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Résumé 

 

 

Le développement de verres transparents dans l’infrarouge reste toujours un 

domaine d’actualité à la vue des différentes applications qu’ils présentent. Dans ce 

sens, nous avons étudié trois systèmes vitreux riches en oxyde de gallium : GaO3/2-

GeO2-NaO1/2, GaO3/2-LaO3/2-KO1/2-NbO3/2 et GaO3/2-GeO2-BaO-KO1/2. Une 

composition du dernier système vitreux a été retenue pour la fabrication de fibre 

optique. 

L’exploration des propriétés et de la structure locale des verres du système 

GaO3/2-GeO2-NaO1/2, a permis de corréler la structure aux propriétés thermiques et 

optiques des verres. L’étude de la structure par spectroscopies Raman et RMN du 

71Ga, permet de proposer un modèle structural et de mettre en lien ce dernier avec 

les propriétés. En effet, lorsque le ratio Na/Ga est inférieur à 1, la majorité des unités 

gallates adoptent une coordinance 4 au sein d’unités structurales germano-gallates 

annulaires. Toutefois, un déficit d’ions compensateurs de charge amène à une 

augmentation de la coordinance d’unités gallates, soutenu par la RMN du 71Ga. 

Le système GaO3/2-LaO3/2-KO1/2-NbO5/2 qui ne présente aucun oxyde formateur de 

réseau vitreux a été étudié dans sa portion riche en oxyde de gallium. Les propriétés 

physiques, thermiques et optiques sont examinées et la structure est explorée par 

spectroscopie Raman. L’étude de la structure du réseau vitreux indique que l’ajout 

de KNbO3 tend à favoriser la formation d’un sous-réseau 1D, 2D ou 3D niobate. Cet 

ajout réduit la fenêtre de transmission dans l’infrarouge et induit une augmentation 

significative de l’indice de réfraction. 

Enfin, les propriétés thermiques, optiques et physiques ainsi que la structure 

locale ont été étudiées pour des verres du système GaO3/2-GeO2-BaO-KO1/2. Parmi 

les différentes compositions, une composition (42GaO3/2-25GeO2-17BaO-16KO1/2 en 

mol.%) a été sélectionnée pour mener l’étude du fibrage sur la base de la stabilité 

thermique du verre vis-à-vis de la cristallisation (T = 191°C) avec en particulier la 

présence d’un pic de cristallisation en DSC le moins abrupte et de la transmission 



 

ii 
 

étendue dans l’infrarouge (jusqu’à 5,9 µm). Préalablement à l’étape de fibrage, la 

composition a fait l’objet de mesures de propriétés mécaniques et une étude de 

dévitrification approfondie. Les courbes de nucléation-croissance ont été déterminées 

et ont donné accès aux températures maximales de nucléation et de croissance 

caractéristiques de cristallisation à la fois en surface et en volume. Le procédé de 

fibrage au moyen de diverses techniques a été entrepris et a conduit à l’obtention 

d’une fibre optique dont les pertes ont pu être quantifiées.  

 

Mots clés : Oxyde de gallium, Verres gallates, Transmission infrarouge, Fibre, 

Raman, 71Ga RMN, Structure-Propriété. 

  



 

iii 
 

Abstract 

 

 

The development of glasses transparent in the infrared stays a current domain 

of research regarding the diversity of applications that it presents. In this context, 

we have studied three gallium oxide rich vitreous systems: GaO3/2-GeO2-NaO1/2, 

GaO3/2-LaO3/2-KO1/2-NbO3/2 and GaO3/2-GeO2-BaO-KO1/2. One composition selected 

from the last vitreous system is explored regarding the fabrication of optical fiber. 

This exploration of the properties and local structure of glasses in the GaO3/2-

GeO2-NaO1/2 system, allowed the correlation between the structure and the 

properties of the obtained glasses. The study of the local structure by Raman and 

71Ga NMR spectroscopies, lead to a structural model proposal which was related to 

the observed properties. In fact, for a Na/Ga ratio below unity, the majority of the 

gallate units are in a 4-fold coordination within ring-shaped germano-gallate 

structural units. Nevertheless, a lack of charge balancing ions causes an increase of 

the coordination number of the gallate units, which is supported by 71Ga NMR results. 

The GaO3/2-LaO3/2-KO1/2-NbO5/2 system, in which no glass network former 

oxide is present, was studied in its gallium oxide rich portion. The physical, thermal 

and optical properties were examined and the local structure explored by Raman 

spectroscopy. The later indicates that the addition of KNbO3 heads toward the 

formation of 1D, 2D or 3D niobate inside network. This addition reduces the 

transmission window in the infrared and implies a significant increase of the refractive 

index. 

Finally, the thermal, optical and physical properties and the local structure for 

glass compositions in the GaO3/2-GeO2-BaO-KO1/2 system were studied. Among 

different compositions, one was selected (specifically 42GaO3/2-25GeO2-17BaO-

16KO1/2) for a fiber drawing exploration, based on its high thermal stability regarding 

crystallization (T = 191°C) and the presence of a less abrupt DSC crystallization 

peak with a transmission extended in the infrared (up to 5.9 µm). Before exploring 

its fiber drawing, the mechanical properties were estimated and an in-depth 

devitrification study was carried out. The nucleation and growth curves were 

determined and lead to the maximal nucleation and growth temperature which are 
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characteristic of crystallization on the surface and the volume. The fiber drawing 

process was conducted with several techniques and resulted in obtaining an optical 

fiber of which the attenuation was quantified. 

 

Key words: Gallium oxide, Gallate glasses, Infrared transmission, Fiber, Raman, 

71Ga NMR, Structure-Properties. 
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Introduction Générale 

 

 

Les matériaux transparents dans le domaine spectral du moyen infrarouge (jusqu’à 

5 µm) suscitent un intérêt croissant. Cette fenêtre de transmission offre de 

nombreuses applications dans le domaine des capteurs par la détection de signatures 

chimiques de nombreuses molécules d’intérêt ou encore de lasers chirurgicaux avec 

l’accès à des longueurs d’onde originales.  

Parmi les matériaux optiquement transparents, les verres offrent une vaste gamme 

de compositions possibles qui déterminent leur fenêtre de transmission. Les verres 

de silice/silicates, dont l’utilisation est la plus répandue sous forme de verre à vitre, 

ou encore de fibre optique, présentent généralement, sous cette dernière forme, une 

transmission limitée à 2 µm dans l’infrarouge. Afin d’accéder à une transmission plus 

étendue dans l’infrarouge qui permette de répondre aux besoins de nouvelles 

applications, il est nécessaire de mettre au point des verres dits spéciaux. Parmi les 

verres spéciaux les plus connus, on peut citer par exemple les verres fluorures ou les 

verres chalcogénures qui présentent des fenêtres de transmission les plus étendues 

dans l’infrarouge (respectivement jusqu’à 4-5 et 10-12 µm, sous forme de fibre). 

Toutefois, la complexité et le coût de leur synthèse et mise en forme ou encore leur 

faible résistance mécanique ou chimique et leur tendance à la cristallisation (selon 

les compositions) limitent leurs applications. D’un autre côté, les verres à base 

d’oxydes de métaux lourds, également considérés comme verres spéciaux, 

présentent un intérêt croissant pour le moyen infrarouge. En effet, ces derniers 

présentent une transmission étendue dans l’infrarouge (jusqu’à 7 µm sous forme de 

verre massif de quelques millimètres d’épaisseur) tout en pouvant maintenir une 

excellente transparence dans l’UV-Visible, contrairement aux verres chalcogénures. 

De plus leur résistance chimique vis-à-vis de la corrosion ainsi que leur tenue 

mécanique permet de concurrencer les verres fluorés. On peut distinguer au sein des 

oxydes de métaux lourds, l’oxyde de gallium (Ga2O3) dont le comportement structural 

est similaire à celui, bien connu et largement documenté dans la littérature, de 

l’oxyde d’aluminium dans les verres. Cependant, l’oxyde de gallium est généralement 
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introduit en faibles quantités dans les verres afin de stabiliser le réseau vitreux ou 

d’ajuster certaines propriétés optiques (comme l’indice de réfraction par exemple).  

Au travers de la littérature, peu d’études ont porté sur des verres contenants de fort 

taux de Ga2O3, dénommés verres de gallates lorsqu’il est le constituant majoritaire. 

Elles montrent que ces derniers offrent potentiellement une transmission étendue 

dans l’infrarouge (jusqu’à 6 µm pour un massif de quelques millimètres par rapport 

aux verres d’oxydes classiques) et des indices de réfraction élevés (de l’ordre de 1,7 

à 532 nm). On peut également noter que ces verres peuvent présenter des propriétés 

d’optique non linéaire intéressantes liées à une forte hyperpolarisabilité de Ga2O3. 

Les travaux de thèse précédents de P.Hee sur les verres germano-gallates ont permis 

d’étendre les connaissances relatives aux verres riches en oxyde de gallium. Plusieurs 

compositions ont été explorées et leurs propriétés caractérisées avec une tentative 

de fibrage d’une des compositions. De cette expérience, il est apparu que le fibrage 

de ce type de composition s’est révélé complexe et requiert de nombreux 

approfondissements. 

L’objectif principal de cette thèse s’est orienté vers le développement et l’étude de 

compositions vitreuses à base d’oxyde de gallium, possédant une fenêtre de 

transparence la plus étendue possible à la fois dans la région ultraviolet-visible et 

dans l’infrarouge (au-delà de 5 µm) dans la perspective de fabrication de fibres 

optiques. Les propriétés visées consistent en une transparence étendue du visible 

jusqu’à 5 µm, ainsi qu’une stabilité thermique vis-à-vis de la cristallisation 

(déterminée par l’écart entre les températures de transition vitreuse et le début de 

cristallisation déterminées par analyse thermique) supérieure à 100°C. 

Ceci amène donc à définir des sous-objectifs plus spécifiques dans le cadre de ce 

projet, à savoir : explorer de nouveaux systèmes vitreux, étudier les compositions 

dans ces systèmes et les caractériser thermiquement et optiquement. S’en suivent 

des sous-objectifs plus technologiques, à savoir : déterminer la méthodologie 

adéquate de production de préformes ainsi que les techniques et conditions de fibrage 

pour enfin caractériser les fibres optiques obtenues.   

Ces travaux sont le fruit de plusieurs collaborations. Les majeures étant celles de 

l’ICMCB (Institut de Chimie de la Matière Condensée de Bordeaux, Bordeaux, France) 
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et du COPL (Centre d’Optique Photonique et Laser, Québec (Qc), Canada), qui ont 

permis la réalisation des travaux de cette thèse dans le cadre d’une cotutelle (entre 

l’Université de Bordeaux et l’Université Laval). Le premier laboratoire (ICMCB) a 

permis la synthèse des verres, ainsi que leurs caractérisations (optiques, 

thermiques), la plateforme de caractérisation qui y est associée PLACAMAT a fourni 

une contribution en termes d’analyse élémentaire. Le deuxième laboratoire (COPL) a 

permis la préparation des préformes de verre (comprenant la synthèse des verres et 

leur caractérisation), ainsi que l’exploration du fibrage optique.  

Un réseau de collaborations a également permis d’approfondir des aspects 

scientifiques des travaux de cette thèse, à savoir une étude spectroscopique par 

Résonance Magnétique Nucléaire avec le Prof. Scott Kroeker du département de 

Chimie de l’Université de Winnipeg à Winnipeg, (MA) Canada avec un accès au 

spectromètre RMN à 900MHz du National Ultrahigh-Field NMR facility for Solids à 

Ottawa, (ON) Canada. L’étude par spectroscopie Raman des verres a été menée au 

sein de l’Institut des Sciences Moléculaires (ISM) de l’Université de Bordeaux en  

collaboration avec le Dr. Marc Dussauze du Groupe de Spectroscopie Moléculaire 

(GSM). L’analyse par microscopie électronique a été menée en collaboration avec les 

Dr. Mathieu Allix et Emmanuel Veron du laboratoire de Conditions Extrêmes et 

Matériaux : Hautes température et Irradiation (CEMHTI) de l’Université d’Orléans. 

Enfin, la caractérisation mécanique par mesure du module d’Young, du coefficient de 

poisson et de la dureté de Vickers d’un verre germano-gallate sélectionné a pu être 

menée par une collaboration avec Dr. Fabrice Célarié du Département Mécanique et 

Verres de l’Institut de Physique de l’Université de Rennes 1. 

Les travaux présentés dans cette thèse sont donc pluridisciplinaires, entre la chimie, 

la physico-chimie des matériaux, l’optique et présentent également un aspect 

fortement technologique. 
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Ce manuscrit est constitué de cinq chapitres : 

• Le Chapitre 1 rappelle les notions de base de la vitrification ainsi que les 

théories de nucléation-croissance. Les propriétés optiques des verres sont 

également exposées de manière générale. Par la suite, un état de l’art des 

verres contenant de l’oxyde de gallium est réalisé. Celui-ci permettant 

entre autres de discuter de l’influence de l’ajout de Ga2O3 sur les propriétés 

physiques, thermiques et optiques des verres au travers des diverses 

publications disponibles dans la littérature et des brevets déposés. Cette revue 

littéraire permet entre autres de justifier les compositions étudiées dans la 

thèse. 

• Le Chapitre 2 traite de l’étude des verres du système GaO3/2-GeO2-NaO1/2 

dans la portion riche en GaO3/2 du domaine vitreux. Les propriétés physiques, 

thermiques et optiques de ce système sont caractérisées. L’étude de la 

structure par spectroscopies Raman et RMN du 71Ga, permet de proposer un 

modèle structural et de mettre en lien ce dernier avec les propriétés physico-

chimiques mesurées. 

• Le Chapitre 3 porte sur l’étude des verres du système GaO3/2-LaO3/2-KO1/2-

NbO5/2 qui ne présentent aucun oxyde formateur de réseau vitreux. Les 

propriétés physiques, thermiques et optiques sont examinées et confrontées 

aux données obtenues par spectroscopie Raman afin de proposer un modèle 

structural permettant de corréler ce dernier aux propriétés. 

• Le Chapitre 4 concerne le système GaO3/2-GeO2-BaO-KO1/2 avec l’étude de 

ses propriétés (physiques, thermiques et optiques), de sa structure par 

spectroscopie Raman mais également de son comportement vis-à-vis de la 

dévitrification. Une composition est sélectionnée en tant que candidate pour 

une étude de sa mise en forme de fibre optique. 

• Le Chapitre 5 présentera l’étude du fibrage optique du verre sélectionné 

dans le chapitre précédent. Pour cela plusieurs techniques y ont été déployées 

en partant d’un fibrage conventionnel à partir de préformes vers des 

techniques dites alternatives telles que le poudre dans tube, le barreau dans 

tube et le creuset ouvert. 
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Chapitre 1 

Notions théoriques sur les verres et les verres à 

base d’oxyde de gallium (Ga2O3) 
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Chapitre 1 : Notions théoriques sur les verres et les verres à 

base d’oxyde de gallium (Ga2O3) 
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I. Introduction 

La première utilisation du verre remonterait à la préhistoire, lorsque des tribus ont 

taillé des fragments de verre naturel, tel que l’obsidienne issue d’éruption volcanique, 

pour former des pointes ou des scalpels. Par la suite, le verre a été utilisé comme 

émail et glaçures [1], puis s’est développé en fabrication régulière vers 1500 av. J.-

C. en Mésopotamie et en Egypte pour la conception d’objet et de lingots de verre 

translucide [2], [3]. Au cours des trois siècles qui ont suivi, la fabrication du verre de 

type silico-sodo-calcique s’est étendue au bassin méditerranéen [2]. Ce n’est qu’à 

partir du 1er siècle av. J.-C. que le procédé de soufflage du verre apparaît [3]. La 

maîtrise de la synthèse des verres et la sélection des matières premières mènent 

environ 2 siècles plus tard chez les Romains à la fabrication des premiers verres à 

vitre transparents [2], [3]. L’activité verrière se voit ralentir au moyen-âge, 

notamment en France [1]. Toutefois cette période reste associée à une élaboration 

plus poussée du verre plat avec la confection de vitraux [4]. Au 15ème siècle, Venise 

se fait connaître notamment par son verre Murano à l’éclat similaire aux cristaux de 

roche [4] également utilisé pour le glaçage. Ceci a par ailleurs fortement inspiré les 

fabricants de miroirs qui ont participé à la réalisation de la galerie des glaces du 

château de Versailles sous le règne de Louis XIV. A la même période, les propriétés 

du verre intriguent avec notamment la larme du prince Rupert (ou larme batavique) 

[4]. Toutefois, ce n’est qu’à partir du 20ème siècle que les scientifiques cherchent à 

mieux comprendre le verre et à explorer ses propriétés dans divers domaines 

d’application. 

Au cours de ce chapitre, nous allons donc tout d’abord nous intéresser à la définition 

du verre ainsi qu’aux théories structurales et cinétiques de vitrification/dévitrification 

qui l’accompagnent. En effet, la cristallisation est un phénomène qu’il est important 

d’éviter lors de la synthèse de verre mais également lors des procédés de mise en 

forme. Une fois les bases théoriques posées, nous nous intéresserons alors plus 

particulièrement aux verres d’oxydes de métaux lourds de manière générale et à leurs 

propriétés optiques. Enfin nous nous concentrerons sur les verres contenant de 

l’oxyde de gallium (Ga2O3) qui constitueront l’objet principal de notre étude. Les 

différentes données reportées dans la littérature vont nous permettre de comprendre 
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l’influence de cet oxyde sur les propriétés thermiques, optiques, structurales et 

physico-chimiques des verres (telles que la densité, le volume molaire, la 

transmission dans l’infrarouge, l’indice de réfraction, la viscosité et les températures 

caractéristiques de transition vitreuse et de cristallisation) dans différents systèmes 

vitreux. 

 

II. La théorie du verre 

II.1. Définition du verre et transition vitreuse 

Bien que le verre soit très étudié de nos jours, et permette de nombreuses 

applications dans divers domaines (tels que le bâtiment, l’art de la table, l’automobile, 

l’optique ou encore la photonique), il aura fallu de nombreuses années avant de 

pouvoir lui donner une définition complète. C’est dans les années 1980 que Zarzycki 

[5] propose la définition du verre désormais adoptée : « Le verre est un solide non-

cristallin présentant le phénomène de transition vitreuse ». La notion de solide non-

cristallin est ici importante. En effet, lorsque l’on observe l’arrangement structural 

d’un composé cristallin, tel que le quartz ou silice cristalline (SiO2), on peut voir que 

les atomes sont arrangés selon un motif précis qui se répète de manière périodique 

à petite, moyenne et longue distances, et cela dans toutes les directions de l’espace. 

Si l’on prend ce même composé sous sa forme vitreuse (verre de silice), l’ordre à 

courte distance représenté par l’unité structurale est toujours présent, néanmoins la 

répétition périodique à moyenne et longue échelle n’est plus présente. Il n’y a plus 

d’organisation en dehors de l’unité structurale elle-même comme représenté à la 

Figure 1-1. Ceci se traduit généralement, par l’obtention d’un halo en diffraction des 

rayons X pour le verre, contrairement aux raies fines observées pour la structure 

cristalline. 
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Figure 1-1. De gauche à droite : Représentation de la projection 2D de l’organisation 

structurale [5], images expérimentales ADF-STEM (Microscopie électronique à balayage à 

transmission (STEM) en mode imagerie par couronne en champ sombre (ADF)) sur support 

graphène en 2D [6] et diffractogrammes des rayons X associés de la silice (SiO2) cristalline 

(ligne du haute) et vitreuse (ligne du bas) [5].  

 

En ce qui concerne la transition vitreuse, elle est définie au plus simple comme étant 

le passage de l’état liquide surfondu du mélange en fusion à l’état solide amorphe [5]. 

Elle est caractérisée par la variation de pente de l’enthalpie (H) ou du volume molaire 

(VM) du liquide en fusion au cours de son refroidissement, ce phénomène n’étant pas 

observé dans les matériaux cristallins, Figure 1-2, [5], [7]. En effet, dans le cas d’un 

matériau cristallin, il y a une discontinuité de l’enthalpie (ou volume molaire) à la 

température de fusion Tf, qui se traduit par un changement de phase (contraction 

volumique) et donc une réorganisation structurale de liquide à solide. Dans le cas du 

verre, il n’y a pas de transition de phase (changement abrupte de l’enthalpie) mais 

une transition vitreuse en dessous de laquelle, l’enthalpie (ou volume molaire) du 

verre et du cristal évolue de manière identique (même pente). D’un point de vue 

thermodynamique, la transition vitreuse n’est ni une transition du premier ordre ni 

du second ordre. De plus, le verre présente le paradoxe de Kauzmann [8] : il ne 



 

11 
 

respecte pas la troisième loi de la thermodynamique, c’est-à-dire qu’à zéro kelvin, il 

possède une entropie non nulle. Le verre s’assimile à un liquide figé ayant une 

viscosité élevée qui se comporte comme un solide à température ambiante et qui est 

donc métastable. 

 

 

Figure 1-2. Variation de l’enthalpie, H, (ou volume molaire, VM) en fonction de la température 

pour un verre et pour un cristal [7]. 

 

On peut constater, d’après la Figure 1-2, que l’on ne peut pas attribuer une 

température exacte à la transition vitreuse, mais un domaine de température. En 

effet, pour une composition donnée, la température de transition vitreuse varie en 

fonction de la vitesse de refroidissement, Figure 1-3, [5], [7], [9]. 



 

12 
 

 

Figure 1-3. Variation de la température de transition vitreuse (Tg) en fonction de la vitesse de 

refroidissement (v)[7]. 

 

On distingue généralement trois grandes familles de verre [7]: 

- Verres métalliques : obtenus par hypertrempe d’alliages en fusion 

- Verres organiques : réalisés à partir de polymères 

- Verres inorganiques 

Parmi les verres inorganiques, on distingue différentes catégories : les verres dits 

d’oxydes, les verres d’halogénures et les verres de chalcogénures (ne prenant pas en 

compte les éléments O et Po). Dans le cadre de cette thèse, notre attention se portera 

sur les verres d’oxydes inorganiques. 

 

II.2. Conditions de vitrification 

La formabilité d’un verre, ou la capacité d’un mélange en fusion à ne pas cristalliser 

lors de sa solidification, peut être explicitée par deux types de théorie : structurale et 

cinétique. La première attribue la capacité à la vitrification d’un arrangement 
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structural particulier, tandis que la deuxième vise à considérer que tout mélange en 

fusion peut donner un verre par trempe suffisamment rapide.  

 

II.2.1. Théorie structurale 

La formation des verres expliquée par des considérations cristallographiques a été le 

fruit de nombreuses théories empiriques. Goldschmit a, en 1926, observé que la 

vitrification est favorisée pour des compositions de formule générale RnOm avec un 

ratio des rayons ioniques cation/anion (R/O) entre 0,2 et 0,4, donc avec des cations 

en site tétraédrique [5], [7], [9], [10]. Cependant, cette théorie ne justifie pas, à elle 

seule, la formation de tétraèdres favorable à la vitrification d’une composition [9].  

La théorie la plus célèbre est développée par Zachariasen [11] quelques années plus 

tard en se basant sur l’étude des verres de silice. Celle-ci pose pour premier principe 

que l’obtention d’un verre nécessite la création d’un réseau tridimensionnel, sans 

périodicité et dont le comportement moyen est isotrope [11]. Dans le cas de la silice 

vitreuse, le réseau est composé d’entités structurales élémentaires désordonnées, ces 

entités étant basées sur celles observées dans la silice cristalline (tétraèdres SiO4).  

En prenant en compte les arrangements structuraux qui peuvent être favorables à la 

création d’un réseau vitreux, Zachariasen établit une liste de règles pour la 

vitrification des oxydes simples de type RnOm [11]. 

1) L’anion O ne doit pas être lié à plus de 2 cations R, ce qui correspond à la 

règle du duet applicable à l’atome d’oxygène. 

2) Le nombre d’atomes O environnant les cations R doit être petit (3 ou 4), 

afin de minimiser l’organisation par des unités structurales volumineuses et 

donc les connexions par les faces ou les arêtes. 

3) Les polyèdres peuvent être connectés uniquement par les sommets et non 

par les faces ni par les arêtes, afin de favoriser une augmentation du degré 

de liberté et donc de l’entropie. 

4) Au moins 3 sommets des polyèdres doivent être partagés avec d’autres 

polyèdres, pour la création d’un réseau tridimensionnel. 
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A partir de ces règles, les oxydes sont classés en fonction de leur capacité à former 

un réseau vitreux [11]. 

- Oxydes formateurs : oxydes simples qui peuvent conduire à la formation 

d’un verre seul. 

Par exemple : SiO2, GeO2, B2O3, As2O3, P2O5 etc…  

- Oxydes modificateurs : oxydes principalement d’alcalins ou d’alcalino-

terreux. Ils ne peuvent pas former de verre à eux-seuls, mais contribuent à la 

dépolymérisation (désordre) du réseau d’oxydes formateurs par la création 

d’oxygènes non-pontants. 

Par exemple : Li2O, Na2O, K2O, MgO, CaO, BaO, SrO etc… 

- Oxydes intermédiaires : oxydes qui, dépendamment de la composition, 

peuvent jouer le rôle de formateurs ou de modificateurs.    

Par exemple : Al2O3, ZnO, PbO, CdO, TiO2 etc… 

D’autres critères de vitrification ont également été proposés par la suite en se basant 

notamment sur la mixité des liaisons (critère de Smekal), le degré de covalence et 

l’ionicité des liaisons (critère de Stanworth), la force des liaisons chimiques et la 

température de fusion (critère de Sun et Rawson)[5], [12], [13]. 

 

II.2.2. Théorie cinétique 

Pour obtenir un verre, il est important d’éviter la cristallisation du mélange en fusion, 

le verre est donc métastable. C’est pourquoi il est nécessaire de porter attention aux 

considérations cinétiques de transformations de phases.  

 

II.2.2.1. Phénomène de cristallisation et conditions de 

vitrification 

La cristallisation d’une phase se déroule généralement en deux étapes distinctes [10], 

[14]: 



 

15 
 

- La nucléation est le point de départ de toute cristallisation. En effet, avec une 

hausse de température, l’agitation thermique va permettre aux atomes de 

diffuser, ceux-ci se liant et se déliant alors pour former des amas de tailles 

variables et instables. Ces amas seront capables de générer des cristaux à 

condition qu’ils atteignent une taille critique et forment des nuclei (ou germes), 

source de toute organisation structurale et donc de phase cristalline. La 

nucléation est dite homogène lorsqu’elle a lieu de manière aléatoire à travers 

tout le matériau, ici vitreux. Ce type de nucléation reste toutefois assez rare 

puisqu’elle requiert une germination de même composition chimique et 

structure que le verre. De plus, elle doit avoir lieu de manière spontanée au 

sein de la matrice qui ne doit présenter aucune inhomogénéité ni défaut 

structural (e.g. inclusions, micro-bulles, etc.). Toutes ces conditions sont 

difficiles à réunir expérimentalement, puisque la surface du verre, par exemple, 

est à elle seule un défaut inévitable. De la même manière, les techniques de 

coulée et la présence d’impuretés induisent des fluctuations locales de densité 

et de composition. Ces défauts peuvent toutefois abaisser localement l’énergie 

nécessaire à la fabrication d’un germe, la nucléation est alors dite hétérogène.  

 

- La croissance consiste en l’augmentation de la taille d’un germe par addition 

d’atomes environnants. Cela va permettre la formation d’un cristal qui, 

contrairement aux germes, sera en général observable par les techniques 

expérimentales actuelles. 

 

Afin de réaliser un verre il est donc primordial d’empêcher le phénomène de 

cristallisation exposé ci-dessus. Cependant, la nucléation et la croissance ne sont pas 

nécessairement deux étapes qui se déroulent successivement mais qui au contraire 

ont tendance à avoir lieu simultanément.  

Considérons la vitesse de nucléation I, qui correspond au nombre de germes produits 

par unité de volume et par unité de temps, et la vitesse de croissance u. Ces deux 

paramètres sont dépendants de la température, puisque sans fluctuation thermique 

des atomes, la nucléation ne peut avoir lieu, et que sans germes aucun cristal ne peut 
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être formé. On peut donc représenter schématiquement nos deux vitesses I (de 

nucléation) et u (de croissance) en fonction de la température, Figure 1-4. 

 

 

Figure 1-4. Représentation schématique de la vitesse de nucléation, I, et la vitesse de 

croissance, u, en fonction de la température. 

 

Lorsque l’on se place au-delà de la température Tf, le liquide en fusion est une phase 

stable. Le processus de fabrication d’un verre requiert le passage par un état surfondu 

qui se situe en dessous de Tf. En dessous de cette température, et plus précisément 

entre Tmin et Tf, la croissance peut théoriquement avoir lieu. Or celle-ci ne peut 

débuter que si des nuclei ont été formés entre Tinf et Tmax. La zone critique de 

cristallisation est donc située entre Tmin et Tmax où la nucléation et la croissance se 

chevauchent. Elle dépend également de la façon dont celles-ci se superposent. Si u 

ou I ou les deux sont très faibles, alors la cristallisation peut être indécelable et la 

formation d’un verre aura lieu. En revanche, si le recouvrement est important (donc 

u et I sont très importants), la cristallisation sera inévitable pour l’intégralité du 

mélange surfondu. Dans le cas où le recouvrement est faible mais u est important, le 

nombre de cristaux sera faible mais ceux-ci seront de taille importante ; en revanche 

si I est important et u faible, le matériau présentera de nombreux cristaux de petite 

taille. 

 

II.2.2.2. Théorie classique de la nucléation homogène 
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Les fluctuations thermiques permettent la création d’amas d’atomes qui vont se faire 

et se défaire continuellement lorsque la phase dans laquelle elles ont lieu est stable 

thermodynamiquement. Toutefois, si cette phase devient métastable, certains de ces 

amas peuvent devenir permanents car source potentielle d’une phase plus stable. 

Dans le modèle classique de la nucléation, il est considéré que les germes ont 

localement une structure, une composition et des propriétés identiques à la phase 

cristalline, plus stable, qu’ils vont créer. Seules la forme et la taille diffèrent. La forme 

des germes est généralement considérée comme étant celle de plus faible énergie et 

est donc assimilée à une sphère de rayon r. 

 

II.2.2.2.a. Notion de barrière thermodynamique 

D’un point de vue thermodynamique, la transition d’une phase liquide vers une phase 

solide cristalline correspond à une variation de l’enthalpie libre ΔG (négative) - la 

cristallisation étant associée à une libération d’énergie du système. Toutefois, à la 

température de fusion Tf qui correspond au point de transition entre le liquide et le 

solide cristallisé, cette variation d’enthalpie libre est nulle, puisque le système se 

trouve être dans un état d’équilibre [5], Figure 1-5.  

 

Figure 1-5. Variation de l'enthalpie libre G en fonction de la température au voisinage du point 

de fusion (Tf) du cristal stable (c) et du liquide stable (l). Les portions de courbes en pointillées 

représentent les états métastables du liquide surfondu (l') et du cristal surchauffé (c’). 
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Si l’on se place à une température T < Tf et donc pour un degré de surfusion ΔTr=Tf - 

T, le système se trouve dans un état de liquide surfondu métastable par rapport au 

cristal. En ce point, deux contributions énergétiques doivent être prises en compte 

pour la formation d’un germe [5] : 

1/ La variation de l’enthalpie libre négative par unité de volume (ΔGv) issue du 

passage du liquide métastable au solide cristallisé (l’→ c). Elle peut être exprimée 

pour un germe de rayon r par l’expression :  
4

3
𝜋𝑟3Δ𝐺𝑣. 

2/ L’enthalpie libre positive par unité d’aire (ΔGs) issue de la création d’une nouvelle 

interface, entre la phase métastable et le germe plus stable. Elle s’exprime donc pour 

un germe de rayon r par l’expression : 4𝜋𝑟2Δ𝐺𝑠. 

Il est donc possible de déduire la variation d’enthalpie libre ΔGr nécessaire à la 

formation d’un germe de rayon r : Δ𝐺𝑟 =
4

3
𝜋𝑟3Δ𝐺𝑣 + 4𝜋𝑟2Δ𝐺𝑠. 

La Figure 1-6 représente l’évolution de l’enthalpie libre de formation d’un germe en 

fonction du rayon r. On peut constater que pour des rayons petits, la contribution 

surfacique est plus importante (augmentation de ΔGr), tandis que pour des rayons 

plus gros, la contribution volumique prédominera (diminution de ΔGr). Entre ces deux 

situations se trouve un maximum, correspondant au rayon critique rc, à partir duquel 

l’enthalpie libre nécessaire à la formation d’un germe diminuera. Il est donc 

nécessaire que les amas d’atomes atteignent cette taille critique rc, pour former des 

germes capables par la suite de croître. L’enthalpie libre associée au rayon critique, 

W*, est la dépense d’énergie minimale à franchir pour l’amas d’atomes et est appelée 

barrière thermodynamique de nucléation. 
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Figure 1-6. Variation de l'enthalpie libre de formation d'un germe ΔGr en fonction de son rayon 

r. 

 

Les valeurs de rc et de W* sont calculées à partir de l’annulation de la dérivée première 

de ΔGr par rapport au rayon. On obtient donc [5]: 

𝑟𝑐 =
−2Δ𝐺𝑠

Δ𝐺𝑣
  et 𝑤∗ =

16𝜋

3

Δ𝐺𝑠
3

Δ𝐺𝑣
2 

Le degré de surfusion a également une influence sur l’évolution la valeur du rayon 

critique et de la barrière thermodynamique, en effet plus l’écart Tf-T est grand plus 

W* et rc vont diminuer [5]. La nucléation est donc favorisée par un degré de surfusion 

élevé. 

 

II.2.2.2.b. Notion de barrière cinétique  

Dans le cas d’une nucléation homogène nous pouvons considérer l’expression de la 

vitesse de nucléation suivante [5]: 

𝐼 = 𝐾𝑒𝑥𝑝 (−
∆𝐺𝑑

𝑅𝑇
) × 𝑁𝑒𝑥𝑝 (−

𝑊∗

𝑅𝑇
) 

Avec  K, une constante, qui prend en considération le nombre d’atomes à la surface 

du germe et la fréquence des sauts atomiques de la matrice vers le nucleus, ΔGd, 

l’enthalpie libre d’activation nécessaire à passer l’interface germe-verre, également 
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appelé la barrière cinétique et, N, le nombre total d’entités moléculaires par unité de 

volume.  

La vitesse de nucléation considère donc deux contributions : 

- la première correspond à la capacité de la matrice à générer des germes de 

taille critique, correspondant à 𝑁𝑒𝑥𝑝 (−
𝑊∗

𝑘𝑇
), 

- la deuxième correspond à la capacité des atomes environnants à passer la 

barrière cinétique et à la fréquence à laquelle les amas atteignent la taille 

critique, représentée par 𝐾𝑒𝑥𝑝 (−
∆𝐺𝑑

𝑘𝑇
). 

 

La barrière cinétique peut être exprimée en fonction du coefficient de diffusion Dn du 

liquide surfondu par la relation : 

𝐷𝑛 = 𝑎0
2𝜐 𝑒𝑥𝑝 (−

Δ𝐺𝑑

𝑅𝑇
) 

Avec a0, la distance de saut moléculaire, et υ la fréquence fondamentale de saut. 

Le coefficient Dn, qui est une constante, va prendre une valeur différente selon deux 

cas à distinguer : 

- Si la transformation est non reconstructive, c’est-à-dire qu’il y a 

cristallisation sans changement de composition, alors les diffusions à longues 

distances ne sont pas nécessaires puisque toutes les unités structurales sont 

présentes à proximité. L’enthalpie libre d’activation est alors du même ordre 

que le flux visqueux local. Ceci permet de relier Dn à la viscosité η par la 

relation: 𝐷𝑛 =
𝑘𝑇

3𝜋𝑎0𝜂
 où a0 est proche de la valeur du diamètre de l’espèce 

diffusante. 

 

- Si la transformation est reconstructive, la cristallisation induit un changement 

local de composition et donc des ruptures de liaisons ainsi que des diffusions à 

longues distance. Dans cette configuration, la valeur de l’enthalpie libre 
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d’activation est assimilée à l’énergie de diffusion de l’espèce la moins mobile, 

puisque cette dernière est l’espèce limitant la diffusion. 

 

II.2.2.2.c. Influence de la température 

Nous avons vu précédemment, à la Figure 1-4, l’évolution de la vitesse de nucléation 

en fonction de la température. Lorsque le degré de surfusion est faible, W* est élevée, 

la vitesse de nucléation est faible, étant donné que le rayon critique à atteindre est 

élevé. En augmentant la valeur de ΔTr, I tend à augmenter jusqu’à une vitesse 

maximum correspondant à une température pour laquelle W* et ΔGd sont équivalents. 

Aux plus basses températures, la viscosité est plus élevée. Elle abaisse la diffusion 

des espèces et augmente donc la barrière cinétique qui induit une diminution de la 

vitesse de nucléation. 

 

II.2.2.3. Cas de la nucléation hétérogène 

La théorie classique de la nucléation se base sur la nucléation homogène, or cette 

dernière est expérimentalement difficile à mesurer. Elle ne concerne en réalité, dans 

la littérature, qu’un nombre limité de systèmes vitreux, parmi lesquels : Na2O-SiO2, 

Li2O-SiO2, CaO-SiO2 et Na2O-2B2O3 [15]. Tous les autres systèmes vitreux présentent 

une nucléation hétérogène. Celle-ci a lieu plus fréquemment en raison de la présence 

de défauts de surface, de composition ou d’interface (parois du creuset) qui abaissent 

la barrière thermodynamique par la réduction de l’énergie de surface entre le liquide 

et le corps étranger. 

Il faut noter que la barrière thermodynamique d’une nucléation hétérogène, W*hétér., 

est toujours inférieure ou égale à celle d’un processus homogène. Elle est influencée, 

en plus des paramètres évoqués dans la théorie classique de nucléation homogène, 

par l’angle de mouillage θ du germe entre le corps étranger et le liquide surfondu [5], 

[15], comme représentée à la Figure 1-7. 
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Figure 1-7. Représentation de l'angle de mouillage θ d’un germe entre un corps étranger et le 

liquide surfondu. 

 

En fonction de la valeur de θ, différentes observations sont faites : 

- Pour θ = π, le mouillage est nul et W*hétér. = W*, la nucléation est homogène.  

- Pour θ = π/2, le mouillage est partiel, W*hétér. < W*, la nucléation est 

hétérogène.  

- Pour θ = 0, le mouillage est total, W*hétér. = 0, la nucléation est hétérogène et 

est entièrement contrôlée par la barrière cinétique. 

 

II.2.2.4. Théorie de la croissance cristalline 

Une fois les germes stables formés par nucléation homogène ou hétérogène, ceux-ci 

vont passer par l’étape de croissance. La vitesse de croissance des germes va 

dépendre de deux paramètres principaux [5] :  

1/ La vitesse à laquelle les atomes vont diffuser à travers la matrice. 

2/ La façon dont ceux-ci vont passer l’interface entre le germe et le liquide surfondu.  

Comme évoqué précédemment, dans le cas d’une nucléation homogène, la diffusion 

est locale, la croissance sera donc contrôlée par l’interface. Dans le cas d’une 

nucléation hétérogène, la diffusion, se faisant à plus longue distance, aura un contrôle 

prédominant sur la croissance par rapport à l’interface. 

Dans le cas de la nucléation-croissance de type homogène, l’interface peut être 

représentée par un double puits de potentiel séparé d’une distance de saut 

moléculaire a0 [5], [15], Figure 1-8.  
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Figure 1-8. Double puits de potentiel représentant l'interface liquide-cristal. 

 

On peut définir la variation d’enthalpie libre nécessaire à la cristallisation, ΔGC, 

correspondant à la différence d’enthalpie libre du solide et du liquide (respectivement 

GS et GL). La croissance cristalline correspond à la diffusion des atomes du liquide 

surfondu vers le germe (et donc le cristal), toutefois il faut également considérer que 

des atomes du cristal peuvent migrer vers le liquide. Nous avons dans le premier cas 

(liquide vers solide), une barrière d’enthalpie libre à traverser qui correspond à ΔGd, 

dans le cas inverse elle correspond à |ΔGC|+ΔGd. Il est donc possible d’exprimer la 

vitesse de croissance comme étant proportionnelle à la différence entre les fréquences 

de transitions, liquide vers solide (υLS) et solide vers liquide (υSL) [5]. 

𝜐𝐿𝑆 = 𝜐𝑒𝑥𝑝 (−
Δ𝐺𝑑

𝑅𝑇
) 

𝜐𝑆𝐿 = 𝜐𝑒𝑥𝑝 (−
Δ𝐺𝑑 + |Δ𝐺𝐶|

𝑅𝑇
) 

 

Nous avons donc : 

𝑢 = 𝑓𝑎0(𝜐𝐿𝑆 − 𝜐𝑆𝐿) = 𝑓𝑎0𝜐𝑒𝑥𝑝 (−
Δ𝐺𝑑

𝑅𝑇
) [1 − 𝑒𝑥𝑝 (−

Δ𝐺𝐶

𝑅𝑇
)] 

Avec f, la fraction de sites disponibles pour la croissance, 0 < f < 1. 
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Si l’on se reporte désormais à la Figure 1-4, on peut constater, lorsque le degré de 

surfusion ΔTr (=Tf-T) est faible, que la vitesse de croissance présente un 

comportement linéaire. La croissance étant régie par la diffusion, celle-ci devient 

difficile au-delà d’un certain degré de surfusion (présence d’un maximum) et donc va 

tendre à décroitre. Il faut tout de même noter que la croissance a lieu à des degrés 

de surfusion bien plus faibles que la nucléation qui a été exposée précédemment. 

C’est pourquoi, la valeur de la barrière énergétique ΔGd n’est pas nécessairement la 

même pour la croissance et pour la nucléation. Elle est toutefois considérée comme 

étant proche de l’écoulement visqueux et peut donc être reliée au coefficient de 

diffusion, Dn, et donc à la viscosité, η, par la relation suivante [5]: 

𝑢 = 𝑓
𝑅𝑇

3𝜋𝑎0²𝜂𝑁
 [1 − 𝑒𝑥𝑝 (

Δ𝐺𝐶

𝑅𝑇
)] 

 

Dans le cas d’une nucléation-croissance hétérogène, la vitesse de croissance sera 

initialement contrôlée par l’interface. Néanmoins, ce type de cristallisation fait appel 

à une variation locale de la composition. La diffusion devient très rapidement le 

paramètre limitant en raison du manque d’atomes environnants. L’expression de la 

vitesse de cristallisation n’est pas assez fidèle aux phénomènes observés puisqu’ils 

sont plus complexes. 

Il est également nécessaire de prendre en considération la forme des cristaux qui ne 

sont pas nécessairement sphériques, mais peuvent présenter des orientations 

préférentielles qui peuvent être influencées par le temps de traitement de 

cristallisation. 

 

II.3. La viscosité dans les verres 

Nous avons vu au préalable qu’il est important d’éviter toute cristallisation afin 

d’obtenir un verre. La vitesse de refroidissement joue donc un rôle primordial pour 

l’obtention d’un matériau vitreux. Toutefois, la viscosité (η), qui intervient dans 
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certaines expressions mathématiques concernant les phénomènes de nucléation-

croissance, est à prendre en considération lors de l’élaboration du verre mais 

également lors de la mise en forme de ce dernier. 

En effet, la viscosité qui correspond à la mesure de la résistance d’un liquide à une 

force de cisaillement [9], est (comme la cristallisation) liée à la température. Son 

évolution en fonction de la température est décrite par Vogel-Fulcher-Tamann par la 

relation suivante [5]: 

Log(η) = A +  
B

T − T0
 

Avec A et B des constantes, T la température en °C et T0 la température de Kauzmann 

en °C (celle-ci est un paramètre thermodynamique et correspond à la température à 

laquelle le verre devrait présenter une entropie nulle) [5]. 

On peut voir à la Figure 1-9, les différentes valeurs de la viscosité d’un verre de type 

silico-sodo-calcique en fonction de la température. 

Différents points caractéristiques sont déterminés en fonction de la viscosité et sont 

reportés dans le Tableau 1-1. On peut voir que ces points et notamment la 

correspondance viscosité-température des verres étudiés est primordiale à la 

réalisation de certaines opérations industrielles telle que le formage ou bien la 

recuisson des verres. 
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Figure 1-9. Représentation du logarithme de la viscosité (en Pa·s) en fonction de la 

température (°C) pour un verre silico-sodo-calcique [9].  

 

Tableau 1-1. Appellation (en français et en anglais) et opérations industrielles (ou 

observations) des différentes viscosités caractéristiques d’un verre silico-sodo-calcique [9], 

[14]. 

Point fixe  

(en Français) 

Point fixe  

(en Anglais) 

η  

(Pa·s) 

Opérations industrielles/ 

Observations 

Point de fusion Melting temperature ≈1 à 10 Fusion et affinage 

Point de travail Working point 103 
Découpe de la goutte de 

verre, moulage 

Point de 

ramollissement 

(Littleton) 

Softening point ≈106 
Etirage de fibre, soufflage de 

pièce 

Point de 

ramollissement 

dilatométrique 

Td 108 à 109 Sortie de moule 

Transition vitreuse Tg ≈1012-14  

Point de recuit Annealing point 1012 
Relâchement des contraintes 

en quelques minutes 

Point de tension Strain point 1013,5 
Relâchement des contraintes 

en quelques heures 

 

 L’intervalle de température entre le point de travail (η=103) et le point de 

ramollissement (η=106) est appelé intervalle de travail. On appelle les verres qui 
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possède un intervalle de travail grand, des verres longs, et ceux qui ont un intervalle 

de travail petit, des verres courts [9]. En effet, plus l’intervalle sera grand plus la 

mise en forme du verre sera aisée. Cet intervalle de travail est très fréquemment 

comparé à celui de verres de type silico-sodo-calcique dont la fabrication est la plus 

courante [14]. Si l’intervalle de travail d’un verre est à des températures plus élevées 

que celui de verre silico-sodo-calcique, le verre est dit fort. Dans le cas contraire, et 

donc pour des températures plus faibles, le verre est dit mou [9]. 

On peut donc comprendre que l’étude d’un verre pour le fibrage optique requiert une 

maîtrise de sa cristallisation, mais également un contrôle de sa viscosité lors de 

l’étirage. En effet, le fibrage optique ne peut être réalisé que dans une certaine 

gamme de viscosité autour du point de ramolissement (dépendamment des 

compositions : 105.5 à 106.5 Pa·s). Etant donné que le fibrage (abordé dans le 

Chapitre 5) consiste en la montée en température d’un barreau de verre (préforme) 

jusqu’à la viscosité adéquate à son étirage, il est nécessaire d’éviter la cristallisation 

de ce dernier à la fois pour la mise en forme mais également pour le maintien des 

propriétés optiques du verre/de la fibre. 

 

II.4. Les propriétés optiques des verres  

II.4.1. Fenêtre de transmission optique 

Selon la théorie électromagnétique, l’absorption d’un rayonnement est un phénomène 

de résonance [14]. Il est donc possible de considérer toutes entités chargées dans un 

matériau comme étant des oscillateurs. Ceux-ci peuvent donc recevoir l’énergie d’une 

onde lumineuse dont la fréquence de vibration est proche de leur fréquence [14]. 

C’est pourquoi, les verres d’oxydes par exemple (qui ne possèdent pas d’électrons 

libres pouvant vibrer à toutes les fréquences) n’absorbent pas la majorité du 

rayonnement visible. Toutefois, on peut détecter des bornes à cette transparence qui 

se traduisent par deux phénomènes d’absorption dues aux transitions électroniques 

(dans l’ultraviolet - UV) et aux harmoniques de vibrations moléculaires (dans 

l’infrarouge - IR). 
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II.4.1.1. Absorption dans l’UV 

Comme mentionné précédemment, les verres d’oxydes possèdent des électrons qui 

sont liés à leur atome. Les électrons de valence (se situant sur la couche externe) 

peuvent absorber des photons dont l’énergie est identique à l’écart énergétique entre 

la bande de valence et de la bande de conduction [14]. Ceci va donc définir la fin de 

la fenêtre de transmission dans l’UV. Toutefois, la présence d’alcalins MO au sein du 

verre et donc d’oxygènes non-pontants (NBO, oxygènes qui ne pontent pas deux ions 

formateurs – pour l’anglais Non-bridging Oxygen) va influencer cette absorption. En 

effet, les liaisons M – O sont moins énergétiquement liés que les oxygènes pontants 

dans une matrice vitreuse [14]. Ils vont donc diminuer l’énergie nécessaire à 

l’excitation électronique dans la bande de conduction [9]. On observe donc, un 

déplacement de l’absorption vers le visible, comme c’est le cas entre un verre de silice 

(sans NBO) qui peut présenter une coupure vers 160 nm et un verre silico-sodo-

calcique (avec NBO) dont la coupure va tendre vers les 300 nm [14]. 

De manière générale, la coupure dans l’UV est contrôlée par le réseau anionique [9]. 

C’est pourquoi, la position de la coupure va dépendre pour un cation donné, des 

propriétés des oxygènes qui l’entourent et notamment de leur aptitude à partager 

leurs électrons.  

Cette absorption due aux transitions électroniques dans l’UV est appelée bande 

interdite optique (en anglais : optical band-gap). 

 

II.4.1.2. Absorption dans l’IR 

L’absorption dans l’infrarouge est, quant à elle, liée aux vibrations du réseau vitreux. 

On constate lorsque les liaisons cation-oxygène sont faibles d’un point de vue 

énergétique, qu’elles induisent de basses fréquences de vibrations fondamentales [9], 

[14], [16]. L’influence d’une liaison cation-oxygène sur le seuil d’absorption dans 

l’infrarouge peut être exprimée selon l’équation suivante[16]. 

υvib. = 2π√
κ

μ
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Avec vib. la fréquence de vibration, κ la constante de force résultant de la force 

élastique et μ la masse réduite : mRmo/(mR+mo) avec mR, la masse du cation et mo, 

la masse de l’oxygène. 

De cette équation, il résulte que plus la masse réduite est élevée, et plus la constante 

de force est faible, plus le matériau transmettra dans l’infrarouge. 

Cette coupure dans l’IR est dite multiphonon. En effet, les vibrations IR fondamentales 

entre les cations et anions du réseau vitreux peuvent présenter des harmoniques et 

également se combiner, induisant non pas l’absorption d’un phonon  mais de plusieurs 

(associés à plusieurs types de vibrations moléculaires) [9]. 

 

II.4.1.3. Fenêtres optiques de différentes familles de verres 

En fonction de la famille de verre (fluorures, oxydes, chalcogénures), et donc de la 

composition, on observe différentes coupures à la fois dans l’UV et dans l’IR, voir 

Figure 1-10. On constate que plus la masse des éléments constitutifs est élevée 

(comme c’est le cas de la plupart des verres chalcogénures) plus la transmission dans 

l’infrarouge sera élevée. Toutefois les verres chalcogénures et fluorures, bien que 

possédant une transmission optique étendue, présentent certains inconvénients. En 

effet, ces derniers présentent des liaisons faibles qui appauvrissement leurs 

durabilités chimiques et leur dureté (cas des verres fluorures et chlorures), de plus, 

leur procédé de synthèse (absence d’oxygène) ainsi que la présence d’éléments 

toxiques (tel que Te et Se pour les chalcogénures) peut limiter leur application [9]. 

C’est pourquoi, parmi les différentes familles de verres transmettant dans 

l’infrarouge, ceux contenant des oxydes de métaux dits lourds présentent un intérêt 

particulier. Ils peuvent être répartis en différentes catégories [17] on peut citer 

comme formateurs: les germanates (GeO2), les tellurites (TeO2) et les bismuthates 

de plomb (Bi2O3-PbO), l’addition d’oxydes métalliques lourds intermédiaires peut 

aussi être considérer. 
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Figure 1-10. Représentation schématique de la transmission de différentes familles de verre 

en fonction de la longueur d'onde (considéré à des épaisseurs identiques). 

 

Ces verres sont principalement reconnus pour leur densité élevée (jusqu’à 7,9 g/cm3 

pour des Bi2O3-PbO), leur haut indice de réfraction (jusqu’à 2,5 à 589 nm pour des 

Bi2O3-PbO), et leur transmission plus étendue dans l’infrarouge (7,5 µm pour un 

échantillon de 2 mm d’épaisseur de verre Bi2O3-PbO à une transmission à 10%) par 

rapport aux autres verres d’oxydes à base de silice (silicates commerciaux par 

exemple silico-sodo-calcique), Figure 1-10, [9], [16], [18]–[20].  

L’intérêt principal recherché dans ce type de verres est, comme mentionné 

précédemment, de tirer profit de leur transmission étendue dans l’infrarouge. Ils 

contiennent des cations dont les masses atomiques élevées participent, par 

diminution de la fréquence de vibration, à étendre la transmission dans l’infrarouge 

jusqu’à environ 8 µm.  
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II.4.2. Indice de réfraction 

II.4.2.1. Indice de réfraction linéaire 

De manière générale, on définit l’indice de réfraction, n0, d’un verre par le rapport 

des vitesses de propagation de la lumière dans le vide et dans le verre [14]. Ce dernier 

peut être calculé par la relation de Snell-Descartes qui prend en considération les 

angles d’incidence (i) et de réfraction (r) du faisceau lumineux par la relation [9]: 

n0 =
sin(θi)

sin(θr)
 

L’indice de réfraction, qui varie avec la longueur d’onde du rayonnement lumineux 

incident, est influencé par la composition du matériau vitreux [5], [9]. En effet, il est 

déterminé par l’interaction entre la lumière et les électrons des atomes constituant le 

verre [9]. 

On observe en fait, que plus la densité électronique (ou encore la polarisabilité des 

atomes) au sein du verre est élevée, plus l’indice de réfraction est élevé [9]. La plupart 

des ions présents au sein d’une matrice vitreuse étant des anions, l’indice est d’abord 

gouverné par leur polarisabilité [9], [21], [22]. La présence d’oxygènes non-pontants 

va également influencer la valeur de l’indice, ces derniers, étant plus polarisables que 

les oxygènes pontants, peuvent participer à l’augmentation de l’indice de réfraction 

[9]. Dans le cas des verres d’oxydes de métaux lourds, la polarisabilité élevée 

provient de l’écrantage des électrons de valence par les électrons de cœur. 

Toutefois, il faut noter que nous avons abordé ici l’indice de réfraction dit linéaire, 

certaines interactions entre l’onde lumineuse incidente et le milieu dans lequel elle se 

propage peuvent amener à des effets non linéaires dans les verres. 
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II.4.2.2. Notions d’optique non-linéaire 

Les phénomènes optiques dans les verres (et autres matériaux transparents) sont la 

résultante de l’évolution de la polarisabilité macroscopique. Celle-ci est décrit en 

fonction du champ électrique selon la relation suivante [15]: 

P = ε0(χ(n)En) 

Avec 0 la permittivité du vide, (n) la susceptibilité d’ordre n avec n=1, 2, 3… et E le 

champ électrique. 

On peut noter que la susceptibilité d’ordre 1, (1), est directement liée à l’indice de 

réfraction linéaire n0, et donc mesurée pour des intensités lumineuses faibles. Lorsque 

l’intensité lumineuse devient importante il est alors possible de mesurer les termes 

d’ordre supérieurs (tels que (2) et (3)). Toutefois, de par leur nature isotrope et 

centro-symétrique, les verres ne présentent naturellement pas de susceptibilités 

d’ordre paires (à savoir le (2))[15].  

On peut donc définir l’indice de réfraction n qui est dit total, par la relation 

suivante [15]: 

n = n0 + n2I 

Avec n0 l’indice de réfraction linéaire (abordé en section II.4.2.1), n2 l’indice de 

réfraction non-linéaire et I l’intensité du faisceau lumineux incident. 

La Figure 1-11 permet de rendre compte de l’évolution de l’indice de réfraction non 

linéaire n2 des différentes familles de verres, par rapport au verre de silice (n2 SiO2
). 

On peut constater que, comparativement à la silice vitreuse, les verres d’oxyde de 

métaux lourds (tels que les germanates) présentent des effets non-linéaires jusqu’à 

5 fois plus importants. 
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Figure 1-11. Echelle de variation de non linéarité (Effet Kerr optique) pour différentes familles 

de verres pour une excitation à 1,5µm [23]. 

 

On peut identifier plusieurs effets issus de ces considérations et notamment du terme 

de susceptibilité d’ordre 3, (3) [15]: 

- L’effet Kerr Optique, qui est directement lié à l’indice de réfraction totale. 

Comme on peut le constater en fonction de l’intensité lumineuse du faisceau 

incident la valeur de l’indice de réfraction va changer. Ceci induit donc 

localement des variations d’indice qui peuvent induire l’autofocalisation du 

faisceau. A titre d’exemple, son utilisation au sein de fibre optique permet de 

diminuer les pertes d’intensité du signal transmis. 

- La génération de troisième harmonique qui, lorsque le matériau est excité 

par une onde monochromatique (excitation à trois photons) va induire une 

réponse à fréquence triple. 

- Le gain Raman, quant à lui, correspond à un phénomène d’amplification du 

signal. En effet, celui-ci se produit lorsque deux faisceaux lasers entrent en 

interaction au sein du matériau et que la différence de leur fréquence de 

vibration correspond à un niveau vibrationnel du matériau irradié. On peut alors 
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avoir un transfert de l’intensité lumineuse d’un premier faisceau vers le 

deuxième et donc une amplification du signal.  

Ces phénomènes non linéaires participent notamment à la génération de source 

supercontinuum [24] qui requiert donc des matériaux avec de larges fenêtres de 

transparence. 

Parmi les verres contenants des oxydes de métaux lourds (d’intérêt pour leurs 

propriétés optiques), l’oxyde de gallium a été très peu étudié en tant que constituant 

principal. Cependant, son influence en tant que modificateur de réseau sur les 

propriétés de différents verres a déjà fait l’objet de nombreux travaux. Nous allons 

donc, dans un premier temps, nous intéresser à ce composé sous sa forme cristalline. 

Par la suite, nous étudierons l’influence de celui-ci sur les domaines de formation 

vitreuse, et les propriétés des verres qui le contiennent à travers une étude 

bibliographique. 

 

III. Les verres à bases d’oxydes de gallium (Ga2O3) 

III.1. L’oxyde de gallium et ses propriétés 

Le gallium de formule Ga se trouve généralement associé dans la nature avec les 

oxydes de zinc, le germanium et l’aluminium [25]. Son oxyde, Ga2O3, est considéré 

comme ayant un comportement similaire à l’alumine (Al2O3), puisque leur cation 

présente la même configuration électronique externe mais également car ces derniers 

peuvent se substituer dans plusieurs structures [26]. 

Sous sa forme cristalline, l’oxyde de gallium peut présenter jusqu’à 5 polymorphes 

dénommés α, β, γ, δ et ε [26]–[28]. Contrairement à l’alumine, dont le polymorphe le 

plus stable est α-Al2O3, c’est la phase β-Ga2O3 qui est plus stable pour Ga2O3 avec un 

point de fusion environnant les 1725°C [26], [29].  

Le polymorphe β-Ga2O3 est de structure monoclinique à température et pression 

ordinaires [28]. Dans cette structure, on retrouve le gallium sous deux coordinations, 

Figure 1-12. 50% du gallium est en site tétraédrique légèrement déformé avec une 

distance O – Ga de 1,83Å en moyenne et le reste est en site octaédrique fortement 
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déformé dont la distance O – Ga est de 2,00Å en moyenne [30], [31]. Il faut noter 

que les tétraèdres partagent uniquement leurs sommets avec d’autres tétraèdres et 

octaèdres tandis que les octaèdres partagent des arêtes entre eux et des sommets 

avec les tétraèdres [30], [31]. Il y a donc présence de 3 « types » d’oxygènes, le 

type I qui connecte deux octaèdres à un tétraèdre, le type II qui lie un octaèdre à 

deux tétraèdres et le type III qui lie trois octaèdres à un tétraèdre [30], [31]. Si l’on 

observe la structure selon l’orientation (2̅01), celle-ci présente une alternance de 

couche de Ga3+ et d’oxygènes O2- [32]. 

 

 

Figure 1-12. Structure de -Ga2O3 [31]. 

 

L’oxyde de gallium présente une bande interdite optique élevée d’environ 4,7 eV 

(environ 260 nm) qui lui permet de rester transparent dans l’ultraviolet comparé à 

l’oxyde d’indium (2,8 eV) ou encore l’oxyde d’aluminium (8,8 eV) [33]–[36]. Sa 

densité de 5,95 g/cm3 (pour la phase β) est inférieure à celle de la phase α, et son 

indice de réfraction est de 1,95 parallèlement à l’axe (010) et 1,92 

perpendiculairement à l’axe (100) à 532 nm [30], [37], [38]. Avec sa transparence 

dans l’ultraviolet, l’oxyde de gallium peut être utilisé pour de nombreuses applications 

telles que des électrodes transparentes dans l’UV pour l’optoélectronique [29].  
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Dans les verres, l’oxyde de gallium est un oxyde intermédiaire, il ne peut pas, en 

théorie, former de verre seul, mais seulement lorsqu’il est combiné à un autre oxyde 

formateur de réseau [39], [40]. Toutefois, un verre de Ga2O3 seul a été reporté par 

Topol et al. [41] par fusion au laser CO2 et a permis une mesure d’indice de réfraction, 

n, à 589,3 nm de 1,91 (mesuré par « Becke line » dans un liquide d’indice proche). 

Les verres étant, dans ce cas, des sphères de quelques millimètres, les erreurs de 

mesure peuvent être élevées. Dans les systèmes vitreux à plusieurs composants, son 

comportement est considéré comme étant similaire à celui de l’oxyde d’aluminium 

[39]. 

 

III.2. Verres à base d’oxyde de gallium 

III.2.1. Stabilité et vitrification 

Différents systèmes contenant de l’oxyde de gallium ont été reportés dans la 

littérature et sont présentés pour les systèmes binaires, ternaires et multicomposants 

dans les Tableau 1-2, Tableau 1-3 et Tableau 1-4, respectivement.  

Tableau 1-2. Systèmes binaires formant du verre et contenant de l'oxyde de gallium. 

Système de composition Taux d’oxyde de gallium 

(Ga2O3) incorporé 

CaO-Ga2O3 [25], [41]–[43] 20 à 100 mol.% 

Li2O-Ga2O3
 [25], [44] <50 mol.% 

SrO-Ga2O3[25], [45] 20 à 40 mol.% 

Cs2O-Ga2O3 [25], [46]–[48] 30 à 70 mol.% 

K2O-Ga2O3 [25] 70 mol.% 

BaO-Ga2O3 [25], [45] 31,6 à 71 mol.% 

P2O5-Ga2O3 [49], [50] 15 à 40 mol.% 

NaPO3-Ga2O3 [51]–[53] ≤ 35 mol.% 

GeO2-Ga2O3 [54] <10 mol.% 

Ln2O3-Ga2O3 [25] 

(Ln = Lanthanides) 

55 à 95 mol.% 



 

37 
 

TeO2-Ga2O3 [55], [56] 5 à 35 mol.% 

PbO-Ga2O3 [25], [57]–[62] 18 à 42 mol.% 

Bi2O3-Ga2O3 [61] 20 cat.% 

  

Tableau 1-3. Systèmes ternaires formant du verre et contenant de l'oxyde de gallium. 

Système de composition Taux d’oxyde de gallium 

(Ga2O3) incorporé 

BaO-SrO-Ga2O3 [45]  ≈ 33 mol.% 

MgO-SrO-Ga2O3[45] ≈ 33 mol.% 

Li2O-SiO2-Ga2O3 [63], [64] 0 à 26 mol.% 

Na2O-SiO2-Ga2O3 [64]–[67] 0 à 30 mol.% 

K2O-SiO2-Ga2O3 [64], [65], [68] 0 à 30 mol.% 

CaO-SiO2-Ga2O3 [25], [42], [69], 

[70] 

0 à 59,6 mol.% 

SrO-SiO2-Ga2O3 [70] 5 à 40 mol.% 

BaO-SiO2-Ga2O3 [70] 5 à 45 mol.% 

Li2O-GeO2-Ga2O3 [71]–[73] 5 à 30 mol.% 

Na2O-GeO2-Ga2O3 [71], [72], 

[74]–[76] 

5 à 40 mol.% 

K2O-GeO2-Ga2O3 [71], [72], [75] 5 à 50 mol.% 

CaO-GeO2-Ga2O3 [77], [78] ≈15 mol.% 

BaO-GeO2-Ga2O3  [79]–[88] 0 à 35 mol.% 

La2O3-GeO2-Ga2O3 [39], [40], 

[89] 

0 à 70 mol.% 

Na2O-La2O3-Ga2O3 [90] 65 mol.% 

K2O-La2O3-Ga2O3 [25] 50 à 76 cat.% 

Na2O-P2O5-Ga2O3 [91] 20 mol.% 

K2O-P2O5-Ga2O3 [92] 10 à 23mol.% 

BaO-P2O5-Ga2O3 [93] 4 à 5 mol.% 

ZnO-P2O5-Ga2O3 [94] 5 à 20 mol.% 

Li2O-B2O3-Ga2O3 [95] 0 à 10 mol.% 

BaO- B2O3-Ga2O3 [96] 25 mol.% 
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Li2O-Al2O3-Ga2O3 [44] ≈15 mol.% 

CaO-Al2O3-Ga2O3 [97] 0 à 35 mol.% 

CaO-Fe2O3-Ga2O3 [98] 30 à 50 mol.% 

BaO-Fe2O3-Ga2O3 [98] 20 à 25 mol.% 

Na2O-Nb2O5-Ga2O3 [99] 40 à 50 mol.% 

K2O-Nb2O5-Ga2O3 [25], [99]–

[101] 

10 à 60 mol.% 

Cs2O-Nb2O5-Ga2O3 [25], [100]–

[102] 

5 à 78 mol.% 

SrO-Nb2O5-Ga2O3 [101] 45 à 56 cat.% 

BaO-Nb2O5-Ga2O3 [99], [101] 30 à 54 cat.% 

Na2O-TiO2-Ga2O3 [103] 20 à 35 cat.% 

K2O-TiO2-Ga2O3 [103] 0 à 70 cat.% 

Cs2O-TiO2-Ga2O3 [47], [103] 0 à 75 cat.% 

CaO-TiO2-Ga2O3 [103] 50 à 70 cat.% 

SrO-TiO2-Ga2O3 [103] 44 à 56 cat.% 

BaO-TiO2-Ga2O3 [103] 20 à 54 cat.% 

Na2O-Ta2O5-Ga2O3 [104] 45 à 60 cat.% 

K2O-Ta2O5-Ga2O3 [104] 10 à 70 cat.% 

Cs2O-Ta2O5-Ga2O3 [25], [104] 10 à 75 cat.% 

SrO-Ta2O5-Ga2O3 [104] 45 à 56 cat.% 

BaO-Ta2O5-Ga2O3 [104] 48 à 53 cat.% 

B2O3-TeO2-Ga2O3 [105] Non spécifié 

Tl2O-TeO2-Ga2O3 [106] 5 à 30 cat.% 

SrO-PbO-Ga2O3 [25] 28,2 wt.% 

SiO2-PbO-Ga2O3 [107], [108] 15 à 25 mol.% 

P2O5-PbO-Ga2O3 [25], [109]–

[111] 

0 à 40 mol.% 

Bi2O3-PbO-Ga2O3 [16], [25], 

[112]–[124] 

0 à 50 cat.% 

Alcalin-Bi2O3-Ga2O3 [25], [125] 15 à 40 cat.% 

GeO2-Bi2O3-Ga2O3 [126] 3 mol.% 

B2O3-Bi2O3-Ga2O3 [127]–[129] 5 à 20 mol.% 
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Fe2O3-Bi2O3-Ga2O3 [130] 20 mol.% 

CdO-Bi2O3-Ga2O3 [16], [25], [124] ≤30 cat.% 

Tl2O-Bi2O3-Ga2O3 [114] 20 cat.% 

 

Tableau 1-4. Systèmes multicomposants (4 et plus) formant du verre et contenant de 

l'oxyde de gallium. 

Système de composition Taux d’oxyde de gallium 

(Ga2O3) incorporé 

In2O3-BaO-GeO2-Ga2O3 [20] 10 à 70 mol.% 

BaF2-BaO-GeO2-Ga2O3 [83], [131]–[133] 9,2 à 15 mol.% 

Na2O-ZnO/WO3/Nb2O5-GeO2-Ga2O3 [134] 0 à 15 mol.% 

Na2O-Bi2O3-GeO2-Ga2O3 [134]–[140] 0 à 25 mol.% 

Na2O-ZnO-SiO2-Ga2O3 [63], [134] 0 à 22,9 mol.% 

Na2O-ZnO-B2O3-Ga2O3 [134] 0 à 15 mol.% 

Na2O-BaO-GeO2-Ga2O3 [141]–[143] 25 à 30 mol.% 

Li2O-Na2O-GeO2-Ga2O3 [144] 20 mol.% 

K2O-Na2O-GeO2-Ga2O3 [75], [144] 13,3 à 15 mol.% 

BaF2-Bi2O3-GeO2-Ga2O3 [139] 29 mol.% 

Na2O-Al2O3-GeO2-Ga2O3 [145] Non spécifié 

BaO-La2O3-GeO2-Ga2O3 [84] 13 mol.% 

CoO/CuO/NiO/Fe2O3-BaO-GeO2-Ga2O3 [84] 0 à 33 mol.% 

Al2O3/Y2O3/Gd2O3/La2O3-BaO-GeO2-Ga2O3 [146], 

[147] 

7 à 15 mol.% 

BaF2-BaO-Nb2O5-Ga2O3 [101] 40 cat.% 

PbO-Bi2O3-SiO2-Ga2O3 [116] 20 à 25 cat.% 

Fe2O3-K2O-GeO2-Ga2O3 [148] 12 mol.% 

CaO-Sb2O3-B2O3-Ga2O3 [149] 0 à 5 mol.% 

PbO-As2O3-P2O5-Ga2O3 [150] 0 à 5 mol.% 

CaO-SiO2-P2O5-Ga2O3 [151] 0 à 3,5 mol.% 

CaO-Na2O-P2O5-Ga2O3 [152] 3 mol.% 

PbO/PbF2-Bi2O3-GeO2-Ga2O3 [121], [153]–[157] 4 à 18 mol.% 
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PbO/PbF2-Na2O-GeO2-Ga2O3 [158] 4 mol.% 

Tl2O-PbO-Bi2O3-Ga2O3 [114] 20 cat.% 

Bi2O3-Al2O3-GeO2-Ga2O3 [159] 1,5 mol.% 

PbO-Bi2O3-BaO-Ga2O3 [160]–[162] 20 à 25 mol.% 

PbO-BaF2-SiO2-Ga2O3 [108], [163] 20 à 25 mol.% 

ZnO-Na2O-P2O5-Ga2O3 [164] 1 mol.% 

Na2O-P2O5-GeO2-Ga2O3 [165] 10 mol.% 

Li2O-Na2O-SiO2-GeO2-Ga2O3 [144], [166]–[168] 20 mol.% 

CaO-MgO-La2O3-SiO2-Ga2O3 [169] 28 mol.% 

CdO-Bi2O3-PbO-SiO2-Ga2O3 [117], [170] 13 à 16 mol.% 

NaF-LiF-Al2O3-SiO2-Ga2O3 [63] 9,9 mol.% 

CaO-BaO-Sb2O3-Al2O3-Ga2O3 [171] 0 à 25 mol.% 

Tl2O-CdO-Bi2O3-PbO-GeO2-Ga2O3 [117] 12,6 wt.% 

CaO-MgO-La2O3-ZnO/SrO/BaO-GeO2-Ga2O3[169] 28 mol.% 

CaO-MgO-La2O3-Al2O3-GeO2-Ga2O3 [169] 21 mol.% 

CaO-MgO-La2O3-Al2O3-SiO2-Ga2O3 [169] 7 à 21 mol.% 

 

Une première revue sur le Ga2O3 dans les verres a été effectuée par Lapp et al. [25] 

en 1994. Ces derniers n’avaient reporté aucun système multicomposant (4 et plus). 

On peut donc remarquer avec le bilan des systèmes multicomposants, Tableau 1-4,  

une hausse de l’intérêt pour l’oxyde de gallium dans ces systèmes vitreux complexes 

depuis 1994.  

Dans tous les cas, la composition (avec ou sans oxydes formateurs) ainsi que les 

conditions de refroidissement déterminent l’obtention d’un verre contenant du 

gallium.  

Des proportions variables d’oxyde de gallium ont été incorporées. A l’examen des 

différents travaux cités dans les tableaux, l’obtention d’un verre avec des conditions 

de trempe standards (coulé du bain fondu dans un moule préchauffé) est possible 

pour des verres contenant jusqu’à 55 mol.% de Ga2O3. Pour des concentrations 

d’oxyde de gallium plus élevées, les conditions de trempe sont plus drastiques 
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(trempe du creuset dans l’eau, coulée du bain fondu directement dans l’eau ou encore 

entre deux plaques froides de métal) [25], [82].   

Les domaines vitreux sont cependant différents d’un système à un autre, comme 

représenté à la Figure 1-13. Dans certains systèmes, la substitution totale de l’oxyde 

d’aluminium par l’oxyde de gallium permet d’étendre le domaine vitreux. C’est le cas, 

par exemple, pour le système CaO-Ga2O3 [43] ou encore R2O/R’O-TiO2-Ga2O3 (avec 

R=Na, K, Cs et R’=Ca, Sr, Ba)[103] dont les domaines sont plus étendus que pour 

leurs homologues avec Al2O3. Dans ce dernier système, plus le rayon de l’alcalin est 

grand, plus le domaine vitreux est grand. En effet, le rayon ionique important de 

l’alcalin va diminuer les interactions avec les anions d’oxygène et donc renforcer les 

liaisons Ga – O et Ti – O. Ceci va réduire la mobilité des éléments au sein du réseau 

vitreux et donc sa tendance à cristalliser [103]. On constate le même phénomène 

dans les domaines vitreux étudiés par Murthy et al [71] sur les systèmes Ga2O3-GeO2-

(Li2O/Na2O/K2O). Dans ces derniers, plus la taille de l’alcalin est importante plus le 

domaine vitreux est étendu. Ceci semble se confirmer avec le système Ga2O3-GeO2-

BaO [80] également représenté en Figure 1-13 qui montre un domaine vitreux plus 

étendu que le système Ga2O3-GeO2-Li2O [71]. Pour ce qui est du domaine vitreux du 

système Ga2O3-GeO2-BaO, Figure 1-13, on peut voir que celui-ci n’a pas été exploré 

dans son intégralité et notamment dans la portion riche en oxyde de gallium. 

On peut également constater que la présence d’oxyde formateur de réseau (comme 

GeO2 ou SiO2) permet à la fois une synthèse plus aisée du verre (en termes de 

conditions de refroidissement) mais également d’avoir des domaines de formation 

vitreuse plus étendus. 
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Figure 1-13. Domaines de formation vitreuse des systèmes Li2O-GeO2-Ga2O3 [71] (en mol.%), 

Na2O-GeO2-Ga2O3 [71] (en mol.%), K2O-GeO2-Ga2O3 [71] (en mol.%) et BaO-GeO2-Ga2O3 

[82] (en mol.%).  

 

En effet, l’ajout d’oxyde de gallium permet de stabiliser le verre, comme c’est le cas 

pour MO-SiO2-Ga2O3 avec M =Ca, Sr, Ba [70] ou encore d’ajuster certaines propriétés 

telles que l’indice de réfraction ou la transmission dans l’infrarouge. 

Peu de systèmes incorporent plus de 50 mol.% ou cat.% de Ga2O3 (5 dans les 

systèmes binaires, 20 dans les ternaires et 1 dans les multicomposants) en raison 

des difficultés d’obtenir un verre (conditions de synthèse et de trempe drastiques qui 

ne permettent pas la fabrication de grande quantité de verre). 
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Toutefois, au travers des différentes études reportées dans la littérature sur des 

systèmes contenant de l’oxyde de gallium, on peut voir que ce dernier participe à 

l’amélioration de certaines propriétés. Sa masse et sa polarisabilité permettent 

d’augmenter l’indice de réfraction [71] et d’étendre la transmission dans l’infrarouge 

[76] dans les systèmes système MO-GeO2-Ga2O3 avec M=Li, Na, K, tout en 

maintenant la transmission dans le visible (ce qui n’est pas forcément le cas des 

verres de chalcogénures bien que leur transmission dans l’IR est plus étendue). Il 

permet également dans certains cas d’améliorer la stabilité vis-à-vis de la 

cristallisation, dans le système K2O-SiO2-Ga2O3 [68]. De plus, cet oxyde participe au 

renforcement des propriétés mécaniques des verres (et des vitrocéramiques) qui le 

contiennent comme pour le système BaO-GeO2-Ga2O3 [172]. Néanmoins, pour tirer 

profit de ces valeurs ajoutées de l’oxyde de gallium dans un système vitreux, il faut 

tenir compte de l’impact des autres oxydes présents dans le système vitreux (PbO et 

Bi2O3 plus polarisables et de masse plus élevée par exemple). 

C’est pourquoi, dans le cadre de cette thèse nous nous focalisons sur l’étude de verres 

riches en oxyde de gallium. Afin de mieux comprendre le rôle de cet oxyde dans les 

différents systèmes vitreux, de favoriser son rôle de formateur, mais également 

d’obtenir les fenêtres de transmission les plus larges possibles de l’UV jusqu’à l’IR, il 

est nécessaire de s’affranchir de certains composés qui peuvent jouer le rôle de 

formateurs et qui peuvent prendre le dessus par rapport à Ga2O3 tels que les oxydes 

à paires libres. Dans la suite, nous n’allons donc pas considérer les systèmes qui 

contiennent des oxydes avec des paires électroniques libres (tels que Sb2O3, TeO2, 

Bi2O3, PbO…) ni les éléments de transitions. En effet, bien que les oxydes à paires 

électroniques libres dans les verres augmentent de façon notable la transmission dans 

l’infrarouge, ils ont également une influence sur la bande interdite optique. On peut 

constater qu’un verre riche en PbO et Bi2O3 va présenter une transmission étendue 

dans l’infrarouge (jusqu’à 7-8 µm pour une épaisseur d’échantillon de 2 mm), 

cependant sa bande interdite se trouve être au début du visible (450-500 nm pour 

une épaisseur de 2 mm)[16]. Ils ont donc tendance à réduire la fenêtre de 

transmission dans le visible [16], [121]. Pour ce qui est des oxydes de métaux de 

transition, ces derniers présentent pour la plupart des absorptions dans le domaine 
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du visible et sont donc nuisibles pour l’obtention d‘une large fenêtre de transmission 

[111], [173].  

Les oxydes formateurs (tels que SiO2, P2O5, GeO2, B2O3) vont être conservés dans la 

discussion, car ils aident à la vitrification des systèmes contenant de fort taux de 

Ga2O3, et permet l’élaboration de quantités suffisamment importantes pour des 

applications au fibrage optique, bien qu’ils réduisent grandement la fenêtre dans 

l’infrarouge. 

A partir de cette sélectivité on peut constater que parmi les vingt-six systèmes 

répertoriés avec plus de 50 mol.% ou cat.% de Ga2O3, la majorité d’entre eux 

satisfont les critères choisis. On se concentrera donc sur ces systèmes pour étudier 

l’influence de Ga2O3 sur le réseau vitreux et les propriétés thermiques, optiques et 

physico-chimiques. 

 

III.2.2. Structure 

L’oxyde de gallium et l’oxyde d’aluminium sont deux oxydes dont le comportement 

est considéré comme similaire dans les verres contenant des oxydes formateurs de 

réseau.  

Le gallium s’insère au sein du réseau vitreux principalement en coordinance 4, et donc 

occupant des sites tétraédriques sous la forme [GaO4]-
 [25]. Cependant la présence 

de gallium en coordinance 6 (sous la forme [GaO6]) est souvent évoquée. La Figure 

1-14 donne une représentation de ces deux unités structurales.  
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Figure 1-14. Représentation des unités structurales de l’oxyde de gallium, à gauche en 

coordinance 4 sous forme de tétraèdre (unités [GaO4]-) et à droite en coordinance 6 sous 

forme d’octaèdre (unités [GaO6]). 

 

Le tétraèdre [GaO4]- est donc chargé. Des mécanismes de compensation de charges 

sont donc nécessaires. La présence d’ions alcalins ou alcalino-terreux permet de jouer 

le rôle tantôt de compensateur de charge tantôt de modificateur. 

Doweidar et al. [174] postule par leurs études de modélisation que la principale 

différence entre l’oxyde d’aluminium et l’oxyde de gallium réside dans le fait que les 

tétraèdres d’oxyde de gallium peuvent former des oxygènes non-pontants [174]. La 

création de ces oxygènes non-pontants est par ailleurs prédite, sans confirmation 

expérimentale, par le même auteur dans des verres contenant une faible quantité de 

silice (SiO2), c’est-à-dire pour un ratio SiO2/Ga2O3<1 [175]. 

 

III.2.2.1. Dans les systèmes sans oxydes formateurs 

Dans le cas du système binaire CaO-Ga2O3, Whichard et al.[43] ont observé, sur un 

spectre d’absorption infrarouge, deux bandes associées au gallium en site 

tétraédrique (entre 700 et 600 cm-1) et en site octaédrique (entre 600 et 500 cm-1). 

Ces deux bandes étant également proches des bandes d’absorption observées pour 

des verres contenants de l’oxyde d’aluminium [43].   
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Pour Cs2O-Ga2O3, Zhong et al.[48] ont déterminé pour des concentrations en oxyde 

de gallium inférieures à 30 mol.%, la présence d’ions gallium en coordinance 4. 

Lorsque cette concentration est supérieure à 30 mol.%, la coordinance du gallium est 

de 4 et 6. Une structure locale similaire a été observée par Sakka et al.[47] dans le 

même système. 

Ceci a également été présupposé par Fukumi et al [45] dans les systèmes oxydes 

d’alcalin/alcalino-terreux SrO-Ga2O3 par étude en spectroscopie Raman, où le gallium 

va majoritairement se trouver en sites tétraédriques et peut également posséder des 

oxygènes non-pontants. Toutefois, en fonction du type d’alcalin/alcalino-terreux (par 

exemple dans le cas de MgO), ce dernier a une moins bonne capacité à compenser 

les charges de [GaO4]- et lorsqu’il est en faible quantité par rapport à Ga2O3, le gallium 

va tendre à former des unités structurales de coordinance plus élevée. 

Ces deux types d’unités structurales (tétraèdres et octaèdres) sont observés dans les 

systèmes oxydes d’alcalins-Ga2O3. Le gallium étant, ici, l’oxyde formateur, des 

liaisons Ga – O – Ga existent et les tétraèdres de gallium peuvent posséder des 

oxygènes non-pontants lorsque le taux d’alcalin est en excès par rapport à Ga2O3. 

On peut noter, à l’issue de l’examen des différents systèmes contenant du Ga2O3 sans 

oxyde formateur, qu’une coordinance 5 des unités de gallium n’est jamais évoquée. 

Toutefois, la présence de gallium en coordinance 4 et 6, implique qu’une coordinance 

5 (qui correspondrait à un site de coordinance 4 fortement distordu) pourrait être 

plausible. 

 

III.2.2.2. Dans les systèmes avec oxydes formateurs 

McKeown et al. [86] ont étudié le système BaO-GeO2-Ga2O3 avec un taux de 

BaO/Ga2O3 fixé à 1. Le réseau de base d’un verre germanate se constitue d’anneaux 

comportant en moyenne six tétraèdres. L’ajout d’oxyde de gallium dans ce réseau de 

germanium tend à diminuer la taille de ces anneaux (de 6 tétraèdres par anneau à 3 

ou 4). En effet, Ga2O3, qui s’insère en coordinance 4 et dont la charge est compensée 

par les ions Ba2+, va en premier favoriser des liaisons de type Ga – O – Ge au sein 

des anneaux. Par augmentation du taux de Ga2O3 par rapport à GeO2 (jusqu’à devenir 
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en excès par rapport au GeO2), il va tendre à créer des liaisons de type Ga – O – Ga 

et prendre le rôle de formateur de réseau prédominant par rapport à l’oxyde de 

germanium. Une représentation de la structure est présentée à la Figure 1-15. 

Cependant lorsque l’on a un déficit de BaO par rapport à Ga2O3, le gallium Ga3+ agit 

comme un modificateur de réseau. Deux propositions sont évoquées par Higby et 

al.[82] sur la situation du gallium: soit il forme des triclusters, soit il change de 

coordination, cette dernière étant fortement mise en avant dans le système riche en 

oxyde de gallium Na2O-GeO2-Ga2O3 [76]. Dans les systèmes silicates, Al2O3 et Ga2O3 

ont un rôle isostructurale [176]. 

 

 

Figure 1-15. Structure proposée du réseau vitreux du système BaO-GeO2-Ga2O3 pour un ratio 

BaO/Ga2O3=1 avec un excès de cation de gallium par rapport au cation de germanium [86]. 

 

La présence de double coordinance des unités structurales du gallium a également 

été observée dans le binaire P2O5-Ga2O3 [49], où le gallium se retrouve totalement 

en coordinance 6 pour un taux de 25 mol.%. Une fois le taux de gallium augmenté à 

40 mol.%, la majorité des unités structurales du gallium (soit 75% environ) se trouve 

être des tétraèdres. Dans les deux cas, le gallium s’insère dans le réseau vitreux du 

phosphate sans créer de liaison de type Ga – O – Ga, comme représenté à la Figure 
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1-16.a). Toutefois, cette théorie va à l’encontre des conclusions portées par Ilieva et 

al.[50], qui considère non pas des sites octaédriques pour des verres à 40 mol.% de 

Ga2O3 mais une interconnexion des chaînes de phosphates tétraédriques par des 

tétraèdres de gallium. Si l’on étend ce système à un pseudo binaire de type NaPO3-

Ga2O3, deux coordinations sont observées pour le gallium [51]–[53]. Ce dernier sous 

forme octaédrique va plutôt avoir tendance à se positionner entre les chaînes de 

phosphates puis sous forme tétraédrique dans les chaînes de phosphates [51], Figure 

1-16.b). Il est généralement considéré que le gallium en haute coordinance (5 et 6) 

a un rôle de modificateur tandis qu’une coordinance 4 est plus favorable à un 

comportement de formateur de réseau.  

 

 

Figure 1-16. a) Représentation de la structure vitreuse du système P2O5-Ga2O3 pour deux taux 

de Ga2O3 (25 et 40 mol.%). Les triangles représentent des sites tétraédriques et les losanges 

des sites octaédriques  [49]. – b) Insertion de l'oxyde de gallium dans une matrice NaPO3, 

dans un cas avec du gallium en site octaédrique entre les chaînes de métaphosphate (les 

pointillés représentent des interactions électrostatiques), dans l'autre du gallium en site 

tétraédrique dans les chaînes phosphates [51]. 
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III.2.3. Densité et volume molaire 

L’oxyde de gallium, dont la masse molaire est de 187,44 g/mol, peut être classé parmi 

les oxydes de métaux lourds et devrait donc avoir un impact sur la densité et le 

volume molaire des verres dans lesquels il entre en tant que constituant, selon leur 

composition chimique. Les différents effets de l’oxyde de gallium sur la densité et le 

volume molaire dans différents systèmes vitreux sont résumés au Tableau 1-5.  

 

Tableau 1-5. Influence de l'oxyde de gallium sur la densité (ρ) et le volume molaire (VM) de 

certains systèmes (↗ augmentation ; → aucune variation ; ↘ diminution ; - absence de 

données). 

Système Oxyde 

remplacé 

par Ga2O3 

ρ VM 

Cs2O-Ga2O3 [25] CsO → ↘ 

CaO-Ga2O3 [25], [43] CaO ↗ ↗ 

CaO-Al2O3-Ga2O3 [97] Al2O3 ↗ - 

NaPO3-Ga2O3 [51], [53] NaPO3 ↗ → 

BaO-GeO2-Ga2O3 [82] BaO ↘ ↗ 

Na2O-GeO2-Ga2O3 [76] GeO2-Na2O ↗ - 

BaO-In2O3-GeO2-Ga2O3 [20] In2O3 ↘ ↗ 

BaO-Al2O3-GeO2-Ga2O3 [146] Al2O3 - ↘ 

Li2O-GeO2-Ga2O3 [71] GeO2 ↘↗ - 

Li2O-GeO2-Ga2O3 [71] Li2O ↗ - 

K2O-GeO2-Ga2O3 [71] GeO2 ↗ - 

K2O-GeO2-Ga2O3 [71] K2O ↗ - 

BaO/SrO/CaO-SiO2-Ga2O3 [70] SiO2 ↗ ↗↘ 

CaO-MgO-La2O3-Al2O3-SiO2-

Ga2O3 [169] 

Al2O3 ↗ - 
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De prime abord, la densité des verres augmente comme c’est le cas pour des 

systèmes tels que CaO-Ga2O3 [25], [43], CaO-Al2O3-Ga2O3 [97], Figure 1-17, NaPO3-

Ga2O3  [51] ou encore le système BaO-Al2O3-GeO2-Ga2O3 [146]. Ceci est observé 

lorsque Ga2O3 substitue un oxyde plus léger et donc favorise l’augmentation de la 

densité ou modifie la compacité du réseau.  

 

 

Figure 1-17. Variation de la densité des verres du systèmes CaO-Al2O3-Ga2O3 en fonction du 

taux d'oxyde de gallium (Ga2O3) en mol.% pour deux taux d'oxyde de calcium CaO (63 et 67 

mol.%)[97]. 

 

Cependant, la densité peut aussi diminuer par ajout de Ga2O3, comme on peut le 

constater dans le système BaO-In2O3-GeO2-Ga2O3 [20]. En effet dans ce système, 

l’oxyde d’indium est substitué par l’oxyde de gallium qui est plus léger, la densité va 

donc diminuer par ajout de Ga2O3. Toutefois, on constate une augmentation du 

volume molaire qui, elle, est due à une diminution de la compacité du réseau [20], 

Figure 1-18. 

 



 

51 
 

 

Figure 1-18. Variation du volume molaire (« Molar Volume » sur le graphique) et de la 

compacité du réseau vitreux (« Packing density » sur le graphique) en fonction du taux d'In2O3 

dans le systèmes vitreux BaO-In2O3-GeO2-Ga2O3 [20]. 

 

La variation de la densité et du volume molaire dépend donc de la composition du 

système et de la structure du réseau vitreux. 

 

III.2.4. Propriétés thermiques 

L’oxyde de gallium étant un oxyde intermédiaire, son influence sur les propriétés 

thermiques va varier en fonction de son rôle de formateur ou de modificateur de 

réseau. Différentes températures sont nécessaires afin de caractériser 

thermiquement les verres étudiés : le début de la transition vitreuse (Tg), le début de 

cristallisation (Tx), la température du pic de cristallisation (Tc), la stabilité thermique 

(ΔT= Tx-Tg). Le coefficient de dilatation thermique (CTE) est également étudié. 

Les effets de l’oxyde de gallium sur les propriétés thermiques de différents systèmes 

vitreux sont reportés dans le Tableau 1-6. 
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Tableau 1-6. Influence de l'oxyde de gallium sur les propriétés thermiques de certains 

systèmes ; Début de transition vitreuse (Tg), Début de cristallisation (Tx), Cristallisation (Tc), 

Stabilité thermique (T) et Coefficient de dilatation thermique (CTE), (↗ augmentation ; → 

aucune variation ; ↘ diminution ; - absence de données). 

Système Oxyde 

remplacé 

par Ga2O3 

Tg Tx Tc ΔT CTE 

CaO-Ga2O3[25], [43] CaO - - → - - 

BaO-GeO2-Ga2O3[82] BaO ↗↘ - - - - 

K2O/Na2O-SiO2-Ga2O3 [177] K2O/Na2O ↗ - - - ↘ 

CaO-SiO2-Ga2O3 [70] SiO2 - - - → - 

BaO/SrO-SiO2-Ga2O3 [70] SiO2 - - - ↘ - 

NaPO3-Ga2O3 [51], [53] NaPO3 ↗ ↗ - → - 

GeO2-Na2O-Ga2O3[76] GeO2-Na2O ↗ → - ↘ - 

CaO-Al2O3-Ga2O3[97] Al2O3 ↘ - - - - 

BaO-Al2O3-GeO2-Ga2O3[146] Al2O3 ↘ - - ↗↘ ↗ 

BaO-In2O3-GeO2-Ga2O3[20] In2O3 ↘ ↘ - ↗ ↘ 

CaO-MgO-La2O3-Al2O3-SiO2-

Ga2O3[169] 

Al2O3 ↘ ↘ - ↘ - 

 

Comme on peut le constater, sur le Tableau 1-6, l’évolution des propriétés 

thermiques par ajout de Ga2O3 est variable d’un système à l’autre.  

Dans le système BaO-GeO2-Ga2O3 [82], la Tg augmente puis diminue, avec un 

changement au ratio Ga2O3/BaO correspondant à 1. Ceci s’explique par le caractère 

intermédiaire de l’oxyde de gallium qui va agir comme formateur de réseau puis 

comme modificateur. Lorsque l’on a un excès de BaO par rapport à Ga2O3, alors les 

ions baryum en excès (ratio Ga2O3/BaO << 1) créent des oxygènes non-pontants. 

Ceux-ci ouvrent le réseau vitreux, abaissant donc sa réticulation et la température de 

transition vitreuse du verre. Pour un ratio Ga2O3/BaO=1, nous avons un équilibre 

entre la quantité de tétraèdres et le nombre d’ions Ba2+. Au-delà de 1, il n’y a plus 

assez d’ions Ba2+ pour contrebalancer la charge négative des unités structurales du 

gallium. Ce dernier adopte donc un comportement de modificateur de réseau (sous 
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forme d’octaèdre) et diminue donc la Tg. C’est également à cause de ce caractère 

modificateur que le système tend à trouver sa limite de formation vitreuse.  

L’augmentation de Ga2O3 dans le système NaPO3-Ga2O3 [51], sous forme d’octaèdre 

puis de tétraèdre renforce le réseau phosphate jusqu’au rapport P2O5/Ga2O3=1, par 

des ramifications entre les chaînes et/ou en s’insérant dans les chaînes, 

l’augmentation de la Tg est due à l’augmentation de la réticulation du réseau. 

Dans le cas d’une substitution d’un autre oxyde intermédiaire tel que Al2O3 dans le 

système CaO-Al2O3-Ga2O3 [97], on constate que la Tg diminue par addition de Ga2O3. 

Ceci s’explique dans le cas présent, par la force des liaisons avec l’oxygène qui sont 

plus faibles pour le gallium par rapport à l’aluminium. On comprend donc qu’il faut 

moins d’énergie pour activer le flux visqueux en augmentant la quantité d’oxyde de 

gallium au détriment de l’oxyde d’aluminium. 

Pour ce qui est de la température de début de cristallisation, de la stabilité thermique 

et du coefficient de dilatation thermique (qui dépend de la nature des liaisons et de 

leur force), ces derniers vont fortement dépendre du rôle de l’oxyde de gallium et de 

la nature du site du gallium dans le réseau vitreux.  

 

III.2.5. Propriétés optiques 

L’oxyde de gallium influence les propriétés des systèmes qui le contiennent, son effet 

sur les propriétés optiques comme la fenêtre de transmission ou l’indice de réfraction 

des verres dans différents systèmes est répertorié en Tableau 1-7.   
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Tableau 1-7. Influence de l'oxyde de gallium sur la coupure multiphonon dans l'infrarouge 

(λIR) et l'indice de réfraction linéaire (n) de certains systèmes ; (↗ augmentation ; → aucune 

variation ; ↘ diminution ; - absence de données) – A noter : Les conditions de mesures de λIR 

et de n sont identiques pour chaque système pris individuellement ce qui nous permet de 

déterminer une tendance par ajout de Ga2O3. Toutefois, elles peuvent être différentes d’un 

système à un autre. 

Système Oxyde remplacé 

par Ga2O3 

λIR n 

CaO-Ga2O3[25], [41], [43] CaO - ↗ 

CaO-Ga2O3[42] Al2O3 ↗ - 

BaO-GeO2-Ga2O3[82] BaO - ↘ 

CaO-Al2O3-Ga2O3[97] Al2O3 ↗ ↗ 

NaPO3-Ga2O3[51], [53] NaPO3 → ↗ 

GeO2-Na2O-Ga2O3[76] GeO2-Na2O ↗ ↗ 

Li2O-GeO2-Ga2O3[71] GeO2 - ↗↘ 

Li2O-GeO2-Ga2O3[71] Li2O - → 

K2O-GeO2-Ga2O3[71] GeO2 - ↗ 

K2O-GeO2-Ga2O3[71] K2O - ↗ 

BaO-In2O3-GeO2-Ga2O3[20] In2O3 ↘ - 

CaO-MgO-La2O3-Al2O3-SiO2-

Ga2O3[169] 

Al2O3 - ↗ 

 

L’indice de réfraction est influencé par la densité électronique des oxydes et par la 

compacité du réseau. L’oxyde de gallium étant un oxyde lourd, sa densité électronique 

est élevée, il devrait donc favoriser l’augmentation de l’indice de réfraction. 

Cependant, cette règle n’est valable que si l’oxyde substitué par Ga2O3 a une densité 

électronique plus faible que celle de l’oxyde de gallium. En effet, dans des systèmes 

du type CaO-Ga2O3[43], P2O5-Na2O-Ga2O3[51], ou encore CaO-Al2O3-Ga2O3 dont 

l’indice de réfraction atteint jusqu’à 1,8 dans le visible déterminé par la méthode 

« Becke Line » [97], Figure 1-19, l’ajout d’oxyde de gallium augmente l’indice de 

réfraction. Si l’oxyde substitué a une densité électronique plus importante que Ga2O3, 

comme In2O3, l’indice de réfraction diminue[20]. 
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Figure 1-19. Evolution de l'indice de réfraction dans le système CaO-Al2O3-Ga2O3 en fonction 

du taux d'oxyde de gallium (Ga2O3) et du taux de CaO (63 et 67 mol.%) déterminé par le test 

« Becke Line »[97]. 

 

La coupure multiphonon, qui est liée aux vibrations du réseau, suit globalement les 

mêmes variations que l’indice de réfraction, et va dépendre de l’oxyde substitué. On 

peut voir dans le système BaO-GeO2-Ga2O3 une transmission étendue jusqu’à 6 µm 

[80], Figure 1-20.  

 

 

Figure 1-20. Transmission UV-Visible-IR de verre de BaO-GeO2-Ga2O3 d’épaisseur 0,5 

mm[80]. 
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III.2.6. Brevets sur les verres contenant de l’oxyde de gallium 

Parmi les différents systèmes vitreux contenant de l’oxyde de gallium, certains ont 

fait l’objet de dépôt de brevet par des industriels. Ces différents systèmes sont 

répertoriés dans le Tableau 1-8 avec la quantité d’oxyde de gallium approximative 

qui a été incorporée. 

 

Tableau 1-8. Systèmes contenant de l'oxyde de gallium et ayant été brevetés. 

Systèmes brevetés Date de 

dépôt 

Taux approximatif de 

Ga2O3 

SrO-Ga2O3-PbO[178] 1965 28 à 50 wt.% 

P2O5-GeO2-Ga2O3[179] 1976 5 à 40 wt.% 

P2O5-GeO2-(SiO2)-Ga2O3[180] 1980 7,5 à 35 wt.% 

PbO-Bi2O3-Ga2O3[181] 1984 5 à 30 wt.% 

Bi2O3-CdO-Ga2O3[182] 1984 5 à 30 wt.% 

R2O-Bi2O3-Ga2O3 (R=Na ou K)[183] 1992 7,5 à 25 wt.% 

Tl2O5-GeO2-Bi2O3-PbO-SiO2-Ga2O3[184] 1992 13 à 30 cat.% 

PbO-Bi2O3-Tl2O-SiO2/GeO2-Ga2O3 [185] 1992 10 à 15 wt.% 

K2O-La2O3-Ga2O3[186] 1993 50 à 76 cat.% 

GeO2-Agents Nucléants-Ga2O3[172] 1996 10 à 20 mol.% 

SiO2-Al2O3-K2O-Na2O-Ga2O3[187] 2001 9 à 50 wt.% 

BaO-GeO2-Ga2O3[188] 2004 0 à 25 mol.% 

BaO-Al2O3-GeO2-Ga2O3[189] 2005 5 à 15 mol.% 

Al2O3-P2O5-SiO2-GeO2-Ga2O3[190] 2006 0.1 à 20 mol.% 

 

On peut constater parmi ces systèmes que la plupart présentent des oxydes de 

métaux lourds (tels que PbO, Bi2O3) ou des oxydes formateurs (tels que SiO2, GeO2, 

P2O5). Il faut tout de même noter que les pourcentages annoncés ici sont 

approximatifs puisque issus de brevets qui ont pour objectif de couvrir le maximum 

de compositions. De plus, certains oxydes ont été potentiellement ajoutés (en 

quantité plus ou moins importante) afin de modifier les propriétés chimiques et 



 

57 
 

physiques sans altérer la transmission dans l’infrarouge ou l’indice de réfraction, par 

exemple: Cs2O, HgO, Tl2O3, Sb2O3, TeO2, CuO, MnO2… 

On peut voir par exemple certains systèmes contenant des composés à paires libres 

tels que le système PbO-Bi2O3-Ga2O3 [181], [185]. Ce système a été breveté pour 

des applications dans des systèmes de détection basés sur la sensibilité à la chaleur 

ou aux radiations infrarouges. Les verres présentent ici une transmission dans 

l’infrarouge à 8 µm avec un indice de réfraction de 2,4. Le système R2O-Bi2O3-Ga2O3 

(avec R=Na ou K) [183] a pour objectif la fabrication de lentilles ou télescopes pour 

la détection des énergies thermiques. Ces verres présentent des transmissions 

jusqu’à 7 µm avec des densités élevées. 

Certains systèmes ne contiennent que des oxydes formateurs tels que les systèmes 

P2O5-GeO2-Ga2O3 et P2O5-GeO2-SiO2-Ga2O3 [179], [180]. Ceux-ci sont utilisés pour la 

conception de fibres optiques à saut d’indice pour la communication avec le minimum 

de constituants possible et sans oxyde alcalin. L’oxyde de germanium et de phosphore 

sont connus pour leur caractère relativement hygroscopique, l’ajout d’oxyde de 

gallium participe donc ici à l’amélioration de la résistance du verre à l’eau. Ce système 

étant par la suite mis en forme de fibre optique, les variations de concentration de 

l’oxyde de gallium (qui influencent sur l’indice de réfraction) permettent de réaliser à 

la fois des compositions pour le cœur et pour la gaine. D’autres étendent l’application 

des verres à des vitrocéramiques, notamment avec le système GeO2-Agents 

Nucléants-Ga2O3 [172] pour la réalisation de fenêtre de transmission dans 

l’infrarouge. 

Les fenêtres de transmission dans l’infrarouge (utilisées pour protéger des senseurs 

et systèmes laser opérant de 500 nm à 5 µm), peuvent également être conçues par 

les compositions vitreuses issues du système BaO-GeO2-Ga2O3 [188], [191], voir 

Figure 1-21. Ce système a été étudié afin de concurrencer le Sapphire et le ZnS 

actuellement utilisés pour ces applications. Un comparatif des différentes propriétés 

est exposé dans le Tableau 1-9. On peut voir que contrairement au verre de silice, 

au ZnS et au Sapphire, les verres BGG (du système BaO-GeO2-Ga2O3) permettent de 

transmettre dans l’infrarouge jusqu’à 6 µm tout en présentant de bonnes propriétés 

mécaniques et optiques et cela avec une facilité de mise en forme à faible coût. 
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Figure 1-21. Verre BGG (BaO-GeO2-Ga2O3) sous forme (à gauche) de fenêtre d'environ 46 cm 

de diamètre et (à droite) sous forme de dôme d'environ 8 cm de diamètre [191]. 

 

Tableau 1-9. Comparaison de certaines propriétés du ZnS, du Saphhire, du verre de silice 

(pris ici comme point de référence) et du verre BGG. (+:bon; ++:très bon; --:mauvais). 

Propriétés ZnS  

[188], [192] 

Sapphire 

[193] 

Verre de silice 

[194] 

Verre BGG 

[188] 

Forme Cristal cubique 

avec joints de 

grains 

Cristal cubique 

avec joints de 

grains 

Verre sans joint 

de grain 

Verre sans 

joint de grain 

Transparence 

dans l’IR 

Jusqu’à 14 µm Jusqu’à 5 µm Jusqu’à 2,2 µm Jusqu’à 6 µm 

Transparence 

dans le visible 

-- ++ ++ ++ 

Dureté + ++ + + 

Dn/DT -- -- + + 

Mise en forme  -- -- ++ + 

Coût -- -- + + 

 

Le système K2O-La2O3-Ga2O3 [186] est l’un des rares systèmes qui possèdent une 

forte quantité de Ga2O3 sans présence d’autres oxydes formateurs, à paires 

électroniques libres ou avec de métaux de transition. Toutefois, il présente des 

propriétés optiques plus faibles (coupure IR à 6 µm et indice de réfraction inférieur à 
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1,8) que la majorité des verres à base d’oxyde de métal lourd. Bien que destiné à des 

applications optiques, aucune spécification ou application concrète potentielle n’a été 

évoquée dans le brevet. 

 

III.3. Bilan sur les verres à base de Ga2O3 et positionnement des 

travaux de cette thèse 

Nous avons pu voir à travers ce résumé bibliographique que, bien qu’il soit souvent 

utilisé et en proportion variable, l’oxyde de gallium est assez peu employé en tant 

que composé formateur majoritaire et/ou principal. En effet, plus la concentration de 

Ga2O3 est élevée dans un système plus les conditions de synthèse se complexifient 

(techniques de trempe à adapter par exemple). Cette problématique amène donc à 

l’obtention de petites quantités de verre, qui sont la plupart du temps insuffisantes 

pour d’éventuelles mises en forme et applications. C’est pourquoi, l’intérêt porté sur 

les verres contenant de fort taux de Ga2O3 s’est rapidement essoufflé. On peut le 

constater également dans les systèmes faisant l’objet d’un brevet qui vont 

généralement contenir un autre oxyde formateur (facilitant ainsi la synthèse de 

verre). Néanmoins, un système a été breveté avec un très fort taux de Ga2O3, à savoir 

K2O-La2O3-Ga2O3 [186], mais aucune application ne semble en avoir découlé, la 

stabilité thermique du système ou sa synthèse étant certainement un frein. 

Toutefois, nous avons pu voir l’influence de l’oxyde de gallium sur : 

• La fenêtre de transmission des verres, et notamment sa capacité à étendre la 

transmission dans l’IR pour favoriser des applications à la fois dans le visible 

et dans le proche infrarouge (3 à 5 µm),  

• La grande variation possible de l’indice de réfraction, comme le démontre le 

brevet de Inoue et al. [179] et de Nakamura et al. [180], qui peut être modulé 

en fonction du taux de Ga2O3.  

• Les propriétés mécaniques des verres, au travers du système BGG [188] qui 

permettent la fabrication de dôme. 

On peut noter qu’à travers la littérature aucune fibre optique contenant de fort taux 

d’oxyde de gallium n’a été évoquée (et donc élaborée), malgré toutes les propriétés 
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que nous avons exposées au préalable et qui peuvent être enrichissantes au domaine 

des fibres optiques et de leurs applications. 

C’est pourquoi, au cours de cette thèse, et à l’issue de cette revue bibliographique, 

nous allons étudié 3 systèmes vitreux distincts : 

• Le système Na2O-GeO2-Ga2O3, dont l’étude a déjà été amorcée par Murthy et 

al. [71] et au cours de la thèse de P.Hée [76], [142]. La présence de l’oxyde 

de germanium va nous permettre une synthèse de verre plus aisée, et ne va 

pas concurrencer le rôle de l’oxyde de gallium (ces deux-là étant de masses 

similaires). Toutefois, nous placerons notre étude dans la portion du système 

contenant le plus de Ga2O3 afin d’étudier le comportement de ce dernier sur les 

propriétés mais également sur la structure du réseau vitreux.  

• Le système K2O-La2O3-Ga2O3, qui a été breveté par Hoaglin et al. [186]. Ce 

système présente une forte proportion de Ga2O3 ainsi que l’absence d’oxyde 

formateur de réseaux. Nous pourrons donc explorer ses propriétés, sa structure 

et ses capacités de mise en forme. Le fort taux de Ga2O3 risque toutefois de 

nous amener à une étude de stabilisation de la matrice.  

• Le système K2O-BaO-GeO2-Ga2O3, est un homologue du système Na2O-BaO-

GeO2-Ga2O3 étudié auparavant par P.Hée au cours de sa thèse [142]. Ce 

dernier a fait l’objet d’un premier test de fibrage au cours duquel des 

phénomènes de cristallisation de surface ont été observés. Etant donné le 

caractère mobile de l’ion sodium et la cristallisation complexe du système ; la 

substitution de Na2O par K2O (un cation plus gros) peut améliorer à la fois les 

propriétés du système et potentiellement augmenter le domaine vitreux 

(comme nous l’avons observé à travers les travaux de Murthy et al.[71]). Une 

étude de ce système au vu de ses propriétés et de son comportement vis-à-vis 

de la cristallisation va donc être menée. 

• La composition la plus adéquate sera étudiée au fibrage optique. Tout d’abord, 

la préparation de préforme pour le fibrage conventionnel sera réalisée puis 

étirée. D’autres fibrages alternatifs seront explorés tel que le poudre dans tube, 

le barreau dans tube et le creuset ouvert.  

 



 

61 
 

IV. Conclusion 

Nous avons pu voir, au cours de chapitre, les bases de la formation vitreuse et 

notamment l’importance de maîtriser les phénomènes de nucléation-croissance qu’il 

est impérativement nécessaire d’éviter pour obtenir un verre et permettre la mise en 

forme sous forme de fibre optique. 

Une description de l’oxyde de gallium, sous sa forme cristalline, a été exposée afin de 

présenter les propriétés optiques de ce dernier qui pourraient enrichir le domaine des 

matériaux vitreux. Toutefois, il est important de noter la caractéristique 

« intermédiaire » de cet oxyde qui risque de compliquer la compréhension de son 

impact sur les diverses structures vitreuses. 

Un bilan (non exhaustif) des différents systèmes binaires, ternaires et 

multicomposants (au-delà de 3 composés) a permis la mise en évidence de l’emploi 

de l’oxyde de gallium à des taux variables pour diverses applications. Néanmoins, 

très peu de systèmes présentent de fort taux d’oxyde de gallium et ont, très souvent, 

recourt aux oxydes formateurs, aux oxydes présentant des paires électroniques libres 

et aux oxydes de métaux de transition. 

Nous avons donc pu explorer l’influence de Ga2O3 sur différentes propriétés physico-

chimiques, thermiques et optiques ainsi que sur la structure du réseau vitreux. 

On peut donc retenir que : 

- La dimension des domaines vitreux va varier d’un système à un autre et sera 

également dépendante des conditions de refroidissement. 

 

- Sans oxyde formateur, le gallium peut se placer en site tétraédrique ou en site 

octaédrique en fonction du taux d’oxyde modificateur présent et de sa capacité 

à contrebalancer la charge négative des tétraèdres d’oxyde de gallium. 

 

- Avec oxyde formateur, le gallium s’insère soit dans les chaînes du réseau en 

alternance avec le formateur soit entre les chaînes.  
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- Les propriétés thermiques sont difficiles à prédire. La Tg va dépendre du rôle 

de l’oxyde de gallium (formateur ou modificateur). Tx, Tc, ΔT et le CTE varieront 

également en fonction de la structure du réseau. 

 

- L’indice de réfraction augmente par ajout de Ga2O3, si l’oxyde qui est substitué 

est de densité électronique plus faible. Quant à la coupure multiphonon, elle 

suit la même évolution, mais en fonction du poids de l’oxyde substitué par 

rapport à Ga2O3. 

 

A partir de cette étude et de l’observation des différents systèmes vitreux brevetés, 

nous avons donc restreint nos travaux à l’exploration des systèmes suivants : 

- Ga2O3-GeO2-Na2O (notation abrégée : GaGeNa) 

- Ga2O3-La2O3-K2O (notation abrégée : GaLaK) 

- Ga2O3-GeO2-BaO-K2O (notation abrégée : GGBK) 
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Chapitre 2 : Etude du système GaO3/2-GeO2-NaO1/2 
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I. Introduction 

Les verres sodo-germano-gallates ont déjà été explorés par le passé notamment par 

Murthy et al. [1] puis (revisités) plus récemment dans le cadre de la thèse de P. Hee 

en 2014 [2]. Ces verres présentent une transmission dans l’infrarouge adéquate pour 

des applications dans la région de 3 à 5 µm. 

En effet, une première étude du système GaO3/2-GeO2-NaO1/2 dans la région riche en 

oxyde de gallium a été réalisée par la méthode des plans d’expériences [2], [3]. Cette 

méthode est largement utilisée dans l’industrie afin d’obtenir un maximum 

d’information avec un minimum d’expériences. Ceci implique donc une variation 

simultanée de plusieurs paramètres. L’étude des propriétés de ces verres, incluant 

leurs propriétés structurales, a permis de saisir l’influence de l’oxyde de gallium dans 

le réseau vitreux et son impact sur les propriétés physique et optique. Le gallium 

occupe principalement une coordinance 4 mais peut également occuper une 

coordinance plus élevée. Afin de mieux corréler la structure et les propriétés, mais 

également de déceler la présence de gallium en coordinance élevée, l’étude de ce 

système a été approfondie pour des taux de GaO3/2 élevés pour un taux de GeO2 

maintenu constant. 

Ce chapitre présente une étude complémentaire du système GaO3/2-GeO2-NaO1/2 dans 

la portion riche en GaO3/2 du diagramme ternaire pour un ratio NaO1/2/GaO3/2 variable. 

Les propriétés physiques, thermiques, et optiques seront mesurées et la structure 

sera explorée par spectroscopies Raman et la Résonance Magnétique Nucléaire de 

71Ga (RMN). Toutes ces données permettront de définir un premier modèle structural 

et de faire le lien entre ce dernier et les propriétés observées.  
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II. Synthèse des verres et caractérisation des propriétés 

physico-chimiques 

II.1. Choix des compositions et synthèse 

L’objectif principal étant de mieux comprendre l’influence de l’oxyde de gallium 

présent en grande quantité dans une matrice vitreuse, nous nous plaçons dans la 

région du diagramme ternaire GaO3/2-GeO2-NaO1/2 riche en oxyde de gallium donc 

pour Ga>Ge comme représentée à la Figure 2-. Afin de ne faire varier qu’un seul 

paramètre à la fois, la concentration nominale de GeO2 est fixée à 25 mol.%, ce qui 

implique que seul le taux de GaO3/2 (et donc celui de NaO1/2) varie. Le taux de GaO3/2 

est compris entre 31 et 50 mol.% tandis que celui de NaO1/2 varie en conséquence de 

25 à 44 mol.%, Figure 2-. Les compositions théoriques et expérimentales étudiées 

sont désignées selon la nomenclature GaxGeyNaz avec x, y et z respectivement les 

taux expérimentaux (mesurés) de GaO3/2, GeO2 et NaO1/2 en mol.%. Elles sont 

reportées dans le Tableau 2-10 avec les ratios Na/Ga et Ga/Ge (correspondant 

respectivement à NaO1/2/GaO3/2 et GaO3/2/GeO2 en mol.%) et représentées en Figure 

2-. Comme il a été évoqué dans le chapitre précédent, pour des systèmes de type 

oxyde d’alcalin-oxyde de gallium [4]–[6], le taux (et le type) d’alcalin par rapport au 

taux d’oxyde de gallium va influencer la présence, ou non, de gallium en site 

octaédrique. C’est pour cette raison que l’on choisit de se placer dans le système 

GaO3/2-GeO2-NaO1/2 qui va nous permettre de raisonner directement sur les effets de 

la composition sur la structure locale autour des cations. Le ratio Na/Ga varie donc 

de 0,80 à 1,54 par substitution de NaO1/2 par GaO3/2.  
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Figure 2-22. Représentation des compositions théoriques par un symbole (différent pour 

chaque composition) en violet et leurs homologues expérimentaux en jaune étudiées dans le 

système GaO3/2-GeO2-NaO1/2 (en mol.%) avec en bleu pointillé la délimitation de la zone 

Ga>Ge et en vert la zone de formation vitreuse déterminée par Murthy et al. [1]. 

 

Les compositions sélectionnées ont été synthétisées par batch de 15 à 20 grammes 

par procédé classique de fusion-trempe à partir d’oxyde de gallium Ga2O3 (American 

elements, 99,9%), oxyde de germanium GeO2 (HEFA, 99,999%) et carbonate de 

sodium Na2CO3 (MV laboratories, 99,99%). Une fois les précurseurs pesés et 

mélangés dans un mortier, ils sont placés dans un creuset de platine au sein d’un four 

à induction sous atmosphère d’azote sec et sont traités selon le profil thermique 

présenté à la Figure 2-23. L’oxyde de germanium, ici formateur de réseau, favorise 

la vitrification du mélange. Cependant, les concentrations élevées en Ga2O3 

constituent ici un facteur limitant pour la vitrification du mélange qui nécessite alors 

des vitesses de refroidissement (et donc de trempe) plus ou moins rapides, telles que 

présentées en fonction des compositions dans le Tableau 2-11. 

 



 

83 
 

 

Figure 2-23. Profil thermique de synthèse des verres dans le système GaO3/2-GeO2-NaO1/2. 

 

Tableau 2-10. Compositions théoriques (Théo.) et expérimentales (Exp.) des verres étudiés 

en pourcentage cationique (mol.%) avec les ratios Na/Ga et Ga/Ge (correspondant 

respectivement aux ratios NaO1/2/GaO3/2 et GaO3/2/GeO2. 

 GaO3/2 

(mol.%) 

GeO2 

(mol.%) 

NaO1/2 

(mol.%) 
Na/Ga Ga/Ge 

Echantillon Théo. 
Exp. 

(±2) 
Théo. 

Exp. 

( ±2) 
Théo. 

Exp. 

(±2) 
Théo. Exp. Théo. Exp. 

Ga30Ge23Na47 31 30 25 23 44 47 1,42 
1,54 

±0,17  
1,24 

1,30  

±0,20 

Ga36Ge23Na41 37,5 36 25 23 37,5 41 1 
1,13 

±0,12 
1,50 

1,57  

±0,22 

Ga37Ge24Na39 38 37 25 24 37 39 0,97 
1,05 

±0,11 
1,52 

1,58  

±0,21 

Ga41Ge26Na33 44 41 25 26 31 33 0,70 
0,80 

±0,09 
1,76 

1,61  

±0,20 

Ga40Ge26Na34 50 40 25 26 25 34 0,50  
0,84 

±0,09 
2 

1,56  

±0,20 

 

Compte tenu du fait que l’on se place en limite du domaine vitreux, aucun recuit n’a 

été réalisé pour ces compositions afin d’éviter une recristallisation. On peut toutefois 

noter que l’aspect final des matériaux obtenus est variable après trempe d’une 

composition à une autre, Tableau 2-11. C’est notamment le cas des compositions 
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Ga30Ge23Na47 et Ga40Ge26Na34 qui présentent des zones voilées en surface pour le 

premier et des points de cristallisation pour le second.  

 

Tableau 2-11. Méthodes de trempe à température ambiante (Tamb.) et observations de l’état 

des compositions étudiées. 

Echantillon 
Méthode de 

trempe 
Observations  

Ga30Ge23Na47 
Entre deux plaques 

à Tamb. 

Vitreux – présence de zones 

voilées en surface 

Ga36Ge23Na41 
Coulé dans un 

moule à Tamb. 
Vitreux 

Ga37Ge24Na39 
Coulé dans un 

moule à Tamb. 
Vitreux 

Ga41Ge26Na33 
Entre deux plaques 

à Tamb. 
Vitreux 

Ga40Ge26Na34 
Entre deux plaques 

à Tamb. 

Majoritairement cristallisé – 

présence de zones vitreuses  

 

Ceci est un indicateur des frontières/limites du domaine de vitrification du système. 

A faible taux de GaO3/2 (et donc à fort taux d’oxyde de sodium), le voilage observé 

sur le verre pourrait être associé à de l’hygroscopicité du matériau en surface. A fort 

taux de GaO3/2 (40 mol.%) et pour un taux de GeO2 fixe à environ 25 mol.%, nous 

atteignons la limite du domaine vitreux, avec un matériau contenant à la fois une 

portion vitreuse et des régions cristallisées. Les portions vitreuses ont été analysées 

en diffraction des rayons X (DRX) afin de confirmer le caractère amorphe de ces 

dernières. La composition nominale de ces portions vitreuses a été vérifiée par 

microanalyse élémentaire (EPMA, technique en Annexe 1) et est présentée dans le 

Tableau 2-10, avec les concentrations nominales et expérimentales ainsi que les 

ratios cationiques. On peut observer une légère déviation de la composition qui reste 

toutefois dans la marge d’erreur de 2 mol.%. Dans le cas de la composition 

Ga40Ge26Na34, la déviation de la composition est plus importante et peut s’expliquer 

par une variation de la composition de la portion vitreuse du fait d’une cristallisation 

importante dont l’analyse DRX est présentée à la Figure 2-24. Les phases cristallines 

déterminées sont (Ga2O3)3(GeO2)2 (JCPDS 050-0354) et Ga2Ge2O7 (JCPDS 035-

0387). Ces phases cristallines étant riches en gallium et germanium, il donc possible 
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d’expliquer par leur biais la variation de composition de la phase vitreuse, et 

notamment la diminution du taux d’oxyde de gallium et donc la variation du ratio 

Na/Ga. Dans la suite du chapitre, cette composition ne sera pas retenue dans l’étude 

des différentes propriétés en raison de l’incertitude concernant la composition des 

fragments vitreux. 

Les échantillons vitreux ont par la suite été coupés et polis bien qu’ils n’étaient pas 

recuits afin de réaliser les mesures de propriétés physico-chimiques. 

 

 

Figure 2-24. Diffractogramme des rayons X d’une région fortement cristallisée durant sa 

trempe de la composition Ga40Ge26Na34. 

 

II.2. Propriétés physico-chimiques 

II.2.1. Propriétés physiques 

Les densités des différentes compositions ont été mesurées par la méthode dite 

d’Archimède avec, pour liquide d’immersion, de l’eau déionisée sur une balance 



 

86 
 

Mettler Toledo XSE204 à température ambiante. Les résultats correspondent à la 

moyenne de quatre mesures et sont reportés à la Figure 2-25.  

 

 

Figure 2-25. Variation de la densité (ρ) en fonction du taux de GaO3/2 (en mol.%). 

 

On peut constater que la densité augmente avec l’ajout de GaO3/2, ce qui est tout à 

fait compréhensible étant donné que l’oxyde de gallium est plus lourd que l’oxyde de 

sodium. On constate également une variation relative plus importante de la densité 

au-delà de 37 mol.% de GaO3/2. 

 

II.2.2. Propriétés thermiques  

Les températures de transition vitreuse (Tg), de début de cristallisation (Tx) et de 

maximum de cristallisation (Tc) ont été mesurées par calorimétrie différentielle à 

balayage (DSC) sur un appareil Netzsch DSC Pegasus 404PC avec un échantillon 

massif dans un creuset de platine subissant une rampe de 10°C/min sous atmosphère 

d’azote, la technique est définie en Annexe 2. Les valeurs obtenues sont reportées 

dans le Tableau 2-12. La stabilité thermique vis-à-vis de la cristallisation (ΔT= Tx - 

Tg) de chaque composition est également reportée dans le Tableau 2-12.  
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Tableau 2-12. Propriétés thermiques du système GaO3/2-GeO2-NaO1/2 - début de transition 

vitreuse (Tg), début de cristallisation (Tx), maximum de cristallisation (Tc) et stabilité 

thermique vis à vis de la cristallisation (ΔT). 

 Ratio Tg Tx TC ΔT=Tx-Tg 

Composition Na/Ga (±2°C) (±2°C) (±1°C) (±4°C) 

Ga36Ge23Na41 1,54 561 636 716 89 

Ga36Ge23Na41 1,13 619 622 756 103 

Ga37Ge24Na39 1,05 616 719 776 103 

Ga41Ge26Na33 0,80 620 727 736 107 

 

La température de transition vitreuse reste stable du verre de composition 

Ga41Ge26Na33 au verre Ga36Ge23Na41. Pour un rapport Na/Ga plus élevé pour la 

composition Ga36Ge23Na41 la température de transition vitreuse diminue 

significativement. Concernant la stabilité thermique vis-à-vis de la cristallisation (T), 

elle reste globalement stable autour de 100°C, sauf pour le verre plus riche en 

sodium. L’oxyde de sodium étant un oxyde modificateur et compensateur de charge 

dans les verres, son rôle au sein de la structure vitreuse peut expliquer la diminution 

de Tg lorsque son taux augmente avec la formation de liaisons non pontantes. 

 

II.2.3. Propriétés optiques 

L’indice de réfraction (n) a été mesuré sur un Metricon 2010 par couplage de prisme 

(technique explicitée en Annexe 3) à 532, 633, 972, 1308 et 1538 nm tandis que la 

coupure aux faibles longueurs d’onde (λUV) et la coupure multiphonon (λIR) ont été 

mesurées, par analyse des spectres de transmission UV-Visible-NIR collectés sur un 

spectromètre Agilent Cary 5000 (UV-Visible-NIR) et Perkin Elmer Frontier FTIR. Les 

valeurs obtenues sont reportées dans le Tableau 2-13 et à la Figure 2-26. Il faut 

noter que la coupure aux faibles longueurs d’onde et la coupure multiphonon sont 

déterminées pour une absorption fixée à 10 cm-1, sur des spectres normalisés au 

préalable pour une épaisseur d’échantillon traversé de 1 mm. 

On peut constater que la coupure multiphonon est stable à 5,9 µm pour tous les 

verres, démontrant bien leur intérêt pour des applications dans la région de 3 à 5 µm. 
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λUV, quant à lui, présente un minimum à 293 nm pour un ratio Na/Ga de 1,05. L’indice 

de réfraction augmente avec l’augmentation du taux de GaO3/2 et diminue avec 

l’augmentation de la longueur d’onde d’incidence. La dispersion d’indice est constante 

de l’ordre de 0,033 comparable au verre Schott silicate de la série BaSF contenant de 

l’oxyde de titane et de niobium [7], [8]. 

 

Tableau 2-13. Propriétés optiques du système GaO3/2-GeO2-NaO1/2 : coupure aux faibles 

longueurs d’onde (λUV), coupure multiphonon (λIR) et indice de réfraction à 532 nm (n532). 

 Ratio λUV λIR  n532   

Composition Na/Ga (±1nm) (±1µm)  (±0.005)  

Ga30Ge23Na47 1,54 320 5,9  1,646  

Ga36Ge23Na41 1,13 320 5,9  1,657  

Ga37Ge24Na39 1,05 293 5,9  1,658  

Ga41Ge26Na33 0,80 337 5,9  1,674  

 

 

Figure 2-26. Variation de l'indice de réfraction (n) pour différentes longueurs d'onde en 

fonction du taux de GaO3/2 (en mol.%). 
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III. Etude structurale 

Au cours de l’étude structurale, la composition Ga40Ge26Na34 sera analysée comme un 

exemple d’extrême limite au domaine vitreux. En effet, les incertitudes liées à sa 

composition ne nous permettent pas d’écarter toute trace de début de cristallisation 

dans les zones vitreuses sélectionnées pour l’étude. 

 

III.1. Bibliographie de la structure des cristaux 

Afin de mieux comprendre l’organisation structurale au sein du verre, il est 

généralement nécessaire de se référer aux cristaux existants dans la nature. Pour ce 

faire quelques cristaux sont ici regroupés afin d’observer leur structure. 

- Ga2O3 dans sa forme la plus stable (β), présente deux types de sites à savoir 

tétraédriques légèrement déformés et octaédriques fortement distordus pour 

le gallium [9], [10]. La structure de ce composé a notamment été exposée 

dans le Chapitre 1 section III.2. 

 

- GeO2 présente deux polymorphes à température et pression ambiantes à 

savoir une structure de type α-quartz et une structure de type rutile. La 

structure α-quartz est similaire à la structure α-quartz de la silice (SiO2), à 

savoir que le germanium se place dans des sites tétraédriques légèrement 

distordus (par rapport au tétraèdre de silice) tous liés par les sommets [11]. 

D’autre part, la structure de type rutile présente du germanium en sites 

octaédriques tous liés par les sommets et les arrêtes centrales [11]. 

 

- Les phases cristallines KAlGeO4, KAlSiO4, NaGaGeO4 ou encore KGaGeO4 

présentent des structures similaires à des zéolites (structure sous forme de 

cages) [12]. En effet, ces cristaux présentent des unités [Al(Ga)O4]- et 

[Si(Ge)O4] tétraédriques. Chaque unité [Al(Ga)O4]- est liée par les sommets à 

quatre unités [Si(Ge)O4] et vice-versa. L’agencement des unités tétraédriques 

qui forment des enchainements UUUDDD et UDUDUD - avec U, les tétraèdres 

pointant vers le haut, et D, les tétraèdres pointant vers le bas - forment des 
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anneaux à 6 unités au sein desquels les ions alcalins (K+ ou Na+) vont se placer, 

voir Figure 2-27. C’est pourquoi, ces structures sont dénommées « stuffed 

tridymite » car elles sont similaires à la structure tridymite de SiO2 mais 

« rembourrée » d’ions alcalins dans les cavités formées par les anneaux [13]–

[15].  

 

 

Figure 2-27. Structure de KAlGeO4 selon l'axe c [13]. 

 

- Le composé Ga2Ge2O7 quant à lui présente une structure identique aux 

digermanates Al2Ge2O7. Ce dernier présente des groupements Ge2O7 

correspondant à deux unités tétraédriques [GeO4] liées par un sommet, tandis 

que les ions aluminates Al3+ se trouvent dans des sites de bipyramides 

triangulaires distordues (coordinance 5 et donc cinq oxygènes voisins), voir 

Figure 2-28, [16]. Ces pyramides aluminates se lient entre elles par les arêtes 

O(3)-O(3’) et O(4)-O(4’) pour former des chaînes aluminates infinies, et se 

connectent aux unités germanates par l’oxygène O(2) [16]. 
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Figure 2-28. Site bipyramide trigonale occupé par les ions Al3+ dans la phase Al2Ge2O7 [16]. 

 

- La phase cristalline 3(Ga2O3)2(GeO2) ou encore dénommée Ga6Ge2O13 

présente comme son homologue Al6Si2O13 une structure de type mullite 3:2 

[17]. La structure de la mullite, dont la composition « générique » est Al4+2xSi2-

2xO10-x avec x une valeur comprise entre 0,2 et 0,9, dérive de la structure 

sillimanite (plus simple, correspondant à une composition Al2SiO5) [18], [19]. 

Cette dernière présente des octaèdres d’alumine, connectés par les arêtes, 

formant des chaînes. Celles-ci sont liées entre-elles par des doubles chaînes de 

tétraèdres de silice et d’alumine en alternance, connectés par les sommets, 

voir Figure 2-29, [18]. La structure de la mullite va quant à elle présenter 

des lacunes d’oxygènes qui amènent la structure à se réarranger. Autour d’une 

lacune d’oxygène, les deux tétraèdres initiaux se déplacent et forment des 

triclusters avec un oxygène se partageant entre trois tétraèdres, Figure 2-30. 

Les ions aluminium et silicium étant distribués de manière aléatoire au sein des 

tétraèdres pour la mullite, les triclusters se trouvent généralement occupés par 

des ions Al3+
 [18]. 
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Figure 2-29. Structure de sillimanite (Al2SiO5) selon l’axe c (a) et selon l’axe a (b) d’après 

Schneider et al. [18]. 

 

 

Figure 2-30. Structure de la sillimanite selon l'axe c (a), et de la mullite avec une lacune 

d'oxygène (représentée par un carré) selon l'axe c (b), les flèches blanches traduisent la 

réorganisation des unités tétraédriques autour de la lacune d’oxygène [18]. 
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III.2. Spectroscopie Raman (coll. ISM-GSM, FR - Univ. Laval, 

CA) 

III.2.1. Analyse des verres 

Les spectres Raman des différentes compositions vitreuses ont été enregistrés sur un 

spectromètre Renishaw inVia couplé à un microscope Leica DM2700 sous excitation 

laser à 633 nm, la technique est explicitée en Annexe 4. Les différents spectres 

obtenus et normalisés par rapport à la bande principale à 500 cm-1 sont présentés à 

la Figure 2-32.  

On peut observer quatre bandes sur ces spectres, ces dernières sont attribuées selon 

les observations de Mckeown et al. [20] comme suit. Aux basses fréquences, la bande 

faible en intensité et centrée à 300 cm-1 est associée à la présence de cations 

modificateurs de réseau vibrant dans de larges sites interstitiels. La bande principale 

à 500-550 cm-1 est attribuée aux vibrations de liaisons de type X – O – X (avec X=Ga 

ou Ge), qui sont considérées comme étant dans un réseau polymérisé de tétraèdres 

[GeO4] et [GaO4]-. Selon McKeown et al. [20], qui a focalisé son étude sur le système 

BaO-GeO2-Ga2O3 riche en oxyde de germanium, ces liaisons peuvent être dans un 

réseau polymérisé de tétraèdres [GeO4] et [GaO4]- qui s’organisent en anneaux de 5 

ou 6 tétraèdres. A 750 cm-1 et 870 cm-1, les bandes ont été attribuées, par McKeown 

et al. [20] au sein de verres riches en oxyde de germanium, à la présence de 

tétraèdres XO4 (avec X= Ga ou Ge), respectivement avec deux oxygènes non-

pontants (unités Q²) et avec un oxygène non-pontant (unités Q3), tel que représentés 

en Figure 2-31. Cependant, l’attribution de cette bande reste délicate dans les verres 

riches en oxyde de gallium. 
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Figure 2-31. Représentation des groupements Q² et Q3 associés aux unités XO4. 

 

On peut constater que l’augmentation du ratio Na/Ga tend à modifier la position des 

maxima dans la gamme spectrale au-delà de 700 cm-1. Pour le plus faible taux de 

sodium, on note l’apparition d’une bande intense vers 800 cm-1. La bande principale 

à 500 cm-1 se déplace légèrement vers les basses fréquences tout en se resserrant 

du côté des hautes énergies. L’intensité de la bande à 300 cm-1 diminue 

significativement en intensité relative pour le plus fort taux de sodium.  

 

 

Figure 2-32. Spectres Raman des compositions étudiées normalisées par rapport à la bande 

principale à 500 cm-1. 
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 III.2.2. Analyse de la composition stœchiométrique KGaGeO4 

Afin de mieux comprendre la portion haute fréquence des spectres Raman des verres 

GaGeNa, la phase KGaGeO4 et le verre de même composition ont été synthétisés et 

analysés par spectroscopie Raman. La phase KGaGeO4 isostructurale à NaGaGeO4 a 

en effet été plus largement étudiée dans la littérature [14].  

La phase a été obtenue par recristallisation complète du verre présentant la même 

composition stœchiométrique, à savoir 33,33GaO3/2-33,33GeO2-33,33KO1/2 (en 

mol.%). La composition a été synthétisée (7 grammes) par procédé classique de 

fusion-trempe à partir d’oxyde de gallium Ga2O3 (Strem Chemical, 99,998%), oxyde 

de germanium GeO2 (Strem Chemical, 99,999%) et carbonate de potassium K2CO3 

(Sigma Aldrich, 99%). Une fois les précurseurs pesés et mélangés dans un mortier, 

ils sont placés dans un creuset en platine au sein d’un four à moufle sous atmosphère 

ambiante. Les poudres sont montées en température jusqu’à 1200°C où elles 

subissent une étape de décarbonatation puis à 1400°C pour un palier de fusion. Le 

liquide est ensuite refroidi par trempe du fond du creuset dans de l’eau. Un verre 

transparent et sans bulle est obtenu. Ce dernier est par la suite broyé en poudre puis 

traité à 900°C pendant une nuit sous atmosphère ambiante. Une analyse par 

diffraction des rayons X, nous permet de confirmer la synthèse majoritaire de la phase 

KGaGeO4 (voir Figure 2-33). 
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Figure 2-33. Diffractogramme de la phase KGaGeO4 synthétisée à partir du verre 33,33GaO3/2-

33,33GeO2-33,33KO1/2 (en mol.%). 

 

Un spectre Raman de cette phase cristalline ainsi qu’un spectre de son verre 

stœchiométrique ont été réalisés sur un spectromètre Raman LabRam HR800 

(technique exposée en Annexe 4) à une longueur d’onde d’excitation de 532 nm. 

Aucune altération des échantillons n’a été observée. Les spectres obtenus sont 

présentés en Figure 2-34. 
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Figure 2-34. Spectres Raman du verre 33,33GaO3/2-33,33GeO2-33,33KO1/2 (en mol.%) en 

rouge et de la phase cristalline KGaGeO4 obtenue par recristallisation du verre en noir. 

 

On peut constater que le verre présente des bandes de vibrations similaires aux verres 

GaGeNa présentés précédemment, section III.2.1. En particulier, à l’issue de la 

recristallisation de ce verre, on observe la présence de vibrations autour de 880 cm-1 

et 780-800 cm-1 dans le verre et la phase cristallisée. Dans la phase cristalline, en 

accord avec sa structure exposée dans la section III.1. de ce chapitre, nous pouvons 

écarter l’hypothèse de vibrations provenant de liaisons non-pontantes. Des travaux 

de Creighton et al. [21] sur des phases alumino-silicates de type zéolites ont 

démontré la présence de vibrations d’ions oxygènes entre 700 cm-1 et 1000 cm-1 au 

sein de structures annulaires formées de 4 à 6 tétraèdres [AlO4]- et [SiO4], Figure 2-

35. Les modes de vibrations observés dans la phase vitreuse vers 780 et 880 cm-1 

peuvent être donc corrélés à des modes de vibrations d’anneaux formés par des 

unités [GeO4] ou [GaO4]- modifiés, avec aux centres les ions alcalins.  
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Figure 2-35. Représentation des différents modes répertoriés pour des anneaux à 4 tétraèdres 

dans les structures alumino-silicates chlorées issue de la publication de Creighton et al.[21]. 

 

III.3. RMN MAS 71Ga (coll. Univ. Manitoba, CA) 

Les spectres de résonance magnétique nucléaire (RMN) avec rotation à l’angle 

magique (MAS) du gallium 71 (71Ga) ont été collectés sur les échantillons vitreux 

broyés en poudre (dont le caractère vitreux a été au préalable vérifié par diffraction 

des rayons X). Les conditions expérimentales de mesures et de modélisation sont 

explicitées en Annexe 5.   

Les spectres des différents verres sont présentés à la Figure 2-36. Chaque spectre 

présente une bande principale à environ 180 ppm qui peut être associée à du gallium 

en coordinance 4, [4]Ga. Cette bande est asymétrique du fait des interactions 

quadrupolaires du second ordre qui étalent l’intensité aux basses fréquences pour une 

valeur de constante de couplage quadrupolaire (CQ) plus importante au sein de la 

distribution [22]. La distribution Czjzek a été utilisée pour la modélisation de cette 

bande [22].  

A la vue des spectres obtenus, on peut constater que les verres Ga30Ge23Na47, 

Ga36Ge23Na41 et Ga37Ge24Na39 peuvent être modélisés par une contribution simple de 

gallium en site tétraédrique, Figure 2-36. Les paramètres RMN, Tableau 2-14, étant 

proches de ceux observés pour des tétraèdres de gallium dans le cristal β-Ga2O3 (soit 
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CQ= 11 MHz et δiso= 198 ppm avec δiso, le déplacement isotropique) par Vosseggard 

et al. [23]. 

De part et d’autre de la bande principale, on peut constater deux contributions à 

environ 350 et -80 ppm qui sont dues à la rotation de l’échantillon. Celles-ci ne sont 

pas prises en compte lors de la modélisation des bandes avec le logiciel DMFit2015 

[24]. Elles présentent toujours un recouvrement avec la bande principale et peuvent 

être modélisées par une simple courbe gaussienne. 

Pour les compositions Ga41Ge26Na33 et Ga40Ge26Na34, la modélisation qui considère 

une contribution unique de [4]Ga n’est pas satisfaisante, Figure 2-36 et Figure 2-

38.a). Bien que le recouvrement des différentes contributions soient importants pour 

ces compositions, ajouter une voire deux contributions de gallium en haute 

coordinance (5 ou 6) permet d’obtenir une bonne modélisation des données, Figure 

2-38.b) et Figure 2-38.c). En tenant compte de la relation entre la position 

isotropique de 27Al et 71Ga émise par Massiot et al. [25], on en déduit que la 

contribution de site de gallium en haute coordinance 5 devrait apparaitre à environ 

100-120 ppm. 

 

 

Figure 2-36. RMN MAS 71Ga des verres germano-gallates avec une reconstruction (courbe 

rouge) en considérant le gallium en site tétraédrique uniquement. 

Ga40Ge26Na34 

Ga41Ge26Na33 

Ga37Ge24Na39 

Ga36Ge23Na41 

Ga30Ge23Na47 
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De bons ajustements des données expérimentales peuvent être obtenus, Figure 2-

37 et Figure 2-38.b), par ajout d’une contribution associée à des unités de gallium 

en haute coordinance (5) à hauteur d’environ 8% (en intensité) et en ajustant la 

position des bandes et leurs largeurs pour le verre Ga41Ge26Na33 et  15 à 30% (en 

intensité) pour le verre en extrême limite de domaine vitreux Ga40Ge26Na34. En fixant 

les paramètres RMN associés à du [4]Ga et en ajustant les paramètres RMN du gallium 

en coordinance élevée (5), Tableau 2-14, la meilleure simulation est observée pour 

une contribution de 8% et 22% environ pour les verres Ga41Ge26Na33 et Ga40Ge26Na34 

respectivement. 

Si l’on considère que les galliums en coordinance 5 ([5]Ga) et 6 ([6]Ga) se retrouvent 

fréquemment associés dans les environnements amorphes, le même spectre RMN 

peut être modélisé avec les deux contributions. En ajustant le déplacement chimique, 

les constantes quadrupolaires (voir Tableau 2-14) et pour des teneurs de gallium en 

site [5]Ga et [6]Ga respectivement posées de 17 et 6%, on peut constater que la 

modélisation par trois sites, Figure 2-38.c), est en accord avec la modélisation par 

deux sites, Figure 2-38.b) pour le verre en extrême limite Ga40Ge26Na34. 

 

 

Figure 2-37. RMN MAS 71Ga pour le verre Ga41Ge26Na33 des sites Ga en coordinances 4 et 5. 
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Figure 2-38. RMN MAS 71Ga pour le verre Ga40Ge26Na34 avec trois scénarios de modélisation: 

a) sites Ga en coordinance 4 uniquement - b) sites Ga en coordinances 4 et 5 - c) sites Ga 

en coordinances 4, 5 et 6. 

 

Néanmoins, il faut noter que ces proportions (en %, Tableau 2-14) des différents 

sites sont d’une fiabilité relativement faible du fait d’un fort recouvrement spectral. 

Toutefois, elles permettent d’illustrer une combinaison éventuelle de gallium en 

coordinances 5 et 6 qui s’avère comparable à la contribution d’un site de coordinance 

élevée unique.  
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Tableau 2-14. Paramètres utilisés pour la reconstruction des spectres RMN MAS 71Ga pour les 

verres GaO3/2-GeO2-NaO1/2 avec CN le nombre de coordinance, δiso le déplacement chimique 

isotropique, CQ la constante quadrupolaire et FWHM δiso la largeur à mi-hauteur (FWHM) du 

déplacement chimique isotropique de distribution gaussienne. 

 Ratio CN δiso  

ppm 

CQ  

MHz 

FWHM 

δiso  

ppm* 

Amplitude 

Composition Na/Ga Ga/Ge 

Ga30Ge23Na47 1,54 1,30 4 211  

± 5 

13  

± 1 

50 ± 10 100 

Ga36Ge23Na41 1,13 1,57 4 210  

± 5 

13,5  

± 0,8 

55 ± 5 100 

Ga37Ge24Na39 1,05 1,58 4 210  

± 5 

13,5  

± 0,5 

55 ± 5 100 

Ga41Ge26Na33 0,80 1,61 4 201  

± 5 

13,7  

± 1 

55 ± 10 92  

± 2 

“5” 110  

± 10 

>9 >40 8  

± 2 

Ga40Ge26Na34 0,84  1,56 4 197  

± 8 

13  

± 1 

55 ± 10 78  

± 2 

“5” 115  

± 10 

14  

± 1 

>50 22  

± 2 

   4 197  

± 8 

13  

± 1 

55 ± 10 77  

± 2 

“5” 120 13 >50 17 

“6” 70 13 >50 6 

 

IV. Modèle structural 

A partir des observations faites en spectroscopie Raman, il peut être déduit que le 

verre présente un réseau germano-gallate 3D de tétraèdres interconnectés (signé par 

les vibrations observées à 500 cm-1). Il faut garder à l’esprit que les masses 

atomiques du germanium et du gallium sont tellement proches (69,72 g/mol pour Ga 

et 72,64 g/mol pour Ge) qu’il est impossible de distinguer leurs signatures de manière 

distincte en spectroscopie Raman.   

Dans l’étude structurale réalisée ici, le mécanisme d’insertion de l’oxyde de gallium 

dans le réseau vitreux germanate constitue un élément prépondérant pour la 

compréhension de la structure des verres sodo-germano-gallates. Une étude par RMN 

du 71Ga permet donc de venir sonder l’environnement immédiat des ions Ga3+ dans 

la matrice et ainsi mieux comprendre leur rôle dans la structure. 
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Pour un fort taux de sodium (correspondant à un ratio Na/Ga>1), le gallium s’insère 

dans le réseau germanate sous forme de tétraèdres [GaO4]- de coordinance 4, Figure 

2-36. De plus, les spectres RMN ne présentent pas de contributions associées à des 

oxygènes non-pontants (NBO). En effet, la bande principale à 180 ppm sur le spectre 

RMN du 71Ga (Figure 2-36) présente une forme et une largeur comparables à celle 

des unités tétraédriques d’oxyde d’aluminium [AlO4]-, qui sont considérées comme 

n’ayant pas de NBO [22]. Il en résulte alors que l’on ne peut considérer la présence 

de NBO qu’au sein d’unités [GeO4] de type Q3, qui auraient une signature spectrale 

entre 750 et 850 cm-1 en spectroscopie Raman. Ces modes de vibrations sont 

observés par Henderson et al. [26] dans les verres alcalino-germanates mais 

également dans nos travaux précédents sur le système étudié ici [3]. 

Lorsque le taux de sodium diminue, les spectres Raman montrent une forte 

modification des bandes entre 750 et 850 cm-1, Figure 2-32. La bande vers 800 cm-

1 diminue fortement. Par analogie avec la structure cristalline de KGaGeO4, les 

vibrations vers 780 et 880 cm-1 semblent associées à la présence d’anneaux formés 

de tétraèdres [GeO4] et [GaO4]-.  

Lorsque le taux de sodium devient trop faible pour compenser les charges négatives 

des tétraèdres de gallium (ratio Na/Ga<1), la formation d’unités de gallium de 

coordinance supérieur à 4 est suggérée par la RMN, Figure 2-38. Pour des taux 

également élevés en oxyde de gallium, la formation locale de clusters par connexion 

d’unités de gallium entre elles peut se produire. Ceci peut expliquer les observations 

sur les spectres Raman, notamment sur la bande à 500 cm-1, Figure 2-32. En effet, 

pour un ratio Na/Ga supérieur à 1, cette bande à 500 cm-1 ne présente aucune 

variation, signifiant que le réseau germano-gallate est inchangé. Toutefois, lorsque le 

ratio diminue (Na/Ga<1), un léger déplacement vers les hautes fréquences est 

constaté et semble correspondre à la formation de liaisons de type Ga – O – Ga qui 

génèrent un réseau plus compact. 

A partir de ces informations, il est donc possible de proposer un modèle de structure 

locale pour le système GaO3/2-GeO2-NaO1/2 riche en oxyde de gallium. 

Tout d’abord, il est important de poser certaines hypothèses, à savoir que l’on 

considère que tout le germanium se trouve en site tétraédrique. De plus, les verres 
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étudiés se situent en dehors de l’anomalie de germanium, qui est généralement 

observée pour des verres germanates contenant environ 26 à 30 mol.% de NaO1/2 

[27], [28]. 

➢ Pour un ratio Na/Ga> 1, la majorité des unités de gallium sont en coordinance 

4 comme le démontrent les modélisations des spectres RMN. La charge 

négative présente sur les tétraèdres de gallium [GaO4]- est compensée par celle 

des ions sodium présents en quantité suffisante. Par exemple, pour la 

composition Ga30Ge23Na47 (Na/Ga=1,54), les ions gallium sont en site 

tétraédrique et leur charge négative est neutralisée par des ions sodium 

probablement au sein d’anneaux formés de [GeO4] et [GaO4]-. Les 17 mol.% 

d’ions sodium restant dans la composition peuvent former des unités Q3 sur les 

tétraèdres de germanium. Etant donné l’invariabilité de la bande Raman à 500 

cm-1, on peut en déduire que les unités de gallium entrent dans le réseau 

germanate en créant des liaisons du type Ge – O – Ga, renforçant ainsi le 

réseau germanate, voir Figure 2-39.  

 

 

Figure 2-39. Représentation de la structure des verres GaGeNa pour un ratio Na/Ga>1. 

 

➢ Pour un ratio Na/Ga à l’unité (≈1), la structure est similaire à celle décrite pour 

Na/Ga>1 avec probablement une plus forte portion de structures annulaires et 

une très faible présence d’oxygènes non-pontants sur les unités [GeO4]. Il n’y 
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a pas assez de sodium pour compenser l’intégralité des charges présentes sur 

les unités tétraédriques du gallium. Ce dernier doit donc former des unités 

structurales de coordinance plus élevée (5 ou 6), voir Figure 2-40. Ces entités 

structurales peuvent se traduire par des octaèdres [GaO6] en petites quantités 

qui ne seraient pas détectables par RMN du 71Ga. 

 

 

Figure 2-40. Représentation de la structure des verres GaGeNa pour un ratio Na/Ga=1. 

 

➢ Pour un ratio Na/Ga faible (<1), la plupart des unités de gallium sont 

tétraédriques et leur charge est compensée par celle des ions sodium au sein 

majoritairement de structures annulaires associant des unités [GeO4] et 

[GaO4]. Les unités de gallium restantes doivent compenser leur charge par la 

création d’unités plus distordues (coordinance 5) ou de coordinance élevée (5 

ou 6). Ces unités de haute coordinance tendent à s’agréger et participent à la 

formation de connections par les arêtes et les faces amenant à un réseau plus 

compact via des liaisons de type Ga – O – Ga, voir Figure 2-41. Ceci provoque, 

lorsque le ratio continue à diminuer (cas de la composition Ga40Ge26Na34 qui 

est un exemple d’extrême limite), une séparation de phase et la cristallisation 

du matériau, marquant ainsi la fin du domaine vitreux. L’analyse de la phase 

cristallisée par DRX est en accord avec cette conclusion. En effet, les deux 

phases cristallines (Ga2Ge2O7 et (Ga2O3)3(GeO2)2) identifiées par DRX sur la 

portion cristalline de la composition Ga40Ge26Na34, Figure 2-24, présentent des 

structures cristallines (exposées en section III.1. de ce chapitre) qui 
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impliquent la présence de gallium en coordinance 4 et également en 

coordinance élevée (5 ou 6), cette dernière donnant lieux à des connections 

par les arêtes [16], [17]. 

 

 

Figure 2-41. Représentation de la structure des verres GaGeNa pour un ratio Na/Ga<1. 

 

Comme indiqué dans le Tableau 2-11, la composition Ga40Ge26Na34 présente des 

portions cristallisées lorsque le bain fondu est trempé entre deux plaques de métal à 

température ambiante. Ceci peut être attribué à la cristallisation interne du matériau 

et ainsi à la limite du domaine vitreux pour un taux d’oxyde de germanium fixé à 26 

mol.%, comme le soutiennent les résultats de DRX et le modèle structural proposé 

précédemment. En effet, l’addition de forte quantité de Ga2O3 tend à favoriser la 

création de liaisons Ga – O – Ga qui vont participer à la séparation de phase et à la 

cristallisation de phase de type Ga2O3 contenant des tétraèdres et des octaèdres [9], 

[10]. Cette cristallisation affecte par ailleurs la composition nominale du verre 

Ga40Ge26Na34 par rapport à la composition théorique, Tableau 2-10. Dans le cas de 

la composition Ga30Ge23Na47, des zones légèrement voilées ont été observées, 

toutefois le verre reste amorphe. Ceci peut donc s’expliquer par la présence d’un fort 

taux de NaO1/2 (taux le plus élevé parmi toutes les compositions étudiées ici) et donc 

potentiellement une hygroscopicité du matériau. 
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V. Relation structure-propriétés 

Les variations des propriétés thermiques, et notamment de la transition vitreuse, 

Tableau 2-12, peuvent être attribuées à la variation du taux de NaO1/2. En effet, ce 

dernier étant un oxyde modificateur de réseau, il participe pour le plus fort taux en 

sodium à la formation de NBO et donc à la diminution de la transition vitreuse. Dès 

que le rapport Na/Ga avoisine l’unité, la transition vitreuse reste stable ce qui 

correspond probablement à un réseau établi avec la présence de structure annulaire 

permettant de compenser la charge des tétraèdres GaO4. Pour les plus faibles taux 

en sodium, la présence d’octaèdre ne semble pas affecter la température de transition 

vitreuse. 

La densité augmente avec le taux d’oxyde de gallium, Figure 2-25, ce qui est attendu 

en raison de la masse de GaO3/2 plus importante par rapport celle de l’oxyde de 

sodium. Pour le taux en sodium plus faible on note une augmentation relative plus 

forte qui pourrait être associée à la présence d’octaèdres confirmée par RMN. 

L’augmentation du taux d’oxyde de gallium influence également les propriétés 

optiques. On constate que l’indice de réfraction augmente par ajout de GaO3/2 ce qui 

est en accord avec l’augmentation de la polarisabilité du verre. La transmission dans 

l’infrarouge, quant à elle, ne présente pas de variation notable avec l’augmentation 

du taux de GaO3/2. On peut donc en déduire, pour la gamme de compositions étudiées, 

que le maximum de transmission dans l’IR est atteint. Cependant, la coupure aux 

faibles longueurs d’onde présente également des variations, Tableau 2-13. Cette 

dernière diminue avec le taux de gallium jusqu’à 37 mol.% puis augmente par la 

suite. La coupure aux faibles longueurs d’onde est fortement liée aux transitions 

électroniques au sein du matériau (mais également à la présence d’impureté comme 

les ions de transition, qui en faible quantité, peuvent grandement affecter ce domaine 

spectral). La diminution de la quantité de NBOs (liée à la diminution de NaO1/2) peut 

également affecter la coupure aux faibles longueurs d’onde vers les courtes longueurs 

d’onde [29] (voir également Chapitre 1 section II.4.1.2). Lorsque le ratio 

Na/Ga<1, puisque la structure change avec l’apparition notable d’unités de hautes 

coordinances de gallium, l’interprétation de la variation de la coupure aux faibles 

longueurs d’onde est encore plus délicate. 
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VI. Conclusion 

Les compositions riches en oxyde de gallium du ternaire GaO3/2-GeO2-NaO1/2 ont été 

étudiées pour un taux d’oxyde de germanium fixé à environ 25 mol.% avec une 

variation du ratio Na/Ga de 0,8 à 1,54. Les propriétés thermiques, physiques et 

optiques des verres obtenus ont été caractérisées. Sur l’ensemble des compositions 

étudiées, on peut constater que la transmission dans l’infrarouge est maintenue 

jusqu’à 5,9 µm et que l’indice de réfraction à 532 nm varie de 1,6 à 1,7 par l’ajout 

croissant de GaO3/2.  

La spectroscopie Raman et la RMN MAS sur le noyau 71Ga ont été utilisées pour 

déterminer la structure des verres à différents ratio de Na/Ga. Lorsque Na/Ga>1, le 

gallium s’insère dans le réseau germanate sous forme de tétraèdres et forme 

probablement des structures annulaires composées d’unités [GaO4]- et [GeO4]. La 

charge négative globale est alors compensée par celle (positive) des ions sodium se 

plaçant au milieu de ces anneaux. L’excédent d’alcalin peut former des liaisons non-

pontantes sur les unités tétraédriques du germanium. Lorsque Na/Ga≈1, la structure 

reste similaire avec une plus forte proportion de structures annulaires, les unités de 

germanium présentant une plus faible proportion de NBOs, tels que montré par les 

spectres Raman. Cela signifie qu’une faible portion des unités de gallium peuvent être 

en coordinance élevée afin de compenser l’excédent de charge, toutefois, ils ne sont 

pas détectables en RMN. Lorsque Na/Ga<1, la grande majorité des unités [GaO4]- 

sont dans des structures annulaires avec des unités [GeO4], et leur charge est 

compensée par des ions alcalins. Néanmoins, ces alcalins étant en quantité 

insuffisante pour contrebalancer la charge négative de l’intégralité des tétraèdres de 

gallium. Ces derniers doivent donc générer des unités de plus hautes coordinances 

(sites 5 ou 6) pour se stabiliser, créant également des connexions par les faces et les 

arêtes.  

Toutefois, étant donné les différentes techniques de trempe utilisées afin de réaliser 

ces verres, il est important de noter qu’un fort taux de sodium ainsi qu’un fort de 

gallium (et donc pour des ratios Na/Ga≠1) ne permettent pas respectivement la 

synthèse de verre stable d’un point de vue chimique (hygroscopicité du verre 

Ga30Ge23Na47) et en très grande quantité pour la réalisation de préforme (pour le verre 
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Ga40Ge26Na34). De plus, il faut noter que les ions sodium sont des cations mobiles, ils 

peuvent donc favoriser la cristallisation lors du chauffage des verres. Ceci a 

notamment été constaté dans les travaux de P. Hee [2] portant sur le fibrage de 

verres riches en oxyde de gallium dans le système GaO3/2-GeO2-BaO-NaO1/2. C’est 

pourquoi, nous n’étudierons pas le fibrage du système GaO3/2-GeO2-NaO1/2 par la 

suite. 
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Chapitre 3: Etude du système GaO3/2-LaO3/2-KO1/2(-NbO5/2) 
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I. Introduction 

Les verres gallates ne contenant aucun oxyde formateur ont très peu été étudiés 

comme nous avons pu le voir dans le Chapitre 1 – section III.2.1. En effet, 

les difficultés de synthèse et de mise en forme ont limité, jusqu’à ce jour, la 

réalisation d’études plus approfondies de ces verres. Toutefois, on note qu’un 

brevet a été déposé en 1993 par Hoaglin et al. [1] sur le système GaO3/2-LaO3/2-

KO1/2 sans évoquer d’applications particulières. 

Les compositions citées dans ce brevet se situent principalement dans l’intervalle 

suivant : 50 à 76 GaO3/2 – 4 à 22% LaO3/2 – 5 à 40 KO1/2 (en mol.%), d’autres 

composés (tel que ZnO, PbO ou encore des oxydes d’alcalins et alcalino-terreux) 

peuvent également être introduits jusqu’à un taux de 15 mol.%. Ces verres 

permettent une transmission dans l’infrarouge jusqu’à 6 µm avec un indice de 

réfraction inférieur à 1,8 à 587,56 nm, des températures de recuit supérieures 

à 625°C et des coefficients linéaires de dilatation thermique inférieurs à 90x10-

7 °C-1 (plus faible que ceux des verres d’oxydes lourds (à base de Bi2O3 et PbO) 

actuellement brevetés [1]).  

On peut aussi constater que les verres de ce système présentent un fort taux 

d’oxyde de lanthane (LaO3/2), ce qui peut permettre par substitution un dopage 

par d’autres terres rares et donc ainsi permettre diverses applications 

(notamment pour la luminescence, l’amplification optique ou les lasers). 

L’étude de la première composition vitreuse issue du brevet va nous amener à 

modifier la composition afin d’améliorer la stabilité du verre. C’est pourquoi, 

nous allons étendre notre étude au système suivant : GaO3/2-LaO3/2-KO1/2-

NbO5/2. Les propriétés physiques, thermiques, et optiques des verres obtenus 

seront mesurées et la structure locale sera explorée par spectroscopie Raman.  
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II. Synthèse des verres et caractérisations des propriétés 

physico-chimiques 

II.1. Choix des compositions et synthèse 

La composition initiale étudiée se base sur l’article de Lapp et al. [2]. Dans cet 

article, extrait d’une revue littéraire sur les verres contenant de l’oxyde de 

gallium, Lapp et al. [2] présentent les propriétés de différentes compositions 

vitreuses contenant de l’oxyde de gallium (à savoir la température de recuit, le 

coefficient de dilatation thermique, la densité, l’indice de réfraction et les 

coupures UV et IR). On y constate que la composition 69GaO3/2-11LaO3/2-

20KO1/2 (en mol.% et dénommée par la suite GaLaK-0) est la seule avec un taux 

majoritaire en Ga2O3, voir Tableau 3-15. Par ailleurs, contrairement au brevet 

de Hoaglin et al. [1], les propriétés sont ici énoncées pour des compositions bien 

précises. On peut constater que comparativement aux verres bismuthates de 

plomb (PbO-Bi2O3) contenant du Ga2O3, le verre GaLaK-0 présente un coefficient 

de dilatation thermique plus faible, une transmission plus étendue dans l’UV et 

une toxicité moindre due à l’absence de plomb. Cette composition a donc été 

retenue pour réaliser de potentiels tests de fibrage. 

La composition 69GaO3/2-11LaO3/2-20KO1/2 (en mol.%) a tout d’abord été 

synthétisée (40 grammes) par procédé classique de fusion-trempe à partir de 

d’oxyde de gallium Ga2O3 (American Elements, 99,9%), d’oxyde de lanthane 

La2O3 (Reacton – Alfa Aesar, 99,99%) et de carbonate de potassium K2CO3 

(Anachemia, >99%). Les précurseurs, une fois pesés, sont mélangés dans un 

mortier puis placés dans un creuset de platine au sein d’un four à induction, sous 

flux d’azote (1,2 L/min), porté à 1200°C pour une étape de décarbonatation puis 

à 1400°C. Une fois le mélange en fusion, il est coulé dans un moule en acier 

inoxydable préchauffé à la température du point de tension (en anglais : strain 

point) soit 670°C selon le Tableau 3-15. Une première observation à l’œil nu 

montre une viscosité très basse (similaire à l’eau) du mélange, et la présence 

de zones de cristallisation au cours de la coulée. A l’issue de quelques essais 

présentant le même résultat, nous en avons déduit que la fabrication de ce verre 

en petite quantité (quelques grammes) est possible par procédé de fusion-
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trempe classique. Toutefois, pour de plus grandes quantités, la synthèse 

nécessite des techniques de refroidissement plus rapide. Il devient alors 

impossible de réaliser un barreau de verre de plusieurs cm3 de volume. 

 

Tableau 3-15. Propriétés de certains verres contenant du Ga2O3 - tirée de l'article de 

Lapp et al. [2]. 

 

 

Afin de pouvoir travailler sur de grandes quantités de matière pour élaborer un 

barreau pouvant servir de préforme pour le fibrage, il est donc nécessaire de le 

stabiliser en ajoutant un autre constituant oxyde judicieusement choisi. Les 

composés comportant des paires électroniques libres (tels que TeO2, Bi2O3, 

PbO…) ont été écartés pour que l’oxyde de gallium maintienne son caractère 

majeur de formateur de réseau. Les composés absorbant dans le visible ou 

l’infrarouge (tel que SiO2, P2O5 ou encore les oxydes d’éléments de transition 

colorants comme Co, Cu, Mn, Ni, Fe) ont également été exclus. Au vu de la 

température actuelle de synthèse qui s’élève à 1400°C, il est préférable que le 

composé stabilisant ne soit pas très réfractaire, pour permettre à la fois des 

synthèses avec une bonne homogénéisation du mélange (limitation par 
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l’utilisation d’un creuset de platine pour la fusion) mais aussi des mises en forme 

à des températures raisonnables (compatibles avec l’utilisation de moules en 

acier inoxydable pour la fabrication de préforme). Toutefois, il est également 

souhaitable qu’il contribue à l’augmentation de la viscosité du mélange afin de 

limiter les phénomènes de cristallisation lors de la coulée. Au vu de ces critères, 

notre choix s’est porté sur l’oxyde de niobium (Nb2O5), qui présente un point de 

fusion de l’ordre de 1500°C, une masse élevée, par rapport à l’oxyde de gallium, 

qui permet de maintenir une transparence étendue dans l’infrarouge proche et 

une forte polarisabilité. De plus, quelques informations sur la structure locale et 

les propriétés physico-chimiques dans des systèmes gallates vitreux contenant 

du Nb2O5, à savoir oxyde alcalin-Nb2O5-Ga2O3 sont à notre disposition dans la 

littérature [3]–[6].  

Ainsi Kokubo et al. [5] ont déterminé le domaine de formation vitreuse du 

système KO1/2-NbO5/2-GaO3/2. Si l’on considère que LaO3/2 agit comme un 

modificateur de réseau, tel qu’observé par Szu et al. [7] dans un système 

germano-gallate, on peut donc assimiler son comportement de compensateur 

de charge à celui de KO1/2. Dans notre cas, sur la base de cette hypothèse, dans 

la composition 69GaO3/2-11LaO3/2-20KO1/2 (en mol.%), le faible taux d’ions K+ 

est compensé par la présence de La3+. Elle devient alors similaire à la 

composition « 78GaO3/2-22KO1/2 » et peut être placée sur le segment 

représentant le binaire KO1/2-GaO3/2 dans le diagramme ternaire du système 

KO1/2-NbO5/2-GaO3/2, représentée par l’étoile rouge sur la Figure 3-42. On 

constate, à partir de ce diagramme, que l’ajout de NbO5/2 au système GaLaK 

amène à sortir du domaine de formation vitreuse (axe bleu sur la Figure 3-42). 

Ceci est dû à une problématique de compensation de charge des unités [GaO4]- 

pour un ratio KO1/2/(NbO5/2 + GaO3/2 )<0,4 en accord avec la Figure 3-42. 

Toutefois, si l’ajout de NbO5/2 se fait par le biais du composé KNbO3 (qui 

correspond à NbO5/2 + KO1/2, axe vert sur la Figure 3-42), les compositions 

sont similaires à celles du domaine vitreux étudiées par Kokubo et al. [5]. Nous 

orienterons donc, dans la suite, notre étude sur le système GaO3/2-LaO3/2-KO1/2-

NbO5/2 par l’ajout de KNbO3. 
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Figure 3-42. Diagramme ternaire présentant le domaine vitreux du système GaO1.5-

NbO2.5-KO0.5 [2] - l'étoile rouge correspondant à la composition GaLaK-0 sans tenir 

compte du taux de La3+: le point de départ – l’axe fléché bleu : le sens de déplacement 

des compositions lors de l'ajout de Nb2O5, l’axe fléché vert : le sens de déplacement des 

compositions lors de l'ajout de de KNbO3. 

 

Les compositions (100-x)(69GaO3/2-11LaO3/2-20KO1/2)-xKNbO3 avec x variant de 

0 à 20 mol.% sont étudiées. En première approximation, la variation du taux de 

KNbO3 nous permet ici d’anticiper une probable limite de solubilité.  

Par la suite, les compositions seront dénommées par la nomenclature suivante : 

GaLaK-x avec x le taux de KNbO3 en mol.% introduit dans la matrice GaLaK-0 

(correspondant à 69GaO3/2-11LaO3/2-20KO1/2-0KNbO3). 

Les compositions ont été synthétisées (environ 10 grammes) par procédé 

classique de fusion-trempe à partir d’oxyde de gallium Ga2O3 (American 

Elements, 99,9%), d’oxyde de lanthane La2O3 (Reacton - Alfa Aesar, 99,9%) qui 

est déshydraté et conservé en boîte à gants, de carbonate de potassium K2CO3 

(Anachemia, >99%), d’oxyde de niobium Nb2O5 (Puratronic - Alfa Aesar, 

99,998%) et de niobate de potassium KNbO3 (Puratronic – Alfa Aesar, 

99,999%). Les réactifs ont été pesés, mélangés dans un mortier puis placés 

dans un creuset platine-or et portés à 1100°C pendant 1h30 pour une étape de 

décarbonatation puis à fusion (1400°C – 1h) dans un four à moufle (Mellen 
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Microtherm) sous atmosphère ambiante. Par la suite, le bain fondu est coulé 

dans un moule en acier inoxydable préalablement chauffé à Tg-40°C puis recuit 

à cette même température. Les échantillons vitreux ont par la suite été coupés 

et polis afin de réaliser les mesures de propriétés physico-chimiques. 

Les compositions théoriques et expérimentales (analysées par EPMA, techniques 

exposées en Annexe 1) des différents matériaux sont présentées dans le 

Tableau 3-16. Les compositions GaLaK-17 et GaLaK-20 n’ont cependant pas 

été analysées en raison de leur inhomogénéité, tel que discuté plus tard en 

section II.2. de ce chapitre. 

 

Tableau 3-16. Compositions théoriques (Théo.) et expérimentales (Exp.) des verres 

étudiés en pourcentage cationique (mol.%) avec la teneur équivalente en KNbO3 

indiquée (KNbO3 équi. en mol.%). 

 GaO3/2 

(mol.%) 

LaO3/2 

(mol.%) 

KO1/2 

(mol.%) 

NbO5/2 

(mol.%) 

KNbO3 

équi. 

(mol.%) 

Echantillon Théo. Exp. 

(±2) 

Théo. Exp. 

(±2) 

Théo. Exp. 

(±2) 

Théo. Exp.  

(±2) 

Exp.  

(±2) 

GaLaK-0 69 68 11 11 20 21 0 0 0 

GaLaK-4 65,55 64 10,45 12 21,5 22 2,5 2 4 

GaLaK-10 62 60 10 10 23 25 5 5 10 

GaLaK-14 59,34 57 9,46 9 24,2 27 7 7 14 

GaLaK-17 57,27 - 9,13 - 25,1 - 8,5 - - 

GaLaK-20 55 - 9 - 26 - 10 - - 

 

Il faut noter que l’ajout de KNbO3 dans la matrice GaLaK est réalisé de deux 

manières différentes. Une première consiste à partir des composés K2CO3 et 

Nb2O5 afin de recomposer le niobate de potassium au cours de la synthèse, on 

dit ici que KNbO3 est « synthétisé ». Dans une deuxième approche, nous 

ajoutons directement le composé KNbO3 issu du commerce. Ces deux approches 

vont nous permettre de valider le choix des précurseurs. 
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II.2. Méthode d’ajout de KNbO3 et limite de solubilité 

Comme mentionné précédemment deux méthodes d’insertion de KNbO3 ont été 

testées ici. Une analyse par calorimétrie différentielle à balayage (DSC - 

méthode de mesure présentée en section II.3.2.1. et Annexe 2) sur les verres 

GaLaK-10 préparés nous permet de constater que le comportement vis-à-vis de 

la cristallisation varie selon : l’origine de KNbO3 (commercial ou « synthétisé ») 

et la durée du palier de fusion (pour les ajouts de KNbO3 « synthétisé »). On 

remarque sur les thermogrammes DSC à la Figure 3-43, un premier pic peu 

intense vers 840°C avant le pic principal de cristallisation pour les verres 

préparés à partir de KNbO3 synthétisé (1h, 2h et 3h). Dans le cas du verre 

obtenu avec le KNbO3 commercial (1h), seul un épaulement est observé et la 

température de début de cristallisation Tx est décalée vers les hautes 

températures comme les maxima. On peut également noter que la durée du 

palier de fusion tend à diminuer l’intensité de ce premier pic de cristallisation 

pour les verres préparés avec KNbO3 synthétisé. On en déduit donc que 

l’existence de ce pic est due à une mauvaise homogénéisation de la répartition 

de l’oxyde de niobium au sein du verre. La recristallisation a confirmé la 

formation de phases riches en niobium.  

Afin de garantir l’obtention d’un verre homogène ainsi que d’optimiser la durée 

de chacune des synthèses, les verres considérés pour la suite seront uniquement 

ceux obtenus avec le KNbO3 commercial et pour un palier de fusion au cours de 

la synthèse de 1 heure. 
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Figure 3-43. Observation par DSC du pic de cristallisation normalisé par rapport à son 

maximum entre 820 et 870°C par DSC des verres GaLaK-10 préparés avec du KNbO3 

commercial (com.) et synthétisé (syn.) pour des durées de fusion de 1, 2 et 3 heures. 

 

Une première observation à l’œil nu des différents matériaux obtenus permet de 

constater une perte de transparence en fonction du taux de KNbO3 introduit dans 

la matrice GaLaK-0 (notamment au-delà de 14 mol.%), voir Figure 3-44. On 

peut donc définir la limite de solubilité de l’oxyde de niobium dans le système 

GaLaK pour 14 mol.% de KNbO3. 
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Figure 3-44. Photographie des verres de différentes compositions étudiées dans le 

système (100-x)GaLaK + xKNbO3 avec: a) x=0 - b) x=4  – c) x=10 - d) x=14 -  e) x=17 

et f) x=20 en mol.%. 

 

Dans la suite de ce chapitre, seules les compositions pour x = 0 à 14 mol.% 

seront donc conservées. 

 

II.3. Propriétés physico-chimiques 

II.3.1. Propriétés physiques 

La densité des différents verres a été mesurée par la méthode dite d’Archimède 

avec pour liquide d’immersion de l’eau déionisée sur une balance Mettler Toledo 

XSE204 à température ambiante. Les résultats correspondants à la moyenne de 

six mesures sont reportés à la Figure 3-45.  
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Figure 3-45. Variation de la densité (ρ) mesurée en fonction du taux x de KNbO3 (en 

mol.%). 

 

On peut constater que la densité diminue avec l’augmentation du taux de KNbO3, 

tandis que la masse molaire des verres reste stable car l’ajout de KNbO3 est 

compensé par la perte de LaO3/2 et GaO3/2. Il semblerait donc que l’ajout de 

KNbO3 à la matrice GaLaK-0 diminue la compacité du réseau vitreux.  

 

II.3.2. Propriétés thermiques  

II.3.2.1. Températures caractéristiques 

Les températures de transition vitreuse (Tg), de début de cristallisation (Tx) et 

de maximum de cristallisation (Tc) ont été mesurées par DSC (technique 

présentée en Annexe 2) sur un appareil Netzsch DSC Pegasus 404PC, avec un 

ou deux échantillons massifs, dans un creuset de platine subissant une rampe 

de 10°C/min, voir le Tableau 3-17. La stabilité thermique vis-à-vis de la 

cristallisation (ΔT = Tx - Tg)) est également reportée dans le Tableau 3-17. 
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Tableau 3-17. Températures caractéristiques du système GaLaK-KNbO3 - début de 

transition vitreuse (Tg), début de cristallisation (Tx), maximum de cristallisation (Tc) et 

stabilité thermique vis à vis de la cristallisation (ΔT=Tx-Tg). 

Echantillon 

Tg Tx Tc ΔT (=Tx-Tg) 

(±2°C) (±2°C) (±1°C) (±4°C) 

GaLaK-0 730 884 923 154 

GaLaK-4 720 880 930 160 

GaLaK-10 717 852 859 135 

GaLaK-14 709 784 854 75 

 

On observe que la transition vitreuse, le début de cristallisation, et la stabilité 

thermique vis-à-vis de la cristallisation diminuent avec l’augmentation du taux 

de KNbO3 (voir Tableau 3-16). La température de transition vitreuse diminue 

lorsque le taux de KNbO3 augmente, principalement car la proportion de KO1/2 

qui augmente contribue à la déréticulation du réseau vitreux. De même, l’ajout 

de NbO5/2, qui est un oxyde intermédiaire, participe ici à la diminution de la 

transition vitreuse en adoptant un rôle de modificateur de réseau et en 

dépolymérisant probablement le réseau gallate. Ceci a notamment été observé 

par Fukumi et al. [3], [8] dans l’étude du système Cs2O-Nb2O5-Ga2O3 où l’on 

peut voir qu’à taux de Cs2O constant, l’augmentation de la concentration de 

Nb2O5 par rapport à Ga2O3 tend à diminuer fortement la température de 

transition vitreuse, avec des variations de l’ordre de 100°C pour 15 mol.% de 

NbO5/2. Cette diminution des températures caractéristiques observée avec 

l’augmentation de la concentration de KNbO3 dans la matrice GaLaK-0 semble 

indiquer que le potassium et le niobium jouent ici un rôle de modificateur de 

réseau. 

On peut également constater que la stabilité thermique vis-à-vis de la 

cristallisation diminue mais reste supérieure à 100°C avec l’augmentation de 

KNbO3 jusqu’à 10 mol.%. Toutefois, à 14 mol.% de KNbO3 atteint, la stabilité 

chute à 77°C, annonçant ici que nous approchons de la limite de solubilité de 

l’oxyde de niobium dans la matrice GaLaK-0.  
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II.3.2.2. Coefficient de dilatation thermique 

Le coefficient de dilatation thermique linéaire (αL) est mesuré par le biais d’un 

analyseur thermomécanique (TMA – technique exposée en Annexe 6) Netzsch 

TMA 402 F1 entre 25 et 650°C avec une rampe de chauffe de 5°C/min, une force 

minimale de 0,02 N appliquée sur l’échantillon et un séparateur en silice jusqu’à 

la température de transition vitreuse sur des échantillons cylindriques de 5 mm 

de hauteur et 5 mm de diamètre. Les courbes obtenues sont présentées à la 

Figure 3-46. Les coefficients de dilatation sont déterminés pour chacun des 

verres par la pente de la droite obtenue entre 30 et 300°C. La température de 

transition vitreuse dilatométrique (Tgd),  mesurée à partir des tangentes au point 

d’inflexion, tandis que la température de ramollissement dilatométrique (Td) 

correspond à la température du pic. Les valeurs sont reportées dans le Tableau 

3-18. 

 

 

Figure 3-46. Courbe d'analyse thermomécanique (TMA) des verres GaLaK-KNbO3. 
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Tableau 3-18. Coefficient de dilatation thermique linéaire (αL), température de transition 

vitreuse dilatométrique (Tgd) et température de ramollissement dilatométrique (Td) des 

différents verres GaLaK-KNbO3. 

Echantillon αL (10-6·°C-1) Tgd (±2°C) Td (±5°C) 

GaLaK-0 7,56 ± 0,04 703 741 

GaLaK-4 7,54 ± 0,02 697 724 

GaLaK-10 8,51 ± 0,03 691 721 

GaLaK-14 8,26 ± 0,03 687 728 

 

On peut, d’après la Figure 3-46, distinguer deux groupes au sein des verres 

GaLaK-KNbO3. Un premier, pour les verres à faible taux de KNbO3 (0 et 4 

mol.%), et un deuxième, pour les verres à fort taux de KNbO3 (10 et 14 mol.%). 

En effet, d’après les valeurs de αL reportées dans le Tableau 3-18, les verres à 

fort taux de KNbO3 présentent un coefficient de dilatation plus élevé que les 

verres à faible taux de KNbO3. On peut constater par ailleurs que la température 

de transition vitreuse dilatométrique diminue avec l’augmentation de KNbO3 et 

que le coefficient de dilatation augmente. Ces mesures confirment donc que 

l’ajout de KNbO3 tend à dépolymériser le réseau vitreux GaLaK et donc à 

l’affaiblir. De cette déréticulation du réseau, le verre subira une dilatation plus 

importante lors de son chauffage, d’où son coefficient de dilatation thermique 

plus élevé. On note également un écart entre la température de transition 

vitreuse calorimétrique (Tableau 3-17) et la température de transition vitreuse 

dilatométrique. Cet écart peut s’expliquer par la méthode de mesure qui est 

différente entre la DSC (variation de capacité calorifique) et la TMA (variation 

d’expansion du matériau). Nous n’avons donc pas la mesure d’un phénomène 

physique identique, en moindre mesure la différence de rampe de chauffage 

(respectivement 10°C/min et 5°C/min) peut éventuellement avoir un faible 

impact. 

 

II.3.2.3. Viscosité 

Les courbes de viscosité pour un intervalle de 1010 à 107 Poise, correspondant à 

l’intervalle de ramollissement, ont été enregistrées avec un viscosimètre à 
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plateau parallèle haute température (Theta US parallel-plate – technique de 

mesure exposée en Annexe 7) sur des cylindres de verre GaLaK-x de 10 mm 

de diamètre pour une hauteur de 6 mm placés entre deux disques de silice. 

L’échantillon, sous une charge de 300 grammes, subit ensuite une montée en 

température jusqu’à 650°C (proche de sa Tg) à 4°C/min puis jusqu’à 850°C à 

2°C/min. Les courbes obtenues sont présentées à la Figure 3-47. 

On peut voir que l’ensemble des verres présentent une évolution de leur viscosité 

en fonction de la température entre 770 et 810°C. Toutefois, on remarque pour 

les verres GaLaK-10 et GaLaK-14, une augmentation abrupte de la viscosité au-

delà de 810°C. De plus, nous avons pu observer que ces deux échantillons 

étaient devenus blancs opaques après la mesure. On peut donc en déduire que 

cette rapide augmentation de la viscosité est due à la cristallisation du matériau 

lors du chauffage. Bien que cette cristallisation se produise ici à des 

températures légèrement plus basses que celles mesurées par calorimétrie (voir 

Tableau 3-17), ces résultats restent en accord compte-tenu de la faible rampe 

de chauffage appliquée aux échantillons (2°C/min contre 10°C/min pour la 

DSC). En chauffant l’échantillon plus lentement, les phénomènes de nucléation-

croissance sont favorisés à plus basse température.  

L’influence du taux de KNbO3 dans la matrice GaLaK-0 sur la viscosité est 

également observable ici. En effet, l’augmentation de la concentration de KNbO3 

tend à diminuer la viscosité du système pour une gamme de température 

donnée. Néanmoins, et de manière assez inattendue, le verre GaLaK-10 

présente une viscosité plus faible que le verre GaLaK-14.  
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Figure 3-47. Variation de la viscosité en fonction de la température des différents 

verres du système GaLaK-KNbO3. 

 

On peut noter que le comportement des verres GaLaK-10 et GaLaK-14 au-delà 

de 810°C ne semble pas favorable à un étirage sous forme de fibre optique du 

fait de leur instabilité vis-à-vis de la cristallisation. Néanmoins, il faut garder à 

l’esprit que ces températures sont valables pour une rampe de chauffe de 

2°C/min, qui n’est pas celle utilisée lors d’un fibrage optique où la rampe sera 

plus importante. 

Une température potentielle de fibrage, qui correspond généralement à une 

viscosité de l’ordre de 107 Poise (soit 106 Pa·s, correspondant au point de 

Littleton où le verre se déforme sous son propre poids), peut être approximée 

par extrapolation de la portion de droite entre 780 et 800°C de la viscosité, dont 

les valeurs sont reportées dans le Tableau 3-19, [9]. Il faut noter que le fibrage 

optique de préforme de verre se situe généralement entre 105,5 et 106,5 Pa·s 

(106,5-107,5 Poise) en fonction des compositions. Les températures potentielles 

de fibrage présentent toutefois la même évolution en fonction du taux de KNbO3.  



 

131 
 

Tableau 3-19. Température de fibrage (Tfib.) potentielle pour une viscosité (η) de 107 

Poise pour les verres GaLaK-x avec x=0, 4, 10, 14, avec une rampe de chauffe de 

2°C/min. 

Composition Tfib. pour η à 107 Poise (±5°C) 

GaLaK-0 840 

GaLaK-4 832 

GaLaK-10 823 

GaLaK-14 827 

 

On peut donc déduire ici que les verres les plus adéquates pour un fibrage 

optique présente un taux de KNbO3 inférieur à 10 mol.%. 

 

II.3.3. Propriétés optiques 

L’indice de réfraction (n) a été mesuré sur un Metricon 2010 par couplage de 

prisme à 532, 633, 972, 1308 et 1538 nm (technique en Annexe 3). La coupure 

aux faibles longueurs d’onde (λUV) et la coupure multiphonon (λIR) ont été 

obtenues par analyses des spectres de transmission obtenus sur un 

spectromètre Varian Cary 5000 (UV-Visible-NIR) et Bruker Equinox 55 FTIR. Les 

valeurs obtenues sont reportées dans le Tableau 3-20 et Figure 3-48. Il faut 

noter que la coupure aux faibles longueurs d’onde et la coupure multiphonon 

sont déterminées pour un coefficient d’absorption de 10 cm-1, sur des courbes 

au préalable corrigées par l’épaisseur. 

 

Tableau 3-20. Coupure aux faibles longueurs d’onde (λUV), coupure multiphonon (λIR) 

et indice de réfraction à 532 nm (n532) des verres GaLaK-x (avec x= 0, 4, 10, 14). 

 λUV λIR  n532   

Composition (±1nm) (±0,1µm)  (±0,005)  

GaLaK-0 302 6,8  1,777  

GaLaK-4 303 6,8  1,779  

GaLaK-10 307 6,7  1,787  

GaLaK-14 307 6,6  1,793  
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Les différentes valeurs obtenues pour la coupure aux faibles longueurs d’onde 

et la coupure multiphonon, Tableau 3-20, nous montrent que la fenêtre de 

transmission des différents verres tend à diminuer faiblement avec l’ajout de 

KNbO3. En effet, la coupure aux faibles longueurs d’onde augmente avec l’ajout 

de KNbO3, tandis que la coupure multiphonon diminue par ajout de KNbO3.  

L’indice de réfraction, Tableau 3-20 et Figure 3-48, quant à lui, augmente 

d’environ 0,04 avec l’ajout de KNbO3 de 0 à 14 mol.%. En effet l’ajout de NbO5/2, 

qui est un composé présentant une forte polarisabilité semble induire une 

augmentation de l’indice de réfraction. L’effet est plus marqué pour les mesures 

à 532 nm à cause de la dispersion plus forte proche de l’UV provenant de la 

bande interdite plus faible de Nb2O5 (à 3,4 eV [10]). 

 

 

Figure 3-48. Variation de l'indice de réfraction (n) pour différentes longueurs d'onde en 

fonction du taux expérimental (exp.) de KNbO3 (en mol.%). 
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III. Etude de la structure du verre par spectroscopie Raman 

(coll. ISM-GSM, FR - Univ. Laval, CA) 

Les spectres Raman des différentes compositions vitreuses ont été enregistrés 

sur un spectromètre Renishaw inVia couplé à un microscope Leica DM2700 sous 

un faisceau laser à 633 nm (technique en Annexe 4). Les différents spectres 

obtenus sous les mêmes conditions d’acquisition et normalisés par rapport à 

l’intensité de la bande principale à 530 cm-1 sont présentés en Figure 3-49.  

On peut constater la présence de plusieurs bandes sur les différents spectres, à 

savoir vers 270, 530, 660, 680, 770 et 860 cm-1. Ce système vitreux n’ayant 

jamais été étudié auparavant par spectroscopie Raman, l’attribution des bandes, 

indiquée dans le Tableau 3-21, est réalisée par comparaison avec les systèmes 

K2O-Nb2O5-Ga2O3 [4], La2O3-GeO2-Ga2O3 [7], [11], BaO-GeO2-Ga2O3 [12] ainsi 

que le système borophosphate de niobium [13] et les phases cristallines de 

Ga2O3 [14], [15].  

 

Figure 3-49. Spectres Raman des verres GaLaK-KNbO3 étudiés (normalisés par rapport 

à la bande principale à 530 cm-1). 
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Tableau 3-21. Attribution des bandes Raman observées pour les verres GaLaK-KNbO3. 

Bandes Attributions 

270 cm-1 Vibration du réseau contenant des ions La3+ et K+ [12] 

530 cm-1 Vibration de liaisons de type Ga – O – Ga [12] 

660 cm-1 Vibration d’élongation de tétraèdres de GaO4 [14], [15] 

680 cm-1 Vibration de liaisons pontantes Nb – O - Nb en sites 

octaédriques légèrement distordus formant un réseau 3D 

[13] 

770 cm-1 Vibration d’unités Q3 modifiées de gallium [12] 

860 cm-1 Vibration de liaisons pontantes Nb – O – Ga en sites 

octaédriques très distordus formant un réseau niobate 1D 

ou 2D [4], [13], [16] 

 

On remarque que l’ajout de KNbO3 au verre GaLaK-0 conduit à l’apparition de 

deux bandes à 680 et 860 cm-1 et à la disparition de la bande à 660 cm-1. En 

effet, l’ajout de KNbO3 implique l’ajout de K2O et de NbO5/2. La bande à 270 cm-

1 augmente en intensité, ce qui se traduit donc par l’augmentation de la vibration 

du réseau contenant les ions K+ et La3+. Les deux bandes à 680 et 860 cm-1, qui 

sont toutes deux associées à des vibrations de liaisons Nb – O traduisent quant 

à elles, la génération d’un sous-réseau niobate. On peut également constater un 

glissement vers les basses fréquences de la bande principale à 530 cm-1, 

résultant probablement de la diminution de la contribution de l’épaulement à 

660 cm-1 par ajout de KNbO3. On peut par ailleurs constater que la bande à 830 

cm-1 présente un épaulement à environ 800 cm-1 qui peut être associé à la 

présence d’oxygènes non-pontants sur les unités gallates. De manière générale, 

la zone moyenne fréquence entre 600 et 800 cm-1 est complexe du fait de la 

présence de contributions de modes de vibrations impliquant soit le gallium soit 

le niobium. 
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IV. Discussion sur la structure et les propriétés 

IV.1. Structure des verres GaLaK-xKNbO3 avec x=0, 4, 10 et 

14 

IV.1.1. Structure du verre GaLaK-0 

Avant de proposer un modèle structural pour les verres GaLaK-KNbO3, il est 

important de se pencher sur le cas du verre GaLaK-0. En effet, ce verre, qui n’a 

jamais été étudié d’un point de vue structural, peut être décrit par comparaison 

avec les systèmes binaires d’oxyde d’alcalins/alcalino-terreux-oxyde de gallium 

tels que les systèmes CaO-Ga2O3 [17], [18], SrO-Ga2O3 [18] ou encore Cs2O-

Ga2O3 [19]. En effet, ces différents travaux proposent pour ces verres une 

structure avec des ions Ga3+ en sites tétraédriques et octaédriques dont le ratio 

dépend de la quantité d’alcalin. Ceci a été abordé de manière plus détaillée dans 

le Chapitre 1 section III.2.2.1. 

Dans le cas du verre GaLaK-0, on peut considérer que l’oxyde de lanthane agit 

comme un oxyde compensateur de charge et permet de compenser des charges 

négatives portées par les tétraèdres [GaO4]-, comme c’est le cas dans le système 

La2O3-GeO2-Ga2O3 [7], [11]. Nous nous apparentons donc à un système de type 

binaire : oxyde d’alcalins (ici, La2O3 et K2O)-Ga2O3. 

En s’appuyant sur les règles de Zachariasen [20] pour la formation vitreuse 

(petites unités structurales requises), nous allons considérer que l’oxyde de 

gallium forme en priorité des unités tétraédriques [GaO4]- liés par des sommets 

formant des liaisons pontantes de type Ga – O – Ga, celles-ci donnant lieu à un 

mode de vibration à 530 cm-1 (Figure 3-49). Comme nous avons pu le voir dans 

le Chapitre 2 concernant le système GaO3/2-GeO2-NaO1/2, les unités 

tétraédriques [GaO4]- nécessitent une compensation de charge, qui sera réalisée 

par les ions alcalins présents dans la matrice vitreuse. Dans le cas du verre 

GaLaK-0, les ions K+ vont donc être des compensateurs de charge pour [GaO4]- 

mais également les ions La3+. Par ce raisonnement on peut estimer le nombre 

de tétraèdres maximal qui peuvent trouver une compensation de charge au sein 

de la matrice, soit pour la composition 68GaO3/2-11LaO3/2-21KO1/2, un total de 
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54 charges positives fournies par les ions alcalins (11La3+ + 21K+). On peut dès 

lors considérer que les charges d’environ 54 tétraèdres de gallium peuvent être 

compensées par les alcalins La3+ et K+ pour former un réseau de tétraèdres 

connectés par les sommets. Les tétraèdres qui n’ont pas trouvé de compensation 

par les alcalins vont donc devoir générer des unités octaédriques [GaO6] qui, 

comme il a été suggéré pour les verres GaGeNa (Chapitre 2), vont favoriser 

éventuellement des connexions par les arêtes et les faces. Il faut néanmoins à 

ce stade garder à l’esprit qu’il ne nous est pas possible de quantifier de manière 

certaine la proportion d’unités tétraédriques et octaédriques à partir des données 

obtenues par la spectroscopie Raman. 

On peut voir sur le spectre Raman du GaLaK-0, Figure 3-49, une bande à 

environ 770 cm-1 qui peut être associée aux vibrations d’unités Q3 de gallium. 

Nous aurions donc la présence d’oxygènes non-pontants (NBO) sur certaines 

unités [GaO4]- en accord avec la proposition de Mckeown et al.[12]. D’un autre 

côté, la présence de NBO sur des unités octaédriques ne peut pas être écartée. 

La présence de NBO dans les verres gallates a également été abordée par 

Fukumi et al. [21]. En effet, ces auteurs ont affirmé la présence de NBO au sein 

du système BaO-MgO-Ga2O3 mais évoquent également une différence de 

capacité entre BaO et MgO à compenser les charges des unités tétraédriques 

[GaO4]-. D’après cette étude, l’oxyde de magnésium présente une capacité à la 

compensation de charge des tétraèdres de gallium plus faible que BaO en raison 

de son électronégativité plus forte [21]. Par analogie à cette étude, notre verre 

GaLaK-0, aurait donc des ions lanthane qui auraient une capacité à la 

compensation de charge plus faible que les ions potassium du fait de sa plus 

forte électronégativité (à savoir 0,82 pour K+ et 1,1 pour La3+ selon l’échelle de 

Pauling). Une compensation de charge moins efficace pourrait imposer la 

création d’oxygènes non-pontants sur les tétraèdres qui formeraient des liaisons 

iono-covalentes avec certains ions La3+, tandis que la plupart des unités [GaO4]- 

seraient globalement compensées par des ions K+, comme on peut le voir sur la 

représentation à la Figure 3-50. Une telle hypothèse reste tout de même 

discutable, et nécessiterait des caractérisations expérimentales 

complémentaires pour la confirmer. 
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Figure 3-50. Représentation d'une proposition d'arrangement structural pour le verre 

GaLaK-0. 

 

IV.1.2. Structure des verres GaLaK-KNbO3 

Comme nous avons pu le voir dans la partie précédente, la structure locale du 

verre GaLaK-0 reste une approche au vu des données actuellement disponibles 

sur ce type de verre. Toutefois, une ébauche de la structure locale des verres 

GaLaK-KNbO3 peut être proposée sur le principe de cette approche.  

L’évolution des compositions étudiées ici est telle que nous ajoutons du KNbO3 

à la matrice vitreuse GaLaK-0. Nous partons donc d’un réseau gallate composé 

d’unités tétraédriques [GaO4]- et d’unités octaédriques [GaO6]. La majorité des 

tétraèdres semble être compensée par les ions K+ et certains La3+, tandis qu’un 

certain nombre de tétraèdres/octaèdres présentent des NBO. Il faut garder à 

l’esprit que lorsque l’on ajoute du KNbO3, on ajoute également un oxyde 

modificateur KO1/2 et un oxyde intermédiaire NbO5/2. Nous nous rapprochons 

donc ici de la structure de verres ternaires de type : oxyde d’alcalin-Nb2O5-

Ga2O3, qui a été étudié par Fukumi et al. [4]. D’après cette étude, l’oxyde de 

gallium joue un rôle de formateur de réseau par la présence d’unités 

tétraédriques majoritaires, tandis que l’oxyde de niobium semble s’insérer dans 

le réseau vitreux sous forme d’octaèdres plus ou moins déformés.  

Dans le cas de notre système, nous observons une augmentation en intensité 

de la bande Raman vers 860 cm-1 associée aux vibrations de liaisons Nb – O 
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lorsque l’on augmente le taux de NbO5/2 dans la matrice, Figure 3-49. Cette 

bande est par ailleurs également associée à des liaisons Nb – O liant des couches 

d’octaèdres dans les cristaux BaNb2O6 selon Repelin et al. [22]. Cette bande 

s’accompagne également de l’augmentation de la bande à 680 cm-1 qui 

correspond à la vibration d’unités [NbO6] octaédriques faiblement distordues. On 

peut donc en déduire que l’oxyde de niobium s’insère dans le réseau vitreux sous 

forme d’octaèdres et crée un réseau niobate 1D, 2D ou 3D. On peut noter 

toutefois, que la présence d’unités Q3 du gallium peut toujours être suspectée 

au niveau de la bande à 860 cm-1 qui présente un léger épaulement à 800 cm-1.  

Nous pouvons donc appliquer le même raisonnement que dans la section 

précédente concernant le verre GaLaK-0. Prenons par exemple le verre GaLaK-

14 de composition exacte 57GaO3/2-9LaO3/2-27KO1/2-7NbO5/2. Nous partons donc 

avec environ 57 unités [GaO4]-, dont un maximum de 54 peuvent être 

compensées par les charges de La3+ et K+. Il resterait donc quelques unités 

[GaO4]- qui, pour compenser leur charge négative, vont former des unités 

[GaO6]. Comme pour le verre GaLaK-0, une certaine quantité de La3+, peut 

compenser des NBO, au lieu d’unités [GaO4]-, favorisant ainsi une augmentation 

du nombre d’unités [GaO6]. Les unités niobates [NbO6] s’entourent d’autres 

unités octaédriques de niobium et s’insèrent entre les chaînes gallates et créent 

ainsi des liaisons de type Ga – O – Nb. Une représentation est proposée en 

Figure 3-51. 



 

139 
 

 

Figure 3-51. Représentation d'une proposition d'arrangement structural pour les verres 

GaLaK-KNbO3. 

 

IV.2. Relation structure-propriété 

Nous avons pu observer que la limite de solubilité de KNbO3 dans le réseau 

vitreux GaLaK-0 est de 14 mol.%. Celle-ci peut être corrélée à la structure 

proposée plus haut. L’ajout de KNbO3 (impliquant l’ajout simultané de KO1/2 et 

NbO5/2) génère l’insertion d’unités structurales [NbO6]. L’augmentation de NbO5/2 

au sein du verre tend à la formation d’un sous-réseau niobate. En effet, nous 

avons pu voir que les unités [NbO6], qui présentent une vibration à 860 et 680 

cm-1, forment des chaînes d’octaèdres plus ou moins déformées. Ces vibrations 

présentent une intensité croissante par ajout de KNbO3 au sein de la matrice. 

On doit noter que le facteur limitant à la solubilité de KNbO3 dans le réseau 

GaLaK reste tout de même l’oxyde de niobium. En effet, lors de l’addition de 

KNbO3, le sous-réseau niobate augmente en proportion et tend à la séparation 

de phase au sein du verre avec la cristallisation de phases riches en Nb2O5.  

L’organisation structurale de ces verres va également être observée sur la 

densité qui diminue avec l’augmentation du taux de NbO5/2. Ce dernier s’insérant 

dans le réseau avec des unités structurales volumineuses (octaèdre) dont la 

longueur de liaison Nb – O est plus importante que la longueur de liaison Ga – 

O en site tétraédrique (respectivement ≈2 Å (en moyenne pour les liaisons 
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courtes et longues d’octaèdres distordus [13]) et 1,83 Å [23]). La substitution 

d’une portion de gallium, lanthane par du niobium et surtout du potassium 

favorise également la dépolymérisation du réseau gallate par la création de NBO, 

qui vont donc avoir un impact sur la température de transition vitreuse, la 

stabilité thermique, le coefficient de dilatation thermique et la viscosité qui vont 

diminuer, respectivement Tableau 3-17, Tableau 3-18, Tableau 3-19. On 

peut noter que comparativement aux autres types de verre (silicates, 

germanates), l’évolution de la viscosité des verres GaLaK-KNbO3 semble 

présenter la même pente que les verres de silice, avec des valeurs se 

rapprochant du verre germanate (GeO2), comme le montre la Figure 3-52. 

 

 

Figure 3-52. Evolution de log η en dPa·s en fonction de 1/T de différents types de verres 

[24]. 

 

L’augmentation du potassium va également impacter la coupure multiphonon, 

Tableau 3-20. En effet, la coupure multiphonon résulte de la combinaison de 
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mode de vibration du réseau. L’augmentation du taux de KNbO3 augmente les 

énergies de phonons, voir Figure 3-49, qui induisent une réduction de la 

coupure multiphonon. La coupure aux faibles longueurs d’ondes augmente avec 

l’ajout de KNbO3 de 302 nm à 310 nm, Tableau 3-20, ce qui est en accord avec 

la bande interdite plus faible de Nb2O5 (3,4 eV) et donc un décalage de la coupure 

vers le visible. Enfin, nous avons pu remarquer l’augmentation de l’indice de 

réfraction de ces verres par ajout de KNbO3, Figure 3-48, en effet le niobium 

étant plus polarisable que le gallium, il va donc favoriser un plus fort indice. 

 

V. Conclusion 

Au cours de ce chapitre, le système GaLaK-xKNbO3 (avec x=0, 4, 10, 14 mol.%) 

a été exploré en vue de la stabilisation du verre mère 68GaO3/2-11LaO3/2-21KO1/2 

(GaLaK-0). Les propriétés physiques, thermiques et optiques ont été 

caractérisées ainsi que la structure par étude de la spectroscopie Raman.  

De manière générale, pour le verre GaLaK-0, nous pouvons constater que la 

structure bien que complexe, permet une première approche de l’étude des 

verres riches en oxyde gallium ayant le rôle d’oxyde formateur de réseau. Nous 

avons donc un réseau de tétraèdres et octaèdres de gallium. La charge présente 

sur les tétraèdres étant compensée par les ions La3+ et K+, ce dernier étant plus 

apte à tenir son rôle de compensateurs de charges auprès des unités gallates. 

On constate la présence d’une faible quantité de NBO sur les unités gallates qui 

va donc pouvoir être contrebalancée par les ions K+ ou La3+. La formation 

d’octaèdre a lieu lorsque la quantité de K+ est faible ou que l’incapacité de La3+ 

à compenser la charge se fait ressentir. Ces derniers vont, comme pour le 

système GaGeNa du Chapitre 2, favoriser des connexions par les faces et les 

arêtes. 

Lors de l’ajout de KNbO3, la structure devient plus complexe encore. En effet, le 

niobium va s’insérer dans des sites octaédriques [NbO6] entre les chaînes 

gallates, créant des liaisons Ga – O – Nb et ainsi polymérisant le réseau. Il y a 

formation d’un sous-réseau niobate 1D, 2D ou 3D. 
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La limite de solubilité de NbO5/2 dans le verre GaLaK-0 a été déterminée pour un 

taux de KNbO3 de 14 mol.%. Son influence sur les propriétés permet d’observer 

une stabilité thermique globalement bonne à environ 120°C, qui s’accompagne 

d’une diminution de la viscosité. Néanmoins, la fenêtre de transmission vitreuse 

se voit réduite, par l’ajout de niobium qui va diminuer la transmission dans l’UV 

de 302 nm à 310 nm et l’ajout de potassium qui va diminuer la transmission 

dans l’IR de 6,8 µm à 6,6 µm pour des échantillons dont l’absorption a été 

normalisée pour une épaisseur de 1 mm. Toutefois, une augmentation de l’indice 

de réfraction à 532 nm de 1,777 à 1,793 est observée par ajout de KNbO3. Une 

étude complémentaire de comportement vis-à-vis de la cristallisation et de mise 

en forme de préforme devra être menée afin de compléter les données présents 

dans ce chapitre, et ainsi pouvoir amener ce système jusqu’à une étude de mise 

en forme de fibre optique. 
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Chapitre 4 

Etude du système GaO3/2-GeO2-BaO-KO1/2 
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Chapitre 4 : Etude du système GaO3/2-GeO2-BaO-KO1/2 
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I. Introduction 

Une première étude des verres germano-gallates riches en oxyde de gallium a 

été réalisée au cours du Chapitre 2. Nous avons pu y constater que la structure 

locale de ces verres dans le système GaO3/2-GeO2-NaO1/2 s’avère assez 

complexe. On observe que l’oxyde de gallium permet une augmentation de la 

température de transition vitreuse et de l’indice de réfraction de ces verres par 

rapport à leurs homologues germanates. Toutefois, les compositions étudiées 

sont telles qu’une mise en forme reste complexe du fait de leur réactivité vis-à-

vis de la cristallisation. 

Une seconde étude a été réalisée sur des verres du système gallate GaO3/2-

LaO3/2-KO1/2-NbO5/2 au cours du Chapitre 3. Ces verres, bien que présentant 

une transmission étendue dans l’infrarouge au-delà de 6 µm et un fort indice de 

réfraction à 532 nm de l’ordre de 1.78, ne nous permettent pas à ce jour 

d’envisager un fibrage. En effet, l’élaboration d’une grande quantité de ce verre 

riche en oxyde de gallium et homogène pour la réalisation de préforme n’a pas 

été démontrée. 

Néanmoins, les travaux de Bayya et al. [1]–[3] sur le système GaO3/2-GeO2-BaO 

et ses compositions vitreuses riches en oxyde de germanium ont démontré les 

capacités de mise en forme de ce type de verre avec notamment la fabrication 

de dômes et fenêtres optiques. C’est pourquoi, le système GaO3/2-GeO2-BaO-

NaO1/2 a été exploré au cours de la thèse de Patricia Hee en s’appuyant sur la 

méthode des plans d’expérience afin de déterminer la composition la plus 

adéquate pour une mise en forme de fibre optique [4]. A l’issue de cette étude, 

une composition a été sélectionnée pour être préparée sous forme de préformes 

optiques en vue d’être fibrées. Cependant, une cristallisation de surface a été 

systématiquement observée au cours des multiples essais de fibrage réalisés 

malgré un écart Tx-Tg conséquent. Cette cristallisation a été reliée à la grande 

mobilité du sodium lorsque la viscosité du verre diminue. Afin de poursuivre ces 

travaux dont l’objectif est la fabrication de fibres de gallates, il est donc 

nécessaire de bien comprendre ces phénomènes de cristallisation observés.  
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L’étude d’un nouveau système comparable GaO3/2-GeO2-BaO-KO1/2 riche en 

oxyde de gallium a été entreprise. En effet, les ions potassium ont une aptitude 

moins grande à la diffusion au sein du verre chauffé que les ions sodium, tout 

en permettant de conserver des paramètres de fibrage comparables dans une 

gamme de température de 750 à 850°C. C’est pourquoi, une attention 

particulière sera portée à l’étude de la cristallisation dans ces verres en vue d’une 

application pour le fibrage. Les propriétés optiques, thermiques et physiques des 

verres préparés seront étudiées ainsi qu’une approche de la structure vitreuse 

proposée avec l’aide de la spectroscopie Raman. Enfin, étant donné l’objectif de 

mise en forme de ces verres, une étude de cristallisation sera menée par la 

réalisation de courbes cinétiques de nucléation-croissance et de tests de 

dévitrification de la composition la plus prometteuse pour l’étirage sous forme 

de fibre. 

 

II. Synthèse des verres et caractérisation de leurs 

propriétés physico-chimiques 

II.1. Choix des compositions et synthèse 

Au cours de la thèse précédente [4], l’étude a été portée sur l’exploration de 

compositions appartenant au système GaO3/2-GeO2-BaO-NaO1/2 (noté 

GaGeNaBa). A l’issue de l’étude de ce système par les plans d’expériences, dans 

la portion riche en oxyde de gallium, la composition 42GaO3/2-28GeO2-17BaO-

13NaO1/2 (en mol.%) a été sélectionnée pour des tests de fibrage. Suite à ces 

tests de fibrage réalisés à partir de préformes (technique de fibrage exposée 

dans le Chapitre 5), l’apparition de cristallisation de surface de plus en plus 

importante a été observée en fonction de la durée du procédé, comme le montre 

la Figure 4-53.  
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Figure 4-53. A) Observation au microscope optique – vue transversale - de la 

dégradation par cristallisation surfacique de la fibre optique (200 µm de diamètre) de 

composition 42GaO3/2-28GeO2-17BaO-13NaO1/2 (en mol.%) en fonction du temps de 

fibrage [4] – B) Nez de la préforme de 42GaO3/2-28GeO2-17BaO-13NaO1/2 (en mol.%) 

obtenu après son étirage [4]. 

 

La cristallisation a été observée clairement, comme le montre la Figure 4-53, 

sur le nez de la préforme (restant de préforme après fibrage. Il apparaît donc 

nécessaire à partir de ces résultats de déterminer quelle(s) phase(s) 

cristallise(nt) sur la fibre afin d’adapter sa composition chimique pour 

éventuellement éliminer toute cristallisation durant l’étirage. Pour ce faire, le nez 

de la préforme a été analysé en diffraction des rayons X sur l’échantillon broyé 

en poudre. On constate que ce dernier présente une cristallisation complexe de 

plusieurs phases simultanées.  

Le sodium serait potentiellement l’initiateur de la cristallisation de par sa petite 

taille et sa forte mobilité comparativement aux autres constituants de cette 

matrice vitreuse. C’est pourquoi, nous allons donc étudier la substitution de 

NaO1/2 par KO1/2 dans la composition 87(48,3GaO3/2-32,2GeO2-19,5BaO)- 

13NaO1/2 puis faire varier le taux d’oxyde de potassium afin d’optimiser ces 

nouvelles compositions. 

Les compositions (100-x)(48,3GaO3/2-32,2GeO2-19,5BaO)-xKO1/2 avec x= 0, 5, 

10, 13 et 17 mol.% sont étudiées. La variation du taux de KO1/2 nous permet ici 



 

151 
 

de déterminer son influence sur la stabilisation vis-à-vis de la cristallisation. Par 

la suite les compositions seront dénommées de la manière suivante : GGBKx 

avec x le taux de KO1/2 en mol.% introduit dans la matrice GaGeBa 

(correspondant à (100-x)(48,3GaO3/2-32,2GeO2-19,5BaO)). 

Les compositions ont été synthétisées par quantité de 7 grammes par procédé 

classique de fusion trempe à partir d’oxyde de gallium Ga2O3 (Strem Chemical, 

99,99%), d’oxyde de germanium GeO2 (Strem Chemical, 99,999%), de 

carbonate de baryum BaCO3 (ACS Merck, 99%), et de carbonate de potassium 

K2CO3 (Sigma Aldrich, 99%). Les réactifs ont été pesés, mélangés dans un 

mortier puis placés dans un creuset en platine. Par la suite, ils sont portés à 

1200°C pendant 1h30 pour une étape de décarbonatation puis à fusion (1300-

1400°C – 30 minutes) dans un four à moufle sous atmosphère ambiante. Le bain 

fondu est ensuite trempé. Les échantillons, une fois retirés du creuset, sont 

placés dans un four pour une recuisson à Tg-40°C. Enfin les échantillons vitreux 

sont coupés et polis afin de réaliser les mesures de propriétés physico-

chimiques. Les compositions théoriques et expérimentales mesurées par EPMA 

(technique exposée en Annexe 1) des différents verres sont présentées avec le 

ratio (K+2Ba)/Ga correspondant à (KO1/2 + 2BaO)/GaO3/2 en mol.% afin de 

représenter le ratio entre le taux d’ions modificateurs par rapport au taux de 

GaO3/2 dans le Tableau 4-22. 

 

Tableau 4-22. Compositions théoriques (Théo.) et expérimentales (Exp.) des verres 

étudiés en pourcentage cationique (mol.%) avec le ratio (K+2Ba)/Ga. 

 Composition théorique  

en mol.% 

Composition expérimentale 

(±2 mol.%) 

Ratio 

(K+2Ba)

/Ga 

Echantillon GaO3/2 GeO2 BaO KO1/2 GaO3/2 GeO2 BaO KO1/2 Exp. 

GGBK0 48,3 32,2 19,5 0 48 32 20 0 0,81 

GGBK6 45,9 30,6 18,5 5 46 29 19 6 0,92 

GGBK10 43,5 28,9 17,6 10 44 28 18 10 1,03 

GGBK13 42,0 28,0 17,0 13 43 27 18 13 1,12 

GGBK16 40,1 26,7 16,2 17 42 25 17 16 1,23 
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II.2. Propriétés physico-chimiques 

II.2.1. Propriétés physiques 

La densité des différentes compositions a été mesurée par la méthode dite 

d’Archimède avec pour liquide d’immersion du diethyl phthalate sur une balance 

Precisa XT 220A à température ambiante. Les résultats, correspondants à la 

moyenne de deux mesures, sont reportés à la Figure 4-54.  

 

 

Figure 4-54. Variation de la densité (ρ) mesurée en fonction du taux de KO1/2 (en mol.%) 

expérimental (exp.). 

 

On peut remarquer que la densité diminue avec l’augmentation du taux de KO1/2. 

L’oxyde de potassium étant, dans ce système, plus léger que tous les autres 

composés, son augmentation au détriment des autres composés implique 

naturellement une diminution de la densité. De plus, l’ajout de KO1/2 tend à 

dépolymériser le réseau vitreux et le rend moins compacte induisant ainsi une 

diminution de la densité. On peut noter l’observation de deux régimes de 

variation de la densité, le premier pour un taux de KO1/2 allant de 0 à 6 mol.% 

et le deuxième pour un taux de 10 à 16 mol.%. 

 



 

153 
 

II.2.2. Propriétés thermiques  

II.2.2.1. Températures caractéristiques 

Les températures de transition vitreuse (Tg), de début de cristallisation (Tx) et 

de maximum de cristallisation (Tc) ont été mesurées par calorimétrie 

différentielle à balayage (DSC – technique en Annexe 2) sur un appareil Netzsch 

DSC Pegasus 404F3 avec un échantillon massif dans un creuset de platine 

subissant une rampe de 10°C/min. Les valeurs obtenues sont reportées dans le 

Tableau 4-23. La stabilité thermique vis-à-vis de la cristallisation (ΔT) a été 

calculée à partir de Tg et Tx et est également reportée dans le Tableau 4-23. 

Les différents thermogrammes DSC sont présentés en Figure 4-55. 

 

Tableau 4-23. Températures caractéristiques des verres du système GaGeBaK - 

transition vitreuse (Tg), début de cristallisation (Tx), maximum de cristallisation (Tc) et 

stabilité thermique vis à vis de la cristallisation (ΔT=Tx-Tg). 

 Tg  Tx  Tc  ΔT=Tx-Tg  

Composition (±2°C) (±2°C) (±1°C) (±4°C) 

GGBK0 698 863 873 165 

GGBK6 694 893 903 199 

GGBK10 686 880 917 194 

GGBK13 683 865 885 182 

GGBK16 671 832 865 191 
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Figure 4-55. Courbes d’analyse calorimétrique (DSC) des différents verres GGBKx. 

 

On peut constater, d’après le Tableau 4-23 et la Figure 4-55, que la 

température de transition vitreuse diminue par ajout de K2O au sein de la matrice 

vitreuse. Cette variation de la transition vitreuse présente deux tendances 

distinctes pour un taux de KO1/2 de 0 à 6 mol.% et de 10 à 16 mol.% comme le 

montre la Figure 4-56. L’oxyde de potassium étant un composé modificateur 

de réseau et donc participant à la déréticulation du réseau vitreux, la diminution 

observée pour la Tg des verres était attendue. On remarque également que pour 

l’intégralité des verres, la stabilité thermique vis-à-vis de la cristallisation reste 

supérieure à 100°C et ne présente pas de grande variation avec l’ajout d’oxyde 

de potassium. Toutefois, à la Figure 4-55, on peut voir que la forme des pics 

de cristallisation varie d’un verre à l’autre. En effet, on observe que la 

cristallisation est moins brutale par ajout de KO1/2 pour les verres GGBK13 et 

GGBK16 ce qui est un atout pour un fibrage.  
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Figure 4-56. Variation de la température de transition vitreuse en fonction du taux de 

KO1/2 en mol.%. 

 

II.2.2.2. Coefficient de dilatation thermique 

Le coefficient linéaire de dilatation thermique (αL) est mesuré en utilisant un 

analyseur thermomécanique (TMA – technique exposée en Annexe 6) Netzsch 

TMA 402 F1 entre 25 et 750°C avec une rampe de chauffe de 5°C/min et un 

séparateur en silice sur des échantillons cylindriques de 5 à 8 mm de hauteur et 

5 mm de diamètre. Les courbes obtenues sont présentées à la Figure 4-57. Les 

coefficients de dilatation sont déterminés pour chacun des verres par la pente 

de la droite obtenue entre 30 et 300°C, la température de transition vitreuse 

dilatométrique (Tgd) est mesurée à partir du changement de pente et la 

température de ramollissement dilatométrique (Td). Les valeurs sont reportées 

dans le Tableau 4-24. 

 



 

156 
 

 

Figure 4-57. Courbes d'analyse thermomécanique (TMA) des verres GGBK. 

 

Tableau 4-24. Coefficient de dilatation thermique linéaire (αL), température de transition 

vitreuse dilatométrique (Tgd) et température de ramollissement dilatométrique (Td) des 

différents verres GGBK. 

Echantillon αL (10-6·°C-1) Tgd (±2°C) Td (±5°C) 

GGBK0 4,77 ±0,05 683 711 

GGBK6 7,86 ±0,05 668 705 

GGBK10 8,72 ±0,04 664 717 

GGBK13 9,67 ±0,03 661 710 

GGBK16 10,27 ±0,04 654 706 

 

L’observation des courbes d’analyse thermomécanique, Figure 4-57 ainsi que 

des valeurs de αL qui en sont extraites, Tableau 4-24, montre une 

augmentation du coefficient linéaire de dilatation thermique avec le taux de KO1/2 

introduit dans la matrice vitreuse. Ceci confirme que l’ajout de KO1/2 tend à 

déréticuler le réseau vitreux et ainsi augmenter ce coefficient. De même, la 

température de transition vitreuse dilatométrique présente une diminution avec 

l’augmentation du taux d’oxyde de potassium ce qui est en accord avec les 

observations faites sur la température de transition vitreuse calorimétrique. On 

note toutefois un écart de l’ordre d’une vingtaine de degré entre les deux 

températures caractéristiques (Tg et Tgd). Cet écart peut s’expliquer par la 
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méthode de mesure qui est différente entre la DSC (variation de capacité 

calorifique) et la TMA (variation d’expansion du matériau) qui ne correspond 

donc pas à la mesure d’un phénomène physique identique. 

 

II.2.2.3. Viscosité 

Les courbes de viscosité pour un intervalle de 1010 à 107 Poise, correspondant à 

l’intervalle de ramollissement, ont été enregistrées sur un viscosimètre à plateau 

parallèle haute température (Theta US parallel-plate – technique de mesure 

exposée en Annexe 7) sur des cylindres de verre GGBKx de 10 mm de diamètre 

pour une hauteur de 6 à 8 mm entre deux disques de silice. L’échantillon, sous 

une charge de 300 g, subit ensuite une montée en température de 4°C/min 

jusqu’à 650°C puis de 2°C/min jusqu’à 795°C. Les courbes obtenues sont 

présentées à la Figure 4-58. 

 

  

Figure 4-58. Variation de la viscosité en fonction de la température des différents 

verres du système GGBK. 
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Il faut noter que le fibrage de préforme de verre s’effectue généralement pour 

des valeurs de viscosité situées entre 105,5 et 106,5 Pa·s (soit 106,5-107,5 Poise) 

selon les compositions. Nous pouvons estimer une température approximative 

de fibrage - qui correspondrait ici à une viscosité de l’ordre de 107 Poise (soit 

106 Pa·s, le point de ramollissement du verre sous son propre poids) - par 

extrapolation [5] de la section droite de la viscosité entre 770 et 790°C. Les 

valeurs obtenues sont reportées dans le Tableau 3-19. On remarque de la même 

façon que pour les courbes de viscosité, la température potentielle de fibrage 

diminue par ajout d’oxyde de potassium. De plus, on peut noter que ces 

températures restent inférieures à la température de début de cristallisation 

déterminée par analyse calorimétrique (Tableau 4-23) et donc que ces verres 

sont plus favorables à un fibrage comparativement aux verres GaLaK-10 et 

GaLaK-14 étudiés dans le Chapitre 3. 

 

Tableau 4-25. Température de fibrage (Tfib.) estimée pour une viscosité (η) de 107 

Poise pour les verres GGBKx avec x = 0 à 16. 

Composition Tfib. pour η à 107 Poise (±5°C) 

GGBK0 835 

GGBK6 830 

GGBK10 830 

GGBK13 828 

GGBK16 819 

 

II.2.3. Propriétés optiques 

L’indice de réfraction (n) a été mesuré sur un Metricon 2010 par couplage de 

prisme à 532, 633, 972, 1308 et 1538 nm (technique en Annexe 3). La coupure 

aux faibles longueurs d’onde (λUV) et la coupure multiphonon (λIR) ont été 

déterminées à partir des spectres de transmission obtenus sur un spectromètre 

Agilent Cary 5000 (UV-Visible-NIR) et Bruker Equinox 55 (FTIR). Les valeurs 

obtenues sont reportées dans le Tableau 4-26 et en Figure 4-59. Il faut noter 

que la coupure aux faibles longueurs d’onde et la coupure multiphonon sont 
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données pour un coefficient d’absorption linéaire de 10 cm-1, sur des courbes au 

préalable normalisées par l’épaisseur. 

 

Tableau 4-26. Coupure aux faibles longueurs d’onde (λUV), coupure multiphonon (λIR) et 

indice de réfraction à 532 nm (n532) des verres étudiés dans le système GaO3/2-GeO2-

BaO-KO1/2. 

 λUV λIR n532 

Compositions ±1 nm ±1 µm ±0,005 

GGBK0 293 5,9 1,754 

GGBK6 289 5,9 1,732 

GGBK10 280 5,9 1,716 

GGBK13 278 5,9 1,709 

GGBK16 277 5,9 1,701 

 

On constate d’après le Tableau 4-26, que la coupure multiphonon ne présente 

pas de variation notable lorsque le taux de KO1/2 augmente. Nous maintenons 

ici une transmission étendue dans l’infrarouge jusqu’à 5,9 µm similaire aux 

observations faites sur les verres GaO3/2-GeO2-BaO-NaO1/2 [4]. Néanmoins, on 

peut voir que la coupure aux faibles longueurs d’onde présente une évolution. 

En effet, cette dernière diminue de 293 à 277 nm par ajout de potassium au sein 

de la matrice vitreuse, participant ainsi à l’augmentation de la fenêtre de 

transmission globale des verres GGBKx.  

L’indice de réfraction, présenté dans le Tableau 4-26 et Figure 4-59, diminue 

de 0,04 environ par ajout de KO1/2 à la matrice est en accord avec l’évolution de 

la densité. En effet, l’ajout de KO1/2 se faisant au détriment des autres oxydes, 

plus polarisables, induit une diminution de l’indice. On peut noter que ces valeurs 
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restent dans la même gamme de valeurs que le système GaO3/2-GeO2-BaO-

NaO1/2 [4]. 

 

 

Figure 4-59. Variation de l'indice de réfraction (n) pour différentes longueurs d'onde en 

fonction du taux expérimental de KO1/2 (en mol.%). 

 

II.2.4. Propriétés mécaniques du verre GGBK16 (coll. 

F.Célarié - Univ. Rennes 1) 

Le verre GGBK16 présente la meilleure stabilité thermique vis-à-vis de la 

cristallisation (ΔT de 191°C et pic de cristallisation moins abrupte). Il permettrait 

donc des mises en forme plus aisées et a été sélectionné pour les essais de 

fibrage présentés dans le Chapitre 5, nous allons ici étudier ses propriétés 

mécaniques. Pour ce faire, le module d’Young E (GPa) ainsi que le coefficient de 

poisson νpoisson ont été estimés par des mesures d’échographie ultrasonore 

(technique explicitée en Annexe 8) sur deux échantillons cylindriques de verre 

GGBK16 de dimension 1,1 cm de hauteur pour 1 cm de diamètre. Deux mesures 

ont été effectuées par échantillon à température ambiante. De plus, des mesures 

de dureté Vickers Hvi (GPa) (technique exposée en Annexe 8) ont été réalisées 



 

161 
 

à raison de 10 indentations à 250 mN et 10 indentations à 1N sur un appareil 

Fisherscope H100C (avec suivi de l’évolution de la force en fonction de la 

profondeur d’indentation). Ces mesures sont effectuées avec une montée en 

charge de 20 secondes et un maintien à charge maximale (250 mN et 1 N) de 5 

secondes, les clichés de microscopie optique des indentations à 250 mN et 1 N 

sont présentés en  

Figure 4-60 et Figure 4-61 ainsi que les courbes de variation de la profondeur 

de pénétration en fonction de la force appliquée en Figure 4-62. Les résultats 

obtenus sont reportés dans le Tableau 4-27. 

 

 

Figure 4-60. Empreintes d'indentation à la pointe Vickers sur le verre GGBK16 sous une 

charge maximale de 250 mN observées en microscopie optique. 

 

Figure 4-61. Empreintes d'indentation à la pointe Vickers sur le verre GGBK16 sous 

une charge maximale de 1N observées en microscopie optique. 
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On peut constater que les indentations sont à l’image de la pointe utilisée, 

toutefois, la création de fissures radiales peut être observée en  

Figure 4-60.a) et Figure 4-61. Dans le cas d’une charge élevée à 1N on peut 

également remarquer des éclats entre deux fissures en Figure 4-61. Lorsque 

l’indentation est de 250 mN, on peut constater qu’il n’y a pas systématiquement 

génération de fissures,  

Figure 4-60.b), la déformation du verre est donc plastique [6].  

 

 

Figure 4-62. Courbes de charge-décharge de l'échantillon représentées par la variation 

de la force appliquée en mN en fonction de la profondeur de pénétration en µm, a) pour 

une charge maximale de 250 mN et b) pour une charge maximale de 1 N. 

 

Les courbes de charge-décharge obtenues pour le verre à différentes forces 

maximales appliquées (250 mN et 1 N) nous permettent de calculer la dureté du 

matériau. En effet, la charge correspond à l’enfoncement de la pointe dans le 

verre jusqu’à une pénétration maximale (de 1,75µm pour une force de 250 mN 

et 3,50 µm pour 1N) et représente les comportements élastique et plastique du 

verre [7]. La deuxième partie correspond à la décharge, et donc au retrait de la 

pointe d’indentation laissant donc une empreinte d’indentation d’une profondeur 

de 1,06 µm pour 250 mN et 2,10 µm pour 1 N.  
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Tableau 4-27. Module d'Young (E), coefficient de poisson (νpoisson) et dureté Vickers 

(HVi) du verre GGBK16 à température ambiante. 

Verre E (GPa) νpoisson HVi (GPa) 

GGBK16 62 ±1 0,285 5,14  

 

On constate que le module d’Young du verre GGBK16 s’élève à 62 GPa ce qui 

est supérieur aux verres chalcogénures (avec par exemple E = 16,5 GPa pour le 

verre As2S3 [8]) ou aux verres fluorures (avec E = 54,3 GPa pour le verre ZBLAN 

[8]) et se rapproche des verres silicates (entre 50 et 100 GPa selon les 

compositions [8]), voir Figure 4-63. D’un point de vue de la dureté du matériau, 

le verre GGBK16 présente une dureté de 525 kg/mm² (soit 5,14 GPa) qui s’avère 

être plus élevée que celle des verres BGG ou BIGG (variant entre 385 et 455 

kg/mm² selon les compositions) étudiés par Bayya et al.[2], [9]. Les verres BGG 

et BIGG étant notamment des verres riches en oxyde de germanium, on peut 

déduire de cette comparaison que l’oxyde de gallium semble augmenter la 

dureté du verre. 

 

Figure 4-63. Module d'Young à 25°C (sauf pour la glace amorphe à -196,15°C)  en 

fonction de la température de transition vitreuse de différents systèmes vitreux 

inorganique – tirée de l’article de Rouxel et al. [8]. Le rond rouge représente la 

composition GGBK16. 
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III. Etude de la structure du verre par spectroscopie Raman 

(coll. ISM-GSM, FR - Univ. Laval, CA) 

Les spectres Raman des différentes compositions vitreuses ont été enregistrés 

via un spectromètre Horiba Jobin-Yvon XploRA couplé à un microscope confocal 

sous un laser à 532 nm (technique en Annexe 4). Les différents spectres 

obtenus et normalisés par rapport à la bande principale à 500 cm-1 sont 

présentés en Figure 4-64.  

 

Figure 4-64. Spectres Raman des verres GGBKx normalisés par rapport à la bande 

principale à 500 cm-1. 

 

On peut remarquer sur les spectres, Figure 4-64, que l’ajout d’oxyde de 

potassium implique un déplacement vers les basses fréquences de la bande 

principale centrée à 500 cm-1. Il en est de même avec la bande à 850 cm-1 qui 

présente le même comportement avec l’ajout de KO1/2, ceci étant en plus 

accompagné d’une augmentation de l’intensité relative de la bande. On peut 

déduire de prime abord que l’ajout de potassium tend à modifier le réseau au 

sein des verres GGBK. 
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IV. Discussion sur la structure et les propriétés 

IV.1. Structure des verres GGBKx 

Les bandes observées par spectroscopie Raman des verres GGBKx sont 

similaires à celles observées pour les verres GaO3/2-GeO2-NaO1/2 étudiés dans le 

Chapitre 2. Nous avons la présence d’un réseau 3D de tétraèdres 

interconnectés (associés aux vibrations autour de 500 cm-1). Il faut garder à 

l’esprit, que la proximité des masses du germanium et du gallium 

(respectivement 72,64 g/mol et 69,72 g/mol) ne permet pas de distinguer leur 

signature en spectroscopie Raman, comme dans le cas du système GaO3/2-GeO2-

NaO1/2. Toutefois, on peut noter que l’ajout d’oxyde de potassium au sein de la 

matrice GGBK0 conduit à une modification du réseau 3D germano-gallate avec 

un déplacement des modes de vibration autour de 500 et 800 cm-1 vers les 

faibles nombres d’onde.  

D’autre part, le déplacement en fréquence de la bande principale à 500 cm-1 

traduit une modification du type de liaison au sein du réseau. En effet, pour les 

verres GGBK0 et GGBK6, la compensation des charges nécessaire pour 

l’intégralité des unités gallates tétraédriques [GaO4]- n’est pas assurée (ratio 

K+2Ba/Ga<1). Comme observé pour le système GaO3/2-GeO2-NaO1/2, on peut 

supposer que les unités gallates vont donc former des unités de coordinance 

supérieure (5 ou 6, qui peuvent s’apparenter à des unités octaédriques plus ou 

moins distordues) qui ne nécessitent pas une compensation de charge par la 

proximité d’ions alcalins ou alcalino-terreux. Ces dernières peuvent 

probablement générer des connexions par les faces et les arêtes, et donc plus 

de liaisons de type Ga – O – Ga. Dans le système GaO3/2-LaO3/2-KO1/2 étudié 

dans le Chapitre 3, ces liaisons du réseau vitreux présentent des vibrations 

observées autour de 530 cm-1. Le déplacement en fréquence de la bande de 530 

à 500 cm-1, observées par ajout de KO1/2, pourrait donc correspondre à une 

modification des liaisons au sein du réseau où l’on observera plus que des 

liaisons Ge – O – Ge et des liaisons mixtes de type Ge – O – Ga. 
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L’augmentation du taux de potassium au sein du réseau vitreux favorise la 

formation d‘unités gallates en coordinance 4 au sein de structures annulaires 

composées d’unités [GeO4] et [GaO4]-, comme on peut l’observer dans différents 

systèmes tels que GaO3/2-GeO2-NaO1/2, ou encore GaO3/2-GeO2-BaO [4], [10]. 

Le déplacement des vibrations à 750 et 850 cm-1 vers les plus basses fréquences 

par augmentation du ratio K+2Ba/Ga de 0,81 à 1,23 (voir Tableau 4-22) sont 

comparables aux observations faites dans le système GaGeNa (Chapitre 2 

section IV.). L’augmentation en intensité de la bande à 800 cm-1 traduit donc 

une augmentation de la proportion d’unités Q3 qui seraient donc plus favorables 

par ajout de K+. Comme nous avons pu l’observer dans le Chapitre 2 et en 

raison de la similarité des systèmes étudiés, nous pouvons donc en déduire que 

l’ajout d’oxyde de potassium favorise la formation d’unités Q3 sur les unités 

[GeO4]. Pour un ratio K+2Ba/Ga inférieur à 1, les vibrations à 750 et 850 cm-1 

seront associées également à la présence d’anneaux formés de tétraèdres 

[GeO4] et [GaO4]-. L’attribution des bandes est réalisée grâce aux travaux de 

McKeown et al. [10] et des travaux présentés en Chapitre 2 sur les verres 

GaGeNa, l’ensemble des attributions peuvent donc être résumées comme 

indiqué dans le Tableau 4-28. 

 

Tableau 4-28. Attributions des bandes Raman observées pour les verres GGBKx. 

Bandes Attributions 

270-300 cm-1 Vibration du réseau contenant des ions K+ et Ba2+ [10] 

500 cm-1 Vibration de liaison de type X – O – X avec X= Ge ou Ga [10] 

820 cm-1 Vibration d’unités Q3, XO4 avec X= Ge ou Ga [10] 

850 cm-1 Vibration de structures annulaires composées d’unités [GeO4] et 

[GaO4]- (Chapitre 2) 

 

Toutefois, de manière similaire au système GaO3/2-LaO3/2-KO1/2, on peut noter 

que la capacité des ions K+ et Ba2+ à la compensation de charge des unités 

gallates peut être variable. En effet, comme il a été observé par Fukumi et al. 

[11], plus l’électronégativité des ions alcalins est élevée plus leur capacité à 

compenser les charges des unités tétraédriques [GaO4]- est faible. Il en résulte 

donc que les ions Ba2+ (électronégativité à 0,89) auraient une capacité à la 
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compensation de charge des unités [GaO4]- plus faible que les ions K+ 

(électronégativité à 0,82). 

IV.2. Relation structure-propriétés 

On peut remarquer que l’ajout de KO1/2 dans le réseau vitreux tend à diminuer 

la densité des verres, Figure 4-54. En effet, l’oxyde de potassium qui est un 

composé modificateur de réseau vitreux, va favoriser la dépolymérisation de 

celui-ci par la création d’oxygènes non-pontants (unités Q3 observées en 

spectroscopie Raman vers 800 cm-1, Figure 4-64).  

La déréticulation du réseau vitreux par ajout de KO1/2 influence également la 

température de transition vitreuse, la viscosité et le coefficient linéaire de 

dilatation thermique.  

On peut noter toutefois que comparativement aux verres GaLaK-KNbO3, les 

verres GGBKx présentent une variation de la viscosité beaucoup plus abrupte, 

Figure 4-65, réduisant ainsi le domaine de travail de ces verres. Toutefois, la 

viscosité reste proche de celle du verre GeO2 avec une variation en fonction de 

la température plus abrupte que la silice vitreuse [12]. 
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Figure 4-65. Evolution de la viscosité (log η en dPa·s) en fonction de 1/T pour différents 

types de verres [12]. 

L’observation des propriétés optiques nous montre également que l’ajout de 

KO1/2, qui est le composé le moins polarisable du système, participe à la 

diminution de l’indice de réfraction. Aucune variation de la coupure multiphonon 

n’est observée par ajout d’oxyde de potassium. Ce composé étant de faible 

masse par rapport à l’oxyde de gallium et l’oxyde de baryum, l’ajout de KO1/2 

n’est pas assez important ici pour observer une variation notable de la valeur de 

λIR. Toutefois, on peut remarquer une faible diminution de la coupure aux faibles 

longueurs d’onde. Etant donné que l’augmentation de KO1/2 favorise la création 

de NBO au sein de la matrice, une augmentation de λUV serait plutôt attendue. 

Cependant, l’influence du nombre d’ions par centimètre cube est ici plus faible 

étant donné que la densité chute fortement et que le réseau vitreux est 

dépolymérisé. Il faut toutefois garder à l’esprit que la coupure aux faibles 

longueurs d’onde peut être influencée par la présence d’impuretés dues aux 

matières premières au sein du matériau, ses variations restent donc difficilement 

discutables. 

On peut également suspecter la présence de deux régimes de variation en 

fonction du taux de KO1/2 pour la densité (Figure 4-66.a)), la température de 
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transition vitreuse (Figure 4-66.b)), le coefficient linéaire de dilatation 

thermique (Figure 4-66.c)) et l’indice de réfraction à 532 nm (Figure 4-66.d)) 

qui seraient corrélés à une variation de la structure locale des verres. Toutefois, 

l’étude de compositions vitreuses supplémentaires seraient nécessaire pour 

valider cette proposition. 

 

Figure 4-66. Evolution de a) la densité, b) la température de transition vitreuse, c) le 

coefficient linéaire de dilatation thermique et d) l'indice de réfraction à 532 nm en 

fonction du taux de KO1/2 en mol.%. 

 

V. Etude de la cristallisation 

V.1. Sélection de la composition étudiée et analyse 

préliminaire 



 

170 
 

La composition la plus adéquate pour de futures applications sous forme de fibre 

optique (stabilité thermique vis-à-vis de la cristallisation élevée, indice de 

réfraction élevé et large fenêtre de transmission) est sélectionnée afin de tester 

son comportement vis-à-vis de la dévitrification. Dans notre cas, le verre le plus 

adéquat est la composition 42GaO3/2-25GeO2-17BaO-16KO1/2 dénommée 

GGBK16 (ΔT=191°C avec une cristallisation non brutale d’après la DSC, 

n532=1,701, fenêtre de transmission normalisée par rapport à l’épaisseur 

s’étendant de 277 nm à 5,9 µm). De plus, il faut garder à l’esprit que parmi les 

différents verres GGBKx étudiés, la composition GGBK16 est celle présentant le 

plus fort taux d’oxyde de potassium permettant une synthèse et une mise en 

forme plus aisée et à plus basse température, la rendant notamment plus 

« compatible » à une mise en forme dans des moules en acier inoxydable par 

exemple. 

Un test préliminaire est réalisé afin d’obtenir un aperçu du comportement du 

verre lors d’un traitement thermique au-dessus de sa température de transition 

vitreuse. Pour ce faire, le verre est traité (sur verre massif et sur poudre) à une 

température T1 se situant entre Tfib et Tx (à savoir entre 819 et 832°C pour le 

verre GGBK16) selon le cycle thermique suivant : Montée en température à 

5°C/min - Palier de 30 min à T1 = 825°C puis descente en température. Les 

échantillons sont ensuite analysés par diffraction des rayons X afin de mettre en 

évidence les phases cristallines obtenues. On peut voir sur la Figure 4-67 que 

le verre massif (qui présente un aspect blanchâtre à l’œil nu après traitement) 

présente une seule phase cristalline, toutefois celle-ci peut être soit KGaGeO4 – 

JCPDS 052-1595 soit BaGa2O4 – JCPDS 046-0415 qui sont deux phases 

isostructurales, tandis que le verre traité à l’état de poudre présente deux ou 

trois phases cristallines (KGaGeO4 – JCPDS 052-1595; BaGa2O4 – JCPDS 046-

0415 et α-BaGa2O4 – JCPDS 049-0890), Figure 4-68. La phase α-BaGa2O4 étant 

un polymorphisme de la phase BaGa2O4. On peut noter que les cinétiques de 

cristallisation sont accélérées en surface (échantillon de poudre traité) et 

peuvent donc faire apparaître plusieurs nouvelles phases, dans notre cas, la 

phase α-BaGa2O4. 
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Figure 4-67. Diffractogramme du verre GGBK16 massif traité à T1=825°C pendant 30 

minutes. 

 

 

Figure 4-68. Diffractogramme du verre GGBK16 sous forme de poudre traité à 

T1=825°C pendant 30 minutes. 
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V.2. Etude approfondie de la cristallisation du verre 

GGBK16 

V.2.1. Détermination des courbes de nucléation-croissance 

surfacique et volumique 

Le verre étant un matériau métastable, il peut par traitement thermique tendre 

à la dévitrification. Cette dernière se déroule en deux étapes : la nucléation et 

la croissance (les aspects théoriques de la cristallisation/dévitrification ont été 

abordés au cours du Chapitre 1). Afin de comprendre le comportement d’un 

verre lors de sa dévitrification, il est nécessaire de comprendre la dépendance 

en température de la nucléation et de la croissance.  

La courbe de nucléation peut être déterminée par méthode DSC tel que proposé 

par Marotta et al. [13]–[16]. Cette courbe peut être obtenue par tracé de la 

variation de l’inverse du maximum de cristallisation (1/Tp – 1/Tp
0) en fonction de 

la température potentielle de nucléation (TN).  

Or la fonction : 𝐿𝑛(𝐼0)𝑇𝑁
=  

𝐸𝐶

𝑅
 (

1

𝑇𝑝
−

1

𝑇𝑝
0) + 𝐶  

exprime la relation entre I0 le taux de nucléation à la température TN, Tp
0 le 

maximum de cristallisation obtenu par analyse thermique du verre sans 

traitement thermique préalable, Tp le maximum de cristallisation obtenu après 

un traitement thermique de 30 minutes à la température TN), EC l’énergie 

d’activation de la cristallisation et C une constante qui ne peut pas être 

déterminée. L’allure de la courbe f(TN) ne représente donc que l’allure qualitative 

de la vitesse de nucléation. 

Afin de réaliser le tracé d’un point de vue expérimental, 40 à 55 mg de verre 

sont placés dans un creuset en platine et insérés dans l’appareillage DSC. Une 

première mesure est effectuée avec une rampe de 20°C/min de la température 

ambiante à une température supérieure à la fin de la cristallisation (TFC). Ceci 

nous permet d’obtenir le profil thermique de référence du verre étudié et donc 

la valeur de Tp
0. Par la suite plusieurs échantillons de 40 à 55 mg de verre sont 

insérés dans un creuset en platine et subissent cette fois-ci un traitement de 
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nucléation. Le creuset est chauffé avec une rampe de 20°C/min de la 

température ambiante à une température potentielle de nucléation (TN). Après 

un palier à TN de 30 minutes, l’échantillon est monté en température jusqu’à TFC 

avec une rampe de 20°C/min, tel que représenté en Figure 4-69.a). On 

comprend donc bien, par ce traitement thermique, que le verre est considéré 

comme un liquide. A l’issue du palier à TN, et en fonction du taux de nuclei 

générés à cette température au sein de la matrice vitreuse, la cristallisation va 

pouvoir se produire à plus basse température par rapport à la courbe DSC de 

référence, comme le montre la Figure 4-69.a). Nous observerons donc un 

déplacement du maximum de cristallisation. 

 

 

Figure 4-69. Représentation du profil thermique appliqué au verre ainsi que l'effet 

observé sur la courbe de DSC afin de déterminer a) la courbe de nucléation et b) la 

courbe de croissance. 

 

La courbe de croissance, quant à elle, peut être déterminée par la méthode de 

Ray et al. [14]–[17]. Dans le cas présent, le verre est considéré comme 
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contenant déjà des nuclei au sein de sa matrice. Le traitement qui est appliqué 

ne sera donc qu’une mise en valeur de la croissance de ces nuclei, nous 

observerons donc une variation de l’aire sous le pic de cristallisation, Figure 4-

69.b). Le tracé de la courbe de croissance repose sur la relation suivante : 

𝑓(𝑇𝐺) =  ∆𝐴 = 𝐴0 − 𝐴𝑡 

Avec A0 (respectivement At) l’aire du pic de cristallisation lorsque le verre n’a 

subi aucun traitement (respectivement traité à une température potentielle de 

croissance TG). Expérimentalement, 40 à 75 mg de verre sont placés dans un 

creuset en platine puis dans l’équipement de la DSC. Le verre subit par la suite 

une montée en température avec une rampe de 20°C/min jusqu’à une 

température TG où la température est maintenue pendant 5min. Puis le verre 

est refroidi jusqu’à une température inférieure à la transition vitreuse (ici 500°C) 

puis remonté en température jusqu’à TFC avec une rampe de 20°C/min, voir 

Figure 4-69.b). 

Afin de distinguer les profils de nucléation-croissance en surface et en volume, 

ces expérimentations ont été réalisées sur des échantillons massifs (1 ou 2 

morceau massif, effet en volume majoritaire) et sur du verre broyé en poudre 

(<100 µm, effet en surface majoritaire). 

Les résultats obtenus sont présentés pour la surface en Figure 4-70 et pour le 

volume en Figure 4-71. 
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Figure 4-70. Courbes de nucléation (en noir) et de croissance (en rouge) de surface pour 

le verre GGBK16 avec leur seuil de validité (valeur à partir de laquelle les variations sont 

significatives) en trait plein, réalisées sur poudre (grain inférieur à 100 µm) avec TNmax 

la température du maximum de nucléation et TGmax la température du maximum de 

croissance. 

 

On peut observer sur la Figure 4-70, que la courbe de nucléation (en noir sur 

la figure) présente un maximum de nucléation (TNmax) à 710°C et un maximum 

de croissance (TGmax) à 815°C. Un léger recouvrement autour de 750°C peut être 

soupçonné entre les deux courbes, toutefois celui-ci reste dans le bruit de 

mesure.  
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Figure 4-71. Courbes de nucléation (en noir) et de croissance (en rouge) de volume pour 

le verre GGBK16 avec leur seuil de validité (valeur à partir de laquelle les variations sont 

significatives) en trait plein, réalisées sur massif avec TNmax la température du maximum 

de nucléation et TGmax la température du maximum de croissance. 

 

Si l’on regarde maintenant les courbes obtenues pour la cristallisation en 

volume, Figure 4-71, le maximum de nucléation se situe également à 710°C 

(ce qui correspond bien à une cristallisation hétérogène), le maximum de 

croissance est décalé à 880°C. L’écart de température entre les maxima de 

croissance surfacique et volumique s’explique par la présence de défauts plus 

nombreux en surface qui permettent ainsi d’abaisser cette température. 

Toutefois, on peut voir sur la Figure 4-71 un recouvrement plus prononcé entre 

les cinétiques de nucléation et de croissance du fait de la présence d’un 

« dôme » observé sur la courbe de croissance entre 650 et 825°C. Celui-ci 

pourrait correspondre à une contribution de la surface. On peut donc en déduire 

que la surface permet des cinétiques de croissance suffisamment importantes 

par rapport au volume pour apparaitre dans la courbe de croissance de 
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l’échantillon massif. Il faut noter toutefois que la température maximale de 

croissance de cette contribution (environ 750°C), qui pourrait de prime abord 

être associée à de la surface, n’a pas lieu à la même température que lors de 

l’étude en surface (815°C). Ceci nous indique donc que des études 

supplémentaires doivent être menées afin de déterminer l’origine de cette 

contribution. Le fort recouvrement des courbes de nucléation et de  croissance 

nous indique donc qu’un contrôle indépendant des deux phénomènes est 

impossible pour la cristallisation de volume. Il n’est donc pas possible de 

favoriser une cristallisation en volume au détriment de la surface puisqu’elles 

ont toutes les deux la même température de nucléation.  

D’autre part, la croissance en surface apparaît dès la nucléation. On peut noter 

également concernant la nucléation-croissance en surface, que TNmax se trouve 

être à une température correspondant à Tg+40°C (Tg=671°C, Tableau 4-23) 

tandis que TGmax se situe quant à elle à Tfib-4°C (Tfib =819°C, Tableau 4-25). 

Dans le cas de la nucléation-croissance en volume, TNmax se trouve être 

également à une température correspondant à Tg+40°C (Tg=671°C, Tableau 

4-23) tandis que la température maximale de croissance (880°C) se situe quant 

à elle à Tfib+60°C (Tfib =819°C, Tableau 4-25). On peut donc présager qu’un 

fibrage classique par étirage de préforme ne va pas être aisé. 

Ces courbes de nucléation-croissance permettent de mieux comprendre le 

comportement du verre GGBK16 vis-à-vis de la cristallisation en fonction de la 

température. Néanmoins, il ne nous permet pas de déterminer les phases 

cristallines mises en jeu. C’est pourquoi, des tests de cristallisation 

complémentaires sont nécessaires. 

 

V.2.2. Traitement au maximum de nucléation 

Afin de déterminer la première phase cristalline qui apparait lors d’un traitement 

thermique du verre GGBK16, des tests de cristallisation à la température 

maximale de nucléation (TNmax=710°C) ont été réalisés. Deux temps de palier à 
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TNmax ont été effectués : 5h et 72h. Ces traitements ont été réalisés dans des 

fours tubulaires sous atmosphère ambiante. 

 

V.2.2.1. Analyse par DRX 

Une analyse DRX a été réalisée sur le verre GGBK16 traité à 710°C pendant 72h 

sous forme de massif, Figure 4-72, et sous forme de poudre, Figure 4-73. 

Ceci nous permet de vérifier les courbes de nucléation et donc la présence de 

cristallisation au sein du verre mais également de déterminer la phase cristalline 

présente.  

On peut voir d’après les diffractogrammes que le verre a bel et bien cristallisé 

après un traitement de 72 heures à la température de nucléation. Plus 

précisément on peut remarquer que le diffractogramme ne présente pas de halo, 

il est donc possible que la poudre ait intégralement cristallisé et présente peu ou 

plus du tout de phase vitreuse, voir Figure 4-73, tandis que le massif comporte 

toujours une phase vitreuse (Figure 4-72). On peut constater que dans les deux 

cas nous retrouvons les mêmes phases cristallines observées précédemment lors 

du test de cristallisation préliminaire dans la section V.I. de ce chapitre. En 

effet, on y retrouve la phase KGaGeO4 (JCPDS 052-1595) qui semble la plus 

adéquate avec le diffractogramme, toutefois la phase BaGa2O4 (JCPDS 046-

0415) reste proche et la phase α-BaGa2O4 (JCPDS 049-0890). On peut noter la 

présence de 3 pics non attribués sûrement associés à une phase parasite. De 

plus, une analyse a été réalisée sur le verre massif traité pendant 72h puis broyé, 

et ne présente plus que de faibles pics de cristallisation. Ceci nous indique donc 

que la cristallisation est bien surfacique, puisque cette dernière se noie dans le 

volume du verre lors du broyage. 
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Figure 4-72. Diffractogramme du verre GGBK16 traité à TNmax=710°C pendant 72h sur 

un échantillon traité sous forme massive. 

 

 

Figure 4-73. Diffractogramme du verre GGBK16 traité à TNmax=710°C pendant 72h sur 

un échantillon traité sous forme de poudre. 
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V.2.2.2. Analyse par MET, MEB-EDX (coll. CEMHTI, Univ. 

Orléans, FR) 

V.2.2.2.1. Observation au MET 

Une analyse par Microscopie Electronique à Transmission (MET) sur les 

échantillons de verre GGBK16 (non traité et massif traité à 710°C 5h et 72h) a 

été réalisée afin de déterminer la présence/absence de séparation de phase. 

Pour cela, les échantillons ont été broyés en poudre et dilués dans de l’éthanol 

avant d’être déposés sur un film en carbone supporté par une grille en cuivre. 

Les clichés de microscopie ont été réalisés en champ clair et la diffraction 

électronique sur zone sélectionnée SAED (en anglais « Selected Area Electron 

Diffraction ») a été effectuée sur un Philips CM20 TEM opérant à 200 kV. Les 

résultats sont présentés respectivement en Figure 4-74, Figure 4-75 et 

Figure 4-76. 

 

Figure 4-74. Cliché MET du verre GGBK16 sans traitement thermique. 

 

Figure 4-75. Cliché MET du verre GGBK16 traité à 710°C pendant 5h présentant 

quelques cristaux à gauche, cliché SAED à droite. 
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Figure 4-76. Cliché MET du verre GGBK16 traité à 710°C pendant 72h présentant de 

nombreux cristaux à gauche, cliché SAED à droite. 

 

On peut déduire des observations faites et des clichés obtenus que le verre 

GGBK16 sans traitement est homogène et ne présente pas de séparation de 

phase. Cependant, les verres GGBK16 traités à 710°C pendant 5h et 72h, bien 

qu’ils soient homogènes (pas de séparation de phase observée) présentent, pour 

le premier, quelques rares zones cristallisées tandis que le deuxième montre la 

présence de nombreux nanocristaux répartis dans tout le matériau.  

 

V.2.2.2.2. Observation au MEB-EDX 

Etant donné que la détermination de la phase cristalline observée demeure 

ambigüe, une observation par Microscopie Electronique à Balayage (MEB) a été 

réalisée sur un Philips ESEM XL40 ainsi qu’une analyse dispersive en énergie 

(EDX) pour une analyse élémentaire avec un détecteur Oxford EDX sur 

l’échantillon GGBK16 traité à 710°C sur massif pendant 72h. Une première 

observation de la surface de l’échantillon, à la Figure 4-77, nous montre un 

pavage de la surface, le cliché étant pris en mode électron rétrodiffusé (BSE – 

Back-scattering electron), le contraste de la composition nous permet de 

distinguer les éléments les plus légers (contraste plus sombre) des éléments 

plus lourds (contraste plus clair). Le centre des pavages (on suppose ici que les 

pavés donc des cristaux) étant plus sombre, on peut donc supposer que la phase 
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cristalline se rapprocherait plutôt d’une composition de type KGaGeO4 (K étant 

plus léger que Ba). 

 

Figure 4-77. Cliché MEB de la surface du verre GGBK16 traité à 710°C pendant 72h, en 

mode BSE. 

 

Une analyse MEB-EDX a également été réalisée sur la section du verre GGBK16 

traité thermiquement à 710°C pendant 72h, à la Figure 4-78. On peut observer 

une cristallisation de surface présente sous la forme de dendrites, celles-ci sont 

présentes sur 33,6 µm de profondeur. Toutefois, une analyse par contraste de 

gris reste ici délicate. En effet l’échantillon ayant été fracturé (et donc non poli), 

des effets de reliefs peuvent être observés et induire en erreur l’observateur.  

           

Figure 4-78. Observation MEB de la section fracturée du verre massif GGBK16 traité à 

710°C pendant 72h en mode BSE. 
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C’est pourquoi une analyse EDX a été menée sur la zone reportée en Figure 4-

79. Les résultats présentant la composition des différents pointés effectués sont 

présentés dans le Tableau 4-29 pour les dendrites, la phase claire et les points 

1 à 8 de la matrice en partant de la zone de cristallisation vers une zone sans 

cristallisation (soit une variation en profondeur de la surface présentant des 

dendrites vers la matrice sans dendrite). 

 

Figure 4-79. Zone d'analyse EDX présentant les points mesurés, à savoir 4 points sur 

différentes dendrites, et un total de 9 points sur le reste de la matrice hors dendrites. 

Tableau 4-29. Compositions (en mol.%) des différents points analysés par EDX  - notons 

que pour les points dendrites, le tableau reporte la composition moyenne de l'ensemble 

des dendrites. 

Points GaO3/2 

(±2mol.%) 

GeO2 

(±2mol.%) 

BaO 

(±2mol.%) 

KO1/2 

(±2mol.%) 

Dendrite 43 23 9 25 

Phase claire 45 23 21 11 

Point 1 43 24 24 9 

Point 2 43 23 22 12 

Point 3 43 23 21 13 

Point 4 46 21 19 14 

Point 5 44 22 19 15 

Point 6 43 23 18 16 

Point 7 44 23 18 16 

Point 8 46 22 17 15 
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Etant donné que toutes les dendrites ont des compositions similaires par analyse 

EDX, la moyenne des compositions de dendrites est présentée dans le Tableau 

4-29. La composition moyenne des dendrites semble correspondre ici à la 

solution solide K1-xBaxGa1+xGe1-xO4 avec x=0,27. Cette solution solide est tout à 

fait possible puisque les phases KGaGeO4 et BaGa2O4 sont iso-structurales [18]. 

Nous aurions donc ici une solution solide plus proche de la composition de 

KGaGeO4 que de BaGa2O4 avec un ratio proche de 3:1. 

De plus, on remarque que la phase claire (qui correspond à la matrice vitreuse 

entre deux dendrites) présente un déficit en oxyde de potassium par rapport à 

la composition théorique du verre sans traitement thermique, à savoir : 

40,1GaO3/2-26,7GeO2-16,2BaO-17KO1/2. En effet, si l’on observe la variation de 

la composition de la matrice vitreuse en profondeur, de la surface vers le centre 

du matériau (points 1 à 8 sur le Tableau 4-29), on peut voir que les taux 

d’oxyde de germanium et de gallium restent stables tandis que le taux de 

potassium augmente et entraine en conséquence une diminution du taux 

d’oxyde de baryum. Ceci est donc en accord avec la formation du cristal qui 

appauvrit le verre environnant en potassium par rapport au baryum. 

 

VI. Conclusion 

Le système GaO3/2-GeO2-BaO-KO1/2 contenant un oxyde formateur de réseau 

vitreux (GeO2) a été exploré au cours de ce chapitre pour un taux d’oxyde de 

potassium variant entre 0 et 16 mol.%. Les propriétés physiques, thermiques, 

optiques et la structure locale de ces verres ont été étudiées. Parmi ces 

différentes compositions, une a été sélectionnée pour une étude de 

dévitrification. En effet, la composition GGBK16, qui présente une stabilité 

élevée vis-à-vis de la cristallisation (ΔT=191°C et le pic de cristallisation le moins 

abrupt selon l’analyse calorimétrique) ainsi que la fenêtre de transmission la plus 

étendue (de 277 nm à 5,9 µm) a été retenue pour des caractérisations 

mécaniques et une étude de dévitrification. 
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L’étude des propriétés mécaniques (à savoir l’estimation du module d’Young et 

de la dureté de Vickers), permettent de comparer le verre GGBK16 aux autres 

familles de verre en termes de résistance mécanique. On peut noter qu’avec un 

module d’Young de 62GPa, le verre GGBK16 est proche des verres silicates et 

supérieur aux verres chalcogénures ou flurorures. En termes de dureté Vickers, 

le verre GGBK16 est plus dur que son homologue germanate BGG. On peut donc 

supposer que l’oxyde de gallium contribue à une augmentation des propriétés 

mécaniques. 

D’autre part, une étude de dévitrification faisant intervenir l’étude de nucléation-

croissance pour la cristallisation de surface et en volume, nous a permis de 

déterminer les températures caractéristiques de cristallisation du verre GGBK16. 

Il en résulte que, la cinétique de croissance cristalline en surface est telle que la 

croissance semble engagée à une vitesse non négligeable dès la nucléation. Les 

températures de nucléation étant identiques dans les deux configurations, nous 

pouvons en déduire que la cristallisation de ce matériau est hétérogène. De plus, 

les températures des maximums de croissance et la température potentielle de 

fibrage sont très proches.  

Une étude de la cristallisation par microscopie (TEM – MEB-EDX) a permis la 

détection d’une phase cristalline majoritairement en surface et une identification 

de celle-ci. En effet, une analyse par DRX étant insuffisante pour distinguer les 

deux phases isostructurales KGaGeO4 et BaGa2O4, une intervention du MEB-EDX 

a été nécessaire. Il en résulte qu’une solution solide de KGaGeO4 et BaGa2O4 

(avec un ratio proche de 3:1) cristallise dans le verre GGBK16.  

On peut donc en déduire que la substitution de l’oxyde de sodium par l’oxyde de 

potassium au sein de ces verres germano-gallates permet d’améliorer le 

comportement de ces verres vis-à-vis de la cristallisation mais nous ne sommes 

pas dans une situation idéale. Il en découle qu’un fibrage classique à partir d’une 

préforme sans cristallisation de surface est potentiellement très difficile à 

obtenir. Toutefois, les vitesses de chauffage entre l’étude fondamentale menée 

ici et un fibrage conventionnel sur tour de fibrage restent différentes. Des 

expérimentations seront donc menées (voir Chapitre 5). 
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I. Introduction 

A travers la littérature, de nombreux systèmes vitreux ont été explorés et des 

applications, par le biais de fibres optiques, ont pu être réalisées. On distingue, par 

exemple, dans le domaine des fibres ayant des applications dans le moyen infrarouge, 

les verres germanates, tellurites, fluorures ou encore chalcogénures pour ne citer que 

les grandes familles.  

Nous avons pu voir au cours du Chapitre 1 que les verres à base d’oxyde de gallium 

ont été relativement moins étudiés. Etant donné que toute mise en forme nécessite 

une connaissance précise du matériau, on peut donc aisément comprendre que les 

verres à base de GaO3/2 n’aient pas trouvé, jusqu’ici, une place de choix dans le 

domaine spécifique des fibres optiques. Toutefois, certaines compositions fibrées 

peuvent présenter jusqu’à 19 mol.% de GaO3/2 comme c’est le cas, par exemple, des 

verres BGG dopés à l’oxyde de thulium étudiés par Wen et al. [1]. Néanmoins, nous 

n’avons répertorié aucune fibre contenant un fort taux de Ga2O3 à travers la 

littérature, malgré les différentes propriétés d’intérêt que nous avons pu évoquer pour 

ce type de verre à l’état massif (à savoir un fort T, une transmission optique étendue 

du visible jusque dans l’infrarouge à 6 µm, un indice de réfraction de l’ordre de 1,7 à 

532 nm ou encore une dureté Vickers de 5,14 GPa). Ceci peut s’expliquer par la 

difficulté de synthèse de grande quantité mais aussi de mise en forme de verres riches 

en oxyde de gallium. 

Une première exploration de la mise en forme de fibres de verre riche en GaO3/2 a été 

réalisée sur le système GaO3/2-GeO2-BaO-NaO1/2 par P.Hee au cours de sa thèse [2], 

comme nous avons pu le voir au cours du Chapitre 4 section II.1. Des problèmes 

de cristallisation de surface corrélée à la forte mobilité du sodium lors du fibrage ont 

été observés, et c’est pourquoi, nous avons pris l’initiative de modifier le système en 

substituant l’oxyde de sodium par l’oxyde de potassium puis d’étudier ses propriétés, 

sa structure et sa cristallisation (Chapitre 4). De l’étude de ce nouveau système 

GaO3/2-GeO2-BaO-KO1/2, une composition a été retenue afin de tester sa compatibilité 

aux techniques de fibrage : la composition 42GaO3/2-25GeO2-17BaO-16KO1/2. Nous 

verrons au cours de ce chapitre qu’un fibrage conventionnel ne nous permettra pas 

d’obtenir une fibre de bonne qualité, ce qui nous amènera à l’étude de techniques 
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plus originales à savoir les techniques « poudre dans tube », « barreau dans tube » 

et à partir du liquide dans un creuset ouvert. Il faut noter que ce chapitre étant très 

expérimental, les données sont souvent qualitatives et parfois difficilement 

mesurables. 

 

II. Différents types de fibres et pertes optiques  

II.1. Les différents types de fibres optiques 

Il existe essentiellement trois types de fibres optiques conventionnelles, à savoir les 

fibres multimodes à saut d’indice, multimodes à gradient d’indice ou encore les fibres 

monomodes, telles que représentées en Figure 5-80. Ces différents types de fibre 

se distinguent notamment par la taille du cœur ainsi que la variation de leur indice de 

réfraction entre le cœur et la gaine. La fibre multimode à saut d’indice présente une 

discontinuité de l’indice de réfraction à l’interface entre le cœur et la gaine, tandis que 

la fibre multimode à gradient d’indice va avoir une variation continue de l’indice du 

cœur vers la gaine. Dans le cas de la fibre monomode on note un cœur de diamètre 

très faible, avec l’intensité lumineuse portée par le centre du guide. 
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Figure 5-80. Différents types de fibres optiques ainsi que la distribution radiale de l’indice de 

réfraction [3]. 

 

Dans la suite de ce chapitre, notre attention se portera plus particulièrement sur 

l’étirage de fibre monoindice et cœur-gaine à saut d’indice étant donné que nous 

sommes à un stade exploratoire du processus de fabrication pour les fibres de verre 

GGBK16. 

 

II.2. Les pertes optiques dans les fibres 

Dans tous les différents types de fibres optiques, le signal qui est injecté se retrouve 

fréquemment altéré en sortie, selon la longueur traversée et la qualité de la fibre. En 

effet, l’impulsion lumineuse va subir une perte d’amplitude (perte) et un étalement 

en longueur d’onde (dispersion) [4]. 



 

195 
 

La dispersion du signal au sein d’une fibre peut être soit chromatique soit intermodale. 

La première est due à la différence de vitesse de propagation des différentes 

composantes d’une onde en fonction de la longueur d’onde. La seconde, quant à elle, 

correspond à la différence de vitesse de propagation des différents modes (pour une 

seule et même longueur d’onde) transmis par la fibre. 

Différents types de pertes peuvent subvenir dans une fibre optique, on distingue : 

- Les pertes par absorption: 

Deux absorptions sont intrinsèques au matériau lui-même, à savoir la coupure aux 

courtes longueurs d’onde et la coupure multiphonon (aux grandes longueurs d’onde) 

qui définissent la plage d’utilisation de matériau transparent. A ces deux absorptions 

peuvent s’ajouter les absorptions dues à la présence d’impuretés du matériau (telles 

que des ions de métaux de transition ou encore l’eau). Celles-ci peuvent provenir des 

matières premières, ou encore de contamination lors de la synthèse. 

- Les pertes par diffusion [5], [6]:  

On distingue ici deux types de perte par diffusion : la diffusion Rayleigh et la diffusion 

de Mie.  

La diffusion Rayleigh est générée par la fluctuation de densité au sein du matériau ou 

bien la présence de défauts de taille très inférieure à la longueur d’onde (λ). Elle est 

intrinsèque au matériau et son intensité varie en 1/λ4.  

La diffusion de Mie, en revanche, peut être générée par des inclusions, bulles ou des 

défauts à l’interface gaine-cœur de dimension supérieure à λ. Elle est extrinsèque au 

matériau et présente une variation de son intensité en 1/λ². On peut noter que 

lorsque le défaut est de dimension nettement supérieure à la longueur d’onde, la 

diffusion évolue de façon indépendante à cette dernière. 

- Les pertes par courbure de la fibre : 

Lorsque la lumière incidente respecte les conditions de réflexion totale interne de la 

fibre optique, celle-ci devrait se propager sans problème. Toutefois, la présence de 

courbures dans la fibre peut induire des fuites de signal par la gaine. En effet, lorsque 
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la fibre est courbée, l’angle d’incidence du signal lumineux au niveau de la courbure 

ne respecte plus nécessairement les conditions de propagation. 

- Les pertes par couplage [6]: 

Bien que le respect des conditions de propagation soit primordial pour les fibres 

optiques, il est nécessaire de garder à l’esprit que d’autres phénomènes peuvent 

intervenir dès le couplage entre le faisceau lumineux et la fibre optique. En effet, des 

réflexions de Fresnel, dues à la différence d’indice entre l’air et le matériau composant 

la fibre, peuvent avoir lieu. De plus, la focalisation du faisceau lumineux est également 

importante. Nous avons vu précédemment qu’en fonction du type de fibre, la 

dimension du cœur peut varier. Il est donc important de focaliser le faisceau de 

manière adéquate au cœur et cela en adaptant les optiques à l’ouverture numérique 

de la fibre pour respecter les conditions de propagation au cœur de la fibre.  

Les différents types de pertes sont résumés dans la Figure 5-81. 

 

Figure 5-81. Différents types de pertes dans une fibre optique [6]. 

 

De manière générale, on détermine l’atténuation globale d’une fibre par la relation 

suivante [4]: 

𝛼𝑑𝐵/𝑚 =  
10

ℓ
log

𝑃1

𝑃2
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Avec 𝛼𝑑𝐵/𝑚 l’atténuation totale de la fibre en dB/m, ℓ la longueur de la fibre en mètres, 

et P1 et P2 respectivement la puissance mesurée à la sortie et la puissance injectée 

dans la fibre. 

Ceci permet de représenter la variation de l’atténuation en fonction de la longueur 

d’onde, comme par exemple pour une fibre de silice, voir Figure 5-82, où l’on peut 

voir les différentes contributions à l’atténuation [6]. 

 

Figure 5-82. Spectre d'atténuation d'une fibre de silice [6]. 

 

III. Méthode de fabrication 

III.1. Préparation des préformes 

Une préforme est un cylindre de verre à partir duquel est obtenu de manière 

homothétique la fibre optique [7]. Les méthodes les plus standards sont celles 

utilisées pour la fabrication de préformes de silice. On distingue deux catégories de 

méthodes à savoir internes et externes. Parmi les méthodes internes, on peut 

trouver : le dépôt chimique en phase vapeur modifié (MCVD - Modified Chemical 

Vapor Deposition) ainsi que le dépôt chimique en phase vapeur assistée par plasma 

(PCVD – Plasma chemical Vapor Deposition) [7]. Tandis que pour les méthodes 

externes, on peut trouver : l’hydrolyse à la flamme (HALF ou OVD – Outside vapor 
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Deposition), le dépôt axial en phase vapeur (VAD – Vapor Axial Deposition) ou encore 

le dépôt plasma axial latéral (ALPD – Axial Lateral Plasma Deposition) [7].  

Parmi ces méthodes, la plus répandue reste toutefois la méthode MCVD pour la 

confection de préformes de silice [7]. Toutefois, cette technique requiert un travail de 

la silice à des températures élevées de l’ordre de 1700 à 2000°C.  

Diverses autres méthodes de fabrication de préforme existent [8]: 

- Pour une fibre mono-indice, un seul matériau est nécessaire. Pour ce faire 

un barreau de verre peut être réalisé soit par coulée du verre dans un moule 

(Figure 5-83.(a-1)), par étirage d’un barreau de verre plus large pour obtenir 

le diamètre désiré (Figure 5-83.(a-2)), par extrusion c’est-à-dire par 

application d’une pression dans une filière contenant le verre à température de 

ramollissement (Figure 5-83.(a-3)) ou encore par pressage de poudre de 

verre à chaud dans un moule (Figure 5-83.(a-4)).  

- Pour une fibre à saut d’indice, la technique « Barreau dans tube » (Rod in 

tube), qui consiste à placer un barreau de verre d’indice élevé au cœur d’un 

cylindre de verre à indice plus faible, est la plus utilisée. Ceci peut être fait en 

deux étapes, par préparation distincte d’un barreau de cœur (par les mêmes 

techniques présentées dans le paragraphes précédents) et d’un tube de gaine 

Figure 5-83.(a) et (b). La fabrication d’un tube peut se faire de différentes 

façons, soit par coulée dans un moule puis renversement de l’excédent de verre 

encore liquide hors du moule (Figure 5-83.(b-1)), par perçage d’un barreau 

de verre plein (Figure 5-83.(b-2)), par extrusion de verre ramolli dans une 

filière (Figure 5-83.(b-3)) ou encore par coulée dans un moule présentant au 

cœur un cylindre en rotation « rotational casting » (Figure 5-83.(b-4)). La 

préparation d’une préforme cœur-gaine peut également être réalisée en une 

seule fois, par coulée du verre de gaine à l’intérieur d’un tube, du retrait de 

l’excédent de verre pour former un tube puis coulée du verre de cœur, voir 

Figure 5-83.(c). 
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Figure 5-83. Différentes méthodes de préparation d'une préforme "Barreau dans tube". 

Préparation en deux étapes (a) la préparation du cœur soit par (a-1) coulée dans un moule, 

(a-2) étirage d'un barreau plus large, (a-3) extrusion, (a-4) pressage à chaud puis (b) la 

préparation de la gaine soit par (b-1) coulée dans un moule en retirant l’excédent, (b-2) 

perçage, (b-3) extrusion, (b-4) coulée dans un moule en rotation « rotational casting ». 

Préparation en une étape (c) soit par (c-1) coulée du cœur et insertion d’un tube dans ce 

dernier alors que le cœur est toujours liquide soit (c-2) coulée du tube de gaine, extraction de 

l’excédent encore liquide, puis coulée du cœur [8]. 
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III.2. Etirage sur tour de fibrage 

La technique de fibrage la plus répandue (pour le fibrage optique) consiste à étirer 

une préforme sur une tour de fibrage, Figure 5-84. Pour ce faire, la préforme est 

accrochée à un mandrin motorisé qui permet d’ajuster la hauteur de la préforme et 

sa descente dans le four (résistif ou induction) sous atmosphère contrôlée. La 

préforme est alors chauffée localement jusqu’à sa température de ramollissement 

(correspondant à une viscosité dans la gamme de 105,5 à 106,5 Pas, et donc au point 

où celle-ci se déforme sous son propre poids). Le verre va donc ainsi s’étirer de 

manière homothétique et former une goutte constituant l’amorce du fibrage. Par la 

suite, la fibre passe généralement par un cabestan (constitué de deux poulies en vis-

à-vis permettant d’appliquer une tension sur la fibre), un mesureur de diamètre puis 

dans un enrobeur contenant une résine acrylique qui sera ensuite polymérisée par 

une lampe UV. Enfin, la fibre passe par une poulie connectée à un mesureur de tension 

qui permet d’adapter la vitesse d’enroulement du tambour sur laquelle la fibre est 

enroulée par rapport à la vitesse de fibrage.  

 

Figure 5-84. Représentation schématique d'une tour de fibrage à gauche et photographie de 

l’une des tours de fibrages présente au COPL à droite. 

 

Différents paramètres vont influencer l’obtention d’une fibre optique de bonne qualité 

et de dimension désirée : 
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- L’atmosphère du four : celle-ci est contrôlée et maintenue constante tout au 

long du fibrage. En effet, un balayage gazeux est nécessaire tout d’abord pour 

éliminer les impuretés de l’atmosphère ambiante (eau, poussières) qui risquent 

de réagir avec la surface de la préforme. De plus, un flux contrôlé de gaz inerte 

(principalement de l’azote ou de l’argon dans le cas des tours du COPL) permet 

également de maintenir une température homogène au sein du four. 

- L’aspect de surface de la préforme : une préforme dont la surface est de 

mauvaise qualité risque de présenter de la cristallisation au cours du fibrage 

voire de favoriser une rupture de la fibre. 

- La vitesse de descente de la préforme dans le four : joue notamment sur 

le diamètre de la fibre, plus l’apport de matière est important plus le diamètre 

de la fibre résultante sera élevé et inversement, pour une tension appliquée à 

la fibre donnée. 

- La vitesse d’enroulement du tambour : qui, dans un cas parfait, est 

exactement la même que la vitesse de fibrage. Elle peut être augmentée pour 

réduire le diamètre de la fibre par exemple. De même lorsque l’on diminue la 

vitesse d’enroulement, le diamètre de la fibre sera augmenté. Toutefois, de 

manière générale, le contrôle de diamètre par application d’une tension se 

réalise au niveau du cabestan. 

 

IV. Synthèse et préparation de préformes de GGBK16 

Comme nous avons pu le voir précédemment, les fibres optiques sont généralement 

fabriquées par étirage d’une préforme de verre.  

Pour la fabrication de ces préformes de verre, il est donc nécessaire de préparer du 

verre en quantité plus importante (ici 40 grammes) que celles requises pour les 

études exploratoires présentées dans les chapitres précédents (de l’ordre de 10 

grammes).  

Afin de garantir l’obtention de préformes sans bulle, sans fissure et de surface 

homogène, il est nécessaire de contrôler plusieurs paramètres : 
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- La température du verre à l’état liquide : il est important que le mélange 

soit porté à fusion mais sa viscosité est également importante, en effet un verre 

trop liquide peut emprisonner des bulles d’air en son sein au cours de la coulée 

et favoriser la cristallisation. Tandis qu’un verre trop visqueux peut refroidir 

trop vite et donc ne pas permettre de réaliser une préforme complète, et 

présenter des défauts tels que des bulles ou des variations de composition 

(sirop) liées à une viscosité trop élevée. De manière générale, il faut donc se 

placer dans la gamme de température de travail du verre correspondant à une 

viscosité se situant entre 103 et 106 Pa·s [9]. 

Le verre GGBK16 étant un verre dont la viscosité varie assez rapidement, 

comme nous avons pu le voir dans le Chapitre 4 section IV.2., nous nous 

plaçons à une température de 1400°C où le verre présente une viscosité de 

l’ordre de 102 à 103 Pa·s (proche du point de travail du verre) pour une coulée 

rapide. 

 

- Le moule : le choix du moule va influencer plusieurs paramètres, à savoir la 

dimension des préformes obtenues (qui sera également dépendante du volume 

de mélange en fusion) mais également sa qualité de surface. Il est nécessaire 

pour cela de faire un polissage à grains fins et un nettoyage au préalable du 

moule afin de retirer tout défaut pouvant impacter la surface de la préforme 

résultante (tels que des petits éclats, des traces de corrosion qui peuvent 

contaminer le verre en surface, etc…) [10]. Evidemment il faut garder à l’esprit 

que le métal ou l’alliage métallique constituant le moule est également 

important puisque ce dernier doit supporter des températures importantes 

(dans notre cas, 630°C) afin de ne pas se dégrader voire se déformer. C’est 

pourquoi nous avons choisi un moule en acier inoxydable capable de supporter 

des températures allant jusqu’à 680°C environ, Figure 5-85. 
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Figure 5-85. Moule à préforme en acier inoxydable en deux parties, utilisé pour la préparation 

de préforme dans cette thèse. 

 

- La température du moule : celle-ci est primordiale afin d’avoir un moule 

parfaitement préchauffé mais également éviter les phénomènes de collage ou 

de fissure de la préforme. En effet, si le moule est trop chaud, le verre ne 

pourra pas refroidir assez rapidement et risque d’adhérer au moule, une fois le 

recuit terminé ce dernier risque donc de coller fermement au moule. En 

revanche si le moule est trop froid, le choc thermique peut être trop violent 

pour le verre qui peut donc se fracturer lors de son refroidissement. De manière 

générale, la température du moule et la température du mélange fondu sont 

ajustées l’une par rapport à l’autre : on règle la température du mélange en 

premier afin d’avoir une viscosité adéquate pour la coulée, puis on ajuste la 

température du moule afin d’assurer un refroidissement sans adhésion ni 

rupture de la préforme. D’autres moyens peuvent être employés, par exemple, 

l’application d’un lubrifiant pour éviter les problèmes d’adhésion comme c’est 

le cas, dans les industries verrières, pour la fabrication de pièces vitreuses 

(telles que des plats par exemple) par procédé pressé-pressé [10]. 

 

- La température de recuit : celle-ci peut être légèrement différente de la 

température du moule pour certains verres. En effet, le moule peut être 

préchauffé à une température supérieure à la température de recuit pour les 

raisons évoquées précédemment. De manière générale, cette température 

correspond à Tg-40°C voire à des températures inférieures, et le temps de 
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recuisson est adapté à la température de recuit ainsi que le refroidissement 

jusqu’à température ambiante pour éviter toutes contraintes résiduelles 

pouvant nuire à la manipulation de la préforme et sa préparation pour le fibrage 

tel que des découpes, ou encore une étape de polissage. 

 

Au vu des différents paramètres qui entrent en jeu pour la fabrication d’une préforme, 

plusieurs tests ont dû être réalisés afin de déterminer les conditions optimales pour 

obtenir une préforme GGBK16. 

La méthode de préparation optimale retenue est une fusion-trempe classique à partir 

de l’oxyde de gallium Ga2O3 (American Elements, 99,9%), d’oxyde de germanium 

GeO2 (HEFA, 99,999%), de carbonate de baryum BaCO3 (Fisher Scientific, 99%) et 

de carbonate de potassium K2CO3 (Anachemia, >99%). Les précurseurs sont 

mélangés dans un mortier en agate puis mis dans un creuset en platine qui est placé 

dans un four à induction, Figure 5-86, où le mélange va subir le traitement 

thermique présenté en Figure 5-87. Une fois porté à fusion, le mélange est coulé 

dans un moule à préforme en acier inoxydable, Figure 5-85, préalablement 

préchauffé à la température de recuit du verre, ici 630°C. Une fois le recuit terminé, 

le verre est démoulé et on obtient des barreaux de verre d’environ 6 cm de long pour 

1 cm de diamètre, transparents et sans bulle, Figure 5-88. 
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Figure 5-86. Four à induction de marque Norax utilisé au COPL pour la synthèse de verre 

d’environ 30 à 40 grammes et la fabrication subséquente de préforme. 

 

 

Figure 5-87. Cycle thermique de synthèse d'une préforme de verre GGBK16. 
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Figure 5-88. Préforme de verre GGBK16 d'environ 6 cm de long pour 1 cm de diamètre. 

 

Une fois les préformes obtenues, une seconde étape de préparation est effectuée. Elle 

consiste en une découpe afin d’obtenir un barreau de verre cylindrique aux extrémités 

franches et perpendiculaires à l’axe principal de la préforme, suivie d’une étape de 

polissage de la surface (selon ce même axe). Cette étape de polissage va permettre 

d’éliminer les éventuels défauts de surface (irrégularités, ou encore rainures dues au 

moule) afin de garantir la meilleure homothétie cylindrique possible de la préforme 

vers la fibre. De plus, il faut noter qu’un polissage de la préforme peut également 

permettre d’éviter des phénomènes de cristallisation de surface qui seraient causés 

par des défauts et petites inclusions issus du moule. En effet, bien que le moule soit 

poli et nettoyé au préalable, les températures de travail sont suffisamment élevées 

pour oxyder le métal à l’interface métal-verre. 

Différentes techniques de polissage existent, à savoir le polissage chimique par le 

biais de solutions basiques ou acides [11] ou encore le polissage mécanique voire 

même mécano-chimique [12].  

Un appareil spécifique a été conçu au COPL pour le polissage de pièces cylindriques, 

Figure 5-89.  
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Figure 5-89. Polisseuse pour préforme conçue au COPL. 

 

Afin de polir une préforme, cette dernière est fixée sur deux bras qui vont mettre la 

préforme en rotation sur elle-même (bloc orange sur la Figure 5-89) le long de son 

axe principal. Une bande de papier abrasif ou de feutre de polissage est fixé sur le 

plateau de translation en x-y (bloc violet sur la Figure 5-89) qui est appuyé contre 

la préforme à polir. Le lubrifiant (de l’eau ou un autre solvant, lorsque du papier 

abrasif est utilisé) ou bien des grains abrasifs en suspension (oxyde de cérium ou 

diamant entre autres, lorsqu’un feutre de polissage est utilisé) est amené par une 

conduite jusqu’à la préforme par le bloc vert sur la Figure 5-89 afin de procéder au 

polissage. La cellule de commande (bloc rouge sur la Figure 5-89) permet de 

contrôler la vitesse de rotation de la préforme, la vitesse de déplacement en x et/ou 

y du plateau de translation ainsi que le débit de lubrifiant (qui peut également être 

ajouté manuellement). 

Cet appareillage permet donc un polissage complet de la préforme. Etant donné la 

surface à polir, la technique utilisée et la dureté du matériau, il faut noter que cette 

phase de polissage peut s’avérer longue. Une fois les préformes préparées, il est donc 

possible de procéder au fibrage. 
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V. Fibrage conventionnel à partir d’une préforme de GGBK16 

Les préformes préparées précédemment vont donc être désormais testées pour le 

fibrage optique selon la technique conventionnelle exposée en section III.2. de ce 

chapitre. 

Pour ce faire, plusieurs paramètres de fibrage sont testés : la qualité optique de la 

surface de la préforme, l’atmosphère et la température. Pour ce dernier paramètre, il 

faut garder à l’esprit que la cristallisation ainsi que la viscosité du verre GGBK16 ont 

déjà été étudiées dans le Chapitre 4 respectivement à la section V. et à la section 

II.2.2.3. Nous en avons déduit que la température de fibrage adéquate (viscosité de 

107 Pa·s) est de 819°C. Toutefois celle-ci a été estimée pour une vitesse de chauffe 

de 2°C/min, ce qui ne correspond pas à une rampe de chauffage sur une tour de 

fibrage qui est généralement plus élevée (passage de 20°C à 800°C en moins de 5 

minutes). De plus, il faut garder à l’esprit que la méthode de mesure des températures 

sur un viscosimètre et une tour de fibrage n’est pas identique et peut donc induire un 

écart de température. 

Les tests de fibrage sont donc réalisés à une température de fibrage plus faible de 

805°C qui correspondrait donc à un fibrage « à froid » et donc à une viscosité plus 

basse, c’est-à-dire à un verre plus rigide. Les conditions de fibrage sont reportées 

dans le Tableau 5-30. Les expérimentations #1 et #2 correspondent à une étude de 

l’influence de la qualité de polissage sur le fibrage, tandis que les expérimentations 

#1 et #3 correspondent à une étude de l’influence de l’atmosphère. 

Tableau 5-30. Conditions de fibrage à partir de préformes de verre GGBK16. 

Conditions Qualité optique de la 

préforme 

Atmosphère Température 

#1 Polissage moyen 

rayures résiduelles 

Azote 805°C 

#2 Polissage excellent 

pas de rayures 

résiduelles 

Azote 805°C 

#3 Polissage moyen 

rayures résiduelles 

Oxygène 805°C 
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Une première observation à l’œil nu des nez de préformes (amorce de fibrage), 

Figure 5-90, permet déjà de premières déductions quant au déroulement du fibrage. 

On constate tout d’abord que les trois nez de préforme présentent une cristallisation. 

On peut alors déduire qu’une augmentation du temps de fibrage ne permettra pas de 

corriger ce problème. De plus, on peut remarquer que les nez de préforme des tests 

#1 et #3 présentent un profil irrégulier, qui ne correspond pas au profil d’un nez de 

préforme résultat d’un fibrage contrôlé et sans problème. Les nez de préforme à 

l’issue d’un fibrage doivent présenter le même profil que pour le test #2, toutefois 

sans cristallisation.  

 

Figure 5-90. Photographies de nez de préforme obtenus à l'issue des différents tests de fibrage 

conventionnel à partir de préformes de verre GGBK16. 

 

Si l’on observe désormais les fragments de fibres obtenus à partir de ces différents 

essais, Figure 5-91, on peut constater que tous présentent une cristallisation de 

surface. Les fragments de fibres #1 et #3 présentent, en plus d’une cristallisation 

superficielle, des amas de verre participant à l’irrégularité des fragments de fibres. 

Toutefois, il faut noter que pour le test #2, plus d’un mètre de fibre (bien que 

cristallisée en surface) a été obtenu avec un diamètre 0,4 à 0,8 mm. 



 

210 
 

 

Figure 5-91. Photographie de fragments de fibre obtenus à l'issus des essais de fibrage 

conventionnel à partir d'une préforme de verre GGBK16. 

 

Les observations microscopiques des résultats de ces expérimentations (#1, #2 et 

#3) sont présentées en Figure 5-92 pour les nez de préforme et en Figure 5-93 

pour les fragments de fibre. Sur la Figure 5-92, on peut voir que le nez de préforme 

#1 présente de nombreux cristaux de petite taille qui semblent être localisés sur les 

rayures résiduelles du polissage (donc perpendiculaire à l’axe d’étirage). Le nez de 

préforme #2 semble présenter une texture surfacique sous forme de stries 

cristallisées colinéaires à l’axe d’étirage, tandis que le nez de préforme #3 présente 

quant à lui des zones de cristallisation plutôt agglomérées. Si l’on observe la surface 

des fragments de fibre, Figure 5-93, les fibres #1 et #3 présentent des cristaux qui 

sont parsemés de manière « aléatoire » sur la surface de la fibre (nous avons des 

zones pauvres en cristaux et d’autres riches en cristaux). La distribution des cristaux 

sur la fibre #2 est plus régulière sur l’ensemble de la fibre. Les cristaux se trouvent 

être plus gros sur la fibre #1 et #2 tandis que les cristaux généralement observés en 

amas sur la fibre #3 sont de plus petites tailles. 



 

211 
 

 

Figure 5-92. Observation au microscope optique en lumière blanche des nez de préforme de 

verre GGBK16 à l'issue des différents tests de fibrage conventionnel. 

 

Figure 5-93. Observation au microscope optique en lumière blanche des fragments de fibre 

GGBK16 à l'issue des différents tests de fibrage conventionnel. 

 

De ces résultats nous pouvons déduire que : 

- Le polissage joue un rôle sur la qualité de surface des fragments de fibre 

obtenus, en effet avec un bon polissage (test#2), la répartition de la 

cristallisation semble plus homogène sur la surface de la fibre. 

- L’atmosphère d’étirage ne semble pas avoir d’influence sur la qualité des 

fibres puisque toutes les fibres/fragments de fibre obtenus que ce soit sous 

atmosphère d’azote ou d’oxygène, présentent une cristallisation de surface. 

- La cristallisation est donc due à la composition et la température d’étirage, 

malgré une rampe de montée en température rapide à la température de 

fibrage et une stabilité thermique vis-à-vis de la cristallisation élevée (ΔT= 

191°C). 
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Une analyse par DRX des différents fragments de fibre a été réalisée afin de 

déterminer la(les) phase(s) cristalline(s) présente(s) en surface. Les résultats 

obtenus sont identiques à celui de la fibre #1, dont le diffractogramme est présenté 

en Figure 5-94. Les pics sont attribués aux mêmes phases cristallines (KGaGeO4 et 

BaGa2O4) obtenues par analyse DRX du verre GGBK16 après différents tests de 

cristallisation au cours du Chapitre 4 section V et qu’il n’est pas possible de 

discriminer. Nous avons donc probablement une solution solide K1-xBaxGa1+xGe1-xO4 

telle qu’observée au chapitre précédent lors de l’étude de dévitrification pour x=0,27. 

 

Figure 5-94. Diffractogramme du fragment de fibre #1 obtenue lors de l'étirage de la préforme 

#1 du verre GGBK16. 

 

A l’issue de ces tests de fibrage conventionnel à partir de préforme, nous pouvons 

donc en déduire qu’il est difficilement concevable d’obtenir des fibres de verre 

GGBK16 ne présentant aucune cristallisation de surface. Ces résultats sont similaires 

aux observations faites par P.Hee au cours de sa thèse [2] sur les verres germano-

gallates de sodium. Toutefois, on peut noter que dans le cas du verre GGBK16 la 

cristallisation de surface est moins complexe. Le potassium présente donc bien un 

comportement similaire au sodium, et favorise la cristallisation de surface mais de 
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manière moins chaotique. Les capacités de mise en forme de ce verre (sous forme de 

préforme en l’occurrence) ainsi que la présence d’un large ΔT nous amène à pousser 

plus loin l’exploration de son fibrage en utilisant des procédés dits alternatifs.  

 

VI. Méthodes alternatives pour le fibrage du verre GGBK16 

La température étant un paramètre critique, nous avons donc fait le choix de nous 

rapprocher, au cours du fibrage, du phénomène de trempe observé lors d’une coulée 

standard du verre GGBK16. Pour ce faire différentes techniques sont explorées, à 

savoir : 

- La technique Poudre dans tube (en anglais : Powder in tube), qui va faire 

intervenir une gaine vitreuse. L’intervention d’une gaine va ici nous permettre 

d’éviter un contact « direct » entre l’atmosphère chauffée et la surface du verre 

GGBK16 qui est à l’état de poudre et peut nous affranchir des phénomènes de 

cristallisation. Cette dernière est testée avec deux types de gaines 

commerciales, à savoir de la silice de haute pureté et un verre aluminosilicate. 

- La technique Barreau dans tube (en anglais : Rod in Tube), qui est similaire 

à la technique précédente (voir section III.1. de ce chapitre). 

- La technique par Creuset ouvert, qui consiste à réaliser un fibrage similaire 

aux deux précédents mais sans l’intervention d’une gaine vitreuse. 

 

VI.1. Poudre dans tube (Powder in tube) 

Le fibrage poudre dans tube semble avoir été reporté pour la première fois par Ballato 

et al. [13] dans le cadre de ses travaux portant sur le fibrage du verre 54Tb2O3-

27SiO2-18Al2O3-1Sb2O3 (en wt.%) dans une gaine de silice vitreuse.   

Ce procédé consiste à fibrer conjointement deux verres afin d’obtenir une fibre cœur-

gaine. Pour ce faire, le verre de cœur (ici GGBK16 d’indice de réfraction 1,7 à 532 

nm) est broyé en poudre et placé dans un tube de verre (ici de la silice pure SF300 

d’indice de réfraction 1,45 à 532 nm), Figure 5-95. Le tube de silice contenant le 

verre GGBK16 est placé dans un four qui est sous atmosphère d’argon. Un système 
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de pompage est également utilisé afin d’éliminer toute trace d’eau résiduelle et de 

gaz présent à l’intérieur de la préforme. Il est nécessaire toutefois d’avoir un écart de 

température suffisamment grand entre le point de fusion du verre de cœur (afin de 

reconstituer un verre homogène et sans bulle) et le verre de gaine qui doit se ramollir 

uniquement. Dans notre cas, le verre de silice sera ici étiré « à froid » (par rapport à 

un fibrage de silice conventionnel) soit à environ 1800-1900°C tandis que le verre de 

cœur GGBK16 sera alors au-delà de la température du liquide (qui est jugée similaire 

à la température de fusion des précurseurs, soit 1400°C). On peut dès à présent 

constater que l’écart de température entre le cœur et la gaine est ici un paramètre 

critique puisque très grand. 

 

 

Figure 5-95. Représentation du montage de fibrage Poudre dans tube des verres GGBK16-

silice. 

 

VI.1.1. Etude du ratio gaine/cœur 

Au vu de l’écart de température entre les verres de cœur et de gaine, il est donc 

nécessaire de déterminer en premier lieu le ratio du diamètre de gaine par rapport 

au diamètre de cœur adéquate à ce fibrage. Pour ce faire plusieurs ratios ont été 

testés et sont répertoriés avec les observations faites dans le Tableau 5-31. 
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Tableau 5-31. Conditions de fibrage et observations pour les tests d'étirage Poudre dans 

Tube avec différents ratios gaine/cœur. 

Tests Ratio 

gaine/cœur 

Conditions Observations 

#1 1,42 Avec 

pompage de 

l’ordre de -

130 mbar 

➢ Pas de fibre obtenue. 

➢ Ratio trop faible pour contenir le 

liquide qui perce la gaine. 

#2 5 Avec 

pompage de 

l’ordre de -

130 mbar 

➢ Quelques mètres de fibres de 

diamètre 250 µm, cœur non 

circulaire, Figure 5-96.A). 

#3 6 Sans 

pompage 

➢ ≈ 400 mètres de fibre de diamètre 

250 µm avec revêtement polymère 

soit un diamètre de gaine de 125 µm 

avec cœur circulaire d’environ 9 µm, 

Figure 5-96.B). 

➢ Observation d’un capillaire de silice 

après environ 3 mètres, Figure 5-

96.C). 

 

 

Figure 5-96. Observation au microscope des sections de fibre obtenues par le fibrage Poudre 

dans tube avec de la silice vitreuse – A) Test #2 sans revêtement polymère – B) Test #3 avec 

revêtement polymère en début de fibrage avec cœur de verre GGBK16 – C) Test #3 zone de 

capillaire de silice avec résidu de verre GGBK16 (sans revêtement polymère). 

 

Les différents tests présentés dans le Tableau 5-31 permettent de se rendre compte 

de l’importance de la gestion du ratio des diamètres de la gaine et du cœur. En effet, 

on constate que si le ratio gaine/cœur est petit (test #1 à 1,42), le verre de cœur qui 
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est à l’état liquide va tendre à percer la gaine, ici au point de ramollissement de la 

silice. Si l’on augmente ce ratio à 5 (test #2), nous n’avons plus ce phénomène et 

obtenons une fibre, toutefois le cœur de cette dernière n’est pas circulaire et ne 

permet donc pas la propagation d’un signal lumineux. Néanmoins, le test #3 avec un 

ratio gaine/cœur de 6 permet d’obtenir environ 3 mètres de fibre présentant un cœur 

circulaire. On peut donc en déduire que l’augmentation du ratio semble favorable au 

fibrage. De plus, l’absence de pompage semble un paramètre favorable au fibrage. 

Cependant, à l’issue de ces quelques mètres on peut remarquer que la fibre est 

remplacée par un capillaire de silice creux présentant des « résidus » du verre de 

cœur. 

A ce stade, on peut donc supposer qu’augmenter le ratio permet d’obtenir une fibre 

optique avec un cœur circulaire. Toutefois, il faut garder à l’esprit que des 

phénomènes de diffusion sont possibles entre les éléments constitutifs de la gaine et 

du cœur [14].  

Etant donné que les fibrages sont réalisés ici à partir de poudre de verre, des bulles 

d’air peuvent rester emprisonnées entre les grains. Ces bulles pourraient donc être à 

l’origine du capillaire de silice obtenu dans le cas du test #3 sur plusieurs centaines 

de mètres. Une technique pouvant permettre d’éviter ces phénomènes serait la 

consolidation de la poudre avant le fibrage, en s’inspirant, par exemple, des travaux 

d’Auguste et al. [15] qui ont proposé une nouvelle technique de fibrage à savoir 

la « Modified Powder in Tube » (Poudre dans tube modifiée). Cette technique 

nécessite de procéder en trois étapes [15]:  

- la première consiste en une consolidation par chauffage sous une faible 

pression et au-delà de la température de transition vitreuse du verre de cœur 

à l’état de poudre. 

- La deuxième consiste en une vitrification par chauffage au-delà du point de 

ramollissement du verre de cœur. 

- Puis vient la troisième qui consiste à étirer la préforme obtenue. 
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VI.1.2. Etude de la consolidation de la poudre sur des ratios 

gaine/cœur élevés 

Au vu des résultats précédents, il semble pertinent d’étudier l’influence d’une 

consolidation de la poudre de verre constituant le cœur avant le fibrage. Etant donné 

qu’augmenter le ratio semble favorable à l’obtention d’un cœur circulaire nous allons, 

dans la suite, étudier l’augmentation de ce ratio en plus de la consolidation de la 

poudre par différentes techniques. Les conditions ainsi que les observations qui ont 

été faites de ces tests sont présentées dans le Tableau 5-32. 

 

Tableau 5-32. Conditions de fibrage et observations pour les tests d'étirage Poudre dans 

Tube avec différentes techniques de consolidation. 

Tests Ratio 

gaine/cœur 

Conditions Technique de 

consolidation 

Observations 

#4 12 Avec 

pompage de 

l’ordre de -

130 mbar 

Chauffage de la 

poudre du haut vers le 

bas de la préforme 

Fibre obtenue, Figure 

5-97.A), nombreuses 

variations de diamètre 

puis apparition de 

capillaire de silice au 

bout de certains mètres 

#5 12 Avec 

pompage de 

l’ordre de -

130 mbar 

Pompage sous vide 

avant étirage 

Fibre avec un cœur 

difforme, Figure 5-

97.B), nombreuses 

variations de diamètre 

#6 8,5 Avec 

pompage de 

l’ordre de -

130 mbar 

Compactage de la 

poudre par ultrason 

Pas de fibre obtenue 
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Figure 5-97. Observation au microscope des sections de fibre obtenues par le fibrage Poudre 

dans tube avec de la silice vitreuse – A) Test #4 sans revêtement polymère – B) Test #5 (sans 

revêtement polymère). 

 

On constate que malgré différentes techniques de consolidation et avec des ratios 

gaine/cœur élevés : 

- le fibrage reste difficile, en effet le cœur n’est pas nécessairement maintenu 

tout le long du fibrage,  

- de fortes variations de diamètre sont observées (ce qui est mauvais pour une 

propagation de signal avec un minimum de perte), 

- la circularité du cœur n’est pas garantie par un ratio gaine/cœur élevé, ni même 

la réussite d’un fibrage (comme on peut le constater pour le test #6). 

Ce type de fibrage reste donc complexe, toutefois le meilleur fragment de fibre (test 

#3) va être étudié en terme de composition chimique afin de déterminer l’influence 

d’un étirage haute température aussi complexe sur la fibre obtenue par rapport à la 

préforme initiale. 

 

VI.1.3. Composition de la fibre issue du test #3 

Une analyse élémentaire de la composition de la fibre issue du test #3 (section 

VI.1.1.) est réalisée par EPMA (technique en Annexe 1). Pour ce faire, l’analyse a 
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été réalisée sur une section de la fibre, Figure 5-98, où quelques points ont été 

analysés. Le profil de composition obtenu est reporté en Figure 5-99. 

 

 

Figure 5-98. Observation MEB de la section de la fibre obtenue par le test Powder in Tube 

#3, la droite orange représente les points analysés par EPMA. 

 

Figure 5-99. Profil de composition chimique correspondant à une section de la fibre #3, 

selon l'axe orange de la Figure 5-98 (l’abscisse représente la distance par rapport au 

premier point de mesure sur l’axe orange). 

 

On observe sur le profil de composition que la proportion de silice n’est jamais nulle 

dans le cœur. On peut constater trois zones de composition au sein de la fibre, à 

50µm
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l’extérieur du cœur (« distance » entre 0 et 2,5 µm et 17,5 et 20 µm) qui 

correspondent à la gaine de silice pure. En se rapprochant du cœur de la fibre, on 

peut constater qu’il y a une interface entre le cœur et la gaine avec un gradient de la 

composition du verre GGBK16 et de la silice. Une fois au cœur de la fibre entre 7,5 et 

12,5 µm, on remarque que la silice est toujours bien présente et même majoritaire 

tandis que la proportion de verre GGBK16 est faible. Nous avons donc diffusion de la 

silice de la gaine vers le cœur de la fibre. Toutefois, on peut noter la présence d’un 

« plateau » de composition au cœur correspondant à une composition stable. 

A partir de ces données, il est donc possible de remonter à la composition du cœur 

de la fibre. La proportion de silice au cœur s’élève à 68 mol.% tandis que celle du 

verre GGBK16 représente 32 mol.%: 

GaO3/2 

(±2 mol.%) 

GeO2 

(±2 mol.%) 

BaO 

(±2 mol.%) 

KO1/2 

(±2 mol.%) 

47 31 9 13 

 

On observe donc une forte variation de la composition du verre GGBK16 par rapport 

à la composition théorique initiale (Chapitre 4 section II.1). En effet, les 

proportions ne sont plus respectées par rapport à la composition théorique : 

 Cœur de la fibre Composition théorique 

GaO3/2/GeO2 1,5 1,5 

(KO1/2+BaO)/GaO3/2 0,47 0,82 

 

On remarque une forte variation de la proportion des alcalins par rapport au GaO3/2 

et GeO2 qui sont maintenus avec un ratio stable. Etant donné que les alcalins sont, à 

priori, le facteur majeur de la modification de la composition soit par perte par 

évaporation soit par migration vers la silice, il apparaît que les conditions de 

fabrication de la fibre ne sont pas propices à un maintien de sa composition initiale. 

En effet, la température de fibrage étant très élevée, le verre de cœur qui est à une 

température bien supérieure à son point de fusion peut présenter des phénomènes 

d’évaporation de certains éléments. De même, les phénomènes de diffusion sont 

également compréhensibles au vu des conditions expérimentales qui sont ici 
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extrêmes pour le verre de cœur. Ce type de variation de composition a également été 

observé, pour les fibres silice-YAG étudiées par Ballato et al. [14]. 

 

VI.1.4. Poudre dans tube aluminosilicate (Powder in tube) 

Comme nous avons pu le voir dans la section précédente, lors de l’utilisation de tube 

en silice et en raison de l’écart de température important entre le point de 

ramollissement de la gaine et la température de liquidus du verre de cœur, on peut 

en déduire que la silice n’est pas le verre le plus adapté pour la gaine. Nous avons 

donc recherché d’autres verres commerciaux ayant des points de ramollissement plus 

bas tout en étant suffisamment élevés (pour se rapprocher le plus possible de la 

température de liquidus du verre GGBK16). Un verre commercial ayant des propriétés 

proches est un verre aluminosilicate de chez Schott Glass (verre Schott 8253). Ce 

verre présente un point de ramollissement (soit une viscosité à 106,5 Pas) à 1005°C 

et un indice de réfraction de 1,55 à 587,6 nm, d’après la fiche d’information fournie 

par Schott [16]. Il peut donc potentiellement être utilisé comme verre de gaine pour 

un fibrage poudre dans tube du verre GGBK16. 

Afin de contrôler le ratio gaine/cœur du fibrage, il a été nécessaire au préalable 

d’étirer des tubes de verre Schott 8253 de plusieurs diamètres, voir Figure 5-100 

afin de les empiler pour obtenir un tube de paroi épaisse. Une fois les tubes imbriqués 

les uns dans les autres et le verre GGBK16 en poudre placé au cœur, nous avons donc 

une préforme avec un ratio gaine/cœur de 6. 

 

Figure 5-100. Tubes de verre Schott 8253 de différents diamètres (le plus gros étant d'un 

diamètre extérieur de 7,7 mm). 
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L’étirage des tubes de verre Schott a ensuite été réalisé jusqu’à obtenir le diamètre 

désiré pour le tube final. Ces différents étirages ont permis d’avoir une meilleure 

appréciation du comportement viscoélastique de ce verre lors de son étirement, 

permettant ainsi d’ajuster la température de travail à la tour de fibrage, soit 1150°C. 

Comme plusieurs tubes sont empilés lors du fibrage poudre dans tube, il est possible 

d’augmenter légèrement la température de fibrage à 1180°C. Nous nous situons ici 

dans un cas inverse (en termes de température) par rapport au fibrage poudre dans 

tube de silice, c’est-à-dire que la température de ramollissement de la gaine est 

inférieure à celle du liquidus du verre de cœur. 

Ce fibrage n’a toutefois pas permis l’obtention d’une fibre optique. En effet, la gaine 

se ramollit à 1180°C mais le cœur reste irrégulier. Le verre GGBK16 en poudre n’a ni 

le temps ni la chaleur nécessaire à son ramollissement ni même à sa fusion. On se 

retrouve donc avec des capillaires de verre Schott 8253 comprenant des inclusions 

de grains de verre GGBK16 (possiblement cristallisés) en son cœur réparties de façon 

inhomogène. 

A ce stade, le verre de silice à titre de gaine reste le meilleur moyen d’obtenir une 

fibre optique entièrement vitreuse. Toutefois, le procédé poudre dans tube présente 

l’inconvénient de générer des bulles au cœur de la fibre et donc l’étirage de capillaire 

de silice. C’est pourquoi un cœur à l’origine plus compacte tel qu’un barreau de verre 

peut permettre de contrer ce phénomène. 

 

VI.2. Barreau dans tube de silice (Rod in tube) 

La réalisation d’un fibrage de type barreau dans tube nécessite de réaliser un barreau 

de verre GGBK16 de diamètre contrôlé. Nous avons vu, dans la section IV. de ce 

chapitre, qu’il nous est possible de réaliser des préformes de 1 cm de diamètre et 6 

cm de longueur. Toutefois, ce type de barreau reste trop gros et ne permet donc pas 

une gestion du ratio gaine/cœur aisée. En effet, pour un ratio de 6 par exemple avec 

un barreau de 1 cm de diamètre, la gaine de silice doit présenter un diamètre de 6 

cm. Nous nous heurtons donc, dans ce cas, à des soucis de dimension vis-à-vis du 

four de la tour de fibrage, mais également à des problèmes d’homogénéité de 
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température entre la gaine en surface et le cœur. C’est pourquoi il est nécessaire de 

réaliser des barreaux de diamètre plus petit.  

 

VI.2.1. Réalisation d’un barreau/capillaire de petit diamètre 

Pour cela, une première voie consiste à préparer la préforme dans un moule de 

diamètre plus petit. Un test a été réalisé avec un moule à préforme de 3 mm de 

diamètre dans des conditions identiques à celle présentées en section IV. Toutefois, 

aucune préforme n’a pu être obtenue puisque la viscosité élevée du verre ne permet 

pas de remplir l’intégralité du moule.  

C’est pourquoi, une deuxième voie a été explorée, consistant en un étirage manuel 

du verre depuis le bain fondu dans son creuset utilisé pour la synthèse. Le verre 

GGBK16 est synthétisé selon la méthode présentée en section IV. Cependant, au 

lieu de couler le verre dans un moule à préforme, ce dernier va être coulé doucement 

de sorte à former une goutte de verre qui est ensuite étirée avec une pince, tel que 

représenté à la Figure 5-101. Cette technique a permis l’obtention de deux barreaux 

de 14 à 19 cm de long pour un diamètre variant de 1,2 à 3 mm, Figure 5-102 et 

Figure 5-103. Toutefois, il faut noter que ces barreaux ne sont pas parfaitement 

cylindriques, étant étirés « à la main », ces derniers se déforment facilement. 

Néanmoins, ils restent transparents et sans cristallisation de surface. 

Cette technique d’étirage a également conduit à certaines observations sur le 

comportement du verre lors de son refroidissement. En effet, ce test étant réalisé « à 

la force du bras », le ressenti est plus facilement jugeable. On constate notamment 

que le verre présente une viscosité élevée et que sa gamme de température de travail 

étroite (comme nous avons déjà pu le voir au cours du Chapitre 4 lors de l’étude de 

la viscosité) nécessite une force de traction importante pour l’étirer dans une gamme 

de viscosité allant rapidement d’environ 103 à 109 Pa·s au cours de son 

refroidissement.  
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Figure 5-101. Technique d'étirage manuel d'un barreau de verre GGBK16. 

 

Figure 5-102. Début du barreau étiré manuellement depuis le bain fondu. 

 

Figure 5-103. Barreau de verre GGBK16 obtenu par étirage manuel depuis le bain fondu. 

  

Zone de présence de la pince 
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VI.2.2. Etirage sur tour de fibrage 

Un test de fibrage Barreau dans tube a été réalisé pour un ratio gaine/cœur de 8,7. 

Etant donné l’irrégularité de forme et de diamètre du barreau, le tube de silice choisi 

présente ici un diamètre extérieur de 26 mm et un diamètre intérieur de 3 mm. Lors 

du fibrage, le verre GGBK16 étant à l’état fondu, nous considérons que ce dernier 

formera alors un « barreau » liquide de 3 mm de diamètre. 

Un pompage à -800 mbar est effectué au sein de la préforme au début du fibrage afin 

de retirer l’excédent d’air présent au sein de la préforme. Le pompage est ensuite 

stoppé lorsque l’étirage débute vers 2000°C.  

A l’issue de ce test, plusieurs mètres de fibres d’un diamètre d’environ 145 µm ont 

été étirés. Toutefois, l’observation de la section de la fibre au microscope, Figure 5-

104, révèle un cœur qui n’est pas circulaire. Néanmoins, le cœur semble être 

conservé sur toute la longueur de la fibre, aucun capillaire de silice n’ayant été 

détecté. 

 

Figure 5-104. Observation au microscope optique de la section de fibre obtenue par procédé 

Barreau dans tube avec une gaine de silice vitreuse et sans revêtement polymère. 

 

VI.2.3. Analyse de la composition 

Une analyse élémentaire de la composition de la fibre a été réalisée par EPMA 

(technique en Annexe 1) afin de déterminer d’éventuelle variation de la composition 

du cœur et de la gaine au cours du fibrage. Pour ce faire, l’analyse a été réalisée sur 
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une section de la fibre, Figure 5-105, sur quelques points. Les compositions 

obtenues sont reportées dans le Tableau 5-33. 

 

Figure 5-105. Observation MEB de la section de fibre indiquant les points analysés. 

 

Tableau 5-33. Compositions expérimentales déterminées par EPMA sur la section de fibre issue 

du test Barreau dans tube. 

Point SiO2  

(±2 mol.%) 

GaO3/2 

(±2 mol.%) 

GeO2 

(±2 mol.%) 

BaO 

(±2 mol.%) 

KO1/2 

(±2 mol.%) 

#1 100 0 0 0 0 

#2 100 0 0 0 0 

#3 95 2 1 1 1 

#4 94 2 1 1 2 

#5 91 3 2 2 2 

#6 93 3 2 1 1 

 

On peut constater que la composition de la gaine correspond bien à de la silice pure 

(points analysés 1 et 2). Au niveau du cœur (points analysés 3, 4, 5 et 6), on constate 

de fortes variations de la composition chimique : le taux de silice est élevé (entre 91 

et 95 mol.%) tandis que les taux de verre GGBK16 résiduel sont au maximum de 9 

mol.%.  

Comme pour le fibrage « Poudre dans tube », la température de fibrage étant 

importante, il est possible que des phénomènes d’évaporation soient mis en jeu lors 

de l’étirage. On peut observer une diffusion importante de la silice vers le cœur.  
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VI.3. Conclusion sur les fibrages Poudre/Barreau dans tube 

Au cours des sections VI.1 et VI.2 de ce chapitre, nous avons pu explorer les 

fibrages « Poudre dans tube » et « Barreau dans tube » de verre GGBK16 dans une 

gaine de silice (et également un gaine aluminosilicate en section VI.1.4).  

De ces différents tests, il résulte que : 

- La température de fibrage va dépendre des matériaux utilisés. En effet, dans 

le cas du verre GGBK16, il est difficile de trouver un verre de gaine capable de 

s’étirer à 1400°C. Dans le cas d’une gaine de silice, sa température de 

ramollissement est suffisamment élevée pour que le fibrage s’apparente à un 

fibrage de type métal/verre. Avec une gaine aluminosilicate cela s’inverse. Il 

est donc nécessaire de faire des explorations de compositions supplémentaires 

afin d’avoir un comportement en température plus adapté. 

-  Le ratio entre les diamètres de gaine et de cœur est un paramètre important 

afin d’éviter toute déformation (voire perforations) d’une gaine trop fine, et qui 

ne peut donc pas contenir un cœur à l’état liquide. 

- Une étape de consolidation peut être un atout afin d’éviter la création de 

capillaire de silice au cours du fibrage. La meilleure technique de consolidation 

reste toutefois un fibrage Barreau dans tube. 

- La composition finale de la fibre peut varier. En effet, les températures et 

les matériaux mis en jeu peuvent avoir des effets néfastes sur la conservation 

de la composition nominale avant fibrage, avec des phénomènes 

d’interdiffusion ou d’évaporation. 

 

Ces différents tests de fibrage ont permis de rendre compte des capacités d’étirage 

du verre GGBK16, notamment lors de la fabrication d’un barreau pour le fibrage 

Barreau dans tube (section VI.2.1). Le barreau, présentant un diamètre variant 

entre 1,5 et 3 mm, ne présente pas de cristallisation de surface lors de l’étirage depuis 

le bain fondu. Une approche similaire en tour de fibrage par la technique du creuset 

ouvert peut donc être adaptée pour ce type de verre.  
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VI.4. Fibrage via un creuset ouvert 

Le fibrage en creuset ouvert est similaire au fibrage double creuset utilisé pour les 

verres de chalcogénures ou encore les verres fluorures [8]. Cette technique peut 

également être utilisée pour d’autres types de verre tel qu’exposé dans le brevet 

d’Inoue et al. [17] pour les verres GeO2-Ga2O3-P2O5. 

 

VI.4.1. Choix du matériau pour le creuset et paramètres à 

contrôler pour le fibrage 

Deux types de matériau servant de creuset peuvent être envisagés pour ces tests de 

fibrage en creuset percé, à savoir la silice vitreuse ou le platine. Le premier reste un 

matériau dont la mise en forme est facile dans les laboratoires du COPL sur les tours 

à verre. Néanmoins des réactions d’interdiffusion sont possibles comme nous avons 

pu le voir lors des fibrages Poudre dans tube (section VI.1.3.) et Barreau dans tube 

(section VI.2.3.). Le deuxième, fait de platine, est nettement plus coûteux. Il doit 

être fabriqué sur mesure par une société privée. Il présente toutefois l’avantage d’être 

réutilisable, au même titre que les creusets utilisés pour les synthèses de verre, avec 

un risque limité de réactivité du creuset avec le verre en fusion.  

Afin de mieux appréhender ce type de fibrage, quelques tests préliminaires ont été 

réalisés avec un creuset en silice. Ces tests n’ont pas abouti à l’obtention d’une fibre, 

toutefois ils ont permis de déterminer les différents paramètres à prendre en 

considération lors d’un fibrage en creuset ouvert, entre autres :  

- La quantité de verre à introduire dans le creuset sans risquer la cristallisation 

du verre qui se trouverait en dehors de la zone de chauffe ; 

- La température de la zone de chauffe peut être différente en fonction du 

diamètre du creuset et du type de four utilisé (dans notre cas : four à 

induction) ; 

- Le gradient de température entre la zone de chauffe et la sortie du creuset ; 

- Le refroidissement de la goutte de verre en sortie du creuset ; 

- La méthode d’extraction du verre hors du creuset ; 

- La pression au cœur du creuset ; 
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- Le diamètre de sortie du creuset. 

On peut déduire de la multitude des paramètres à contrôler, qu’il est nécessaire de 

réaliser un design de creuset spécifique pour ce type de fibrage. Les tests de fibrage 

à partir d’un creuset ouvert en platine, Figure 5-106, seront présentés par la suite. 

 

Figure 5-106. Schéma représentatif du creuset de platine ouvert utilisé par la suite pour les 

tests de fibrage. 

 

VI.4.2. Tests de fibrage 

VI.4.2.1. Définition de l’échelle des températures 

La température étant un paramètre primordial au cours d’un fibrage, il est 

indispensable d’avoir le meilleur contrôle possible sur sa lecture. On comprend bien 

ici qu’il est important de pouvoir comparer les expériences entres elles mais 

également d’assurer leur répétabilité. 

La plus petite des tours du COPL a été entièrement conçue par un technicien spécialisé 

dans le fibrage optique, et est fortement modulable (permet d’ajouter et/ou de retirer 
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des éléments afin d’être adaptée à différents types de tests). Toutefois, modifier la 

partie maitresse d’une tour, qui est le four, demande à la fois de prendre en 

considération des moyens financiers (coût) et des considérations temporelles 

(longévité des fours, temps de remplacement ou d’échange) importantes. 

Le four à induction s’avère être le plus adapté à un fibrage en creuset de platine 

ouvert. Le chauffage du creuset étant inductif et non résistif, il nous permet d’avoir 

une estimation de la température au plus près du verre qui est étiré. Toutefois, un 

four à induction présente quelques contraintes : 

- La lecture de température se fait par le biais d’un pyromètre, il est donc 

nécessaire qu’il soit adapté pour une lecture au plus près de la réalité (gamme 

de température, distance de focalisation de la lecture laser sur l’inducteur). 

- Le chauffage étant inductif, la dimension de l’inducteur (ici le creuset) va avoir 

une influence sur la température du mélange. 

 

Etant donné que le pyromètre est à une distance fixe sur la tour de fibrage, et que le 

creuset en platine ouvert présente un diamètre et une épaisseur différente de ceux 

de l’inducteur utilisé habituellement pour les fibrages à partir de préformes, la lecture 

de la température dans cette configuration sera donc erronée. 

Par la suite, nous ne parlerons donc pas de température mais de puissance du four 

en %. Les essais montrent que le verre GGBK16 s’écoule pour une puissance du four 

entre 95 et 100%. Nous pouvons donc considérer que la température avoisine les 

1300-1400°C sans la connaître précisément.  

 

VI.4.2.2. Fibrage et paramètres à contrôler 

VI.4.2.2.1. Détermination de la puissance adéquate 

Etant donné que nous n’avons pas d’information concernant la température du 

mélange ni même de moyen d’observation du verre au cœur du creuset, il est 

nécessaire de réaliser un premier test en laissant le verre s’écouler hors du creuset 

naturellement (sans pression extérieure appliquée).  
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Pour ce faire, du verre GGBK16 est placé dans le creuset qui est placé sur la tour de 

fibrage. Ce dernier n’est pas bouché à la sortie de façon à ce que l’on puisse juger du 

comportement du verre. Le résultat à différentes puissances (Pfour) est reporté dans 

le Tableau 5-34. 

 

Tableau 5-34. Observation du comportement du verre en sortie de creuset percé à 

différentes puissances du four. 

Test #1 Observations 

Pfour= 80% Le verre ne s’écoule pas 

Pfour= 85% Léger écoulement de verre cristallisé 

Pfour= 90% Grosses gouttes de verre mais cristallisé 

 

A partir des observations faites pour des puissances de four allant de 80 à 90%, on 

peut en déduire qu’il est nécessaire de faire bien fondre le verre avant de démarrer 

un test. Porter le verre à une puissance de 80% semble ici favorable à la cristallisation 

de ce dernier. La viscosité diminuant par augmentation de la puissance, on observe 

les premiers écoulements de verre vers 85 et 90%. Il est donc préférable de partir 

d’une puissance maximale, pour faire fondre le verre de la façon la plus homogène 

possible puis de réduire la puissance pour atteindre une viscosité adéquate. 

Afin de réaliser ceci, il est donc nécessaire de « boucher » la sortie du creuset afin 

d’éviter que le liquide ne s’en échappe. Pour cela, nous avons placé un bouchon en 

platine à la sortie du creuset, Figure 5-107. La procédure et le résultat de ce test 

sont présentés dans le Tableau 5-35 et la Figure 5-107. 

Tableau 5-35. Observations au cours du test #2 avec un bouchon à la sortie du creuset. 

Test #2 Observations 

Pfour=100% - 10 minutes - 

Pfour=90%  Auréole de verre entre le creuset et le bouchon, le 

bouchon est difficile à retirer car le verre colle, le verre 

s’écoule en grosses gouttes vitreuses. 

Pfour=80% Formation d’une croute à la sortie du creuset 

partiellement cristallisée. 
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Figure 5-107. Représentation du creuset avec un bouchon en platine à gauche et de 

l’observation d’une auréole de verre lors du test #2 à droite. 

 

Au vu de ce test, on peut en déduire que le passage de verre parfaitement transparent 

à verre cristallisé est tout de même rapide. L’aspect vitreux est garanti pour des 

puissances de four variant entre 90 et 100%. Une fois la puissance inférieure à 90%, 

le comportement du verre est difficile à prédire même si les variations sont fines. En 

effet, nous avons vu au cours du chapitre précédent (Chapitre 4 section II.2.2.3 

et section IV.2) que la variation de la viscosité en fonction de la température des 

verres GGBK est assez abrupte, réduisant fortement le domaine de température de 

travail du verre. De plus, la présence du bouchon rend complexe les manipulations 

en raison du collage de ce dernier au creuset pour une température avoisinant les 

1300°C. Il en résulte qu’un ajustement de la configuration du creuset est nécessaire 

et qu’il est préférable de maintenir le verre à une température élevée afin d’éviter 

toute cristallisation, donc une puissance du four supérieure à 90%. 
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VI.4.2.2.2. Ajustement du design du creuset et des autres 

paramètres de fibrage 

Dorénavant, les tests suivants seront réalisés à une puissance du four supérieure à 

90%. Il est donc nécessaire d’adapter le design du creuset afin que le verre ne 

s’écoule pas d’un coup. Etant donné qu’un fibrage à partir d’un liquide est tout de 

même délicat, il est nécessaire de refroidir un peu le verre à la sortie du creuset pour 

obtenir un objet solide, tout en évitant la cristallisation. Pour ce faire, une canule (de 

700 µm de diamètre interne et 3 mm de long en sortie de creuset) est ajoutée à la 

sortie afin de réduire son diamètre et d’amener le verre à une sortie un peu plus 

froide, tel que représenté à la Figure 5-108. Comme la sortie du creuset est plus 

étroite, il est également nécessaire d’appliquer une pression sur le mélange au cœur 

du creuset. En effet, le verre, bien que liquide, va refroidir légèrement au cours de sa 

descente dans la canule et une pression (P) est nécessaire pour extraire le liquide. 

Les conditions et observations du test #3 sont reportées dans le Tableau 5-36. 

 

 

Figure 5-108. Représentation du creuset percé de platine avec une canule en platine de 700 

µm de diamètre et 3 mm de long. 
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Tableau 5-36. Conditions et observations au cours du test #3 avec une canule en platine 

ajoutée au creuset. 

Test #3 Observations 

Pfour=100% - 10 minutes Ecoulement de verre sous forme de bille. 

Pfour=95% et P= 2,4 mbar Obtention de billes de verre allongées, toutes de 

dimension semblable – régime d’écoulement du 

verre stable. Toutefois, les billes de verre ne 

s’étirent pas. 

Confection d’une amorce de fibrage jusqu’au 

cabestan. 

Vitesse de rotation du cabestan : 

0,7 m/min 

Vitesse correspondant à celle de l’écoulement du 

verre à la sortie du creuset. 

Obtention de plusieurs mètres de fibre d’un 

diamètre de 314 µm. 

 

Au cours du fibrage, la température du creuset est abaissée en diminuant très 

légèrement la puissance du four à 95%, ce qui permet d’obtenir des billes de verre 

GGBK allongées, se formant et tombant à une vitesse constante. Cet allongement des 

billes est une observation primordiale, étant donné que le verre ne présente aucune 

tension (contrairement au fibrage à partir de préforme). Cette absence de tension 

nous impose de former une amorce, qui consiste en un empilement de billes de verre 

GGBK à la sortie du creuset et cela jusqu’au cabestan. Une fois arrivée au niveau du 

cabestan, celui-ci ne va plus avoir un rôle standard et ne va donc pas appliquer de 

tension sur le verre. Il va, dans ce cas particulier, permettre de maintenir l’amorce 

sans la rendre immobile. En réglant le cabestan à la vitesse la plus proche de 

l’écoulement du verre, on peut donc ainsi obtenir une fibre, Figure 5-109. Il faut 

noter que la vitesse de réglage du cabestan est ici indispensable et primordiale à 

l’obtention d’une fibre continue de diamètre stable. Si la vitesse est plus faible ou plus 

rapide que l’écoulement, l’amorce ne va pas permettre la fabrication d’une fibre (dans 

un cas, nous aurons un empilement de gouttes de verre, et dans l’autre, la rupture 

de la fibre entre l’amorce et le creuset). Toutefois, une vitesse légèrement plus élevée 

ou plus faible va permettre de contrôler le diamètre de la fibre obtenue. 

La fibre obtenue au cours du test #3 est une avancée significative pour l’obtention de 

fibre de verre GGBK. Néanmoins, celle-ci n’a pu être recouverte d’un polymère. En 

effet, afin de poser un revêtement polymère sur une fibre, il est nécessaire d’atteindre 

une certaine vitesse d’étirage (à savoir 2 m/min au minimum). Dans le cas du test 
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#3, la vitesse de fibrage estimée est seulement de 0,7 m/min. Lors du procédé de 

revêtement avec le polymère, si la vitesse est trop lente, on risque de coincer la fibre 

et le polymère dans la filière. Il est donc nécessaire de trouver un moyen de fibrer le 

verre GGBK à une cadence plus élevée. 

 

Figure 5-109. Fibre de verre GGBK sans revêtement polymère de 314 µm de diamètre sans 

cristallisation de surface et transparente dans le visible (on peut visualiser les rayures du 

plateau du microscope à travers la fibre). 

 

Afin de parvenir à un fibrage plus « rapide », il est nécessaire de refroidir le verre en 

sortie du creuset plus rapidement sans pour autant le cristalliser. Pour ce faire, une 

section refroidissante par flux de gaz est ajoutée à la tour de fibrage, permettant 

d’abaisser la température du liquide à la sortie du creuset par un débit (D2) d’azote 

(N2) et donc par le dessous, comme représenté en Figure 5-110. Comme la vitesse 

de fibrage est augmentée et le verre refroidit plus vite, il est nécessaire d’assurer un 

apport de matière à la sortie du creuset suffisamment important, la pression au cœur 

du creuset est donc augmentée également. Les paramètres et observations de ce test 

#4 sont reportés dans le Tableau 5-37.  
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Figure 5-110. Représentation du montage pour le fibrage en creuset de platine percé 

comprenant une arrivée d’azote par en bas.  

 

Tableau 5-37. Conditions et observations au cours du test #4 avec une augmentation de la 

vitesse de fibrage. 

Test #4 Observations 

Pfour=100% - 10 minutes Ecoulement de verre sous forme de bille. 

Pfour=98% 

P= 7,5 mbar 

D2=4 L/min 

Obtention de billes de verre allongées, toutes 

de dimension semblable – régime 

d’écoulement du verre stable.  

Obtention d’une amorce de fibrage jusqu’au 

cabestan. 

Vitesse de rotation du cabestan :  

2 m/min 

Obtention de plusieurs mètres de fibre. 

Toutefois, l’application du revêtement 

polymère est difficile du fait de l’apparition 

de points de cristallisation par endroit. 

 

Bien qu’une fibre soit obtenue, voir Figure 5-111, et cela à une vitesse adéquate 

pour l’application d’un revêtement polymère, il faut noter la présence de points de 

cristallisation tous les 3-4 mètres environ. Une explication possible quant à l’origine 

de cette cristallisation serait le débit de gaz utilisé pour le refroidissement qui serait 

trop élevé et induirait une chute de température au niveau du creuset. 
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Figure 5-111. Sections de fibre de verre GGBK16 obtenue par fibrage en creuset percé (test 

#4) sans revêtement polymère à gauche, et avec revêtement polymère à droite. 

 

Afin de vérifier cette hypothèse, un nouveau test (#5) a été réalisé à l’identique du 

test #4 mais avec cette fois-ci un débit de gaz sous-jacent à 1L/min. De nombreuses 

ruptures de la fibre ont eu lieu en raison de fortes turbulences causées par le gaz à 

la sortie du four. Toutefois, ce test a permis l’obtention de plusieurs mètres de fibre 

avec un revêtement polymère d’un diamètre total de 270 µm et un cœur en verre 

GGBK de 195 µm. 

La composition des fibres obtenues a été vérifiée par analyse EPMA (technique en 

Annexe 1) et correspond parfaitement à la composition initialement placée dans le 

creuset. 

 

VI.4.3. Mesure d’atténuation (méthode et résultat) 

La méthode conventionnelle de mesure de l’atténuation dans une fibre est réalisée 

par la technique « Cut-back » (ou méthode de la fibre coupée). Pour ce faire, un 

faisceau lumineux est injecté dans une fibre de longueur L1 et le signal est collecté à 

la sortie de cette dernière et sa puissance (P1) mesurée, voir Figure 5-112.  

50µm50µm
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Figure 5-112. Représentation simplifiée d’un montage de mesure de l'atténuation d'une fibre. 

 

Par la suite, et en maintenant les conditions d’injection identiques, on vient diminuer 

la longueur de la fibre par un clivage jusqu’à une longueur L2, puis on remesure la 

puissance de sortie (P2). On peut ainsi mesurer l’atténuation de la fibre par la 

relation : 

𝛼𝑑𝐵/𝑚 =  
10

𝐿1 − 𝐿2
log

𝑃2

𝑃1
 

La mesure d’atténuation est réalisée pour différentes longueurs d’onde et cela sur 

plusieurs longueurs de fibre. Une fois toutes les mesures effectuées, on peut alors 

obtenir une courbe de variation de l’atténuation en fonction de la longueur d’onde. 

Ce type de mesure a été effectué sur les fibres possédant un revêtement polymère 

obtenues par fibrage en creuset percé (test #5). Les mesures de 575 nm à 1550 nm 

ont été effectuées avec un analyseur de spectre optique Ando AQ6315E et une lampe 

halogène comme source de lumière. Les mesures de 1550 nm à 2700 nm ont été 

réalisées sur un montage expérimental comprenant une source supercontinuum MIR, 

un monochromateur et un détecteur PbSe. Tous les clivages ont été vérifiés avec un 

objectif de microscope afin de vérifier leur qualité optique. 

 

On peut voir en Figure 5-113, la courbe de variation de l’atténuation en fonction de 

la longueur d’onde de cette fibre. 
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Figure 5-113. Courbe d'atténuation de la fibre optique de verre GGBK16 obtenue par fibrage 

en creuset percé (test #5). 

 

On peut constater une bande d’absorption à environ 1450 nm associée à la présence 

de groupement OH ainsi que deux bandes d’absorption vers 2250 et 2500 nm qui 

peuvent être associées à de la pollution organique ayant lieu au cours de la 

manipulation de la fibre pour la mesure. Toutefois, il résulte de cette courbe que le 

minimum d’atténuation de la fibre de verre GGBK16 pour la gamme de mesure de 

600 à 2600 nm est de 3,1 dB/m à 1380 nm.  

 

VII. Conclusion 

La mise en forme d’un verre GGBK sous forme de fibre optique a été explorée au 

cours de ce chapitre. Différentes techniques de fibrage ont été testées, à savoir : le 

fibrage à partir de préforme massive sans gaine et avec gaine (poudre dans tube et 

barreau dans tube) et même à l’état liquide à partir d’un creuset ouvert. 
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Les essais de fibrage à partir d’une préforme ont démontré la formation de cristaux à 

la surface des fragments de fibre obtenus. On remarque que le polissage de la 

préforme influence la répartition des cristaux à la surface. Il en résulte que la 

température de fibrage et donc le comportement du verre à cette viscosité, coïncident 

avec une cristallisation intrinsèque au matériau malgré la forte stabilité vis-à-vis de 

la cristallisation du verre (ΔT=191°C, mesurée par DSC) et une vitesse de montée en 

température rapide.  

Une première méthode alternative pour fibrer le verre GGBK16 consiste à partir du 

verre à l’état liquide et de le refroidir rapidement afin d’éviter toute cristallisation. 

L’approche poudre dans tube de silice nous permet cela. Toutefois, le fort écart de 

température entre le ramollissement de la gaine de silice et le point de fusion du verre 

GGBK16 implique de gérer le ratio entre les diamètres de gaine et de cœur et de faire 

intervenir une étape de consolidation de la poudre. Il en résulte tout de même que la 

meilleure méthode de consolidation réside dans l’utilisation d’un barreau de verre, et 

donc que la technique barreau dans tube de silice est plus adaptée. Les deux 

techniques ont permis d’obtenir une fibre optique. Cependant, on observe une 

variation de la composition avec notamment une très forte diffusion de la silice au 

cœur de la fibre. 

Les résultats obtenus par les 2 premières techniques ont conduit à développer une 

approche par creuset ouvert, qui permet de fibrer le verre GGBK16 en partant de 

l’état liquide. Cette méthode, plus complexe, demande des installations plus 

spécifiques. Différents paramètres à contrôler ont été mis en lumière ici, à savoir : la 

température du liquide, le design du creuset, la pression au cœur du creuset et la 

vitesse de refroidissement du verre. L’obtention de fibre optique a été démontrée, 

sans présence de cristallisation de surface, et l’application d’un revêtement polymère 

a pu être effectuée. Les mesures d’atténuation ont permis une estimation des pertes 

optiques au minimum de 3,1 dB/m à 1380 nm. Ce résultat ouvre la voie à la mise au 

point de technique de type double creuset et d’exploiter la transmission étendue dans 

l’infrarouge du verre GGBK16 par sa purification (synthèse sous atmosphère sèche 

par exemple). 
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Conclusion Générale et Perspectives 

 

 

L’objet de cette thèse portait sur l’élaboration et la caractérisation de verres à base 

d’oxydes de métaux lourds (plus spécifiquement l’oxyde de gallium) permettant des 

applications à la fois dans le visible et le moyen infrarouge (jusqu’à 5 µm) tout en 

présentant une bonne résistance à la corrosion (contrairement aux verres 

chalcogénures et fluorures) et une bonne stabilité thermique vis-à-vis de la 

cristallisation afin d’être étirés sous forme de fibre. Les verres ayant pour constituant 

de base l’oxyde de gallium n’ont été que très peu explorés en comparaison aux verres 

à base d’oxyde de silicium, d’oxyde de germanium, d’oxyde de tellure ou encore les 

verres chalcogénures (à base d’éléments chalcogènes S, Se, Te). Bien que les 

publications portant sur les verres de gallates soient relativement peu nombreuses, 

on peut cependant remarquer que l’oxyde de gallium contribue à étendre la fenêtre 

de transparence dans l’infrarouge par opposition à la silice tout en maintenant une 

transparence dans le visible.  

Les objectifs de cette thèse se résumaient à : 

- Explorer des systèmes vitreux riches en oxyde de gallium GaO3/2. 

- Comprendre la structure locale d’un verre riche en GaO3/2 et les propriétés 

physiques, thermiques et optiques qui en résultent. 

- Sélectionner une composition présentant des propriétés thermiques (fort ΔT) 

et optiques (grande fenêtre de transparence étendue dans l’infrarouge) 

favorables à un fibrage optique et explorer sa mise en forme de fibre optique. 

Les propriétés thermiques, optiques et physiques ainsi que la structure locale de 

verres riches en oxyde de gallium issus des systèmes GaO3/2-GeO2-NaO1/2 et GaO3/2-

LaO3/2-KO1/2-NbO5/2 et GaO3/2-GeO2-BaO-KO1/2 ont été explorés.  

Le Chapitre 1 a permis d’exposer les fondements de la vitrification mais également 

les mécanismes de nucléation-croissance qui souhaitent être évités lors de la 

synthèse et la mise en forme de verre. Un état de l’art des verres contenant de l’oxyde 

de gallium a été exposé. L’influence de l’ajout de GaO3/2 au sein de ces différents 
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verres a ainsi pu être discutée en fonction de leurs propriétés physiques, thermiques 

et optiques. A cela, les principaux brevets déposés traitant de verres ayant pour 

constituant GaO3/2 ont été décrits. Cette analyse bibliographique a conduit à focaliser 

notre étude sur 3 systèmes différents, à savoir GaO3/2-GeO2-NaO1/2, GaO3/2-LaO3/2-

KO1/2-NbO5/2 et GaO3/2-GeO2-BaO-KO1/2. 

Le Chapitre 2 de ce manuscrit a repris l’étude du système GaO3/2-GeO2-NaO1/2,  

exploré au cours de la thèse de Patricia Hee, en se focalisant sur les compositions 

riches en oxyde de gallium, pour un taux d’oxyde de germanium fixe. Nous avons 

ainsi pu rendre compte de l’influence directe de GaO3/2 sur les propriétés optiques 

(maintien de la transmission dans l’infrarouge à 5,9 µm et augmentation de l’indice 

de réfraction jusqu’à 1,7 à 532 nm) en corrélation avec la structure locale des verres. 

L’analyse conjointe en spectroscopie Raman et résonance magnétique nucléaire de 

71Ga a permis la mise en évidence d’une structure locale complexe. En effet, pour un 

taux Na/Ga <1, la majorité des unités [GaO4]- sont dans des structures annulaires 

avec des unités [GeO4], la charge négative de chaque tétraèdre [GaO4]- étant 

compensée par un ion alcalin placé au centre des anneaux. Il apparaît cependant que 

les ions gallium excédentaires forment des unités de plus hautes coordinances (5 ou 

6) qui, pour se stabiliser, vont créer des connexions par les faces et les arêtes. 

L’augmentation significative du taux d’oxyde de gallium, comme de celui de l’oxyde 

de sodium, ne permettent pas d’obtenir un verre stable et qui puisse être synthétisé 

en grande quantité pour la fabrication de préforme. De plus, la présence de cations 

mobiles (ions sodium) s’est avérée de surcroît défavorable au fibrage et conduit à une 

forte cristallisation de la surface du matériau vitreux. C’est pourquoi ce système n’est 

pas conservé pour la suite de notre étude. 

Le Chapitre 3 est exploratoire et traite d’un système sans oxyde formateur de réseau 

vitreux : GaO3/2-LaO3/2-KO1/2-NbO5/2. Nous avons pu constater tout d’abord que la 

structure du verre GaLaK-0 présente très probablement des unités gallates 

tétraédriques et octaédriques. Ces dernières se forment lorsque la compensation des 

charges négatives des unités [GaO4]- n’est pas assurée, soit par un déficit d’ions K+ 

et La3+ soit par une incapacité de La3+ à jouer son rôle de compensateur pour les 

tétraèdres. L’ajout de KNbO3 s’accompagne de la formation d’un sous-réseau 1D, 2D 
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ou 3D niobate sous forme d’octaèdres plus ou moins distordus créant des liaisons de 

type Ga – O – Nb. La stabilité thermique des verres reste tout de même convenable 

avec une différence Tx-Tg de 120°C. L’ajout de KNbO3 tend à réduire sensiblement la 

fenêtre de transmission dans l’infrarouge de 6,8 à 6,6 µm mais favorise 

l’augmentation de l’indice de réfraction à 532 nm de 1,777 à 1,793. Ce système 

semble intéressant pour le fibrage, mais nécessite d’approfondir son étude encore 

d’avantage pour l’obtention de grand volume et d’explorer, en particulier, son 

comportement vis à vis de la cristallisation.   

Le Chapitre 4 aborde l’étude de verres du système GaO3/2-GeO2-BaO-KO1/2 dont les 

propriétés thermiques, optiques, physiques ainsi que la structure locale ont été 

étudiées pour des taux d’oxyde de potassium variant de 0 à 16 mol.%. Le verre 

42GaO3/2-25GeO2-17BaO-16KO1/2 (en mol.%); présentant une fenêtre de 

transmission étendue du visible à l’infrarouge moyen (jusqu’à 5,9 µm pour un spectre 

normalisé par l’épaisseur) et une stabilité thermique vis-à-vis de la cristallisation 

élevée (ΔT = 191°C ) ; a été sélectionné pour réaliser des tests mécaniques et une 

étude de dévitrification. Les courbes de nucléation-croissance ont permis de 

déterminer les températures caractéristiques de cristallisation de surface (nucléation 

à 710°C et croissance à 815°C) et en volume (nucléation à 710°C et croissance à 

880°C). De cette étude, il résulte que les températures maximales de croissance et 

la température potentielle de fibrage (819°C) du verre GGBK16 sont très proches. Il 

apparaît qu’un fibrage classique à partir de préforme semble délicat en raison de 

phénomènes de cristallisation de surface cependant le matériau permet l’élaboration 

de préformes. La cristallisation du verre GGBK16 a été étudiée de manière 

approfondie par microscopie électronique (TEM-MEB-EDS), mettant en évidence la 

cristallisation en surface d’une solution solide de KGaGeO4 et BaGa2O4 (avec un ratio 

proche de 3:1). 

Le fibrage du verre GGBK16 a été exploré au sein du Chapitre 5 par le biais de 

différentes techniques. Le fibrage classique à partir d’une préforme est en adéquation 

avec les études de nucléation-croissance réalisées au préalable : des cristaux se 

forment à la surface des fibres étirées, et cela malgré une stabilité thermique du verre 

de 191°C mesurée par DSC. Différentes méthodes alternatives ont ensuite été mises 
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en œuvre afin de contourner ce problème de cristallisation de surface, par l’utilisation 

de différentes techniques : la « poudre dans tube » et le « barreau dans tube », avec 

une gaine de silice vitreuse. Toutefois, le fort écart de température entre le 

ramollissement de la silice et la fonte du verre GGBK16 a constitué une contrainte 

importante au fibrage. Un contrôle du ratio entre les diamètres du cœur et de la gaine 

ainsi que des étapes de consolidations de la poudre ont cependant permis d’obtenir 

des fibres optiques selon les deux méthodes, la seconde, « barreau dans tube » étant 

toutefois la plus adéquate.  Dans les deux cas une très forte diffusion de l’ordre de 

68 mol.% de la silice de la gaine vers le cœur a été mise en évidence. La technique 

« creuset ouvert » a enfin été explorée pour un fibrage monoindice de verre GGBK16. 

Bien que cela requiert des installations et du matériel spécifiques, les paramètres-

clefs à contrôler ont pu être identifiés et ajustés afin d’obtenir avec succès, et pour la 

première fois au mieux de notre connaissance, une fibre optique de verre gallate. 

Plusieurs mètres de fibre de composition 42GaO3/2-25GeO2-17BaO-16KO1/2 (en 

mol.%) d’un diamètre de 195 µm ont pu être étirés sans aucune cristallisation. Un 

revêtement polymère protecteur a également pu y être apposé. Les pertes optiques 

de cette fibre monomatériaux ont été mesurées par la technique de cut-back et un 

minimum de 3,1 dB/m a été obtenu à 1380 nm. 

Les travaux de cette thèse ont pu mettre en évidence l’intérêt de l’étude de verres 

riches en oxyde de gallium (par l’étude des propriétés et de la structure locale). De 

plus, une première approche technologique de la mise en forme de fibre optique de 

ces verres a été menée avec succès. 

Les verres gallates peuvent également ouvrir le champ à des applications optiques 

diverses. Des recherches sur la microstructuration via laser femtoseconde des verres 

étudiés dans le système GaO3/2-GeO2-BaO-KO1/2 sont actuellement en cours. Une 

étude de la polarisation thermique de ces verres a également été entreprise. Ces deux 

techniques peuvent en effet permettre d’induire des variations d’indices locales 

pouvant amener à diverses applications en optiques non linéaires (telle que la 

photonique intégrée). Une étude sur l’insertion de terres rares est également 

actuellement en cours afin d’évaluer si une matrice vitreuse riche en GaO3/2 peut 

permettre d’atteindre des niveaux énergétiques permettant la génération d’émission 
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spécifiques en luminescence et contribuer à la réalisation de laser opérant dans le 

visible et moyen infrarouge. 

Les travaux présentés dans cette thèse permettent de conforter la poursuite de 

recherches sur le fibrage de verres gallates. La réalisation de préforme cœur-gaine 

peut permettre un fibrage plus aisé du verre de cœur que ce soit via une préforme ou 

à partir de creuset ouvert. On peut noter qu’un travail de purification du matériau 

permettra d’améliorer la transparence du verre massif mais également à l’état de 

fibre. Une variation des conditions de synthèse (synthèse sous air sec ou passage par 

la fluoration) devrait en effet permettre une réduction des absorptions à 3 µm due à 

cette présence d’eau. Les mesures d’atténuation sur fibre peuvent également être 

complétées et cela notamment dans l’infrarouge jusqu’à 5 µm. Des fibres cœur-gaine 

de verres gallates avec une transmission étendue dans l’infrarouge pourraient aboutir 

à des applications dans les domaines médicaux et environnementaux à titre 

respectivement de lasers chirurgicaux opérant à 3 µm ou encore de 

capteurs/détecteurs d’espèces chimiques spécifiques tels que par exemple les oxyde 

de soufre (SOx), ou encore le dioxyde de carbone (CO2) présentant des absorptions 

dans la région de 3 à 5 µm. 
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Annexe 1 : Microsonde Castaing (EPMA) 

 

Note : La source principale de cette annexe est «Microanalyse X par sonde 

électronique – Principe et instrumentation » [1]. 

L’analyse par microsonde Castaing (également appelée EPMA pour Electron Probe 

Micro-Analysis) est une méthode d’analyse non destructive de l’échantillon. Le 

principe d’analyse consiste à bombarder d’électrons l’échantillon et enregistrer le 

spectre de rayons X obtenus par désexcitation du matériau. 

L’appareillage d’une microsonde Castaing, présenté en Figure A1-114, est similaire 

à celui d’un Microscope Electronique à Balayage (MEB). Un canon à électron 

thermoélectronique va permettre d’extraire un faisceau d’électron d’un filament de 

tungstène. Celui-ci va passer dans une colonne comprenant des condenseurs (lentilles 

électromagnétiques) qui vont permettre de focaliser le faisceau et donc réduire son 

diamètre mais également de contrôler son intensité. Lorsque le faisceau (dont 

l’énergie est de plusieurs keV) atteint l’échantillon (irradiation sur 1 µm3), un électron 

de cœur de l’atome va être éjecté créant ainsi un trou, nous avons donc ionisation de 

l’atome par émission d’un électron secondaire. Lors du réarrangement des électrons 

de valence environnant vers le trou et donc la désexcitation de l’atome, il y a libération 

d’énergie (émission de photon) permettant d’obtenir un spectre de rayons X.  

De manière générale, la microsonde de Castaing est couplée à un MEB afin de 

permettre la réalisation à la fois d’analyse élémentaire et d’imagerie. Dans notre cas 

l’analyse des spectres de rayons X est réalisée par dispersion de longueur d’onde 

(WDS - Wavelength Dispersive Spectroscopy). Cela signifie que les rayons X 

provenant de l’échantillon sont séparés par diffraction (selon la loi de Bragg), sur un 

cristal monochromateur. 
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Figure A1-114. Microsonde de Castaing [1]. 

 

Dans le cadre de cette thèse, la microsonde de Castaing WDS permet l’analyse 

élémentaire des compositions vitreuses étudiées. Ces mesures sont réalisées sur un 

appareil CAMECA SX100, accessible sur la plateforme PLACAMAT[2] de l’Université de 

bordeaux.  

 

[1] J. Ruste, “Microanalyse X par sonde électronique - Principe et 

instrumentation,” Tech. l’ingénieur, vol. p885, p. 18, 2009. 

[2] “PLACAMAT: PLateforme Aquitaine de CAractérisation des MATériaux: UMS 
3626.” [Online]. Available: www.placamat.cnrs.fr. [Accessed: 31-Aug-2017]. 
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Annexe 2 : Calorimétrie différentielle à balayage (DSC) 

 

La calorimétrie différentielle à balayage (Differential Scanning Calorimetry : DSC) est 

une technique d’analyse thermique [1]. Elle permet d’étudier les échanges 

thermiques qui ont lieu entre un échantillon et le milieu extérieur. Ces mesures 

peuvent être réalisées sous atmosphère contrôlée, en fonction du temps et à 

différentes températures et rampes de chauffage. 

Pour réaliser ces mesures, l’échantillon ainsi qu’un corps de référence qui doit être 

inerte dans le domaine de température étudié, sont placés dans deux creusets fermés 

ou non. Un thermocouple va permettre de mesurer les variations de température 

entre ces deux creusets au sein d’une enceinte comme représenté à la Figure A2-

115 . Au sein de l’enceinte, la température peut être programmée et doit être la plus 

homogène possible [2]. 

 

Figure A2-115. Montage d'un appareil de calorimétrie différentielle à balayage à flux de chaleur 

avec Te et Tr respectivement la température de l’échantillon et de la référence et Tfe et Tfr 

respectivement la température de la paroi du four coté échantillon et coté référence [2]. 

 

Prenons l’exemple d’un corps pur qui subit une fusion lors de sa montée en 

température. On peut observer la variation de température en fonction du temps pour 

la référence et l’échantillon comme représenté à la Figure A2-116,  pour une rampe 

de montée en température constante [2], [3]. La référence, qui est inerte 

chimiquement, voit sa température progresser de façon constante (compte tenu de 
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sa capacité calorifique propre). L’échantillon en revanche va subir un accident 

thermique lors de la fusion, qui va se traduire par une température constante durant 

la transformation complète du solide en liquide. Une fois cette étape achevée, 

l’évolution de la température se poursuivra de manière semblable à la température 

de référence (dépendant cette fois de la capacité calorifique du liquide et non du 

solide) [2], [3]. 

 

Figure A2-116. Représentation schématique de l'évolution de la température en fonction du 

temps de la référence et de l'échantillon, avec la température de fusion (Tf). 

 

Une fois les échanges thermiques déterminés, les températures sont transformées en 

flux de chaleur (Φe et Φr respectivement pour l’échantillon et la référence) qui 

peuvent, en première approximation, s’exprimer selon les relations suivantes [2]: 

𝛷𝑒 =
𝑇𝑓𝑒−𝑇𝑒

𝑅𝑒
  et 𝛷𝑟 =

𝑇𝑓𝑟−𝑇𝑟

𝑅𝑟
 

Avec Te et Tr, respectivement la température de l’échantillon et de la référence, Tfe et 

Tfr, respectivement la température de la paroi du four du côté de l’échantillon et du 

four, Re et Rr, respectivement la résistance thermique de l’échantillon et de la 

référence/four. 

 

Le montage différentiel avec ΔΦ = Φe - Φr permet d’accroitre la sensibilité de 

l’appareil. Toutefois il faut noter que cette première approximation ne tient pas 
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compte de certains paramètres tels que les capacités et résistances thermiques des 

creusets et des supports, ni de leur masse. 

 

Cette technique de caractérisation des propriétés thermiques des verres a permis la 

mesure des températures de transition vitreuse (Tg), de début de cristallisation (Tx) 

et du maximum de cristallisation (Tc), et donc la détermination de la stabilité 

thermique vis-à-vis de la cristallisation (ΔT= Tx-Tg) dans les chapitres 2, 3 et 4. 

C’est également par cet appareillage que les courbes de nucléation-croissance ont été 

déterminées au cours du chapitre 4. Les différentes mesures ont été réalisées sur 

des appareils Netzsch DSC Pegasus 404 PC (à l’ICMCB, Bordeaux) et Netzsch DSC 

Pegasus 404F3 (au COPL, Québec). 

 

[1] J. Rouquerol, F. Rouquerol, P. Llewellyn, and R. Denoyel, “Calorimétrie: 

principes, appareils et utilisation,” Tech. l’ingénieur, vol. P1202 V1, p. 20, 
2012. 

[2] J. Grenet and B. Legendre, “Analyse calorimétrique différentielle à balayage ( 

DSC ),” Tech. l’ingénieur, vol. p1205, p. 27, 2010. 

[3] D. R. Neuville, L. Cormier, D. Caurant, and L. Montagne, Du verre au cristal: 
Nucléation, croissance, demixtion, de la recherche aux applications. Les Ulis, 

France: EDP Science, 2013. 
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Annexe 3 : Mesure de l’indice de réfraction 

 

La mesure d’indice de réfraction peut se faire par plusieurs méthodes différentes, ces 

dernières seront plus ou moins adaptées en fonction de la nature du matériau (massif, 

couches minces etc…). Dans le cadre de cette thèse, la méthode de par couplage de 

prisme (M-lines) a été utilisée. 

La technique par couplage de prisme est également appelée technique de couplage 

par réflexion totale. Elle est très fréquemment utilisée pour les films minces, toutefois 

la mesure sur échantillon massif est également possible [1]. Pour cela, l’échantillon à 

mesurer d’indice de réfraction n est mis au contact d’un prisme d’indice de réfraction 

plus élevé np par une tête de couplage, Figure A3 -117. Un faisceau laser est envoyé 

sur le prisme, et l’angle d’incidence de ce dernier est modifié par rotation de 

l’ensemble prisme-échantillon. Lorsque l’angle d’incidence du faisceau laser avec la 

base du prisme θ est supérieur à un angle critique θc, les conditions de réflexion totale 

sont satisfaites et un maximum d’intensité est détecté. Toutefois, lorsque ce que 

celui-ci est inférieur à l’angle critique, une portion du faisceau n’est plus réfléchie et 

va donc entrer dans l’échantillon, amenant alors à une diminution rapide de l’intensité 

lumineuse détectée. On peut donc à partir de la mesure de l’angle critique, déterminer 

l’indice de réfraction du matériau définit par la relation suivante : 

𝜃𝑐 = 𝑎𝑟𝑐𝑠𝑖𝑛 (
𝑛

𝑛𝑝
) 

L’indice de réfraction étant dépendant de la longueur d’onde de mesure, plusieurs 

lasers sont utilisés pour effectuer la mesure afin d’accéder à la dispersion chromatique 

de l’échantillon. Dans le cadre de cette thèse, l’appareillage Metricon 2010/M est 

utilisé avec les longueurs d’onde suivantes : 532, 633, 972, 1308 et 1538 nm. 
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Figure A3 -117. Principe de mesure de l'indice de réfraction par couplage de prisme ( à 

gauche), et courbe de mesure de l’intensité perçue par le détecteur en fonction de l’angle de 

rotation (à droite). 

 

[1] H. Onodera, I. Awal, and J.-I. Ikenoue, “Refractive-index measurement of bulk 

materials : prism coupling method,” Appl. Opt., vol. 22, pp. 1194–1197, 1983. 
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Annexe 4 : Spectroscopie Raman 

 

La spectroscopie Raman est une technique d’analyse vibrationnelle utile à la 

détermination des différents types de liaisons présents dans les structures vitreuses. 

Pour ce faire, une onde monochromatique (laser) de fréquence ν0 (dans notre cas 

dans le visible à 532 nm ou 633 nm) est focalisée à la surface de l’échantillon.  

La quasi-totalité de l’intensité du faisceau incident sera réfléchie, une portion sera 

transmise tandis qu’une faible partie (environ 1/1 000e) sera diffusée. Cette diffusion, 

dont la majeure partie présente la même énergie que l’onde incidente, est élastique, 

c’est la diffusion Rayleigh, voir Figure A4-118. Toutefois, une toute petite partie de 

cette dernière (environ 1/1 000 000e) a gagné (diffusion Raman anti-Stokes) ou 

perdu (diffusion Raman Stokes) de l’énergie par rapport au faisceau incident, c’est 

l’effet Raman [1], voir Figure A4-118. L’observation se fait à une fréquence décalée 

par rapport à ν0 soit pour une diffusion Raman Stokes : νS= ν0 – ν, avec ν la fréquence 

de transitions entre niveaux d’énergies de vibration. 

 

Figure A4-118. Représentation des différents effets Rayleigh et Raman. 

Etant donné que les niveaux de plus basse énergie sont les plus stables et les plus 

peuplés, la diffusion Stokes est plus intense que la diffusion anti-Stokes. Le lecteur 
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souhaitant approfondir et compléter les notions abordées dans cette annexe peut se 

référer au document « Spectrométrie Raman » [2]. 

 

Dans le cadre de cette thèse, deux types d’appareillage ont été utilisés, à savoir : 

- Un spectromètre Renishaw InVia couplé à un microscope Leica DM2700 avec 

un laser à 630 nm. 

- Un spectromètre Horiba Jobin-Yvon Xplora couplé à un microscope confocal 

avec un laser à 532 nm. 

 

[1] D. R. Neuville, L. Cormier, D. Caurant, and L. Montagne, Du verre au cristal: 
Nucléation, croissance, demixtion, de la recherche aux applications. Les Ulis, 

France: EDP Science, 2013. 

[2] J. Barbillat, D. Bougeard, M. Delhaye, and F. Fillaux, “Spectrométrie Raman,” 
Tech. l’ingénieur, vol. P2865 V2, pp. 1–31, 1999. 
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Annexe 5 : Résonnance Magnétique Nucléaire (RMN) 

 

Note : La source principale de cette annexe est « Du verre au cristal : Nucléation, 

croissance et démixtion de la recherche aux applications »[1]. Le lecteur souhaitant 

compléter et approfondir les notions abordées dans cette annexe peut se diriger vers 

les ouvrages de références suivants : « Multinuclear solid-state nuclear magnetic 

resonance of inorganic materials – Volume 6 » [2] et « Modern glass characterization 

– Chapter 8 » [3]. 

 

La résonance magnétique nucléaire permet par une sélectivité atomique et à une 

échelle locale de caractériser de manière précise l’organisation à l’échelle atomique 

de structures complexes. C’est une analyse spectroscopique qui est chimiquement 

sélective. 

En effet, le noyau atomique, qui doit être porteur d’un spin nucléaire non nul va être 

sélectionné pour la mesure par le biais de la fréquence de Larmor, ν0 correspondant 

au moment de spin du noyau. Pour ce faire un champ magnétique extérieur et 

intense, B0, va être appliqué à l’échantillon. Ce champ magnétique va définir la 

fréquence de Larmor du noyau sondé, par la relation : 

𝜈0 = −𝛾𝑁𝐵0 

Avec γN le facteur gyromagnétique du noyau. 

De manière générale, la RMN est utilisée de manière pulsée. En effet, une impulsion 

de champ magnétique radiofréquence ν0 génère un signal oscillant à la même 

fréquence. Toutefois, les différents environnements chimiques autour du noyau sondé 

vont induire des interactions locales qui vont déplacer cette fréquence. On peut donc 

observer un déplacement chimique, qui s’exprime en ppm afin de permettre les 

comparaisons de spectres à différentes valeurs de champ magnétique. 

Il existe plusieurs types d’interaction en RMN : 

• L’écrantage électronique : provient du nuage électronique autour des atomes. 

Ces derniers par interactions génèrent un champ opposé à B0. Ceci va induire 
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un champ magnétique global perçu par le noyau de B0(1-σ), avec σ le 

déplacement chimique. 

• Les interactions dipolaires : proviennent du couplage de spins entre deux 

noyaux voisins. Lorsqu’elles sont dues aux électrons de la liaison entre deux 

noyaux, elles sont dites indirectes (couplage J). Si elles résultent d’une 

interaction spatiale entre plusieurs noyaux, elles sont alors dites directes. 

• L’interaction quadrupolaire : n’intervient que pour les noyaux de spin supérieur 

à ½. Elle est due au couplage du moment quadrupolaire électrique du noyau 

avec le gradient de champ électrique local généré par la densité électronique 

environnante.  

Ces différentes interactions sont de nature anisotrope et dépendent de l’orientation 

du champ magnétique extérieur. Elles peuvent participer à l’élargissement des pics 

sur les spectres RMN et rendent leur analyse complexe. Afin de simplifier les spectres, 

de s’affranchir des phénomènes anisotropes et donc de se rapprocher des spectres 

obtenus pour des liquides, il est nécessaire d’avoir recours à la RMN haute résolution 

tel que la RMN-MAS. 

La RMN-MAS (Magic Angle Spinning – Rotation à l’angle magique) consiste à appliquer 

un champ magnétique orienté selon l’angle magique θM (correspondant à 54,74° et 

définit par 3cos²(θM)-1 = 0) . On observe, dans ce cas, que sur une période de 

rotation, la moyenne des contributions anisotropes s’annule. Toutefois, si la fréquence 

de rotation n’est pas suffisante, il subsiste une anisotropie résiduelle qui se traduit 

par des bandes de rotation. 

De manière générale et pour un matériau ordonné, on caractérise l’environnement de 

chaque atome par plusieurs paramètres RMN : 

- Le déplacement chimique isotrope (δiso) 

- La constante de couplage quadrupolaire (CQ) 

- L’asymétrie quadrupolaire (ηQ) 

 

Dans le cadre de cette thèse (Chapitre 2), les spectres de 71Ga MAS-NMR ont été 

collectés un appareil Bruker Avance II 900 (avec un champ magnétique B0=21,1 T). 
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Les échantillons à l’état de poudre ont été placés dans une sonde de rotation à l’angle 

magique (Bruker MAS) de 1,3 mm de diamètre. Les expériences d’écho quadrupolaire 

ont été réalisées avec une excitation 90°-90° (νrf=250 kHz) synchronisée avec une 

rotation simple du rotor pendant que l’échantillon est en rotation à une fréquence de 

62,5 kHz. Un délai de recyclage de 1 seconde a été utilisé (suffisant pour une 

relaxation complète de l’échantillon) afin de collecter 8 000 transitions. Une solution 

de 1 mol/L de Ga2(SO4)3 (déplacement chimique à 0 ppm) a été utilisée comme 

référence. 

Les courbes obtenues ont été reconstruites en utilisant le programme DMFit2015 [4] 

avec le modèle « CZSimple » qui correspond à une version simplifiée de la distribution 

Czjzek des déplacements chimiques et paramètres quadrupolaires. Le modèle Czjzek 

utilisé et établi pour l’étude des spectres Mössbauer, permet dans le cas de la RMN, 

de décrire les dissymétries observées pour les noyaux quadrupolaires vers les faibles 

déplacements chimiques [5]. Il permet par ailleurs de quantifier les différents 

environnements possibles de l’atome sondé dans une matrice amorphe par exemple 

[5]. Etant donné la complexité du modèle, nous n’entrerons pas dans les détails, 

toutefois le lecteur intéressé et souhaitant approfondir cet aspect peut se reporter à 

la lecture de la thèse suivante : « RMN premiers principes de l’17O appliqués à l’étude 

des phosphates cristallins et amorphes »[5]. 

 

[1] D. R. Neuville, L. Cormier, D. Caurant, and L. Montagne, Du verre au cristal: 
Nucléation, croissance, demixtion, de la recherche aux applications. Les Ulis, 
France: EDP Science, 2013. 

[2] M. MacKenzie and M. E. Smith, Magnetic solid-state nuclear magnetic resonance 

of inorganic materials, Volume 6, 1st ed. Oxford, UK: Pergamon, 2002. 

[3] S. Kroeker, “Nuclear magnetic resonance spectroscopy of glasses,” in Modern 
glass characterization, Wiley., M. Affatigato, Ed. New Jersey, USA, 2015, pp. 

315–344. 

[4] D. Massiot, F. Fayon, M. Capron, I. King, S. Le Calvé, B. Alonso, J.-O. Durand, 
B. Bujoli, Z. Gan, and G. Hoatson, “Modelling one- and two-dimensional solid-

state NMR spectra,” Magn. Reson. Chem., vol. 40, no. 1, pp. 70–76, 2002. 

[5] F. Vasconcelos, “RMN premiers principes de l’ 17O appliqués à l’étude des 
phosphates cristallins et amorphes,” université de Lille 1, Lille, France, 2009. 
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Annexe 6 : Analyse thermomécanique (TMA) 

 

L’analyse thermomécanique permet de mesurer la variation de dimension d’un 

échantillon (dL/L0) avec dL la variation de longueur et L0 la longueur initiale en 

fonction de la température et/ou du temps et d’une force appliquée [1]. Dans le cas 

des verres, cette technique permet de déterminer le coefficient linéaire de dilatation 

thermique (CTE), la température de transition vitreuse dilatométrique et le point de 

ramollissement dilatométrique sous une force appliquée fixe en fonction de la 

température. 

Pour cela, une sonde est placée avec une force minimale sur l’échantillon à mesurer 

qui est placé sur un support, le montage est présenté en Figure A6-119. Lors de la 

montée en température, l’échantillon va se déformer et donc changer de dimension. 

La sonde (connecter à un transducteur) permet ainsi de mesurer cette variation de 

dimension. On peut donc ainsi obtenir une courbe de variation de dL/ L0 en fonction 

de température. 

 

Figure A6-119. Représentation du montage d'un appareillage de TMA [1]. 

Dans le cadre de cette thèse, des séparateurs en silice sont placés entre l’échantillon-

support et l’échantillon-sonde afin de réaliser des mesures au-delà du point de 

ramollissement dilatométrique. Ce type de mesure n’est généralement pas réalisées 
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pour des verres afin d’éviter tous risques d’adhésion/pénétration de la canule dans 

l’échantillon, et donc son possible bris. 

 

[1] Netzsch, “Thermomechanical analysis – TMA method, technique, applications,” 
pp. 1–16. 
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Annexe 7 : Mesure de viscosité à haute température 

 

 

La viscosité est un paramètre d’une grande importance à la fois pour la fabrication 

des verres mais également pour leur mise en forme. De nombreux appareils 

permettent de mesurer cette caractéristique, toutefois elles présentent chacune une 

gamme de travail particulière. Pour une application visant à réaliser des fibres 

optiques, la gamme de travail d’intérêt se situe entre 1010 à 107 Poise. Pour cela un 

viscosimètre à plateaux parallèles a été utilisé, le montage est présenté en Figure 

A7-120. Pour effectuer la mesure, un cylindre de verre de 1 cm de diamètre pour 8 

mm de hauteur est placé entre deux disques séparateurs en silice sur le porte 

échantillon. Une canne est placée en compression (poids de 300 g) sur le sandwich 

silice-échantillon-silice. Le système est ainsi introduit dans un four où un cycle 

thermique est appliqué. Au cours de la montée en température, l’échantillon de verre 

va s’écraser. Ce changement d’épaisseur va ainsi déplacer la canne dont le 

déplacement est mesuré par un transducteur en fonction du temps. En considérant 

que l’échantillon visqueux est incompressible et dans un flux de type newtonien, on 

peut donc calculer la viscosité par la relation suivante :   

𝜂 =  
𝑀𝑔ℎ5

30𝑉(𝑑ℎ 𝑑𝑡⁄ )(2𝜋ℎ5 + 𝑉)(1 + 𝛼𝑇)
 

avec η la viscosité du verre en Poise, M la charge appliquée, g la constante de gravité, 

h la hauteur de l’échantillon à un temps t, V le volume initial de l’échantillon, dh/dt le 

taux de compression et α le coefficient linéaire d’expansion thermique du verre [1]. 

Le terme en (1+αT) est négligeable pour des verres à faible expansion thermique. 
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Figure A7-120. Représentation d'un viscosimètre à plateau parallèle [1]. 

 

[1] A. Galstyan, “The role of glass modifiers in the solubility of Tm3+ ions in As2S3 

glasses,” Université Laval, Québec (QC) Canada, 2016. 
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Annexe 8 : Mesure de dureté Vickers et de module d’Young 

 

1. Mesure de dureté 

Plusieurs techniques de mesures de dureté ont été développées afin d’estimer cette 

grandeur. Deux grandes catégories sont toutefois distinguables [1] : 

- Dureté dynamique, au cours de laquelle une charge est lancée sur la surface 

depuis une hauteur spécifique[1]. 

- Dureté quasi-statique, au cours de laquelle un objet de dureté et de 

géométrie connue est pressé contre la surface d’étude. Cette catégorie est la 

technique la plus couramment utilisée. On y distingue, en fonction de la charge 

appliquée trois techniques : la macro-indentation (pour des charges 

supérieures à 10 N), la micro-indentation (charge entre 0,1 et 10 N) et la nano-

indentation (charge inférieure à 1 N)[1]. 

 

• Mesure de dureté Vickers [1] 

La mesure de dureté par pointe Vickers est la plus ancienne technique de micro-

indentation. Elle est constituée d’une pointe pyramide à base carrée avec un angle 

total = 136°, Figure A8-121.a). L’empreinte qui en découle dans le matériau à 

l’issue d’un test d’indentation est un carré d’arête a, de diagonal b et de profondeur 

finale hf, Figure A8-121.b).  

 

Figure A8-121. a) Représentation d'une pointe Vickers (pyramide à base carrée d'angle total 

136°C - b) représentation d'une empreinte de pointe Vickers ainsi que des dimensions 

correspondantes, a une arrête et b une diagonale, hf représente la profondeur finale de 

l'empreinte. 
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Lors de la mesure, la pointe d’indentation va être enfoncée perpendiculairement à la 

surface de l’échantillon. La profondeur de pénétration h sera suivit en fonction de la 

force appliquée. L’échantillon mesuré va subir une charge (indentation de la pointe 

jusqu’à une force maximale) puis une décharge (retrait de la pointe d’indentation), 

Figure A8-122.b). Ceci nous permet d’obtenir des courbes caractéristiques de 

charge-décharge sur un cycle de mesure, Figure A8-122.a). On note toutefois, que 

pour toutes forces maximales appliquées les courbes de charge se superposent. 

 

Figure A8-122. a) Trois courbes de charge-décharge pour un échantillon de silice fondue avec 

différentes forces maximales appliquées de 500 µN, 1000 µN et 2000 µN [1] - b) Schéma 

explicatif d'une indentation avec le profil de charge et décharge avec h la profondeur 

d’indentation, hc la profondeur de contact entre l’indenteur et l’échantillon et hf la profondeur 

résiduelle finale après retrait de l’indenteur. 

 

A partir de ces données il est donc possible de déterminer la dureté du matériau. 

Cette dernière est définie par la relation suivante : 

𝐻𝑉𝑖 =  
𝐹𝑚𝑎𝑥

𝐴ℎ𝑐𝑚𝑎𝑥

 

Avec 𝐻𝑉𝑖 la dureté Vickers, 𝐹𝑚𝑎𝑥 la force maximale appliquée et 𝐴ℎ𝑐𝑚𝑎𝑥
 l’aire de contact 

projetée à force et profondeur de contact maximales ℎ𝑐𝑚𝑎𝑥. Cette aire de contact 
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projetée est définie par le type de pointe utilisé, ici la pointe Vickers donne une aire 

de contact projetée correspondant à 4tan²(68°)h². 

Dans le cadre de cette thèse, un indenteur Fisherscope H100C a été utilisé avec une 

pointe Vickers pour des forces maximales appliquées de 250 mN et 1N avec une 

montée en charge de 20 secondes et un maintien à charge maximale de 5 secondes.  

 

2. Mesure de module d’Young 

Le module d’élasticité ou module d’Young E ainsi que le coefficient de Poisson νpoisson 

sont des grandeurs qui permettent de caractériser le comportement élastique d’un 

matériau solide [2]. 

Le module d’Young est défini comme étant le rapport d’une contrainte 

unidirectionnelle et de la déformation du solide contraint [2], [3]. Le coefficient de 

Poisson correspond, quant à lui, au rapport de la déformation transversale et de la 

déformation dans la direction d’application de la contrainte [2], [3]. 

La mesure de ces grandeurs est réalisée par la technique d’échographie ultrasonore 

qui repose sur la propagation d’une onde sonore au sein du matériau étudié. Pour 

cela, une impulsion électrique est envoyée jusqu’à un transducteur piezoélectrique 

pour être transmise sous forme d’onde mécanique au matériau mesuré, Figure A8-

123. L’onde se propage dans le matériau et se réfléchit sur la face opposée, le signal 

ainsi réfléchi est collecté par le transducteur et transmis à un oscilloscope. Sur cet 

oscilloscope on peut distinguer le signal de l’impulsion transmise à l’échantillon et les 

différents échos. L’épaisseur e de l’échantillon étant connu, on a donc la vitesse de 

propagation V de l’onde dans le matériau qui correspond à 2e/τ avec τ l’écart 

temporelle entre deux échos. Etant donné que deux types d’ondes peuvent se 

propager dans un solide, à savoir les ondes longitudinales et transversales, et que 

leurs vitesses sont liées aux propriétés élastiques et à la densité du matériau par les 

équations suivantes (pour un matériau élastique linéaire, isotrope et homogène) [4]: 

𝑉𝑡 =  √
𝐸

2𝜌(1+𝜈𝑝𝑜𝑖𝑠𝑠𝑜𝑛)
  et  𝑉𝑙 = √

𝐸(1−𝜈𝑝𝑜𝑖𝑠𝑠𝑜𝑛)

𝜌(1+𝜈𝑝𝑜𝑖𝑠𝑠𝑜𝑛)(1−2𝜈𝑝𝑜𝑖𝑠𝑠𝑜𝑛)
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avec Vt la vitesse de propagation d’une onde transversale, Vl la vitesse de propagation 

d’une onde longitudinale, µ le module de cisaillement, E le module d’Young, νpoisson le 

coefficient de Poisson et ρ la densité du matériau.  

On peut en déduire E et µ comme suit [4]: 

𝐸 = 𝜌
3𝑉𝑙

2−4𝑉𝑡²

(
𝑉𝑙
𝑉𝑡

)
2

−1
 et  ν𝑝𝑜𝑖𝑠𝑠𝑜𝑛 =

1−2(
𝑉𝑡
𝑉𝑙

)
2

2−2(
𝑉𝑡
𝑉𝑙

)
2 

Dans le cadre de cette thèse les mesures ont été effectuées avec un appareil JSR 

Ultrasonics DPR300 pulser/receiver. 

 

 

Figure A8-123. Représentation de la technique d'échographie ultrasonore, l’éprouvette 

désigne ici un échantillon de matériau testé [3]. 
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