efforts, nous ne sommes pas parvenus a incorporer d’avantage de
silicium dans le coeur des fibres optiques en partant de cette composition C1 qui contient
initialement 55%ma de SiOa.

1.3.1.2. Fibres élaborées a partir de la composition C2-65%SiO

Nous avons donc poursuivit ce travail en étirant une fibre de composition C2, composée
initialement de 65% SiOz, 5% Na20, 13% ZnO 17% Ga:0s. La fibre a été étirée et caractérisée
comme précédemment. Cette fibre, que 'on nommera fibre 3, est présentée en Figure 24 et
Tableau 15. On constate que le profil d'indice de réfraction est toujours caractéristique des
fibres a gradient d’indice, mais la valeur de différence d’indice de réfraction chute a 3,3.10%
contre 6,7.102 dans la fibre 2, sachant que la différence d’indice théorique est de 0,153. On
note la présence d’'un épaulement sur le profil d’'indice de réfraction de I'Axe X de la fibre 3
que nous attribuons a un défaut présent sur la clive ou a un défaut de circularité du cceur non
représentatif de 'ensemble de la fibre. Dans le méme temps, on constate que la composition
est elle aussi fortement enrichie en silicium, jusqu’a prés de 85%caion. En conséquence, le
niveau d’atténuation optique mesuré sur plus de 5,5 métres atteint :

- 1,6 dB/m a 1530 nm,
1,4 dB/m a 1300 nm.
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Figure 11-24: (a) Profil d'indice de réfraction avec photographie prise au microscope optique (x50) et
dimension du cceur de la fibre 3, (b) spectre d'atténuation de la fibre 3

Fibre 1 | Fibre 2 | Fibre 3 | Ycation théorique C2

Yocation Si | 55,99 | 74,06 | 84,80 53,18
Yocation Zn | 12,65 4,75 2,97 10,44
Yocation Ga | 31,37 | 21,19 9,84 28,20

Tableau 15: Compositions des fibres 1 a 3 mesurées au MEB EDS et comparées a la composition
initiale théorique du verre de composition C2
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11.3.1.3. Fibres élaborées a partir de la composition C3-75%SiO

Comme l'augmentation de la concentration en silice dans la composition initiale semble
permettre une amélioration des performances des fibres, nous avons tenté d’étirer la
composition C3 contenant 75% SiO., 5% Naz0, 8,5 ZnO, 11,5 Ga>Os. On précise que nous
avons également tenté de fabriquer un verre contenant 80% de silice (80% SiO2, 5% Na20,
6,4 ZnO, 8,6 Ga>03) sans y parvenir : cette composition se révéle moins stable que les
compositions C1 a C3 et des cristaux de cristobalite se forment facilement lors de la synthese
et des recuits. Typiquement, il est impossible de cristalliser la phase ZnGa.0O4 sans que
n‘apparaisse la phase cristobalite. C’est pourquoi nous considérons que 75% de silice
constitue une concentration initiale limite. Une dizaine de fibrages de la composition C3 ont
été réalisés, sans que nous ne parvenions a produire une fibre présentant des propriétés
optiqgues et mécaniques acceptables. En effet, nous avons constaté la présence de
nombreuses bulles dans les fibres issues de cette composition. Ceci est potentiellement di a
la viscosité de ce verre plus élevée que celle des verres C1 et C2 a cette température de
fibrage. Les bulles contenues dans la fibre constituent des points diffusant la lumiere et
dissipent une grande partie de la puissance injectée. En conséquence, la lumiére injectée dans
la fibre subit de nombreuses réflexions et est facilement délocalisée dans la gaine et finalement
perdue. Le niveau de perte mesuré pour ces fibres est élevé et est fortement dépendant des
conditions d’injection et de la disposition de la fibre a I'instant de la mesure.

La meilleure fibre obtenue, que 'on nommera fibre 4, est présentée en Figure 25 et
Tableau 16. Le diamétre de cceur de cette fibre est significativement plus grand que
précédemment, nous ne sommes en effet pas parvenus a en réduire la taille. En conséquence,
le profil d’indice de réfraction est significativement différent de ceux observés jusqu’a présent.
Avec un profil carré semblable a celui d’une fibre a saut d’indice, et une valeur de différence
d’indice de réfraction de 6,5.102 relativement de proche de la valeur théorique (0,102). La
composition de cette fibre se trouve étre faiblement enrichie en silicium puisque I'écart entre
la concentration en silicium du verre initial et la fibre n’excéde pas +4% ce qui est contraire a
nos attentes. |l semble qu’il existe une composition initiale optimale, qui permet d’obtenir une
fibre la plus riche en silicium. Par ailleurs, I'enrichissement n’évolue pas de maniére linéaire
avec la concentration initiale en silice. Etant donné la présence de bulles dans la fibre, on
considere qu’elle n’est pas viable mécaniquement ni optiquement.
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Figure 11-25: (a) Profil d'indice de réfraction avec photographie prise au microscope optique (x50) et
dimension du cceur de la fibre 4, (b) spectre d'atténuation de la fibre 4
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Fibre 1 | Fibre 2 | Fibre 3 | Fibre 4 | %cation théorique C3

Yocation Si | 55,99 | 74,06 | 84,80 | 66,97 64,38
Yocation Zn | 12,65 4,75 2,97 7,86 7,31
Yocation Ga | 31,37 | 21,19 9,84 25,16 19,73

Tableau 16: Compositions des fibres 1 a 4 mesurée au MEB EDS comparées a la composition initiale
théorique du verre de composition C3

1.3.1.4. Fibres élaborées a partir de la composition C4-70%SiO

Suite a ces tentatives pour étirer la composition C3 contenant 75% de silice, il semble que
nous ayons atteint une limite haute du fait des propriétés thermomécaniques de ce verre plus
riche en silice. Nous avons tout de méme tenté d’étirer un verre contenant 70% de silice, point
intermédiaire entre la composition C3 difficile a étirer et la composition C2 présentant nos
meilleurs résultats jusqu’a présent. Cette derniére composition nommée C4 contient 70% SiOo,
5% NazO, 10,6% Zn0O, 14,4% Ga0s. Le verre a été synthétisé dans les mémes conditions
que les verres précédents et caractérisé chimiquement et structuralement (composition et
DRX sur poudre). La fibre obtenue a partir de cette composition est nommeée fibre 5. Comme
cela est montré en Figure 26, elle posséde un diameétre de coeur de 19 um et une différence
d’indice de réfraction de 6,4.102 avec un profil a gradient d’indice. Ici encore, nous ne sommes
pas parvenus a fabriquer une fibre dont le diamétre de coeur soit plus petit pour maximiser la
diffusion. L’enrichissement résultant dans la fibre 5 n’a pas été mesurée expérimentalement.
Cependant, nous avons mesuré le niveau d’atténuation aux alentours de :

- 5dB/ma 1300 nm,
- 6dB/ma 1530 nm.

Ces valeurs d’atténuations sont nettement meilleures que celles présentées par la fibre 4, mais
restent moins bonnes que celles issues de la fibre 3, obtenue a partir de la composition
contenant 65% de silice (1,4 dB/m). Nous n’avons pas eu l'opportunité de mesurer la
composition de cette fibre au MEB EDS. Cependant, étant donné sa valeur de différence
d’indice de réfraction de 6,4.102, on peut supposer que la composition est beaucoup moins
enrichie que celle du cceur de la fibre 3 qui vaut 3,3.102. En se basant sur la mesure de profile
d’indice et sur I'équation de Lorenz-Lorentz introduite précédemment, cette fibre contiendrait
aux alentours de 76,1% de silicium. Cette approximation est cohérente avec les valeurs
expérimentales mesurées sur la fibre 2, qui présente une différence d’indice de réfraction de
6,7.102 (soit quasiment égale a celle de la fibre 5), contient 75%a: de silicium et présente des
pertes optiques de I'ordre de 10 dB/m a 1300 nm. Les pertes de la fibre élaborée a partir de la
composition C4 contenant 70% de SiO2 sont donc vraisemblablement imputables a la
composition de la fibre finale, moins riche en silice que la fibre issue de la composition C2.
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Figure 11-26: (a) Profil d'indice de réfraction avec photographie prise au microscope optique (x50) et
dimension du cceur de la fibre 5, (b) spectre d'atténuation de la fibre 5

On retrace sur la Figure 27 I'évolution de la composition des fibres en fonction des différents
fibrages. On peut voir qu’il existe une composition initiale optimale, contenant autour de 65%
de silice, qui permet de maximiser la quantité de silicium dans la fibre finale. Il apparait
également que la fibre qui contient le plus de silicium est également celle qui présente le
niveau de pertes optiques le plus faible.
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Figure 11-27: Pourcentage cationique de silicium dans les coeurs des fibres 1 2 5

Bien que les paramétres de fibrages utilisés soient équivalents d’un fibrage a l'autre, on
constate que les dimensions des fibres varient de maniére significative en fonction de la
composition initiale. Dans le méme temps, I'enrichissement en silicium relevé au coeur des
fibres par rapport aux compositions initiales C1, C2 et C3 atteint +57%, +60% et +4%
respectivement. Cela est cohérent avec les observations montrant que la diffusion du silicium
de la gaine vers le cceur de la fibre est d’autant plus importante que le diamétre du coeur est
faible.
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La fibre la plus riche en silicium est celle qui a été la plus enrichie. C'est-a-dire que, partant de
47 %scationique de silicium (55% SiOz), on arrive @ 74%:caionique dans la fibre et en partant de
53%cationique de silicium (65%Si0Oz), on arrive a pres de 86%caionique dans la fibre. Ainsi, la
composition initiale C2 permet d’atteindre la composition finale la plus riche en silicium.

1.3.1.5. Corrélation avec l'indice de réfraction et la composition

Cette tendance est confirmée par les mesures de profils d’'indice de réfraction des fibres. Ces
derniers montrent que la différence d’indice de réfraction entre le cceur et la gaine est d’autant
plus faible que le diamétre du coeur est petit et que la composition est riche en silicium. Les
fractions molaires de silice correspondant aux compositions des fibres 2, 3 et 4 sont d’environ
83%mol, 91%mal €1 77%ma respectivement. En reportant ces valeurs sur la courbe de Lorenz-
Lorentz introduite précédemment, et actualisée en Figure 28, on constate la encore un bon
accord entre le modele et les valeurs expérimentales.

1,9
Lorenz-Lorentz
B Mesures sur massifs
1,8 B Mesures sur fibres
A= 667 nm
c
2 1,7
©
©
57%
S 1 55%SI0, | . +60%
@ 161 > e5%si0
(&] 2
._é
—_— [ )
75%Si0, &
1,5
1,4 . , . , : ,
0,4 0,6 0,8 1,0

SiO

Figure 11-28:Evolution de l'indice de réfraction mesuré a 667 nm en fonction de la fraction de SiO2dans
les fibres 2, 3 et 4

11.3.2. Optimisation des pertes optiques

Afin de sélectionner la meilleure composition dans le cadre de cette étude, nous avons choisi
le niveau de pertes optiques comme critere discriminent. La composition initiale idéale serait
celle qui permet la fabrication d’une fibre optique les pertes sont les plus faibles. Nous avons
donc produit des fibres issues des compositions C1, C2, C3 et C4 dans des conditions
permettant de minimiser les pertes. Ces derniéres ont été mesurées par la méthode du Cut-
Back sur les longueurs AL = 0,942 m, 1,15 m, 0,108 m et 0,970 m (longueurs de fibre coupée).

Damien POMAREDE | Thése de doctorat | Université de Limoges | 96

(@) BY-NC-ND_| meEN|



On propose en Figure 29 les spectres d’atténuation des meilleures fibres que nous ayons
obtenues. Les spectres d’atténuation révelent la présence d’un pic d’absorption intense, centré
autour de 1390 nm. Ce pic correspond aux groupements hydroxyles (« -OH ») présents dans
le matériau. Il s’agit d’'un polluant que nous cherchons a éliminer autant que possible a toutes
les étapes de processus de fabrication. On retrouve ensuite un pic a 1064 nm correspondant
au résidu de pompe du laser utilisé dans la source super continuum, puis un large pic autour
de 800 nm que nous attribuons a la matrice de verre utilisée. L’évolution des pertes optiques
dans les fibres issues des compositions C1 a C4 indique clairement la composition initiale la
plus intéressante. En effet, I'atténuation optique passe d’environ 1 dB/m dans la fibre 3
(65%Si0O2) a plus de 5 dB/m dans la fibre 5 (70%SiOz) et 10 dB/m dans la fibre 2 (55%SiOx).
Les pertes augmentent fortement pour les longueurs d’ondes courtes dans les fibres 2 et 5.
Ceci peut étre di a la diffusion Rayleigh qui prédomine aux courtes longueurs d’ondes. On
n’exclue cependant pas que des traces de polluants métalliques (typiguement du chrome (Ill)
qui présente une bande d’absorption a 625 nm [100]) soient présentes dans ces fibres. De
plus, le spectre de la fibre 3 semble indiquer la présence d’un pic centré autour de 800 nm,
qui suggeére que l'augmentation des pertes dans les fibres 2 et 5 aux courtes longueurs
d’ondes seraient dues a de I'absorption plus qu’a de la diffusion Rayleigh.

Le minimum d’atténuation est obtenu pour la fibre 3 avec environ 1 dB/m a 1300 nm. Cette
fibre est par ailleurs celle qui contient le plus de silicium a l'issue du fibrage. Cette derniére
composition semble donc présenter le meilleur compromis entre la facilité de fibrage, la
répétabilité et la performance.
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Figure 11-29: Spectres d’atténuation des fibres issues des compositions C1 a C4

11.3.3. Nanostructure des fibres vitrocéramiques

Nous avons ensuite observé la fibre 3 au MET afin de s’assurer de la présence d’'une
nanostructure apres fibrage. Pour cela, nous avons utilisé un MET (JEOL ARM200F) sur des
échantillons de fibres optiques réduits en poudre afin de rechercher la présence de nano
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cristaux. On présente en Figure 30 des clichés MET réalisés sur un fragment de fibre ou I'on
peut constater la présence d’'une nanostructure et de quelques cristallites de petite taille
(vraisemblablement inférieurs a 30 nm). Ce résultat prometteur a motivé la poursuite de nos
travaux sur des fibres optiques vitrocéramiques actives, basées sur la composition C2. En
effet, ce résultat démontre notre capacité a fabriquer des fibres optiques a coeur
vitrocéramique présentant des niveaux de pertes de I'ordre du dB/m. Les exemples de tels
travaux sur des fibres optiques non dopées ne sont pas nombreux a notre connaissance. On
peut cependant citer les travaux de Samson et al. [55] qui présente une fibre vitrocéramique a
base de silice contenant des cristallites de Li(GaxAl1x)sOs et y-Ga-03 dopée par du nickel et
présentant un niveau de pertes a 1310 nm aprés recuit thermique de I'ordre de 15 dB/m.

La fabrication de cette fibre optique présentant un niveau de perte compris entre 1 et 2 dB/m
a 1300 nm a partir de la composition de verre précurseur contenant 65% de silice constitue un
outil sérieux pour la réalisation de fibres optiques vitrocéramiques actives.

Figure 11-30: Clichés MEB en champ clair (gauche) et champ sombre (droite) avec SAED en insert
réalisés au centre du coeur d’une fibre de composition C2
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Comme cela a été montré au cours de I'étude bibliographique faite au début de ce chapitre,
les vitrocéramiques basées sur les spinelles ZnGa>O. présentent des efficacités quantiques
mesurées de I'ordre de 25%. Si cette valeur est trés inférieure a celle d’autres vitrocéramiques,
notamment celles basées sur des cristaux de ZnAl-O4 ou de LiGasOs, les matériaux finaux ne
sont pas pour autant plus intéressants du point de vue de [l'utilisation comme milieu
amplificateur de lumiere [31] et [95]. En effet, les figures de mérites mesurées sont du méme
ordre de grandeur dans ces trois matériaux. De plus, les vitrocéramiques stabilisant la phase
ZnGax04 semblent étre plus faciles a mettre en ceuvre et leur cristallisation est réputée plus
facilement contrélable [96]. Ceci associé au procédé de mise en ceuvre par cristallisation du
verre parent développé par le CEMHTI fait de ce matériau un candidat de choix pour la
fabrication de fibres optiques vitrocéramiques.

Dans cette optique, nous avons fabriqué des verres parents de vitrocéramiques en prenant
soins de limiter au maximum l'incorporation de polluants, que ce soit au contact de I'eau, de
I'éthanol ou de billes de broyage. Des essais de synthése a partir de précurseurs fluorés et
sous atmosphere contr6lée ont méme été menés, sans que les améliorations soient
perceptibles. Cependant, nous avons démontré une capacité a fabriquer les verres parents de
vitrocéramiques au sein du laboratoire Xlim, avec les compositions comprenant 55 a 75 % de
silice, et des compositions dopées par du chrome (ll1) et du nickel (11). Ces verres ont fait I'objet
de caractérisations structurales, optiques et chimiques afin d’en déterminer ’homogénéité, la
pureté et le comportement notamment vis-a-vis de la cristallisation. Si des améliorations du
procédé de fabrication des verres parents du point de vue de la pureté des précurseurs est
nécessaire, il apparait que nous sommes capables de fabriquer ces matériaux de maniere
fiable et répétable. Dans I'avenir, il sera intéressant de procéder a une purification (chloration)
des précurseurs, ainsi que de controler 'atmosphére tout au long du cycle de fabrication. On
espére ainsi éliminer les groupements OH qui générent un pic d’absorption large et intense a
1390 nm, et toutes les traces de métaux de transition qui seraient potentiellement présents
dans les poudres. A terme, cela doit permettre de réduire les pertes optiques dans les fibres
et de passer sous le seuil de 1 dB/m.

Le procédeé poudre a déja démontré sa versatilité. Cependant, dans le cas de la mise en ceuvre
de nos verres sous la forme de fibres optiques, nous avons rencontré de nombreux probléemes
liés a la gestion de l'air contenu dans la fibre optique, conduisant a I'étirage de fibres
entierement creuses sur plusieurs dizaines de métres. Un an d’optimisation du procédé et prés
de 25 fibrages (toutes compositions confondues) ont été nécessaires pour fiabiliser le procédé
de fabrication des fibres. Bien que des difficultés d’homogénéité de la composition et des
dimensions des fibres au cours d’un fibrage persistent, nous parvenons aujourd’hui a cibler un
groupe de propriétés (dimensions, composition du cceur, etc.) et a gérer les fluctuations
survenant au cours du fibrage.

Ce travail a abouti a la fabrication de fibres optiques dont les atténuations varient de 1 a 15
dB/m. Les fibres obtenues présentent une nanostructure similaire a celle observée dans les
massifs, mais fortement enrichie en silicium. La présence de cette nanostructure associée a
la cristallisation d’'une partie du cceur nous confirme le succés de la fabrication de fibres
vitrocéramiques. L’utilisation du procédé poudre pour la mise en ceuvre d’un verre parent de
vitrocéramique est une premiére Francaise, Européenne et quasiment mondiale. A notre
connaissance, seul le groupe de Huang et al. a procédé au fibrage par voie poudre d'un
mélange de précurseurs conduisant a I'obtention d’une fibre a coeur vitrocéramique. D’autres
méthodes présentées par Samson et al. [55] et Z. Fang et al. [65] [56] [57] [101], basées sur
I'étirage de barreaux de verres ont également permis la fabrication de fibres vitrocéramiques.
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Cependant, ces méthodes n’ont jamais été utilisées pour étirer un verre stabilisant la phase
ZnGaz0s. De fait, la fabrication d’un barreau a partir des compositions présentées ici semble
difficile a cause de la viscosité élevée des verres, de leur facilité a cristalliser pendant la trempe
et de leur fragilité qui les rendent sensibles aux contraintes thermiques lors du refroidissement.

Enfin, cette étude a mis en évidence le phénomene de diffusion du silicium de la gaine vers le
ceeur au cours du fibrage. L’exploitation de ce phénoméne a permis I'élaboration de fibres dont
les compositions de cceur sont inaccessibles sous forme massive, du fait de la cristallisation
simultanée de la cristobalite et de la phase ZnGa»O.. L'optimisation de cette diffusion a permis
I'élaboration d’une fibre contenant prés de 90%mo de SiOz a partir d’'un verre qui en contient
initialement 65%mo. Cette méthode a conduit a 'abaissement des pertes optiques jusqu’aux
alentours de 1 dB/m a 1300 nm a partir d’'un verre contenant 65% de SiOs..

Pour la suite, nous souhaitons poursuivre I'étude en étirant les verres de compositions C2
(verre donnant les fibres avec le moins de pertes optiques) dopés par du chrome et du nickel.
La fabrication de fibres actives et optiquement efficaces démontrera l'intérét de notre travalil,
de la matrice utilisée et du procédé poudre. L'utilisation de ces métaux de transitions comme
dopant apportera des propriétés rarement atteintes dans des fibres optiques du fait de leur
faible efficacité dans les milieux amorphes. Cette étude fera I'objet du Chapitre 3, qui traitera
de la fabrication et de la caractérisation des fibres optiques vitrocéramiques actives.
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Chapitre lll.
Fibres optiques vitrocéramiques
actives
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By

Dans le chapitre précédent, nous avons démontré la faisabilité de fibres a coeur
vitrocéramiques par le procédé poudre, et a partir des matériaux développés par le CEMHTI
et synthétisés a Xlim. Les fibres obtenues présentent une nano structuration et des cristallites
de ZnGaxO4 compatibles avec les objectifs de dopage par des ions luminescents que nous
avons fixés.

Dans ce chapitre, nous avons utilisé les protocoles et savoirs faires développés dans le
chapitre précédent, afin de produire des fibres dopées par de 'oxyde de chrome ou de nickel.
L’ajout d’'un dopant doit permettre de conférer a ces fibres une activité optique caractérisée
par une luminescence autour de 700 nm pour le dopage par du chrome, et 1300 nm pour
celles dopées par du nickel. Nous avons commencé cette étude en suivant I'évolution des
propriétés optiques des verres précurseurs avant, pendant et aprés recuit thermique. Le
développement d’une méthode originale a également permis de suivre I'évolution de
I'environnement du nickel dans une fibre dopée au cours d’un recuit thermique. Comme nous
le verrons, ce travail a permis de définir une gamme de températures de recuit de cristallisation
permettant I'incorporation des ions de dopants dans les cristallites.

Une campagne d’optimisation du protocole de recuit est ensuite proposée. Ce travail, qui doit
permettre d’obtenir des fibres aux propriétés optiques améliorées, est présenté en seconde
partie de ce chapitre.

Enfin, les meilleures fibres obtenues sont comparées a I'état de 'art des fibres vitrocéramiques
a base de silice et a d’autres solutions commerciales avec lesquelles elles seraient en
concurrence. Nous verrons que ces fibres présentent un fort potentiel pour les domaines des
sources optiques et des amplificateurs. C’est pourquoi on proposera, en fin de ce chapitre,
différentes pistes d’améliorations et de développements, débouchant a relativement courts
termes sur des preuves de concept et des applications originales.
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lll.1. Fibres optiques actives

L’ajout de dopant dans le cceur des fibres optiques leur confére une activité optique
caractérisée par de la luminescence lorsqu’elles sont pompées optiqguement. Dans ce travail,
nous proposons d’utiliser des métaux de transitions comme le chrome et le nickel comme
dopant. Cela est particulierement intéressant dans la mesure ou les propriétés de
luminescence de ces éléments ne sont pas exploitées dans les fibres optiques amorphes du
fait de leur efficacité quantique trés faible lorsqu’ils sont placés dans un environnement
désordonné. L'utilisation de vitrocéramiques a base de ZnGa:O4 permet de conférer un
environnement cristallographique propice a la luminescence de ces ions, tout en conservant
un niveau de transparence et une capacité de mise en ceuvre compatible avec les applications.
Nous commencerons ce chapitre en étudiant linfluence des recuits thermiques de
cristallisation sur les propriétés optiques des vitrocéramiques massives et fibrées.

lll.1.1. Mise en évidence du changement d’environnement

lll.1.1.1. Etude sur les verres parents

Afin de mettre en évidence le changement d’environnement des ions luminescents lors du
recuit thermique de cristallisation du verre parent, on propose dans un premier temps de
s’intéresser aux matériaux massifs. Des échantillons ont été polis sur deux faces paralléles a
0,9 mm d’épaisseur et leurs spectres de transmission respectifs ont été mesurés avant et
apres un recuit thermique d’'une minute a 900°C, de maniére analogue a ce qui a été fait dans
les travaux de S. Chenu [9]. Les spectres ont étés obtenus a I'aide d’un banc de transmission
concu a Xlim par M. Kudinova au cours de ses travaux de thése, et dont une photographie est
présentée en Figure 1. Le banc est composé d’une source halogéne type Mikropack HL-2000-
FHSA, dont le faisceau est amené par une fibre Ocean Optics QP600 — 2 — Vis — NIR et
focalisé sur I'échantillon a I'aide d’un objectif de microscope Newport LI x10. Le signal transmis
est collimaté a l'aide d’une lentille de focal 50 mm et collecté a l'aide d’'un objectif de
microscope Newport LIx20 permettant l'injection dans une fibre optique multimode Thorlabs
FG200UEA de 200 um de diameétre intérieur, connectée a un analyseur de spectre optique
OSA ANDO AQ-6315E. Les parameétres d’acquisition ont été réglés sur une résolution de 2
nm sur une fenétre comprise entre 350 et 1050 nm. Ainsi, on présente en Figure 2a une
photographie d’échantillons de verres dopés par 0,05% d’oxyde de chrome (lll) et en Figure
2b par 0,1% d’oxyde de nickel (). Les colorations des verres dopés par du chrome et du nickel
sont verte et ambre respectivement.

et '“‘“hmrnm:'
ﬁ"f.‘\ﬁi“\llhh :

Figure Ill-1: Photographie du banc de transmission
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Verre dopé par du chrome :

On retrouve sur le spectre d’absorption du verre (noté V) les bandes situées autour de 630 nm
et 450 nm, qui peuvent étre attribuées respectivement aux transitions “A vers *T. du chrome
1, ainsi qu’a la transition °Az vers *T; du chrome IV en coordination tétraédrique [102]. D’aprés
Ma, il est d’ailleurs possible d’attribuer la couleur verte de ce verre a ces deux bandes
d’absorption qui couvrent tout le domaine du visible a I'exception des longueurs d’ondes
correspondant a la couleur verte. En premiére observation, on constate que I'échantillon recuit
a subi un changement de couleur important, passant du vert au brun. Ce changement de
couleur est également perceptible sur le spectre de transmission avec la disparition des
bandes d’absorption caractéristiques du verre et 'apparition de bandes autours de 405 et 554
nm.

Verre dopé par du nickel :

Dans le verre dopé par du nickel, on retrouve les pics a 430 nm et 880 nm, attribuables aux
transitions °E14’(°F) vers %Az, (°P) et °E14'(°F) vers 3Az, (°F) [27]. Ici encore, la couleur ambre du
verre est cohérente avec la bande d’absorption a 440 nm qui couvre les longueurs d’ondes
bleues et pour partie vertes. Aprés le recuit thermique, la vitrocéramique obtenue est passée
de la couleur ambre a bleu. La disparition des bandes d’absorptions observées dans le verre
et 'apparition de bandes autour de 380, 630 et environ 1040 nm dans la vitrocéramique est
cohérente avec ce changement de couleur.

(@) (b)

100 -

1040 nm
3}30 nm 630 nm S

/

T (%)

430 nm V2.2 (0,05 Cr,0s) ——" V C2.3 (0,1 NiO)
VC C2.2 (0,05 Cr,04) —VC C2.3 (0,1 NiO)
0 ; ; : = > = 0
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Figure 1lI-2: Transmission optique sur massifs dopés (a) par du chrome et (b) par du nickel, ou V et
VC désignent respectivement les verres et les vitrocéramiques

On donne dans le Tableau 17 les transitions et longueurs d’ondes correspondantes aux
transitions identifiées dans la littérature et mesurées sur nos matériaux.
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Verre Vitrocéramique
YAz vers 4Ty 450 nm 430 nm YAz vers 4Ty 405 nm 405
o} 1Az vers Tz 600-800 nm | 630 nm
5 5A; vers 3T 600-900 nm . Az vers 1Tz 554 nm 5%
[102] Ce travail [25] Ce travail
SE14'(°F) vers 3Az4 (°P) 430 nm 440 nm 5A2¢(°F) vers 3T1g(°P) 380 nm 390
_(ZQ SE14'(°F) vers 3Azq (°F) 880 nm 890 nm 5A24(°F) vers 3Tig(°F) 630 nm 630
3E14'(°F) vers 3E1g'CF) 1750 nm - 3A24(%F) vers 3Tzg(°F) 1085 nm ~1040
[27] Ce travail [27]1[103] Ce travail

Tableau 17: Transitions et longueurs d'ondes d'absorption dans des verres parents et vitrocéramiques
dopés par du chrome et du nickel

Ainsi, I'évolution des bandes d’absorption dans le matériau avant et aprés recuit témoigne du
changement d’environnement des ions de métaux de transitions et leur incorporation dans les
cristallites. Nous avons cherché a mettre en évidence ce phénoméne directement dans les
fibres optiques fabriquées.

lll.1.1.2. Etirage des compositions de verres parents

Nous avons poursuivi cette étude sur la fabrication de fibres optiques vitrocéramiques avec
des compositions de verres parents dopés par 0,05% de Cr203 et 0,1% de NiO, dont les
compositions nominales sont :

- 64,968% SiOz, 4,998% Na20, 12,992% Zn0, 16,992% Gaz0s, 0,05% Cr203
- 64,935% SiO2, 4,995% Na:20, 12,987% Zn0, 16,983% Ga203, 0,1% NiO

Ces concentrations ont été choisies de maniere homogene a ce que propose S. Chenu et al.
[85] [9]. L’'homogénéité et la composition de ces verres ont été vérifiees par MEB-EDS et
'absence de cristaux confirmée par DRX sur poudre. Les préformes ont été assemblées et les
fibres étirées suivant le protocole donné dans le chapitre précédent. On regroupe dans le
Tableau 17 les propriétés des fibres obtenues.
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Figure 111-3: Spectres d'atténuation optique des fibres vitrocéramique non dopée (noir), dopée par du
chrome (vert) et par du nickel (orange), ainsi que les images des modes en sortie de fibres a 1550 nm
avant coupure (colonne de gauche) et aprés (colonne de droite)
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On constate que les deux fibres dopées, issues des compositions C2.2 et C2.3, présentent
des dimensions extérieures identiques et des diamétres de coeur de 10 a 16 um. Cet écart de
dimensions s’accompagne de compositions finales trés différentes, et par conséquent de
différences d’indices de réfraction et de niveaux d’atténuation optiques importantes. Etant
donné que ces fibres sont fortement multimodes, les pertes optiques données en Figure 3 ont
été mesurées sur le mode fondamental et sur des longueurs de fibre aussi grandes que
possible. Ceci implique que, dans le cas de la fibre dopée par du nickel, la valeur indiquée est
obtenue sur une longueur de fibre de l'ordre de 5 centimétres et est donc purement indicative.
Il apparait que les pertes optiques sont beaucoup plus élevées dans la fibre moins riche en
silicium, ce qui est cohérent avec les observations faites dans le chapitre précédent. En
comparant la fibre de composition C2.1 non dopée avec la fibre de composition C2.2 dopée
par du chrome, on constate que les compositions et les dimensions sont comparables, ce qui
permet de mettre en évidence l'impact du dopage par du nickel sur les pertes optiques. On
constate en Figure 3 que celles-ci passent de 1 dB/m a 25 dB/m a 1300 nm et ceci est
récapitulé dans le Tableau 18.

Photo ition (%cati
Dimensions Pgrtes Composition (Ycations)
/qai An max optiques ' o
ceeur/gaine (1300 nm) Cation %Moyen Ecarttype  %initial
(um)
g Si 89,23 0,44 57,98
S 0,035 25 dB/m Zn 1,47 0,04 11,60
AN
Al
@) 10/130 Ga 9,27 0,44 33,98
5 Si 63,44 2,25 57,98
% 0,070 <150 dB/m Zn 12,25 1,00 11,60
Qi
© Ga 23,74 1,47 33,98

16/130

Tableau 18: Propriétés des premieres fibres optiques issues des compositions : C2.2, dopée par du
chrome, et C2.3 dopée par du nickel

Ces fibres ont été recuites thermiquement et leurs propriétés optiques ont été évaluées. Cette
procédure de recuit et ses effets sont décrits dans le paragraphe suivant.

lll.1.1.3. Etude des fibres optiques dopées

Les verres parents initiaux et les matériaux contenus dans le cceur des fibres optiques
possedent des compositions tres différentes. Ceci sous-entend que, s'il est possible
d’observer l'incorporation des ions de dopants dans les cristallites des matériaux massifs, cela
n’a pas encore été verifié dans les matériaux aprés fibrage. Nous avons donc proposé de
recuire un échantillon de fibre dopée et de suivre in-situ I'évolution de ses propriétés en
transmission optique au cours d’un recuit thermique. Pour cela, nous avons sélectionné un
échantillon de fibre dopée par de I'oxyde de nickel d’'une dizaine de centimétres de long. Cette
fibre a été débarrassée de son revétement polymere par immersion dans de 'acétone et a été
soudée a des fibres optiques standard type SMF-28, également partiellement dénudées de
sorte que le revétement polymeére ne soit pas exposé aux températures élevées du recuit.
L’'une des extrémités est connectée a une source super continuum, la seconde a un analyseur
de spectre optique (OSA). L’échantillon est placé dans un tube de silice et inséré au centre
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d’un four tubulaire Carbolite Gero EHA équipé de bouchons percés a chaque extrémité, et
disposant d’'une zone de température constante de 35 cm de long. Le schéma du montage est

en

présenté
Figure 4.
Four
Tube de silice
ooo
I =
— s I | ]
Fibre SMF-28 [ — Fibre SMF-28
OSA Echantillon

Source super continuum

Figure lll-4: Schéma du banc de mesure de transmission in situ

Le four a été programmé pour effectuer une montée en température par paliers de 100°C entre
200°C et 900°C a environ 5°C/min. Des spectres de transmission ont été acquis a chaque

palier et sont donnés en Figure 5.
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Figure 1lI-5: (a) Transmission optique et (b) spectres de transmittance lors de la montée en
température

Damien POMAREDE | Thése de doctorat | Université de Limoges |
(@) BY-NC-ND |

108
L1 1IN



Une fois a 900°C, le four entame la seconde partie du traitement thermique en effectuant un
palier de 90 minutes avant de refroidir naturellement jusqu’a 20°C. Une fois I'échantillon et le
four refroidi nous avons enregistré un nouveau spectre de transmission portant le nom « 20°C
— 90 min ». Un second cycle de 90 minutes a 900°C est alors effectué (pour un total de 180
minutes a 900°C) a l'issue duquel le four est refroidi naturellement et un nouveau spectre
« 20°C — 180 min » est enregistré. Les spectres obtenus au cours de ce palier sont donnés en
Figure 6.
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Figure 1lI-6: (a) Transmission optique et (b) spectres de transmittance lors des paliers en température
et 2 20°C a lissu du cycle thermique

On remarque en premier lieu sur le spectre obtenu a température ambiante, la présence d’'un
pic d’absorption autour de 900 nm qui peut correspondre a la bande d’absorption °E;q (°F) vers
3A24 (°F) du nickel Il en coordinence 5 [103] identifiée & 890 nm dans le verre massif. On sait
que cette bande d’absorption disparait lors de la cristallisation du verre au profit de I'apparition
de deux bandes autour de 630 et 1040 nm d’aprés nos données collectées sur les massifs.
Son suivi peut donc nous renseigner sur l'incorporation des dopants dans les cristallites. Ceci
est d’autant plus aisé que la source, notée « Blanc » sur les graphiques, présente une
puissance relativement constante entre 600 et 1000 nm. Les spectres de transmittance
(rapport des puissances I/lo, en mW) sur la gamme de longueurs d’onde 600 — 1000 nm sont
reportés en Figure 5b. On peut constater qu'au cours de la montée en température, les
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spectres de transmission n’évoluent quasiment pas entre 20°C et 600°C. A partir de 700°C, la
bande d’absorption a 900 nm disparait. Dans le méme temps, on observe que la transmission
est Iégerement meilleure entre 350 et 600 nm (ceci est visible sur les pics a 470 et 560 nm) et
autour de 1600 nm. Ces éléments laissent penser que les bandes caractéristiques du nickel Il
en coordinence 5 autour de 450, 890 et 1750 nm disparaissent a partir de 700°C dans la fibre.
Dans le méme temps, on constate I'apparition d’'une bande d’absorption autour de 700 nm
pouvant correspondre & la transition °A> vers °T; caractéristique du nickel Il en coordinence
octaédrique.

Lors de la seconde phase du traitement thermique, nous avons constaté I'apparition d’'une
bande d’absorption autour de 700 nm pouvant correspondre a la transition 3A, vers °T; du
nickel Il. De méme, il semble qu’un pic & 1180 nm pouvant correspondre a la transition °Az
vers °T> du nickel se forme (attendue & 1040 nm d’aprés les mesures sur massifs). Il est
cependant difficile de conclure de maniere catégorique sur ce dernier point en raison de la
configuration optique et du bruit de la mesure. On présente en Figure 6 I'évolution de la
transmittance sur la gamme de longueurs d’ondes 600 — 1000 nm afin de suivre I'évolution de
la bande d’absorption °A. vers ®T;. Sur les spectres acquis a 20°C aprés un recuit de 90 et
180 minutes a 900°C, on constate un fort décalage et/ou réduction de la largeur de la bande
d’absorption attribué a la transition A, vers *T; (700 nm) vers les courtes longueurs d’'ondes
(il reste difficile de conclure ici car une partie de la bande n’est pas visible sur le spectre du
fait du niveau de puissance faible de la source en dessous de 600 nm). Ceci est
comprehensible dans la mesure ou il s’agit d’'une transition dont I'énergie dépend, d’apres les
diagrammes de Tanabe-Sugano, fortement de la température. On note par ailleurs que le pic
attribué a la transition °A> vers °T> & 1180 nm ne présente pas de décalage entre 900°C et
20°C, ce qui pose un doute sur son attribution et son origine.

Le Tableau 19regroupe les bandes d’absorption observées dans les verres et vitrocéramiques
dopées par du nickel sous forme de massifs et dans la fibre optique que nous avons fabriquée.

Verre Vitrocéramique
3E14'(°F) vers 3Azg (CP) 430 nm - 3A2q(3F) vers 3T1gCP) 380 nm
O | 3E1g'(°F) vers %Az (°F) 880 nm 900 nm 3A24(°F) vers 3T14(°F) 630 nm 700
4
3E1¢'(°F) vers 3E14 (°F) 1750 nm - 3A2¢(°F) vers 3Tz2g(°F) 1085 nm =~1180
[27] Ce travail [27] Ce travail

Tableau 19: Bandes d'absorption observées sur les fibres dopées par du nickel avant, pendant et
aprés un recuit thermique

Alissue des recuits, le spectre de transmission de I'échantillon évolue de maniére significative.
On peut supposer que ce recuit permet l'incorporation du nickel dans les cristallites, ce qui
affecte l'intensité de ses bandes d’absorption caractéristiques. Avec cette méthode, il est
difficile de distinguer les pertes dues a une évolution des bandes d’absorption du matériau des
pertes dues a la diffusion Rayleigh de la lumiére. Ainsi, il est difficile de mettre en évidence
I'évolution de la taille de la nanostructure par la mesure de la puissance transmise au cours
de ce recuit. Par ailleurs, cette étude reste qualitative car plusieurs éléments affectent
fortement la mesure, parmi lesquels on peut citer :
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- La source super continuum qui est basée sur les effets non-linéaires dans une fibre
PCF pompée par un laser pulsé a 1064 nm. Il existe de forts écarts de puissance en
fonction de la longueur d’'onde (notamment en dessous de 600 nm), et la source est
instable temporellement avec des puissances crétes élevées qui peuvent fausser les
mesures.

- L’instabilité temporelle de l'alignement de la source et de la fibre SMF d’injection
(alignement par un systéme de micro positionnement).

- Le recouvrement entre le champ issu de la fibre d’injection et I'échantillon non maitrisé

- Le recouvrement entre le champ issu de I'échantillon et la fibre de collection non
maitrisé.
- La relaxation des contraintes thermomécaniques accumulées lors du fibrage et de la

soudure au cours du recuit peuvent affecter la géométrie de I'épissure entre
I'échantillon et les fibres d'injection et de collection.

- Le bruit de mesure lié au dispositif de mesure (niveau de puissance faible de la source
aux courtes longueurs d’ondes, battement aux grandes longueurs d’ondes).

On conclut cependant que cette méthode permet de mettre en évidence le changement
d’environnement du nickel dans la fibre optique a partir de 700°C. A 900°C, la bande
d’absorption correspondant a la transition °A vers °T; semble apparaitre rapidement aprés 3
minutes de recuit. L’apparition de cette bande caractéristique du nickel Il en environnement
octaédrique et la disparition des bandes propres au nickel en coordinance 5 confirme les deux
points suivants :

- Les fibres obtenues apres fibrage contiennent potentiellement des cristallites (comme
cela a été montré par les mesures MET sur les fibres non dopées), cependant les
spectres de transmission montrent que le nickel est toujours majoritairement dans un
environnement désordonné. On peut supposer qu’a l'issue du fibrage, soit le nombre
et la qualité des cristaux n'est pas suffisante pour pourvoir un environnement
octaédrique au nickel, soit le nickel n’a pas eu le temps de migrer dans les cristaux lors
de la trempe subie par la fibre au cours de sa fabrication.

- Un recuit thermique permet de faire passer le nickel d’'un environnement de
coordinance 5 a un environnement octaédrique a partir de 700°C environ. A 900°C,
I'apparition rapide de la bande d’absorption correspondant a la transition Az vers °T;
témoigne de la vitesse de ce processus a haute température, sans pour autant altérer
complétement la transparence. Ainsi la gamme de recuits thermiques s’étend
potentiellement de 700°C a plus de 900°C.

-l est possible de pomper optiquement ces fibres entre 900 et 1000 nm pour exciter la
transition %A vers °T. a 'origine de I'émission que nous recherchons.

Ces résultats constituent en eux-mémes une avancée de taille puisque nous avons démontré
la fabrication de fibres optiques a partir des compositions de verres développées au CEMHTI
et via le procédé poudre. Ces fibres contiennent potentiellement des cristaux, mais les
mesures de transmission semblent montrer que le nickel se trouve dans un environnement
désordonné a l'issue du fibrage. Le recuit thermique de cristallisation mis en place dans ce
premier paragraphe et le suivi des propriétés de transmission dans les fibres ont permis de
suivre I'évolution de lI'environnement du nickel sous l'effet de la température. Les fibres
recuites présentent les propriétés optigues en transmission attendues pour les
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vitrocéramiques dopées par du nickel. Le succes du protocole de recuit thermique confirme
notre capacité a produire des fibres optiques a cceur vitrocéramique, ou les ions de nickel
bénéficient d’'un environnement propice a la luminescence. Dans le paragraphe suivant, nous
nous sommes attachés a vérifier que les fibres obtenues sont effectivement actives
optiquement.

lll.1.2. Pompage optique

Suite a cette démonstration du changement d’environnement subi par les ions de nickel lors
d’'un recuit thermique, nous avons souhaité vérifier que les fibres dopées recuites sont
effectivement actives. Pour cela, nous avons sélectionné des échantillons de fibres issues des
compositions C2.2 (dopage 0,05% Cr203) et C2.3 (dopage 0,1% NiO) d’'une longueur d’environ
quinze centimétres identique a celle utilisée par Z. Fang [56] [52], que nous avons dénudés et
recuits thermiquement dans un four tubulaire. Les fibres ont ensuite été pompées optiquement
sur deux bancs optiques adéquats.

lll.1.2.1. Fibres vitrocéramiques dopées par des ions chrome (lll)

Nous avons utilisé un laser Spectra-Physics Millennia Xs centré a 532 nm comme laser de
pompe. Ce dernier est injecté dans les fibres échantillons en espace libre a I'aide du montage
dont un schéma est donné en Figure 7. Les spectres d’émission sont collectés a I'aide d’'une
fibre optique multimode 50/125 pum et enregistrés sur un analyseur de spectre optique OSA
ANDO AQ6315E avec une résolution de 5 nm. Une premiéere fibre non recuite a été pompée
jusqu’a 10 watts, qui est en fait la puissance nominale du laser. Cette puissance est trés
supérieure a la puissance de saturation de nos échantillons, mais nous I'avons utilisée comme
base de comparaison pour tous les essais sur les fibres dopées par du chrome. En
conséquence, elle n’est pas en rapport avec l'efficacité des fibres fabriquées.

LASER
7532 nm oo
| Echantillon Dﬁ%ﬁ
i Fibre 50/125 pm —|
/ \ OSA
Filtre passe bas & 1000 nm Filtre notch a 532 nm

Figure 11I-7: Schéma du montage utilisé pour pomper les fibres vitrocéramiques dopées par du chrome

(Il

Les spectres d’émission ont été mesurés entre 600 et 1400 nm et sont donnés en Figure 8.
Pour la fibre non recuite, on remarque I'apparition d’un large pic centré autour de 1050 nm que
I'on pense étre attribuable a la fluorescence de défauts présents dans la matrice vitreuse [104].
Les fibres suivantes, recuites a 900°C entre 10 minutes et 2 heures, sont pompées dans les
mémes conditions. On observe la disparition de cette bande d’émission autour de 1050 nm et
'apparition d’'une bande d’émission centrée autour de 710 nm d’amplitude plus importante.
Cette bande d’émission est composée de deux pics a 696 nm et 715 nm, ainsi que d’un
épaulement autour de 835 nm. Les pics fins sont vraisemblablement attribuables a la transition
2E vers *A> pour des ions chrome lll situés sur des sites octaédriques idéaux (696 nm) et
distordus (715 nm). L’épaulement serait quant a lui cohérent avec la bande, plus large,
correspondant & la transition “T, vers “A, [9] [25]. La forme du spectre d’émission et les
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longueurs d’ondes associées sont trés différentes de celles établies dans les rapports de S.
Chenu et al. et D. Chen et al.. Par ailleurs, la modulation des paramétres de recuits influence
fortement la forme du spectre d’émission et lintensité relative de ces deux transitions. I
apparait que les raies fines, caractéristiques de la transition E vers “Az ainsi que la large
bande d’émission caractéristique de la transition T2 vers *A. apparaissent toujours aux mémes
longueurs d‘onde, quel que soit le recuit utilisé. Ceci suggére que le type de recuit n’influence
que peu les paramétres de champs cristallins et 'environnement du chrome (lIl). En revanche,
I'efficacité quantique de ces deux transitions est largement influencée par le recuit. Ceci est
sans doute le fait de I'élimination des défauts présents dans le matériau avant recuit et
responsables de la fluorescence a 1050 nm. A titre d’exemple, cette bande d’émission a
totalement disparu dans I'échantillon recuit 120 min a 900°C.

(@) (b)

1,0x10° 2,0x10°
696 nm 715 nm Non recuit 1715 nm Non recuit
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Figure 111-8: Spectres d'émissions de fibres issues des compositions C2.2 (dopage Cr203). (a)
Influence du temps de recuit a 900°C, (b) Influence de la température de recuit pour un recuit de 50
minutes

On constate par ailleurs sur la Figure 8a que la durée du recuit influence la puissance émise
par la fibre. Celle-ci augmente avec la durée du recuit, jusqu’a un maximum, autour de 20
minutes a 900°C, avant de décroitre. Cette évolution est vraisemblablement liée a I'évolution
de la nano structure au cours du recuit. Il est intéressant de constater que I'intensité relative
des pics a 696 nm et 715 nm évolue en fonction de la durée du recuit, ou I'on rappelle que le
pic a 696 nm est émis par les ions chromes positionnés dans des sites octaédriques de
géométrie idéale et le pic a 715 nm aux sites octaédriques distordus.

Comme le montre la Figure 8b, la température du recuit influence quant a elle la forme du
spectre et I'efficacité relative des transitions °E vers ‘A, et*T, vers *A,. On constate que la
réduction de la température du recuit permet d’améliorer globalement la puissance émise.
Dans le méme temps, le rapport d’intensité entre le pic correspondant a la transition “T» vers
A par rapport & la transition 2E vers *A; passe de 1,53 & 2,56 (en considérant la hauteur de
ces deux pics). Cela suggeére qu’une température de recuit plus faible permettrait de favoriser
les désexcitations a partir du niveau °E, et donc la transition interdite de spin °E vers “A..

Des mesures plus précises de photoluminescence permettront dans I'avenir de compléter
cette étude sur lattribution des bandes d’émission et les mécanismes associés a la
fluorescence de ces fibres.
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A notre connaissance, la luminescence du chrome dans des fibres optiques vitrocéramiques
n'a été rapportée que trois fois dans la littérature par N. Samson [54], Y-C. Huang [65] et Z.
Fang [52]. Dans les deux premiers exemples, le chrome est présent dans les fibres a I'état
d’oxydation +1V, et les fibres présentent des bandes d’émissions centrées autour de 1100 nm.
Seul le travail de Z. Fang concerne des fibres optiques vitrocéramiques contenant des
cristallites de ZnAl>O4 dopées par du chrome a I'état +11l. Le spectre d’émission centré autour
de 700 nm obtenu est trés similaire a celui observé sur massifs [9]. Notre résultat est par
conséquent la premiére démonstration d’'une fibre optique a coeur vitrocéramique contenant
des cristaux de ZnGa204 dopés par des ions chrome (lIl) optiquement active.

lll.1.2.2. Fibres vitrocéramiques dopées par des ions de nickel (ll)

Nous avons pompé la fibre dopée par du nickel a I'aide d’'une diode 3SP centrée a 980 nm,
injectée en configuration « butt coupling ». Les spectres d’émission sont collectés a I'aide
d’une fibre optique multimode 50/125 um et enregistrés sur un analyseur de spectre optique
OSA ANDO AQ6315E avec une résolution de 5 nm. Le schéma du montage est donné en
Figure 9. Comme précédemment, nous avons pompé des fibres non recuites et recuites, a
500 mW environ, et mesuré les spectres de transmission entre 1000 et 1750 nm.

Diode LASER

ﬂ Echantillon T T I:”]EEE O
= — l i Fibre 50/125 pm o
/\ \ OSA

- A -

Filtre pass haut a 1000 nm

Injection dans le coeur Injection déns la gaine
Figure 111-9: Schéma du montage utilisé pour pomper les fibres vitrocéramiques dopées par du nickel

Les spectres d’émissions correspondants sont donnés en Figure 10. Contrairement a ce qui a
été observé dans les fibres dopées par du chrome, on n'observe aucune fluorescence entre
350 et 1750 nm dans la fibre non recuite. Ceci peut s’expliquer par le niveau de puissance
plus faible et la longueur d’'onde de pompe plus grande utilisés ici. Une fibre recuite a 900°C
pendant 20 min présente quant a elle une bande d’émission centrée autour de 1350 nm et
large de 245 nm. Cette bande d’émission est attribuée a la transition °T, vers °A.
caractéristique du nickel Il dans un site octaédrique. On note la présence d’'un épaulement
attribué a I'absorption des groupements —OH autour de 1400 nm, qui tend a absorber le signal
émis par les ions de nickel. Ce spectre d’émission est cohérent avec les résultats obtenus sur
des vitrocéramiques dopées par du nickel présentés notamment par T. Suzuki et al. [95], N.
V. Golubev et al. [94], Z. Gao et al. [96] ou J. Zheng et al. [27].
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Figure 111-10: Spectres d'émission d'une fibre issue de la composition C2.3 non recuite et recuite a

900°C pendant 20 minutes sous pompage optique a 980 nm

Nous avons relevé dans la littérature uniquement deux précédents sur la fabrication de fibres
optiques vitrocéramiques dopées par du nickel. Ces travaux, proposés par N. Samson et al.
[55] et Z. Fang et al. [56] sont basés sur des vitrocéramiques contenant des cristallites de
Li(Gai«Alx)sOs dopés par du nickel Il. Les spectres de transmission obtenus dans ces deux
exemples sont assez similaires a notre résultat. La réalisation d'une fibre optique
vitrocéramique contenant des cristallites de ZnGa204 dopés par du nickel et présentant une
activité optique autour de 1300 nm semblable a celle observée dans les vitrocéramiques
massives constitue une avancée majeur. L’enjeu pour la suite est d’optimiser ce systéme de
sorte a maximiser son efficacité et permettre 'amplification de la lumiére autour de 1300 nm.
Cet objectif présente un potentiel industriel intéressant avec des applications :

Dans les télécommunications puisque cette longueur d’onde se trouve dans la seconde
fenétre de transmission de la silice (bande O, entre 1260 et 1360 nm) et la dispersion
chromatique des fibres optiques monomodes a cceur de silice y est nulle. Cela suggére
qu'il est possible de transmettre des bits d’information a intervalles plus courts a 1310
nm qu’a 1550 nm, et donc d’atteindre des débits de transmission d’informations plus
élevés. La réalisation d’amplificateurs fibrés autour de 1300 nm permettrait le
développement de dispositifs fibrés pour compléter les solutions existantes.

En biologie puisque la seconde fenétre de transparence des tissus organiques se situe
autour de 1300 nm. L’absorption de I'eau, principal constituant des tissus biologiques,
est relativement limitée autour de cette longueur d’'onde et la diffusion Rayleigh de la
lumiere par les organites contenus dans les tissus est réduite par rapport a des
longueurs d’ondes plus courtes. Ainsi, des techniques d'imagerie biomédicales comme
'OCT (Optical Coherent Tomography) pourraient exploiter ce type de source autour de
1300 nm.
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lll.1.3. Nano structure des fibres vitrocéramiques

La nano structure du cceur d'une fibre vitrocéramique conditionne ses propriétés de
luminescence (efficacité quantique des cristallites dopés), ses pertes optiques par absorption
(absorption des ions ne participant pas a la luminescence) et par diffusion de la lumiéere
(diffusion par les agglomérats de cristallites et par les cristallites de « grande » taille).

Un échantillon de fibre vitrocéramique dopée par 0,1% d’oxyde de nickel a été préparé sous
la forme d’'une lame mince a I'aide d’'un MEB-FIB au Laboratoire des Solides Irradiés (LSI,
Polytechnique Palaiseau, coll. P.E. Coulon). On présente en Figure 11 un cliché MET réalisé
sur cet échantillon ainsi que des cartographies chimiques réalisées en STEM-EDX a l'aide
d’'un microscope JEOL 2100F. Le spectre d’émission correspondant a cette fibre est donné en
Figure 11. La nanostructure contient de nombreuses cristallites répartis de maniére homogéne
et dispersés dans le cceur de la fibre. La taille moyenne de ces cristallites est d’environ 20 nm
(moyenne sur 57 cristallites, écart type de 4,4 nm mesuré a 'aide du logiciel Imaged), ce qui
permet de limiter la diffusion Rayleigh a 1300 nm. L’analyse SAED permet de confirmer la
nature cristalline de I'échantillon, et le contraste plus sombre au niveau des cristallites est
cohérent avec la cristallisation de ZnGaz04, contenant des atomes plus lourds et donc plus
absorbant que le silicium et le sodium. Ceci est confirmé par les cartographies élémentaires
qui montrent que le zinc et le gallium sont préférentiellement répartis dans les cristallites, et
que le silicium en en est absent. Le spectre d’émission correspondant a cette fibre, donné en
Figure 12, confirme que la nanostructure présentée permet I'émission du nickel autour de 1300
nm.

Figure 1ll-11: Cliché MET et cartographie STEM-EDS réalisées sur un échantillon de fibre dopée 0,1%
NiO et recuite 6h a 800°C
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Figure IlI-12: Spectre d'émission d'une fibre dopée 0,1% NiO recuite 6h a 800°C et pompée a 980 nm,
500 mW

lll.2. Optimisation des propriétés de luminescence des fibres dopées par du nickel

Ces premieres mesures de luminescence dans des fibres vitrocéramiques démontrent la
faisabilité de ce type de fibres a partir des matériaux synthétisés et fibrés par le procédé poudre
a Xlim. Les longueurs d’ondes d’émission atteintes se situent autour de 700 nm pour les fibres
dopées par du chrome, et 1300 nm pour les fibres dopées par du nickel. A I'exception des
travaux publiés par B.N. Samson et al., nous avons constaté que les travaux sur des fibres
vitrocéramiques du méme type présentent des spectres d’émissions en unités arbitraires.
Dans le cas de Samson et al. [55], I'étude donne la puissance, I'efficacité et le temps de vie
d’émission pour des fibres dopées par de I'oxyde de nickel. Afin d’optimiser nos efforts, nous
avons décidé de concentrer nos travaux sur 'une de nos deux fibres et de I'optimiser afin
d’atteindre des performances optimales, compatibles avec les applications envisagées.

lll.2.1. Intérét du dopage par du nickel (ll) par rapport au chrome (lll)

Comme le montre la Figure 13 les gammes de longueurs d’ondes couvertes par les fibres
vitrocéramiques que nous avons fabriquées sont assez peu couvertes par les lasers a fibres
optiques. Dans le cas du nickel (Il), on constate qu’il existe peu de source fibrée a 1300 nm,
alors méme que les enjeux industriels sont de taille. En effet, il s’agit de la seconde fenétre de
transmission de la silice et il est connu qu’autour de 1310 nm la dispersion chromatique dans
une fibre monomode est nulle. Ce qui veut dire qu’un signal optique se propageant dans une
fibre de silice autour de cette longueur d’onde ne s’élargit que peu temporellement au cours
de son parcours. Cette particularité permet d’envisager des débits de transmission plus élevés
et sur de plus grande distances qu’a 1550 nm (qui est la longueur d’onde ou les pertes optiques
dans la silice sont minimales) sans avoir recours a des systéemes de compensation. Le
développement d’un amplificateur fibré efficace a 1310 nm est par conséquent d’'un grand
intérét industriel et commercial. On considére également que 1300 nm est une longueur d’'onde
intéressante pour la biologie du fait de la relative transparence de I'eau et de la plus faible

Damien POMAREDE | Thése de doctorat | Université de Limoges | 117

(@) BY-Ne-ND | men



intensité de la diffusion Rayleigh a 1300 nm par rapport aux longueurs d’ondes visibles. Ceci
implique qu’une source de lumiere compacte et abordable dans cette gamme de longueurs
d’ondes pourrait permettre le développement de nombreuses techniques d’'imagerie, avec de
fortes retombées commerciales.

D’un autre cété, le chrome (lll) couvre une gamme de longueur d’'onde autour de 700 nm
beaucoup mieux desservie par plusieurs types de lasers, parmi lesquels on retrouve
notamment les diodes semi conductrices et le laser monocristallin saphir dopé titane. Les
premiéres sont disponibles dans de nombreuses déclinaisons de longueurs d’ondes, et offrent
des puissances relativement élevées associés a des prix raisonnables. Les seconds sont des
systemes fiables, performants et qui offrent une accordabilité en longueurs d’onde qui les rend
particulierement versatiles. Cette concurrence directe des diodes et des lasers a monocristaux
rend I'exploitation de la fibre vitrocéramique dopée par du chrome moins intéressante que les
fibres dopées par du nickel (Il).

Cr3+ Ni2+

pm

erre 1.9-2.2 um

Kr* 647.1 nm
Eriverre 1.54 pm

Ho:v

mm Yh:verre 1-1.1

NEAR-INFRARED

800 nm 900 nm lpm
| | |

InGaAlP GaAlAs InGaAs
30-685 nm 750-850 nm i 204-1065 nm

Ti:sapphire

&70-1130 nm Nd-YAG
1064 nm

Figure 111-13: Représentation du spectre optique ainsi que les gammes de longueurs d'ondes

couvertes par différents lasers. Rouge: monocristaux, violet : semi-conducteurs, bleu : gaz, vert :
fibres optique de silice, orange : nos fibres vitrocéramiques

Un second aspect concerne l'efficacité potentielle des fibres que nous pourrions produire. En
effet, nous avons vu précédemment que les verres et vitrocéramiques dopés par du chrome
présentent des transmittances plus faibles que les échantillons dopés par du nickel. Cette
observation est cohérente avec les travaux de P. C. Schultz [100] sur I'influence des métaux
de transition sur les pertes optiques dans des verres de silice et dont on reprend les données
en Figure 14. P. C. Schultz montre que les pertes induites par le chrome dans une fibre optique
de silice s’élevent a prés de 1 dB.m™'.ppm™ alors qu’elles ne dépassent pas 0,1 dB.m™".ppm"
pour le nickel (a 1000 nm). On s’attend donc a ce que les fibres dopées par du chrome, a
composition équivalente, présentent plus de pertes optiques que les fibres dopées par du
nickel. Or, ces pertes sont de premiere importance dans le développement de sources
optiques, et elles doivent étre absolument minimisées.
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Figure 1lI-14: Pertes optiques dues aux impuretés métalliques dans de la silice amorphe [100]

Ces éléments ont motivé notre décision de poursuivre un travail d’optimisation des fibres
dopées par du nickel afin d’améliorer leurs performances en termes d’atténuation optique,
d’efficacité et de puissance émise. Ceci n’exclut pas que des travaux ultérieurs permettront de
développer les fibres dopées par du chrome, comme nous le verrons en fin de ce chapitre.

Les paragraphes suivants auront pour objectif d’exposer la démarche employée pour
améliorer les performances des fibres vitrocéramiques dopées par du nickel.

Nous avons souhaité optimiser les performances des fibres vitrocéramiques en termes de
puissance émise et de largeur de bande d’émission. Plusieurs pistes d’optimisation ont ainsi
été envisageées :

- La concentration en silicium et indirectement la quantité de cristaux formés (notée [Si])
- La quantité de dopants (notée [Ni])

- Lalongueur de la fibre (notée L)

- Le temps de recuit (noté t)

- Latempérature de recuit (noté T)
ll1.2.2. Influence de la composition du cceur de la fibre

lll.2.2.1. Influence de la concentration en silicium [Si]

L’étude de l'influence de la composition se résume a rechercher 'effet de la concentration en
silicium dans la fibre finale. Cela permet d’estimer de maniére indirecte la quantité de cristaux
pouvant se former dans le cceur. En effet, suite a un recuit thermique de cristallisation un
équilibre se forme entre les pertes induites par la diffusion Rayleigh de la lumiere sur les
cristallites et le gain optique autour de 1300 nm apporté par ces mémes cristallites. Il convient
donc de déterminer si une forte concentration en cristaux est nécessaire pour atteindre des
performances optimales ou inversement. Pour cela, nous avons fabriqué deux fibres de
composition initiale C2.3 (0,1% NiO) ayant des diamétres de cceurs trés différents (6,5 pm et
17 um) de sorte que les compositions finales soient suffisamment distinctes. Les propriétés de
ces deux fibres sont compilées dans le Tableau 20 sous les désignations « Gros coeur » pour
la fibre la moins riche en silicium et « Petit caeur » pour la fibre la plus riche en silicium.
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Photo Composition (Yocations)

Dimensions Pertes
. An max optiques
coeL(Jr/g';une (1300 nm) Cation %Moyen  Ecarttype  %initial
pm
= Si 65,91 0,46 57,98
8
o “— 0,077 <150 dB/m Zn 11,15 0,08 11,60
Q —
5 /
17 /130 Ga 22,39 0,37 33,98
. Si 86,97 1,09 57,98
=}
g 0,024 25 dB/m Zn 4,23 0,36 11,60
©
o Ga 8,51 0,50 33,98

6,5/88

Tableau 20: Fibres utilisées pour évaluer l'influence de la concentration en silicium du cceur [Si]

Ces deux fibres présentent des diamétres extérieurs 130 um et 88 um, ce qui conduit a
lobtention d’'un cceur de 17 pm (faiblement enrichi en silicium et donc présentant
potentiellement beaucoup de cristallites) et de 6,5 um (fortement enrichi en silicium et donc
pouvant contenir moins de cristallites). Comme cela est montré en Figure 15, ces deux fibres
présentent des spectres d’atténuation optiques trés différents avec des niveaux de pertes a
1300 nm allant de 25 dB/m a plus de 150 dB/m. On note que les pertes minimales de la fibre
a petit coeur s’élévent a moins de 10 dB/m autour de 700 nm.

Cette différence de niveaux de pertes optiques est essentiellement attribuable au taux
d’enrichissement en silicium lors de I'étirage. En effet, l'introduction de silicium dans le coeur
aura tendance a diluer sa composition et donc a réduire la concentration des éléments autres
que la silice qui le composent. Ainsi, la concentration en nickel effective dans la fibre a petit
cceur serait plus faible que dans la fibre a large cceur. Il en va de méme pour la nano
structuration du cceur, qui est supposée étre plus fine dans la fibre a petit coeur du fait de sa
plus grande concentration en silicium. Cela va dans le sens de la réduction des pertes optiques
par absorption et par diffusion, ce qui est cohérent avec les observations faites sur les spectres
d’atténuations. On note que I'on retrouve sur le spectre d’atténuation de la fibre petit coeur les
bandes d’absorptions autour de 430, 880 et 1750 nm propres aux verres dopés par du nickel.
Un pic supplémentaire autour de 1400 nm correspondant aux groupements —OH présents
dans le matériau peut également étre observé. Le niveau d’atténuation au niveau de ces
bandes d’absorption est trés élevé, ce qui génére une mesure trés bruitée et géne la lecture
du graphe. Nous avons représenté ces bandes d’absorption par des remontées abruptes de
la courbe d’atténuation.
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Figure 111-15: Spectres d'atténuation des fibres utilisées pour évaluer l'influence de [Si]

Des échantillons de fibres issues de ces deux fibrages ont été sélectionnés, dénudés et recuits
dans un four tubulaire a 900°C pendant 5 a 80 minutes. lls ont ensuite été clivés a des
longueurs de 13 a 16 cm (fluctuations dues a la difficulté de cliver toutes ces fibres a la méme
longueur) et pompés optiquement a l'aide du banc décrit dans le paragraphe 1.2.2. Les
spectres d’émission obtenus sont donnés en Figure 16.

3,0x107 17— 3,0x10° .
—— 30 min (16 cm) 75”“”. (14 cm)
—— 40 min (14 cm) —10 min (14 cm)
——— 60 min (13,5 cm) —12 min (14 cm)
—— 80 min (15,5 cm) E— ;g m!n Eli cm;
" ; =980 . min cm
< 2,0x1074 i’pimmp} 200 W s 2,0x10°+ ——30min (14 cm)
E o g % onge = 980 N
8 g P ompe = 500 MW
< c
E 1,0x107" 3 1,OX1075‘
O’OA T T T 0,0 — T 7 \»; =
1000 1200 1400 1600 1000 1200 1400 1600
Longueur d'onde (nm) Longueur d'onde (nm)

Figure 11l-16: Spectres d'émission des fibres utilisées pour évaluer l'influence de [Si] avec a gauche la
fibre « Petit coeur » et a droite la fibre « Gros coeur » pour des fibres recuites a 900°C pendant
différentes durées

On constate que ces deux fibres présentent une émission optique conforme a ce que l'on
attendait, c'est-a-dire une émission large et centrée autour de 1300 nm lorsque pompée a 980
nm. Cependant, deux ordres de grandeur séparent les puissances émises par ces deux fibres.
L’échantillon « Petit coeur », dont la composition a été d’avantage enrichie en silicium,
présente des niveaux de puissances émises moindres que celles de de la fibre « Gros cceur »,
et ce en dépit d’'un niveau d’atténuation optique trés inférieur. Cela peut s’expliquer par une
efficacité moindre de I'’échantillon a « petit coeur » du fait de sa fraction cristalline plus faible
que celle de I'échantillon a « gros cceur ».

La composition joue donc un rble important dans la performance de la fibre puisqu’elle
influence directement le niveau d’atténuation et I'efficacité de la fibre. L’optimisation des
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longueurs de fibres utilisées, de la concentration initiale en dopant et du protocole de recuit
doivent se faire en regard de la composition.

111.2.2.2. Influence e la concentration en ions nickel () [Ni]

L’influence du taux de dopant a été également étudiée pour optimiser la puissance émise.
Nous avons donc étiré deux fibres de compositions relativement proches (coeur de petites
tailles), dopées par 0,1% et 0,01% en oxyde de nickel. Les propriétés de ces fibres sont
rapportées dans le Tableau 21. |l apparait que les fibres obtenues présentent des dimensions
et des compositions sensiblement identiques. On note cependant que la concentration en zinc
dans la fibre dopée 0,01% est en dega de ce que I'on observe dans la fibre dopée a 0,1% et
le rapport Ga/Zn n’est plus respecté. Cela peut étre lié a une migration préférentielle du zinc
dans la gaine de la fibre, mais nous n’avons pas pu démontrer expérimentalement par MEB-
EDS la présence de zinc en périphérie du cceur.

Les spectres d’atténuation sur les fibres non recuites et d’émission sur les fibres recuites a
800°C sont donnés en Figure 17 et Figure 18. Comme cela était attendu, le niveau de pertes
optiques évolue dans le sens inverse de la concentration en oxyde de nickel. Ainsi,
I'atténuation passe de 25 dB/m a 12 dB/m a 1300 nm lorsque la concentration en dopant passe
de 0,1% a 0,01% d’oxyde de nickel. Cette réduction des pertes est largement favorable a une
amélioration de la performance de nos fibres en terme de puissance émise a 1300 nm.

Photo Composition (Ycations)
Dimensions Pertes cations
. An max optiques _ o
coetjr/g?me (1300 nm) Cation %Moyen  Ecarttype  %initial
pm
o Si 88,92 0,13 57,98
2
2 0,018 15 dB/m Zn 1,63 0,14 11,60
o
S
7,2/100 Ga 7,23 0,12 33,98
Si 86,97 1,09 57,98
o
§ 0,024 25 dB/m Zn 4,23 0,36 11,60
° Ga 8,51 0,50 33,98

6,4 /88

Tableau 21: Fibres utilisées pour évaluer l'influence de [Ni]

Les spectres d’émission révelent que, la fibre dopée a 0,1% donne une puissance émise plus
faible que la fibre dopée a 0,01% d’oxyde de nickel. Cela peut s’expliquer dans la mesure ou
ces fibres ont été fortement enrichies en silicium, et contiennent donc moins de cristaux. Les
concentrations locales en dopant s’en trouvent d’autant plus élevées, ce qui favorise les
phénoménes de quenching. Il apparait ici encore qu’il est nécessaire d’adapter le taux de
dopant a la composition finale de la fibre afin d’atteindre des performances optimales. Dans le
cas ou la composition est tres enrichie en silicium, il faut privilégier des taux de dopants plus
faibles. Dans le paragraphe précédent, nous avons vu que lorsque la composition est moins
enrichie en silicium, un taux de dopant de 0,1% donne de meilleurs résultats que 0,01%. Un
équilibre doit donc étre trouvé entre la quantité de cristaux, le taux de dopant et le niveau
d’atténuation qui en résulte.
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Figure 111-17: Spectres d'atténuation des fibres utilisées pour évaluer l'influence de [Ni]
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Figure 111-18: Spectres d'émission des fibres recuites a 800°C utilisées pour évaluer l'influence du taux
de dopage [Ni] avec (a) 0,1% de NiO et (b) 0,01% de NiO

Un dernier paramétre important pour optimiser notre protocole de fabrication des fibres
optiques est la longueur de fibre testée. Ce point sera détaillé dans la partie suivante.

1l1.2.3. Influence de la longueur (L)

En effet la longueur de fibre testée fixe la longueur d’interaction lumiére/matiére. Lors du
pompage optique de la fibre, la longueur d’onde de pompe est absorbée par les ions de
dopants et une partie de cette puissance est restituée sous la forme d’un signal autour de 1300
nm, correspondant a la désexcitation des ions nickel Il. Le rapport de la puissance de pompe
absorbée sur la puissance émise autour de 1300 nm donne ['efficacité de notre matériau de
cceur. Lorsque le matériau considéré présente des pertes optiques non négligeables comme
cela est le cas pour nous, une partie de la puissance de pompe et du signal sont absorbés au
cours de leur passage. Par conséquent, la mesure expérimentale de ces deux puissances doit
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étre faite sur des échantillons de fibres suffisamment courts pour pouvoir négliger la partie de
la puissance (pompe et signal) perdue par absorption et diffusion dans le matériau.

Nous n’avons pas effectué ces mesures, cependant, nous avons tenté de déterminer
expérimentalement les longueurs optimales de fibres pour lesquelles la puissance dissipée
par les pertes optiques est inférieure a la puissance générée. On illustre ce propos en donnant
les spectres d’émissions pour deux fibres :

- Fibre dopée 0,01% NiO et présentant environ 12 dB/m de pertes optiques (petit coeur).
- Fibre dopée 0,1% NiO et présentant environ 150 dB/m de pertes optiques (gros cceur).

Pour chacune de ces fibres, nous avons mesuré la puissance émise sur un échantillon le plus
long possible. La fibre a ensuite été clivée de part et d’autre et la puissance émise mesurée a
nouveau. Les spectres d’émission donnés en Figure 19 correspondent donc a la puissance
émise par un échantillon recoupé a différentes longueurs.

Pour la fibre dopée 0,01%, on peut voir que la puissance émise est plus élevée pour les
longueurs les plus longues, ce qui suggere que la longueur optimale se situe au-dela de 34,5
cm. D’un point de vue expérimental, il est difficile de recuire des échantillons plus longs que
35 cm puisque notre four ne dispose pas d’une zone de stabilité thermique plus large. Une
alternative consiste a recuire les échantillons en deux fois, ou en continu au cours d’un
passage lent et régulier dans le four. Ces voies d’amélioration seront évoquées par la suite.

Pour la fibre dopée 0,1% NiO, on constate que la longueur optimale est beaucoup plus courte,
entre 10,5 et 12 cm. On notera que d'un point de vue expérimental, il est compliqué de travailler
sur des fibres plus courtes que 12 cm du fait de 'encombrement des nano blocs utilisés pour
les caractérisations optiques des fibres. De plus, la qualité de la clive sur ces échantillons
courts est d’autant plus importante et influence fortement la puissance collectée en sortie de
fibre. C’est pourquoi dans la suite de notre étude nous proposons de mesurer les spectres
d’émission pour des longueurs allant du « plus grand possible » jusqu’a 12 cm. On constate
également que la performance de cette fibre semble meilleure que celle de la fibre dopée
0,01% NiO. Cela s’explique par le fait que la fibre dopée 0,1% NiO est testée a sa longueur
optimale alors que la fibre dopée 0,01% NiO est testée a une longueur inférieure a sa longueur
optimale.

L’influence de la longueur de I'échantillon sur la performance de la fibre est non négligeable.
Son optimum varie en fonction de la composition de la fibre (quantité de cristaux), de son
efficacité (liée au taux de dopage) et de son recuit thermique (nano structure). Afin d’établir
les meilleurs paramétres de recuits en termes de temps et de température, il reste donc
nécessaire de tester nos échantillons a la longueur idéale, obtenue empiriquement, pour
chaque composition et chaque taux de dopage. Ce travail fait 'objet du prochain paragraphe.
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Figure 111-19:Spectres d'émission des fibres recuites pendant 6h a 800°C en fonction de leur longueur
avec la fibre dopée a (a) 0,01% et (b) a 0,1%

Nous développerons a la fin de ce chapitre la possibilité d’étudier le recuit et la luminescence
de ces fibres nécessitant de grandes longueurs d’interactions, ce qui n'est pas possible
actuellement du fait de la longueur du four tubulaire que nous utilisons.

Les derniers paramétres a considérer pour optimiser nos fibres concernent le recuit thermique
a proprement parler. Ce point sera traité dans le paragraphe suivant.

lll.2.4. Influence du temps et de la température de recuit

L’optimisation du temps (t) et de la température (T) du recuit a été faite sur des échantillons
dopés a différents taux de NiO, allant de 0,01% a 0,1% dont on rappelle les propriétés dans le
Tableau 22. On rappelle que les fibres dopées 0,01% NiO semblent avoir des longueurs
optimales supérieures a la longueur du four que nous utilisons, et ce probléme d’ordre
technologique n’est pas adressé a ce jour. Afin de contourner cette contrainte, on propose
d’introduire dans I'étude les fibres dopées a 0,05% NiO. Ce taux de dopage est choisi dans le
but de produire des fibres vitrocéramiques dont les longueurs optimales se situeraient entre
12 cm (espacement minimal entre deux nano blocs) et 35 cm (largeur de la zone chaude du
four). Par ailleurs, nous avons montré que dans la plupart des cas, les fibres fortement
enrichies en silicium (typiquement les fibres a petits coeurs) possedent des longueurs
optimales supérieures a 35 cm et des niveaux de puissances émises significativement plus
faibles lorsqu’utilisées sur des longueurs plus courtes. Afin de travailler avec des longueurs de
fibres facilement utilisables et de maximiser les performances, nous avons choisi d’optimiser
les recuits sur des fibres possédant des cceurs relativement gros et des quantités de cristallites
relativement élevées. Si cela permet aujourd’hui d’atteindre les performances les plus élevées,
cela ne signifie pas que les fibres a petit coeur ne soient pas moins intéressantes. Au contraire,
nous développerons dans les perspectives la possibilité de recuire de grandes longueurs de
fibres a petit coeurs.

Dans le cadre de ce travail, nous avons proposé le plan d’expérimentations suivant pour
produire la fibre vitrocéramique la plus performante possible. Un premier plan d’expériences a
pour but d’'identifier une température de recuit optimale ( Topimae). DES mesures, que nous ne
présenterons pas dans leur intégralité ici, ont été faites sur des échantillons de composition
0,05% NiO recuits entre 1000°C et 800°C pendant différentes durées et sur des longueurs
fixées a 24 cm. On regroupe dans le Tableau 23 les protocoles de recuits et les longueurs
ayant été testées sur chaque échantillon. Les meilleurs résultats pour chaque température de
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recuit ont été reportés en Figure 20. On constate que de meilleures performances sont
obtenues, dans le cas des fibres dopées 0,05% NiO, suite a des recuits moins chauds et plus

longs.
Photo Composition (Ycations)
Dimensions Pgrtes e
. An max optiques
coeL(Jr/gaiune (1300 nm) Cation %Moyen  Ecart type Yeinitial
pm
o Si 57,98
2
B - 45 dB/m Zn - 11,60
)
° 14/104 Ga 33,98
o Si 66,16 1,08 57,98
=z
X - 78 dB/m Zn 10,04 1,00 11,60
Yo
o
© Ga 23,79 1,06 33,98
o Si 64,09 0,71 57,98
2
2 0,077 <150 dB/m Zn 12,02 0,40 11,60
C T i4/116 Ga 23,34 0,49 33,98
Tableau 22: Fibres utilisées pour optimiser le temps et la température de recuit
5 10 15 20 25 30 40 60 120 240 360 420 480
mn min min min mn min mn mMmn mnN mn min min min
800°C X X X
820°C X X X X X
850°C X X X
900°C X X X X X
1000°C | X X X X

Tableau 23: Tableau récapitulatif des essais de recuits réalisés sur des échantillons de fibres dopées
0,05% NiO entre 5 min et 480 min et de 800°C a 1000°C
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Figure 111-20: Résultats obtenus pour chaque température de recuit sur des échantillons de fibres
optiques dopées 0,05% NiO et pompées a 980 nm

Nous avons donc poursuivi cette étude avec des recuits de 7h des échantillons de fibres
dopées a 0,1%, 0,05% et 0,01% NiO a 750°C, 775°C et 800°C. Le temps de recuit a été choisi
a la suite d’essais de recuits préliminaires. Les températures de recuit sont volontairement
plus faibles que dans les travaux de S. Chenu et al. afin de limiter au maximum la croissance
et la coalescence des cristallites au cours du recuit. La seconde partie du plan d’expérience
consiste a déterminer le temps de recuit optimal a la température de recuit identifiée au cours
de la premiére partie de I'expérience. On recuit donc des échantillons de fibre dopée a 0,1%,
0,05% et 0,01% pendant 3h, 7h, 10h et 12h a Topmiale. LES matrices associées a ces plans
d’expériences sont données dans le Tableau 24. Chaque recuit est conduit sur un échantillon
différent, ayant été dénudé et placé dans un four tubulaire conditionné a la température de
consigne pendant le temps indiqué. On mesure la puissance émise pour chaque échantillon
recoupé a des longueurs comprises entre 25 cm et 12 cm.

Recuits pendant 7h

750°C 775°C 800°C
0,01% NiO
9 échantillons
0,05 NiO
52 mesures
0,1 NiO
ReCUIt é Toptima/e
3h 7h 10h 12h
0,01% NiO
12 échantillons
0,05 NiO
61 mesures
0,1 NiO

Tableau 24: Matrice d'expériences utilisées pour optimiser le temps et la température de recuit
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On donne en Annexe 1 I'ensemble des spectres d’émissions obtenus au cours de cette
campagne de mesures.

La premiére phase du plan d’expériences révele que les températures optimales de recuits,
c'est-a-dire celles permettant de maximiser la puissance émise, ne sont pas les mémes en
fonction du taux de dopage. Les échantillons contenant d’avantage de nickel présentent une
meilleure performance lorsqu’ils sont recuits a plus haute température. Les longueurs
optimales de fibre sont inférieures ou égales a 12 cm pour les échantillons dopés 0,01% et
0,1% alors qu’elle est supérieure a 24 cm pour I'échantillon dopé 0,05%. Cette méme fibre
présente le niveau de puissance émise le plus élevé. Cette singularité n’est pas élucidée pour
le moment mais on peut supposer que la composition de cette derniere fibre présente un
meilleur compromis entre les pertes induites par les cristaux et la puissance qu’ils peuvent
émettre.

La seconde partie de ce plan d’expériences permet de déterminer un temps de recuit optimal.
On peut voir que les temps de recuits plus longs améliorent les performances des fibres, quelle
que soit la composition et dans la limite des 800°C que nous avons fixés. Des mesures
complémentaires a des températures allant de 820°C a 1000°C ont été faites sans que cela
ne permette d’améliorer les performances. Il s’avére que la fibre dopée 0,05% présente les
meilleures performances lorsqu’elle est recuite 12h a 775°C. Nous avons reporté sur les Figure
21a et Figure 21b les intensités des pics obtenues pour chaque recuit. Les Tableaux Tableau
25 et Tableau 26 regroupent les valeurs numériques ainsi que les longueurs d’ondes et
longueurs de fibres correspondantes a ces maxima. On constate que I'évolution de l'intensité
du pic d’émission n’est pas la méme pour toutes les compositions. Ainsi, lors de recuits
pendant 7h, on constate que lintensité du pic d’émission décroit avec 'augmentation de la
température dans les fibres dopée a 0,01% NiO, atteint un maximum pour les fibres dopées
0,05% NiO et augmente pour les fibres dopées 0,1% NiO. A l'issue de ces essais, il semble
que les meilleures performances soient obtenues sur la fibre dopée 0,05% NiO recuite a
775°C. Cette température a été considérée comme optimale et utilisée pour la suite du plan
d’expérience.

Lors de la seconde phase de cette campagne, on constate que 'augmentation de la durée du
recuit pour les fibres dopées 0,01% NiO permet d’augmenter lIégerement l'intensité du pic
d’émission. Dans le cas de la fibre dopée 0,05% NiO, I'amélioration de lintensité est
importante et il semble qu’un recuit supérieur a 12h permettrait d’augmenter encore ce résultat.
Enfin la fibre dopée 0,1% NiO atteint un maximum autour de 10h avant décroitre.

Ces différences de dynamiques lors des différents recuits peuvent étre attribuées aux
compositions chimiques de chacune de ces fibres. La concentration en silicium et en nickel
influence vraisemblablement les températures de cristallisation des matériaux de cceur.
L’optimisation des paramétres de recuit doit donc tenir compte des compositions étudiées.
Cependant, cette campagne semble suggérer que des recuits plus longs, a relativement basse
température (775°C) permettent de maximiser l'intensité de la bande d’émission dans la fibre.
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Figure IlI-21: Graphiques donnant la hauteur du pic d’émission autour de 1300 nm obtenue (a) lors
des recuits pendant 7h et (b) pendant les recuits a 775°C

Recuit pendant 7h

%NiO Loptimate (CM) A (nm) Intensité (mW)
0,01% NiO 12 1327 2,07.10°
%83 0,05% NiO 24 1324 8,35.10°
) 0,1% NiO 12 1323 2,21.10°
0,01% NiO 12 1324 1,93.10°%
§ 0,05% NiO 24 1337 1,16.104
) 0,1% NiO 12 1326 4,57.10°
0,01% NiO 12 1327 1,48.10°
ggj 0,05% NiO 16,5 1337 9,80.10°
i 0,1% NiO 12 1336 9,74.10°

Tableau 25: Valeurs numériques relevées lors des recuits de 7h a différentes températures

Recuit a Toptimale = 775°C

%NiO Loptimate (CM) A (nm) Hauteur pic (mW)
0,01% NiO 12 1329 2,11.10°
& 0,05% NiO 12 1329 4,54.10°
0,1% NiO 12 1329 3,69.10°
0,01% NiO 12 1324 1,93.10°%
< 0,05% NiO 24 1337 1,16.104
0,1% NiO 12 1326 4,57.10°
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Recuit a Toptimale =775°C

%NiO Loptimate (CM) A (nm) Hauteur pic (mW)
0,01% NiO 12 1330 2,67.10%
S 0,05%NiO 21,5 1326 9,29.10°
0,1% NiO 12 1329 1,01.10%
0,01% NiO 12 1329 3,10.10%
S 0,05%NiO 31,5 1327 1,35.10
0,1% NiO 12 1327 8,81.10%

Tableau 26: Valeurs numériques relevées lors des recuits a 775°C

A titre illustratif, on propose en Figure 22 les spectres d’émissions obtenus lors de la premiére
observation de luminescence dans nos fibres vitrocéramiques dopées par du nickel et la
meilleure fibre afin d’apprécier le bénéfice apporté par ce travail d’optimisation. Ce dernier
peut encore étre complété par des temps de recuits encore plus longs et des longueurs de
fibres plus grandes.

Premiére observation

1,4x10™ . ;
| Recuit optimal

1,2x10*
1,0x10™
8,0x10”

6,0x10°

Puissance (mW)
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Figure 111-22: Premier spectre d'émission obtenu sur une fibre dopée 0,1% NiO recuite 15 min/900°C
et meilleur résultat obtenu sur une fibre dopée 0,05% NiO recuite 12h/775°C (fibre de 31,5 cm)

L’évolution des performances des fibres en fonction du protocole de recuit thermique est
vraisemblablement liée a la nature de la nano structure, notamment au nombre, a la taille, a
la dispersion et a la nature des cristallites dans le cceur. Afin de comprendre les relations
existantes entre la nanostructure, le recuit thermique permettant de [l'obtenir et la
luminescence qui en découle, il est possible d’étudier ces échantillons au microscope
électronique en transmission. Cette technique permet en effet d'imager directement la nano
structure de nos échantillon. La préparation de lames FIB est actuellement en cours et les
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observations MET feront I'objet de travaux complémentaires et de communications ultérieures.
Nous avons comparé les performances de nos meilleures fibres avec les résultats publiés
dans ce domaine. Comme nous allons le voir dans le paragraphe suivant, les performances
de nos fibres optiques sont particulierement encourageantes.

lll.3. Performance des fibres vitrocéramiques

Nous avons donc fabriqué des fibres optiques a cceur vitrocéramique dopées par du nickel (I1)
ou du chrome (lll). La composition initiale, contenant 0,01 a 0,1% de NiO ou 0,05% de Cr20s,
a fait 'objet d’'une optimisation permettant la fabrication de fibres mécaniquement et
optiquement viables. Les paramétres de fibrage utilisés lors de I'étape d’étirage conditionnent
fortement la composition finale du cceur de la fibre. En effet I'ajustement du diamétre du coeur
permet de moduler la quantité de silicium incorporé a la composition par diffusion chimique a
haute température. Ensuite, la dilution de la composition du cceur affecte la quantité de
cristallites potentielles, la concentration locale en ion luminescent et les pertes optiques par
absorption et diffusion de la lumiére. Ainsi nous avons ajusté les parametres de fibrage de
sorte a produire des fibres a petit cceur, dont les compositions sont trés riches en silicium, et
des fibres a gros coeur, beaucoup plus riches en cristallites. Enfin I'étape de recuit thermique
des fibres optiques permet l'incorporation des ions luminescents dans un environnement
cristallographique propice a la luminescence. Plusieurs paramétres affectent I'efficacité du
matériau de coeur et la puissance totale émise par la fibre. En ajustant la composition du coeur
de la fibre, la quantité de dopant, la longueur de fibre utilisée et les temps et températures de
recuits thermiques, nous sommes parvenus a produire deux fibres optiques actives aux
propriétés de luminescence optimisées. La premiére, lorsque pompée a 532 nm par un laser,
présente une luminescence autour de 710 nm. La seconde peut étre pompée optiquement a
980 nm a l'aide d’'une diode trés courante dans le domaine des télécommunications, et
présente une large bande d’émission autour de 1300 nm.

Il convient maintenant de comparer ces résultats et les performances obtenues avec les
travaux présentés dans la littérature. Dans un second temps, nous discuterons des
perspectives de développements concernant les fibres vitrocéramiques dopées par du chrome
et du nickel. Enfin on présentera les domaines d’application potentiels pour ces fibres optiques
a ceoeur vitrocéramique.

lll.3.1. Positionnement par rapport a la littérature

Comme nous l'avons vu précédemment, relativement peu de travaux portant sur les fibres
optiques a cceurs vitrocéramiques sont rapportés dans la littérature. On se propose de
comparer nos meilleurs résultats avec les travaux de Z. Fang et al. [56] et B. N. Samson et al.
[55] portant sur les fibres dopées par du nickel (ll). Dans un second temps, nous verrons que
d’autres technologies permettent 'émission autour de 1300 nm. Les sources commerciales
seront présentées en seconde partie de ce paragraphe.

1l1.3.1.1. Comparaison avec d’autres fibres vitrocéramiques dopées par du nickel

Nous procederons a cette comparaison avec les fibres dopées par du nickel (II) ayant permis
la luminescence autour de 1300 nm la plus intense et la plus large. Il s’agit d’'une fibre dopée
0,05% NiO recuite 15h a 775°C avec une longueur de 27,5 cm. Les spectres obtenus avec
des résolutions de 5 nm et 10 nm sont présentés en Figure 23. On rappelle que B.N. Samson
présente des spectres d’émission acquis avec une résolution de 10 nm, aussi nous
effectuerons les comparaisons dans ces mémes conditions. Par ailleurs, la vitrocéramique
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utilisée par B. N. Samson et al.et Z. Fang et al. est composée d’'une matrice vitreuse et de
cristaux de LiGasOs, réputés plus efficaces que les cristaux de ZnGa>O4 contenus dans notre
vitrocéramique [95].

La puissance émise par notre fibre a été mesurée au puissance-metre derriére un filtre passe
haut a 1000 nm. Ainsi, les performances de notre meilleure fibre sont les suivantes :

- La puissance totale émise vaut 25 pW (pour A > 1000 nm).

- La largeur a mi-hauteur est supérieure a 270 nm et centrée a 1300 nm, et l'intensité
atteint 326 nW lorsqu’elle est pompée a 1 watt a 980 nm.

- Lalongueur optimale de la fibre est supérieure a 27,5 cm.

La publication de Z. Fang et al. [56] ne fait pas mention de la puissance émise, cependant la
largeur de bande atteint les 230 nm autour de 1240 nm. Dans les travaux de B. N. Samson et
al., la puissance émise autour de 1250 nm approche les 100 uW (pic a prés de 500 nW) pour
250 mW de pompe et une largeur de bande de 250 nm.

Il semble donc que la fibre que nous avons fabriqué, permette d’atteindre des largeurs de
bandes supérieures de I'ordre de 10% par rapport aux travaux de Z. Fang et B. N. Samson.
La puissance émise est quant a elle du méme ordre de grandeur que celle obtenue par B. N.
Samson, ce qui suggére que des améliorations du procédé de fabrication (réduction des pertes
optiques), de recuit (optimisation de la nanostructure) et de pompage (rendements d’injection
de la pompe et de collection du signal, dimensions de la fibre) de nos fibres pourraient
permettre d’augmenter la puissance émise et I'efficacité a un niveau encore jamais atteint dans
une fibre vitrocéramique de ce type. Ceci est d’autant plus vraisemblable que les résultats
présentés par B. N. Samson et al. ont été obtenus sur des fibres courtes. Dans notre cas, nous
savons que la longueur optimale est supérieure a 27,5 cm et que nous avons donc une marge
de progression a ce niveau. On reprend ces résultats dans les Figures 23 et Tableau 27.
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Figure 111-23: (a) Spectres d'émissions obtenus sur notre meilleure fibre optique dopée par du nickel
comparés aux spectres d'émission obtenus par (b) Samson et al. [55] et (c) Fang et al. [56]
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Samson et al. Z.Fang et al. Ce travail

100 pW 20 LW
Pémise -
(Ppompez 250 mW) (Ppompez 1W)
FWMH 250 nm 240 nm >270 nm

Tableau 27: Tableau récapitulatif des performances atteintes dans ce travail comparées a I'état de I'art
[55], [56]

1l1.3.1.2. Comparaison avec d’autres technologies commercialisées

La fibre vitrocéramique que nous avons développée est potentiellement utilisable comme
source optique large bande autour de 1300 nm. Il existe assez peu de sources sur cette
gamme de longueurs d’onde. On retrouve notamment :

- Les diodes de type SLD (Super Luminescent Diode) centrées autour de 1325 nm (P =
10mW, FWHM = 100 nm) (données Thorlabs).

- Les sources halogénes sont de I'ordre de (P = 2 uW entre 1200 et 1600 nm, spectre
plat) (mesurée au laboratoire sur Mikropack HL-2000)

Afin de comparer ces deux sources avec notre fibre, nous proposons de se reporter a la Figure
25, qui présente leurs spectres d’émissions respectifs. On constate que les fibres
vitrocéramiques se situent entre les sources SLD et les sources halogénes en termes de
puissance et de largeur de bande. Les fibres vitrocéramiques que nous avons développées
générent des puissances qui sont un ordre de grandeur plus grandes que celles proposées
par les sources halogéne (25 pW contre 2 uW). De la méme maniére, on peut voir que si le
niveau de puissance de notre source est tres inférieur a celui des sources SLD, la largeur de
bande est significativement plus grande. Ainsi, certaines applications pour lesquelles les SLD
sont couramment utilisées pourraient étre concurrencées par notre fibre.
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Figure 111-24: Spectres d'émissions pour les sources SLD, fibres optiques vitrocéramiques et
halogenes
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La fibre vitrocéramique dopée par du nickel (II) présente donc des avantages concurrentiels
face aux autres types de sources disponibles sur le marché. L’amélioration des performances,
notamment du point de vue de la puissance émise, reste de premiere importance et pourrait
aboutir a I'obtention d’'un amplificateur et / ou d’un laser fibré a 1300 nm. Cela constituerait
une avancée majeure dans le domaine des sources fibrées.

lll.3.2. Perspectives de caractérisations et développements

lll.3.2.1. Amélioration de la transparence des matrices

Le premier point a améliorer concerne la qualité des verres précurseurs de vitrocéramiques
que nous synthétisons a Xlim. En effet, le niveau de pertes optiques encore élevé dans nos
fibres est en partie imputable a la présence d’impuretés dans les poudres utilisées. De maniére
générale, la purification de matériaux dans le cadre de la fabrication de fibres optiques
nécessite la chloration de ces derniers. En effet I'exposition des poudres a un flux de gaz
chloré a haute température permet de complexer un grand nombre d'impuretés parmi lesquels
on retrouve les métaux de transition et les groupements hydroxyles.

Nous ne disposons pas de I'équipement nécessaire a la réalisation de cette étape de
purification. Cependant, nous avons tenté de réduire lincorporation de groupements
hydroxyles dans les verres parents en suivant les stratégies suivantes :

- Remplacement du Na>C0O3.10H20 par du Na>.CO3 anhydre

- Séchage a haute température de tous les précurseurs avant la pesée

- Substitution d’une partie du Na-COgs par du NaF (jusqu’a 50 :50 en Na)

- Synthése du verre parent sous balayage d’air sec et stockage en boite a gants

Si ces stratégies ont sans doute permis d’améliorer la qualité des verres, elles n’ont pas permis
de purifier nos poudres autant que nécessaire. Par conséquent, nous n’avons pas pu mesurer
de diminution notable de la quantité de groupement hydroxyles dans les fibres.

L’'implémentation, en cours a Xlim, d’'un banc de traitement des poudres par des gaz permettra
dans I'avenir d’apporter une solution a I'élimination des polluants.

lll.3.2.2. Longueur des fibres recuites

Afin d’explorer les propriétés de luminescence de ces fibres avec des longueurs plus grandes,
nous avons sélectionné deux échantillons de fibres dopées 0,05% de pres de 80 cm de long,
que nous avons recuit en deux fois pendant 15h a 775°C. Le recuit a été fait de sorte qu'une
zone morte, c'est-a-dire une zone qui n’aura jamais été dans la zone de température stable du
four, d’environ 5 cm soit préservée sur chaque fibre. Un schéma représentant le protocole suivi
est proposé en Figure 28.

Damien POMAREDE | Thése de doctorat | Université de Limoges | 134

(@) BY-NC-ND_| meEN|



Zone morte 1

Zone morte 1
Zone morte 2

Zone de T°C
constante

Recuit 1

Echantillon long

Zone de T°C
constante

Recuit 2

Clives

L1
L2

L3

Echantillon court

L1
L2
L3

Figure 111-25: Protocole de recuit et de test des fibres de « grandes longueurs » recuites en deux

temps

Une fois le recuit terminé, nous avons pompé optiquement ces fibres et mesuré les spectres
d’émission comme précédemment. On présente en Figure 29a les spectres d’émissions
obtenus sur une fibre ayant été recuite deux fois pendant 15h (15h par extrémité), sachant que
chaque mesure est faite en clivant I'échantillon a chaque extrémité si bien que la zone morte
reste toujours au centre de I'échantillon. Un second échantillon, recuit dans les mémes
conditions mais dont on n’a conservé que les 40 premiers centimétres (désigné « échantillon
court ») a également été pompé et les spectres d’émission sont présentés en Figure 29b.
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Figure 111-26: Spectres d'émissions de I'échantillon long (a) et de I'’échantillon court (b)

Suite au recuit et au pompage de I'échantillon long, on remarque deux résultats marquants :

- Comme précédemment, le maximum de puissance est obtenu pour la longueur de fibre
la plus grande, soit 77 cm. Cela suggére que pour cette fibre et ce recuit, la longueur

optimale est supérieure ou égale a 77 cm.

- Le pic d’émission est centré autour de 1400 nm et non 1300 nm comme cela était le
cas sur des échantillons plus courts. La présence d’'une zone dans la fibre ou la
diffusion Rayleigh serait plus forte (zone morte par exemple) pourrait favoriser
'absorption de la puissance émise aux plus courtes longueurs d’onde. Cela pourrait
justifier la déformation du pic vers les longueurs d’onde plus grandes.

Le pompage de la fibre de 40 cm montre quant a lui que :
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- La longueur optimale se situe aux alentours de 19 cm, ce qui n’est pas forcément
incohérent avec les observations précédentes étant donné la présence de la zone
morte sur I'échantillon, dont on ne connait ni la nature ni I'étendue.

- Le pic d’émission est centré autour de 1300 nm et le niveau de puissance relevé est
un ordre de grandeur plus élevé que dans la fibre plus longue.

Nous observons avec la fibre « échantillon court » qu’un recuit de 15h a 775°C peut donner
de bons résultats en termes de puissance émises. Sur un échantillon plus long contenant une
zone morte en son centre, le niveau de puissance émise diminue quand on réduit la longueur
de la fibre. Cela suggeére la présence d’une zone de forte atténuation dans la fibre, que nous
supposons étre la zone morte. Il semble donc qu'il peut étre intéressant de travailler avec de
échantillons plus longs, sous réserve qu’il n'y a pas de recouvrement entre les zones recuites
sur la fibre. De futures optimisations du processus de cristallisation porteront sur ce point en
particulier, avec notamment I'implantation d’'un systéme de convoyeur permettant de recuire
la fibre au cours de son passage dans le four.

1l1.3.2.3. Temps de vie et efficacité quantique

La mesure du temps de vie est de premiére importance dans I'étude spectroscopique de nos
systémes. En effet, la connaissance de ce paramétre nous renseigne sur la qualité de
'environnement cristallin et permet de calculer I'efficacité quantique et la section efficace des
ions dans les cristallites. A termes, cela nous permettra de :

- Comparer l'efficacité quantique de nos fibres vitrocéramiques avec celle des cristaux,
céramiques et vitrocéramiques massives dont elles dérivent. Ceci nous indiquera la
marge d’amélioration et les performances théoriques maximales de notre systéme

- Simuler finement les interactions lumiere/matiére afin de dimensionner notre systeme
de la maniére la plus efficace. La connaissance fine des pertes optiques, des sections
efficaces d’absorptions et d’émission des dopants et de l'efficacité quantique du
matériau de cceur permet de simuler notamment les longueurs d’interaction optimales
et les seuils d’amplifications et d’apparition des d’amplification et lasers

De maniére plus spécifique, le temps de vie de I'émission du chrome (lll) dans des cristaux ou
vitrocéramiques dépend fortement de la température [105]. Les matériaux dopés par du
chrome (lll) sont ainsi souvent utilisés comme capteur optique de température, que ce soit
sous la forme d’échantillons macroscopiques [25] ou de nano particules [105]. La mesure des
temps de vie d’émission du chrome (lll) dans nos fibres optiques permettrait le développement
d’'un capteur de température fibré.

L’équipement nécessaire a la mesure des temps de vies n’a pas pu étre implémenté dans le
cadre de ce travail, essentiellement par manque de temps. Il s’agit cependant d’une piste
d’approfondissement qui déboucherait a relativement court terme sur le développement de
nouvelles applications pour nos fibres vitrocéramiques.

111.3.3. Applications potentielles

l11.3.3.1. Intégration dans un systéme fibré

Les applications potentielles pour les fibres optiques a coeur vitrocéramique sont nombreuses
et multiples, avec en premier lieux la réalisation d’amplificateurs et de lasers fibrés. Le niveau
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de performances atteint dans le cadre de ce travail, bien qu'il soit a I'état de I'art, ne permet
pas I'apparition d’effet laser et 'amplification reste limitée a cause du niveau de pertes encore
trop important de nos fibres. Il existe cependant des applications que 'on a déja évoquées au
cours de ce chapitre pour lesquelles ces fibres constitueraient une alternative crédible. Ainsi
le développement de sources optiques a 1300 nm pour I'OCT, a 700 nm pour la biologie ou
pour la thermométrie optique seraient des applications potentielles pour lesquelles nous
pourrions a relativement court terme apporter des preuves de concept. Ceci est d’autant plus
envisageable que la fibre optique que nous avons développée peut étre soudée a 'aide d’'une
soudeuse conventionnelle a des fibres standard en silice (typiquement SMF 28). Ceci permet
une intégration relativement aisée dans un systeme optique ou photonique fibré. La soudabilité
de cette fibre est largement facilitée par sa composition riche en silice, qui est le constituant
principale des fibres standard. Un exemple de soudure est présenté sur la Figure 30 ou la fibre
de gauche est une fibre vitrocéramique et la fibre de droite est une fibore SMF-28.

FINISH FINISH

Loss:0.11dB

Axis Offset: 0.11 dB
Core Bending : 0.00 dB
MFD Mismatch : 0.00 dB

No Error

2 How to operate 1:SME-125

Figure 111-27: Soudure d'une fibre vitrocéramique (gauche) sur une fibre standard SMF-28 (droite)

l11.3.3.2. Imagerie par OCT a 1300 nm

La fibre vitrocéramique dopée par du nickel présente un spectre d’émission large bande plus
large que la plupart des systémes existants actuellement. A titre d’exemple, TOCT a 1300 nm
('une des applications premiére pour les SLD) nécessite une largeur de bande aussi grande
que possible pour garantir une résolution spatiale adaptée. De plus, la stabilité temporelle de
notre source, issue d’un phénoméne d’ASE, la rend particulierement intéressante méme si
son niveau de puissance reste plus faible que celui des sources SLD. La source que nous
avons développé présente une largeur de bande 2,5 fois plus grande que celle des SLD, ce
qui peut permettre d’augmenter la résolution spatiale d’autant d’aprés la formule donnée en
Equation 29 [106]:

Equation 26

2In(2) £

M:
nr AA

Ou Az est la résolution spatiale, n est I'indice de réfraction du milieu, A est la longueur d’onde
de travail et AA la largeur de bande. En augmentant la largeur de bande de 100 a 280 nm, la
résolution spatiale passerait de 7,7 um a 2,8 um.
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111.3.3.3. Sources pour la biologie

La thermométrie optique est un domaine d’application largement connu pour les phosphores
a base de ZnGa.0, :Cr*. Ces matériaux peuvent étre utilisés sous forme de nanoparticules
[105], ou sous forme massive [25], potentiellement fixés a I'extrémité de deux fibres optiques
ou l'une injecte le signal de pompe et l'autre collecte le signal émis par le matériau. La
réalisation de ce type de systéme nécessite de nombreuses étapes de fabrications a des
échelles relativement fines. La réalisation d’'une fibre optique sensible a la température et
raccordable par soudure a des systemes optiques « tout fibrés » permettrait de grandement
améliorer l'intégration de ces capteurs. Dans un autre contexte, ce type de capteur peut étre
utilisé dans des environnements difficiles, nécessitant une mesure déportée (atmosphére
corrosive, en présence de champs magnétiques, etc).

Un second champ d’application pourrait concerner la biologie dans la mesure ou certaines
molécules et especes chimiques comme la chlorophylle absorbent de maniére trés spécifique
les rayonnements a 696 nm, qui se trouve étre 'une des bande d’émission du chrome.
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Dans ce chapitre, nous avons mis en évidence le changement de site cristallographique des
ions chrome et nickel dans des massifs de verres parents de vitrocéramiques avant et apres
recuit thermique. Ce changement de site a également été mis en évidence dans les fibres
optiques dopées par du nickel que nous avons fabriquées. Pour y parvenir, une méthode
originale, basée sur la soudure d’un échantillon de fibre a une source supercontinuum et a un
systéme d’acquisition optique, a été développée. Grace a cette méthode, nous avons pu suivre
I'évolution des bandes d’absorption propres au nickel au cours d’un recuit thermique, et ainsi
identifier des gammes de températures propices a I'activation de nos échantillons.

Nous avons ensuite montré que les fibres dopées peuvent étre pompées optiquement et
présentent des bandes d’émission semblables a celles observées dans les vitrocéramiques
massives aprés recuit. La nanostructure de ces fibres a été pour partie étudiée au MET, et
présentent une nanostructure composée de cristalltes de ZnGa>Os4 d'une vingtaine de
nanometre de diametres répartis de manieére homogene dans une matrice de silice. La
fabrication de fibres optiques composées d’un coeur vitrocéramiques stabilisant la phase
ZnGaz04 dopée par du chrome ou du nickel constitue une premiere mondiale. De plus,
I'utilisation du procédé poudre développé a Xlim et trés peu utilisé par ailleurs, a démontré son
efficacité pour la mise en ceuvre de ces vitrocéramiques sous la forme de fibres optiques.

Un travail d’optimisation des conditions de recuit et de pompage a ensuite été entrepris afin
de maximiser la puissance émise par nos fibres, et une attention particuliére a été apportée
aux fibres dopées par du nickel. En effet ces derniéres présentent une bande d’émission
centrée autour de 1300 nm particuliérement large, offrant un potentiel d’application élevé dans
les domaines de I'imagerie et des télécommunications. A lissue de ce travail d’optimisation,
nous sommes parvenus a des niveaux de puissances émises du méme ordre de grandeur et
une largeur de bande supérieure a I'état de I'art des fibres optiques vitrocéramiques a base
d’'oxyde de silicium. Ce résultat est d’autant plus satisfaisant que des pistes d’amélioration
sérieuses et crédibles existent. En effet, I'utilisation d’échantillons de plus grandes longueurs
permettrait d’augmenter les puissances émises et la purification des matériaux précurseurs
réduirait le niveau d’atténuation optique de nos fibres.

Pour finir, nous avons présenté quelques pistes d’exploitation de ces fibres, notamment dans
les domaines de I'imagerie biomédicale et de la thermométrie optique basée sur la mesure du
temps de vie d’émission du chrome. C’est pourquoi nous proposons de poursuivre ces travaux
avec des démonstrations de principe pour ces deux applications. La mesures de franges
d’interférences a partir de I'émission a 1300 nm d’une fibre vitrocéramique dopée par du nickel
permettrait de valider l'intérét de cette fibre pour 'OCT. De la méme maniére, la mesure du
temps de vie d’émission du chrome en fonction de la température dans les fibres
vitrocéramiques permettrait de développer rapidement un capteur de température totalement
fibré. Ces travaux ont été relativement peu valorisés dans la littérature scientifique. Cependant,
les compositions développées et le procédé de fabrication des fibres optiques font 'objet d’'une
demande de protection par un brevet. A moyen terme, nous espérons valoriser ce travail au
travers de partenariats et de communications scientifiques orientées vers les applications
citées.
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Conclusion

Ce manuscrit de thése reprend les travaux effectués dans le cadre du projet FOCAL sur
I'élaboration de fibres optiques a coeur vitrocéramiques. Au cours de ces trois ans, jai eu
'occasion d’évoluer au sein des trois laboratoires partenaires CEMHTI, SPCTS et Xlim, ce qui
a permis de couvrir 'ensemble du processus de fabrication et de caractérisation de ces objets
innovants. Cette étude commence donc avec la fabrication et la caractérisation des verres
précurseurs de vitrocéramique a partir des compositions développées et brevetées par le
CEMHTI. C’est verres ont ensuite été mis en ceuvre sous forme de fibres optiques a I'aide du
procédé poudre développé a Xlim au cours de travaux de S. Leparmentier et M. Kudinova
[88][89]. Une attention particuliere a été portée a I'ajustement conjointe des modalités de
préparation des préformes, du protocole de fibrage et de la composition initiale des verres
précurseurs afin d’en améliorer la fibrabilité et de limiter le niveau d’atténuation des fibres
optiques. A lissu de ce travail, nous avons démontré notre capacité a produire des fibres
optiques qui présentent peu de défauts de remplissages ou de bulles, et dans lesquelles on
parvient a ajuster la composition du coeur.

La caractérisation chimique, optique et structurale de ces fibres a permis de démontrer la
grande dépendance entre la géométrie de la fibre (le diamétre du cceur), la composition et le
taux d’enrichissement en silicium, la nanostructure et le niveau d’atténuation optique final.
L’étude de la composition, des propriétés optiques et de la nanostructure suivant le diametre
du ceeur a permis de mettre en évidence la présence de gradients de composition, d’indice de
réfraction et de nanostructure au sein de la fibre. En effet, la taille de la démixtion et de la
nanostructure qui en découle dépend en partie de la quantité de silice contenue dans le cceur.
Or, nous savons que la fabrication de fibre optique par la méthode poudre s’accompagne d’un
enrichissement du cceur en silice provenant du tube constituant la gaine. Nous avons mis a
profit cet effet de diffusion chimique et maximisé son intensité afin de produire des fibres dont
le coeur présente une démixtion la plus petite possible. Cette stratégie nous a permis
d’élaborer des fibres ou la composition du cceur est impossible a réaliser sous forme massive
du fait de la cristallisation de la matrice. Nous sommes également parvenus a abaisser les
pertes optiques de pres de 50 dB/m a environ 1 dB/m. |l s’agit ici de la premiére réalisation
d’une fibre optique a partir d’'une composition de verre précurseur de vitrocéramique stabilisant
la phase ZnGazOs.

Nous avons ensuite utilisé le protocole mis au point et présenté dans le chapitre 2 pour
produire des fibres optiques vitrocéramiques dopées par du chrome (ll) et du nickel (Il). Les
fibres ont été étirées avec différentes tailles de coeur et avec différents taux de dopage afin
d’identifier les compositions finales les plus intéressantes du point de vue de lefficacité
quantique. Une optimisation de la procédure de recuit a également été proposée afin de
maximiser les puissances émises par nos fibres. A I'issue de ce travail, nous avons réalisé les
premieres fibres optiques a cceur vitrocéramiques composées de silice et de cristaux de
ZnGax04 :Cr3* et ZnGaxO, :Ni?* optiguement actives autour de 700 nm et 1300 nm
respectivement. La fibre dopée par du nickel (ll) la plus efficace présente une largeur de bande
de plus de 270 nm autour de 1300 nm, ce qui constitue un record dans les fibres
vitrocéramiques dopées par du nickel, et est bien supérieure aux largeurs de bandes obtenues
dans des fibres vitrocéramiques dopées par du chrome (IV) ou par des fibres amorphes
dopées par du bismuth. Par ailleurs, le niveau de puissance de plus de 320 nW atteint par
cette fibre est du méme ordre de grandeur que celui présenté par B.N Samson et al. avec pres
de 500 nW. Nous savons que I'optimisation des fibres que nous avons mené est bridée par la
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longueur des échantillons que nous sommes capables de recuire. En effet, nous avons
constaté que les longueurs optimales de fibres optiques sont largement supérieures aux 35
cm de notre four de traitement. Aussi nous pensons que I'implantation prochaine d’'un banc de
recuit permettant le traitement d’échantillons plus long permettrait d’améliorer les
performances de nos échantillons. De plus, 'abaissement des pertes optiques par I'élimination
des polluants métalliques et des groupements hydroxyles via l'utilisation de bancs de
purification de poudres par des gaz permettrait d’améliorer significativement I'efficacité des
fibres. L’équipement nécessaire est en cours d’installation a Xlim et permettrait sans doute
d’améliorer ces résultats dans I'avenir.

Ce travail ouvre la voie a plusieurs applications que nous avons évoquées au fil de ce
manuscrit. Les fibres dopées par du chrome (lll) présentent une bande d’émission constituée
de deux pics a 696 et 715 nm et d’'une bande plus large autour de 835 nm. Les applications
en biologie pour ce type de phosphore sont nombreuses. Typiquement, on sait que la
chlorophylle présente une bande d’absorption précisément a 696 nm. Par ailleurs, on sait que
les vitrocéramiques et nanoparticules de ZnGa204 présentent une sensibilité a la température
qui affecte I'intensité des bandes d’émission, leur position en longueur d’onde et leurs temps
de vie respectifs. Cela en fait un candidat de choix pour la thermométrie optique, par
conséquent, la mesure du temps de vie d’émission du chrome (lll) dans notre fibre permettrait
d’apporter la preuve que le concept de capteurs de température fibré est viable.

En ce qui concerne les fibres dopées par du nickel (ll), les applications sont également
nombreuses et couvrent des marchés conséquents. La premiére application est TOCT a 1300
nm pour laquelle la largeur de bande est un critere déterminant. Nous avons montré que notre
fibre présente une largeur de bande 2,5 fois plus grande que celle présentée par les systemes
d’OCT commerciaux. Ce gain permet de réduire la résolution spatiale de maniére relativement
simple par rapport aux solutions proposées dans le commerce (assemblage de plusieurs
SLD). Des mesures d’interférométrie sont en cours de réalisation afin de déterminer la viabilité
de ce concept. Cependant, le gain de puissance et d’efficacité attendu via I'optimisation de la
pureté des matériaux et 'augmentation de la longueur des fibres rendraient plus compétitive
cette fibre. Un second marché repose sur 'amplification optique autour de 1300 nm, prés du
zéro de dispersion des fibres optiques monomodes. La réalisation d’'un amplificateur fibré dans
cette gamme de longueur d’onde est d’un intérét majeur puisqu'il existe peu de solution a ce
jour. Des exemples de fibres de silices dopées par du bismuth [107], [108], [101] ont permis la
réalisation d’amplificateurs et de lasers dans cette gamme de longueurs d’ondes, mais le
contrble de la valence du bismuth dans le verre reste un challenge. Nous avons montré que
nos fibres sont potentiellement intéressantes pour réaliser un amplificateur fibré autour de
1330 nm. Ici encore, une réduction des pertes optiques, 'amélioration de I'efficacité et une
augmentation de la longueur des fibres permettrait de concrétiser ce concept.

Cette thése a donc permis, partant d’'une composition de vitrocéramique, la fabrication de
nouvelles fibres optiques a cceur vitrocéramiques dopées par du chrome (1) et du nickel (lI).
L’utilisation du procédé poudre constitue la seule alternative crédible pour mettre en ceuvre
ces verres. Ainsi nous sommes parvenus a produire les premieres fibres optiques a partir de
cette composition. L’optimisation de la composition initiale, des paramétres de fibrage, de
recuit et de pompage ont conduit a la réalisation de fibres optiques vitrocéramiques dont les
performances sont a I'état de l'art. Les futurs développements et améliorations proposés
permettrons a court terme de réaliser des concepts innovants autour de la thermométrie
optique autour de 700 nm, des sources optiques autour de 1300 nm et de I'amplification
optique autour de 1300 nm.
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Annexe 1. Optimisation des recuits
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Contributions scientifiques

Au cours de cette thése, nous avons présentés un certain nombre de résultats a 'occasion de
conférences nationales et internationales. Ces contributions ont été réalisées sous la forme
de poster et de présentations orales. Cependant, la nature et le contenu de ces
communications ont été volontairement limités de sorte a ne pas perturber la procédure de
dépdt d’'une demande de brevet concernant la composition et le procédé de fabrication des
fibres a cceur vitrocéramiques. Les résultats pertinents feront I'objet de publications une fois
la demande de brevet déposée. Cette derniere, dont le titre est « Fabrication d’'une fibre
optique a coeur vitrocéramique par le procédé poudre pour la réalisation de sources optiques
fibrées », sera déposée dans le courant du mois de janvier 2018.

Liste des communications réalisées :
- Optique Bordeaux 2016, JNOG, Bordeaux (Poster),
- Verre Bordeaux 2016, Bordeaux (Poster),
- Workshop Xlim 2016, Limoges (Poster),
- Journées Nationales d’Optique Guidée 2017, JNOG, Limoges (Poster),

- Demande de brevet « Fabrication d’'une fibre optique a cceur vitrocéramique par le
procédé poudre pour la réalisation de sources optiques fibrées », en cours.

Liste des conférences réalisées :
- Conférence nationale

o Journées thématiques « Matériaux pour les Technologies de I'Information et de
la Communication » - Electronique et Optique, Orléans, 2015 (présentation)

- Conférence international

o International Workshop on Advanced Ceramics 07 (IWAC 07), Limoges, 2016
(présentation)
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Fibres optiques vitrocéramiques pour applications laser

Cette thése porte sur le développement de fibres optiques de type cceur/gaine, dont le coeur
est composé de vitrocéramiques transparentes. Le systéme étudié est composé d’'une matrice
de silice stabilisant la phase ZnGa20s sous la forme de nano cristaux, pouvant étre dopés par
des ions de métaux de transition tels que le chrome (lll) et le nickel (). Les verres précurseurs
de vitrocéramiques ont été synthétisés par fusion trempe, étirés sous forme de fibres optiques
par la méthode poudre puis recuits thermiquement afin d’obtenir des fibres optiques a coeur
vitrocéramiques optiquement actives. L’optimisation conjointe de la composition des verres
précurseurs, des parametres de fibrage, de la composition finale des fibres et du protocole de
recuit thermique de cristallisation, ont permis de maximiser leurs propriétés de luminescence
autour de 700 nm et 1350 nm pour les fibres dopées par du chrome (lll) et du nickel (Il)
respectivement. Ces types de fibres peuvent trouver des applications dans les domaines de
la thermométrie optique, des sources optiques, des amplificateurs et des lasers fibrés. En
particulier, nous avons démontré que le spectre d’émission autour de 1350 nm des fibres
dopées par du nickel (Il) présente une largeur a mi-hauteur supérieure a 270 nm, meilleure
que celle des sources commerciales centrées autour de 1300 nm. Le niveau de puissance
émise, de l'ordre d’une trentaine de microwatts, est quasiment compatible avec les
applications de source optique pour I'OCT. Des développements ultérieurs visant a réduire le
niveau de pertes dans ces fibres et de maximiser I'efficacité du dopant permettrons d’amener
cette technologie a un niveau de performance compatible avec ces applications. Ces résultats
encourageants ont motivés le dépét d’'une demande de protection des fibres et de leur procédé
d’élaboration par un brevet.

Mots-clés : Vitrocéramique, nano cristaux, ZnGa20s, Ni%*, Cr®*, fibre optique, procédé poudre

Glass-ceramic optical fibers for laser applications

This thesis focuses on the development of core/clad type optical fibers where the core is
composed of transparent glass ceramics. The system considered was composed of a silica
matrix where ZnGa>Os nanocrystals can be stabilized. Those crystals can interestingly be
doped with transition metal ions such as chromium (Ill) or nickel (ll) ions. The precursor glass
were synthetized by melt quenching method, drawn into fibers through the powder in tube
process, and subsequently annealed to produce optically active glass ceramic optical fibers.
The starting glass composition together with the drawing parameters, the fiber core
composition and the annealing protocol were optimized in order to maximize the luminescence
properties around 700 nm and 1350 nm in chromium (Ill) and nickel (Il) doped fibers
respectively. Such type of fibers are interesting for the domains of optical thermometry, fibered
sources, amplifiers and lasers. In particular, we demonstrated that the emission spectrum
around 1350 nm of nickel (ll) doped glass ceramic fibers exhibited a full width at half maximum
above 270 nm, wider than that of 1300 nm centered commercial sources. The overall power
outcome is about thirty micro watts, which is almost suitable for OCT applications. Further
developments aiming at reducing the optical losses in the fibers and in maximizing the dopant
efficiency will allow to reach the applications requirements. Those promising results led to a
patent application on the fibers composition and their fabrication process.

Keywords : Glass ceramic, nanocrystals, ZnGa-O4, Ni?*, Cr3*, optical fiber, powder in tube



