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Introduction générale

En France, la stratégie adoptée pour la gestion des déchets nucléaires repose sur le principe
du « cycle fermé » qui consiste a recycler les combustibles usés en sortie de réacteur. Ces
derniers sont tout d’abord dissous dans une solution concentrée d’acide nitrique puis
Furanium et le plutonium sont séparés des produits de fission (alcalins, éléments de
transition, terres rares, chalcogénes, métaux nobles) et des actinides mineurs (neptunium,
américium et curium) par un procédé d’extraction liquide-liquide, le procédé PUREX.
L’uranium et le plutonium sont ensuite réutilisés pour former des combustibles mixtes (les
combustibles MOX) alors que les produits de fission et les actinites mineurs qui constituent
les déchets dits « ultimes » sont récupérés sous forme d’'une solution. Ces derniers
représentent a eux seuls 96 % de la radioactivité totale générée par les déchets radioactifs
et leur durée de vie peut s’étendre sur plusieurs milliers d’années ce qui leur vaut la
gualification de déchets de Haute Activité a Vie Longue (HAVL). Leur dangerosité a nécessité
la mise en place de procédés permettant de les conditionner de maniere pérenne. Pour des
raisons de sécurité, la France a choisi un conditionnement a I'état solide. Le choix du
matériau a utiliser pour assurer cette fonction a constitué un véritable challenge car les
produits de fission et actinides mineurs regroupent a eux seuls plus de 40 éléments de
natures différentes. Le verre a été retenu pour son caractére amorphe qui permet aux
radionucléides de s’insérer dans sa structure, réalisant ainsi un confinement a I'échelle
atomique. Par ailleurs, d’autres propriétés en font un candidat idéal notamment sa grande
stabilité thermique, sa durabilité chimique ou encore sa tenue a l'auto-irradiation. Le verre
nucléaire francgais de référence est le verre R7T7 produit a l'usine de la Hague (au sein des
ateliers R7 et T7). Ce verre est un alumino-borosilicate de sodium qui peut incorporer jusqu’a
18,5 % massiques de produits de fissions et d’actinides mineurs. Il est obtenu par un procédé
de vitrification qui se déroule en deux étapes. Les solutions de produits de fission sont tout
d’abord converties en un mélange d’oxydes et de nitrates solides suite a une étape de
calcination. Le calcinat tombe ensuite par gravité dans un bain de verre (a 1100 °C - 1200 °C)
alimenté de facon continue en fritte de verre. Ces deux précurseurs réagissent ensemble et
le mélange est agité jusqu’a l'obtention d'un liquide homogéne qui est coulé par
lintermédiaire de buses dans des conteneurs en acier inoxydable CSVD (Conteneur
Standard de Déchets Vitrifiés). Ces conteneurs sont ensuite entreposés a la Hague, en

attente de stockage géologique profond.
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La composition du verre R7T7 résulte d’'un compromis entre sa faisabilité technologique et
ses caractéristiques intrinséques. Ce verre borosilicate de sodium présente 'avantage de

Y

pouvoir étre élaboré a relativement basse température! et d’étre coulé a 1100 °C. En
comparaison, les verres a vitre de type silico-sodocalciques qui ont une température
d’élaboration autour de 1400 °C ne pourraient pas étre utilisés dans ce procédé. Le fait de
limiter la température d’élaboration des verres permet de prolonger la durée de vie des
matériaux réfractaires constituant les fours et limite la volatilisation de certains
radionucléides. Dans le méme temps, il est important de s’assurer que les verres a I'état
fondu puissent étre coulés et que leurs propriétés finales apres refroidissement répondent
au cahier des charges (absence d’hétérogénéités issues de processus de cristallisation ou
de séparation de phase, bonne stabilité thermique, bonne stabilité chimique, confinement

des radionucléides, respect des quantités maximales de déchets a confiner).

A I'heure actuelle, de nouvelles technologies de vitrification sont en cours de développement
et les travaux de recherche portant sur la formulation des verres sont axés sur la définition
de nouvelles matrices capables d’incorporer de plus grandes quantités de déchets ou encore
des déchets de natures différentes. Ces travaux nécessitent d’acquérir davantage de
données de base sur les mécanismes qui participent a I'élaboration des verres. Dans ce
contexte, la description du transport des espéces présentes dans les matrices vitreuses est
une problématique incontournable. En effet, la diffusion chimique pilote toutes les étapes du
processus d’élaboration des verres. Elle participe tout d’abord a la réaction entre les
précurseurs puis, au cours de I'affinage, elle contribue a ’lhomogénéisation du liquide final.
A contrario, dans le domaine du liquide surfondu, elle peut générer des phénoménes de
cristallisation ou de séparation de phase qu’il est important de pouvoir contréler pour le bon

fonctionnement du procédé et la qualité du colis de verre final.

La diffusion chimique dans les verres est un sujet complexe sur les plans théoriques et
expérimentaux. En effet, il existe de nombreux types de coefficients de diffusion dont les
définitions et le sens doivent étre maitrisés lors de la description des phénomeénes de
transport. Cette theése a été proposée afin de fournir une méthodologie d’étude de la diffusion
transférable a différentes compositions de verre et d’approfondir les connaissances sur cette
thématique au sein du laboratoire. Nous nous sommes également attachés a la description

des mécanismes de diffusion chimique au sein de verres borosilicates de sodium entre leur

! Les verres de silice sont des verres trés réfractaires. Le fait de substituer de 'oxyde de
silicium par de I'oxyde de bore permet d’abaisser la température de fusion des verres tout en

maintenant une certaine rigidité du réseau.
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température de transition vitreuse et leur température d’élaboration. L'ensemble des
données acquises sont vouées a étre utilisées pour valider des modéles de simulation de la
vitrification. Enfin, ce travail a permis de rendre compte de la difficulté d’étudier la diffusion
chimique dans des systemes complexes. Néanmoins, les données obtenues combinées a
celles de la littérature laissent penser que la poursuite de ces études pourrait permettre la

mise en place d’un protocole expérimental simplifié.

Ce manuscrit est constitué de 5 chapitres. Le Chapitre 1 a pour but de fournir les
connaissances nécessaires a la compréhension des autres chapitres du manuscrit. I
s’articule en deux parties. La premiére est un rappel sur la structure et le comportement
thermique des verres borosilicates de sodium et la deuxiéme est un état de I'art sur la
diffusion chimique ainsi que sur les lois de transport de matiére de facon plus générale. Le
Chapitre 2 présente les systemes considérés, les techniques expérimentales utilisées ainsi
que la stratégie d’étude de la diffusion mise en place. Les résultats obtenus sont détaillés
dans le Chapitre 3 et des mécanismes de diffusion sont proposés pour nos systemes. Ces
données ont été utilisées dans le Chapitre 4 pour essayer de comprendre comment la
diffusion chimigue influence les phénomeénes de croissance cristalline. Enfin, le Chapitre 5

est une ouverture sur les perspectives pouvant étre proposées a l'issue de ces travaux.
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1. INTRODUCTION

En sciences des matériaux, I'étude de la diffusion de la matiére est incontournable des lors
qu’il s’agit de comprendre ou de prédire I'évolution d’un systéme avec la température. La
diffusion de la matiére est une thématique largement abordée dans la littérature, cependant,
une lecture approfondie des études qui lui sont consacrées permet de se rendre compte qu'il
existe une grande variété de coefficients de diffusion dont les définitions peuvent étre trés
différentes les unes des autres. Dans sa revue exhaustive sur la diffusion dans les verres,
Zhang [1] met en garde sur le vocabulaire utilisé pour désigner ces coefficients car les
auteurs ne sont pas toujours d’accord sur la terminologie la mieux appropriée pour les
désigner et beaucoup d’articles décrivent la « mesure de coefficients de diffusion » sans
préciser de quels coefficients il s’agit. Zhang souléve donc un véritable probléme puisque la
mesure de coefficients de diffusion n’a de sens que si leur signification est connue et
bien définie.

Les éléments bibliographiques présentés ci-aprés ont pour but de présenter certains types
de coefficients de diffusion désignés suivant la terminologie qui nous semble la plus correcte
au regard des définitions proposées dans la littérature. Ces coefficients peuvent étre
regroupés en deux catégories [2]: les coefficients d’autodiffusion (diffusion en I'absence de
gradients de concentration) et les coefficients de diffusion chimique (diffusion en présence
de gradients de concentration). La comparaison de ces deux types de coefficients permet de
justifier pourquoi nous avons choisi de nous intéresser a la diffusion chimique plutot qu’a
l'autodiffusion. Dans cette partie, nous cherchons également a fournir au lecteur les
connaissances nécessaires pour comprendre la stratégie expérimentale mise en place tout
au long de la these et les théories sur lesquelles elle repose. Mais avant de nous intéresser
a la diffusion, nous avons choisi d’effectuer quelques rappels sur la structure des verres
borosilicates de sodium et sur I’évolution de cette derniére en fonction de la
température. Les informations structurales viennent en soutien a I'argumentaire effectué au
cours de cette étude. Elles permettent d’évaluer la cohérence des résultats obtenus lors des
expériences de diffusion et de mieux comprendre comment les espéces diffusent au sein du
verre en fonction de leur agencement et des liaisons qu’elles mettent en jeu. Une
connaissance approfondie du comportement thermique des systémes considérés est
également indispensable pour mettre en place les conditions expérimentales de I'étude. Par
ailleurs, les verres borosilicates de sodium sont connus pour démixer ou cristalliser dans le
domaine du liquide surfondu. Quelques études commencent & mettre en avant l'intérét et la
pertinence dutiliser la matrice de diffusion pour décrire des phénoménes comme la
dissolution de cristaux [3]. Toutefois, a notre connaissance, ces travaux ne permettent pas

7
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d’expliquer d’autres phénoménes tels que la germination ou la croissance cristalline.
Pourtant, la théorie classique de la nucléation/croissance ne fonctionne pas toujours dans le
domaine du liquide surfondu [4]. Et pour cause, les lois sur lesquelles elle repose mettent en
jeu un coefficient de diffusion calculé a partir de la loi de Stokes-Einstein. Or, comme nous
le verrons dans ce chapitre, cette loi n’est précisément pas la mieux adaptée pour décrire de
facon fiable la diffusion dans le domaine du liquide surfondu. Un tel constat a poussé certains
auteurs a se demander s’il ne serait pas plus judicieux d’utiliser la diffusion chimique pour
décrire les phénomeénes de croissance plutét que 'autodiffusion [5]. Nous reviendrons sur ce

point au Chapitre 4 de la thése.

2. STRUCTURE ET COMPORTEMENT THERMIQUE DES VERRES
BOROSILICATES DE SODIUM

La structure des verres est définie par leur composition chimique et leur température. Au
cours des tests de diffusion, ces deux paramétres sont a prendre en compte pour décrire la
structure de nos systémes. Il est bien connu que le verre est caractérisé par une structure
désordonnée qui présente toutefois un ordre a courte distance (premiers voisins). Plusieurs
études structurales ont également établi un ordre a moyenne distance (deuxiéme sphere de

coordination), plus difficile a caractériser.

2.1. Description de la structure des verres a courte distance

2.1.1. Effet de la composition sur la structure

2.1.1.1. Le modéle de Dell et Bray
Dans les verres borosilicates de sodium, en fonction de la composition, le bore est présent
sous forme d’unités planaires BO; et/ou sous forme de tétraédres BO, dont la charge
négative est compensée par un ion Na*. Le sodium joue donc un double réle puisqu’il peut
étre compensateur de charge ou modificateur de réseau. Suite aux travaux de Yun et
Bray [6], Dell et Bray [7] ont proposé un modele structural (Figure 1) qui permet de déterminer
les proportions de bore en coordinence 4 (N4) et 3 (N3s si les unités structurales sont
symétriques et N3a si elles sont asymétriques) dans ce type de verres a partir de la
connaissance des rapports molaires K (K < 8) etR :

_ %mol.Si0,

%mol. B, 04

_ %mol.Na,0
~ %mol.B,0;

(1.1)

(1.2)
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Figure 1 : Evolution de la fraction de bore en coordinence 4 en fonction du rapport R d’aprés

le modéle proposé par Dell et Bray [7].

En fonction de la valeur de ces rapports, des domaines de composition correspondant a un
comportement structural particulier ont été définis dans le diagramme ternaire
SiO2-Na;0-B,0s (Figure 2). Les bornes qui leurs sont associées sont détaillées ci-dessous

et les différentes unités structurales évoquées, leur formule chimique, ainsi que leur

représentation, sont présentées dans le Tableau 1.

Na20

Figure 2 : Diagramme ternaire du systéme SiO2-Na.O-B.Os; pour lequel les 4 zones du

modele défini par Dell et Bray ont été représentées (d’apres [8]).
9
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Zonel: R< 0,5 (1.3)

Dans cette zone, I'ensemble des ions sodium contribue a la formation de bore en
coordinence 4, quelle que soit la quantité de silicium. La proportion de bore en site
tétraédriqgue formée varie avec le rapport R de sorte que N4 = R. Le systeme se
comporte alors comme un verre binaire de type borate de sodium dilué dans une

matrice de silice.

Pour R = 0,5, les proportions de bore en coordinences 3 et 4 sont identiques. Le bore

et le sodium se trouvent alors sous forme de groupements diborates, Na,0. 2B,05.

Zone 2: 0,5 <R < Rpygx =05+ K/16 (1.4)

A partir de R = 0,5, la relation N4 = R reste valable mais tout ajout de sodium, en
exces par rapport a la composition diborate, contribue a la formation de groupements
reedmergnérites 0,5(Na,0. B,05.8Si0,). Ces derniers se forment suite a la création

de liaisons entre les unités BO, et les tétraedres de silice.

La limite de ce domaine correspond au cas ou tout le silicium a été utilisé pour former

les groupements reedmergnérites soit pour R = R4, = 0,5 + K/16.

Zone 3: Rmax <R<Rpy =05+K/4 (1.5)

A partir de R =R, €t jusqua Rp;, tout ajout de sodium participe a la
dépolymérisation du réseau en formant des oxygenes non pontants autour du silicium
en coordinence 4 des groupements reedmergnérites. Le sodium, qui jusque-la
agissait comme un compensateur de charge des unités boratées et borosilicatées,
devient donc modificateur du réseau. Dans cette zone, la proportion d’unités BO, ne

change pas.

Zone 4 : Rpi <R<Rp,=2+K (1.6)

Dans la zone Rp; < R < Rp, = 2 + K, il est supposé que I'oxyde de sodium en exces
par rapport a Rp est réparti proportionnellement entre les groupements diborates et
les groupements reedmergnérites. La fraction de NaxO (i. e. (K + 0,25K)/(2 + K)) qui
se recombine avec les groupements reedmergnérites, forme des unités pyroborates
0,5(2Na,0.B,03) et des tétraédres de silice avec deux oxygenes non-pontants par
atome de silicium. L’autre fraction de NaxO (i. e. (2 — 0,25K)/(2 + K)) se recombine
avec les groupements diborates restants en créant deux oxygenes non pontants
autour des atomes de bore ce qui conduit a la formation de groupements pyroborates

(Tableau 1). Au fur et a mesure que du sodium est ajouté, le bore en coordinence 4

10
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est progressivement remplacé par du bore en coordinence 3. Lorsque R = 2 + K, tous

les sites tétraédriques ont disparu.

Groupements

Formule chimique Représentation
structuraux

Diborate Na,0.2B,0; 0O-B O B-0O

Reedmergnérite

I
solé (Na,0.B,05.85i0,) 0—5'—0—||3'—0—S|i—0
(isolée) 5 5 S

Si0y BO,
tetrahedron  tetrahedron

Reedmergnérite 1 HA’(

, = (Nay0. B,03.6Si0,) S =

N
N

Reedmergnerite
ring

1 \ /
Pyroborate 5 (2Na;0.B,03) et p-O-B N

Tableau 1 : Récapitulatif des différents groupements structuraux présents dans les verres

borosilicates de sodium [6, 9].
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2.1.1.2. Améliorations du modéle de Dell et Bray

Selon le modéle de Dell et Bray, il existe peu voire pas d’interactions entre les sous-réseaux
boraté et silicaté. Seuls les atomes de bore en coordinence 4 sont susceptibles de former
des liaisons avec les tétraedres de silice dans les groupements reedmergnérites. Le bore en
coordinence 3, quant a lui, ne se mélange pas du tout au réseau silicaté. Cependant, des
analyses par RMN-MAS de !B, 22Na, et 2°Si effectuées par Bunker [10], Martens [8] et leurs
collaborateurs suggérent que les sous-réseaux boraté et silicaté sont beaucoup plus
mélangés que ce que prévoit le modeéle. Plus particulierement, Martens et al. [8] ont montré
que la valeur moyenne du déplacement chimique isotopique du bore en coordinence 3
diminue de facon quasi-linéaire avec la quantité de silice présente dans le verre ce qui traduit
une dépendance entre ces deux entités. Dans le méme ordre d’idées, les études par
RMN-MQMAS de 'O menées par Wang et Stebbins [11] ont révélé des intensités plus
importantes pour les liaisons Si-O-B que pour les liaisons B-O-B. Il semblerait donc que le

modele de Dell et Bray surestime la quantité de liaisons B-O-B.

Par ailleurs, les analyses de spectroscopie Raman effectuées par Manara et al. [9] ont permis
de suspecter la présence de structures locales ressemblant a de la danburite (de formule
Na,0.B,05.2S5i0,) dans les verres borosilicates de sodium. La prise en compte de cette unité
dans le modéle de Dell et Bray [7] a conduit a une nouvelle valeur de R,,,,. Pour des
compositions de verre dont les proportions d’unités danburites et reedmergnérites sont

inconnues, il a été montré que R,,,,, devient :

K
Rmax = 0,5+ N a.7)
N = [Sioz]borosilicate/[Bz03]verre (1-8)

N est le rapport entre la concentration en silice présente dans les unités borosilicatées et la
concentration en B,Os dans le verre. Les résultats de Manara et al. [9] ont permis d’estimer
que la meilleure approximation de R,,,, Se situe pour N variant entre 5 et 6 soit 0,5 + K/12 <
Ryax < 0,5+ K/10. Avec ces nouvelles valeurs de R,,,,, la dépolymérisation du réseau
commence pour des compositions plus riches en alcalins que ce qui a été proposé par Dell
et Bray [7]. Un autre point soulevé par Manara et al. [9] concerne la composition des unités
reedmergnérites. Selon eux, la formule proposée par Dell et Bray [7] (0,5(Na,0. B,05.8S5i0,))
n'est valide que dans le cas ou ces unités sont isolées. Cependant, si elles forment un
réseau, la composition a prendre en compte est 0,5(Na,0.B,05.6Si0,). Des études plus
poussées n’'ont, a notre connaissance, pas encore été menées pour vérifier laquelle de ces

deux structures est présente dans les verres.
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2.1.2. Effet de la température sur la structure

L’évolution de la structure des verres avec la température est classiquement suivie par
spectroscopie Raman et/ou RMN, ces deux techniques étant complémentaires. Les études
peuvent étre réalisées in-situ en température ou en ex-situ, a température ambiante. Dans
ce cas, la structure du liquide a I'équilibre est figée grace a différentes vitesses de trempe
qui définissent une température dite fictive, Tr, du verre. Cette derniére est d’autant plus
élevée que la vitesse de refroidissement du verre est rapide et peut étre déterminée par

calorimétrie différentielle a balayage (DSC) suivant le protocole utilisé par Angeli et al.[12].

Le Tableau 2 donne un apercu des évolutions structurales du réseau borosilicaté avec la
température. Les différents spectres ont été obtenus a lissue d’analyses in-situ en

température effectuées par spectroscopie Raman et RMN.

SPECTROSCOPIE RAMAN RMN
6N BS 1080
- H\ n'l',
o, 635 R /A
. ]00%“" “““\‘ M0 odo ‘J‘f,r"'\. '\_ 1;;;5 “ f,.* |
= / LA 940 W ]\ Y A o —~ {0
S s ;\M\\%'MM /I \ Mot M”i'ml i ! \J i\
= Poo 4 [\ \'i. o, - Al
g, ‘6‘-0,.5/ / ,,.,M\ ""“v._,,"“""" / f»—.\ '\“ Mot “\\,.u,“.' 5 477°C / | |I|I
= / i ., FONN P 2 Sy _—
Z Koo’ )0 L ey /AN St " < /’; /W I\ BO,
2 / A N / \\\._gﬂ“-.m = 470°C S / e
= [600," & Y | —
—_— ) ,')’ "“\\,f\\\// \ [ , 'g 464°C ) OJ-'é "'\ ,."I | ||I l"\
Boo./ s T y ’\ ‘BO Z eac/ /\ L _—
o /N \ M JH‘ \ E' 458°C Fan .'I |
20 n = T = WO —
~ 1 s SO (I“ |\M-WM / e '\_\
400 600 800 1000 1200 1400 1600 430°C_/ —
Av, cm™! o _
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ppm
Spectres Raman d’un verre borosilicate de | Spectres RMN MAS B d'un verre
sodium a différentes températures entre 20 °C | borosilicate de sodium a différentes
et 1000 °C [13]. températures [14].

Tableau 2 : Evolutions structurales du réseau borosilicaté a l'issue d’analyses in-situ en

température effectuées par spectroscopie Raman et RMN.

Ces différents spectres montrent que, suite a une élévation de température, la proportion de
groupements B0O; augmente au détriment des groupements BO,. Ces modifications
structurales sont une conséquence de I'augmentation du nombre d’oxygénes non-pontants

avec la température.
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Elles s’effectuent suivant la réaction :

BO; - BO3; + NBO (1.9
NBO : Oxygéne non-pontant (Non Bridging Oxygen)

La déconvolution des spectres RMN MAS de !B permet de quantifier les proportions
relatives de chacune des unités structurales BO; et BO, . Le pic symétrique fin centré autour
de 0 ppm correspond au bore en site tétraédrique et la bande asymétrique centrée autour de
10 ppm correspond au bore en coordinence 3 [15]. Les résultats de spectroscopie Raman
ne permettent pas, quant a eux, de quantifier les unités boratées. Néanmoins, une évolution
qualitative des unités B0, peut étre suivie a partir des contributions présentes entre 1300 et
1600 cm. Une combinaison d’analyses par spectroscopie Raman in-situ en température et
RMN en ex-situ a permis de quantifier 'évolution en température de la proportion de bore en
coordinence 4 dans un verre de composition molaire 63SiO,-17B,03-17Na>0-3Cs,0 [12].
Cette étude a mis en évidence une chute du %B0, d’environ18 % entre la température de

transition vitreuse du verre (environ 600 °C) et 800 °C.

En ce qui concerne le réseau silicaté, I'élévation de température provoque une
dépolymérisation du réseau qui se traduit par la formation d’oxygénes non-pontants autour

des tétraédres de silice (Q™). Les unités Q™ sont alors converties en unités Q™ suivant :

NBO + Q" - Q™1 (1.10)

Q™ : Tétraedre de silice, n indique le nombre d’oxygénes pontants autour de I'atome de
silicium

Les spectres RMN MAS de 2°Si ne permettent pas de suivre cette évolution car les pics situés
a 90 ppm (pour les unités Q3) et 100 ppm (pour les unités Q*) sont proches et peuvent
recouvrir d’autres pics qui correspondent a des unités silicatées présentant un atome de bore
dans leur deuxieme sphére de coordination. L’évolution du réseau silicaté avec la
température est donc plus couramment suivie par spectroscopie Raman. Les bandes
associées aux unités Q" se situent entre 850 cm™ et 1250 cm™. Leur position est détaillée
dans le Tableau 3. La déconvolution de ces bandes permet de déterminer I'évolution de la
polymérisation du réseau avec la température a travers les variations du rapport des aires

sous les pics, r:

B Aire (Q*)
"= Aires Q'+ Q%+ 03

(1.11)
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Modes de vibration Q! Q? Q3 Q*

Shift Raman (cm-?) 910 960 1050 1150

Tableau 3 : Fréquences de vibration des unités Q" d’apres [16)].

En supposant que I'oxygéne non-pontant formé a l'issue de la conversion BO, /B05 soit
utilisé par les tétraédres de silice pour former des unités Q™ !lors d’'une élévation de

température, alors les équations (1.9) et (1.10) se résument par :

BO, + Q™ » BO; + Q! (1.12)

La question qui se pose alors est de savoir par quels mécanismes se produit cette équation

et quel est le réle du sodium/de sa diffusion au cours de ces processus.

2.2. Comportement thermique des verres borosilicates de sodium

Les verres borosilicates d’alcalins (lithium, sodium, potassium, rubidium, césium) ont la
particularité de posséder de larges domaines d’immiscibilité (Figure 3). Les diagrammes
d'immiscibilité déterminés par observations visuelles et microscopiques, permettent de
définir ces domaines ainsi que les températures de séparation de phase associées. Pour les
verres borosilicates de sodium, il a notamment été montré que le domaine de séparation de
phase se situait dans des zones de composition pour lesquelles les quantités de Na>O sont

inférieures a 20 % molaires (Figure 3).

SiO, Sio,

10 20 30 40 50 60 70 80 @O a0 80 90 20 30 B,0,
< R0 mol %

Figure 3 : Zone d'immiscibilité sub-liquidus dans les systemes vitreux borosilicates alcalins
[17].
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Dans ces verres, un large éventail de cristaux est également attendu en dessous de la
température de liquidus. Les verres étant des systémes métastables, les phases formées ne
sont pas forcément celles de I'équilibre thermodynamique. Néanmoins, les diagrammes de
phases stables (Figure 4) sont utiles pour connaitre la nature des cristaux susceptibles
d’apparaitre ainsi que leurs températures caractéristiques de cristallisation et dissolution
pour une composition donnée. Dans les verres borosilicates de sodium, ces phases sont
principalement des polymorphes de silice (proche du péle de SiO,), des silicates de sodium
(proche du binaire SiO»-Na,O) et des borates de sodium (proche du binaire B,O3-Na,O) dont
le domaine de stabilité est compris entre 600 °C et 1100 °C.

Na,O0 Na,O

~ Na,Si0, Na,Si0,(1089°)

846°
Na,Si,0.(875°)

Na,B,0,,(815°) #~\
800

Lz NaBSiO,
700
Trd
650 ~
600 - ~ S~ A/
0 20 40 60
8203 Wt C.VO SIOz

Figure 4 : Diagramme de phases stables du systéme SiO,-Na,O-B,03 [18].

Les données expérimentales référencées dans la littérature sur la cristallisation des verres
borosilicates de sodium simples sont peu nombreuses et concernent essentiellement les
recherches réalisées dans les années 1970 lors du développement des verres Pyrex et Vycor
[19-21]. Parmi ces études, Lima [19] a réalisé des traitements thermiques a différentes
températures entre 700 °C et 850 °C sur un verre de type Pyrex. A l'issue de ces tests, la
cristallisation de deux phases a été observée a partir de 725 °C. Il s’agit du quartz et d’'une
phase métastable, la cristobalite. La présence de cette phase est génante car son coefficient
d’expansion thermique (50. 1076 1) est supérieur a celui du verre borosilicate initial (environ

326.107° Cc~1) ce qui génére un risque de fracture du verre au cours de son refroidissement.
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A retenir :

Cette partie a permis de mettre en avant que la structure des verres borosilicates de sodium
est treés dépendante de leur composition et de la température. En fonction de la quantité de
sodium et de bore que contient le verre, le sodium agit soit comme un compensateur de
charge des unités BO,, soit comme un modificateur de réseau, en créant des oxygénes
non-pontants autour des tétraédres de silice. Ce comportement est illustré par le modele de
Dell et Bray qui permet de prédire, en fonction de la composition, la proportion de bore en
coordinence 4 ainsi que les unités structurales présentes dans le verre a température
ambiante. Au-dessus de la température de transition vitreuse, d'importantes modifications
structurales se produisent au sein du réseau. Elles sont provoguées par un changement de
coordination du bore qui se produit de fagon concomitante a la rupture des liaisons
silicium-oxygéne. Enfin, une derniére caractéristique des verres borosilicates de sodium est
leur tendance a démixer ou a cristalliser. Des diagrammes d’'immiscibilité et de phases
stables permettent de prédire le comportement thermique de ces verres en fonction de leur

composition.
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3. AUTODIFFUSION

3.1. Définition

L’autodiffusion est définie comme étant la diffusion d’espéces en I'absence de
gradients de concentration [2]. Ce type de diffusion, généralement assimilé au mouvement
brownien, permet de décrire individuellement le mouvement des atomes ou des ions sous

I'effet de la température.

Il est important de souligner que, d’un point de vue expérimental, il n'est pas possible de
mesurer de coefficients d’autodiffusion au sens strict. Les lois présentées ci-apres permettent
de mesurer des coefficients qui sont assimilés a des coefficients d’autodiffusion mais ne le
sont rigoureusement pas, méme s’ils s’en approchent. En effet, d’aprés la définition donnée
ci-dessus, pour étudier I'autodiffusion d’une espéce, il faudrait pouvoir suivre sa diffusion
dans un milieu homogeéne, sous l'effet de la température. Expérimentalement, cela est rendu
possible a travers l'utilisation d’'un traceur qui est généralement un isotope radioactif ou
non-radioactif de I'espéce d’intérét. En procédant ainsi, il est implicitement supposé que
'espéce diffusante et son traceur diffusent a la méme vitesse, ce qui n’est pas vrai a priori
puisque la masse influe sur la diffusion [22, 23]. Néanmoins, il est généralement considéré
gue les écarts de masse entre deux isotopes d’un élément ont un effet négligeable sur la
diffusion. La diffusion dite de traceur est donc celle qui se rapproche le plus d’une vraie valeur
de coefficient d’autodiffusion. Cependant, la méthodologie expérimentale utilisée pour
déterminer ces coefficients est laborieuse a mettre en ceuvre. Elle est également limitée par
'abondance des différents isotopes et par le temps de demi-vie des isotopes radioactifs. A
titre d’exemple, l'isotope 3'Si a une période de demi-vie de 2,6 heures ce qui est trop court
pour les expériences envisagées alors que l'isotope *Si a une période de 250 ans mais est
difficile a trouver dans le commerce [2]. Pour ces raisons, d’autres méthodes, plus simples a
mettre en ceuvre, ont été utilisées par de nombreux auteurs. Par exemple, les trés célébres
lois de Stokes-Einstein, Eyring ou encore Nernst-Einstein permettent de calculer un
coefficient d’autodiffusion? a partir de la mesure d’une propriété de transport macroscopique,
comme la viscosité ou la conductivité électrique. Tout expérimentateur doit toutefois étre mis
en garde au sujet de la validité de telles lois lorsqu’elles sont appliquées a des verres. En
effet, beaucoup d’études ont remis en question leur fiabilité, comme nous le verrons par la

suite.

2 Les coefficients de diffusion assimilables a de I'autodiffusion seront dorénavant appelés

coefficients d’autodiffusion par abus de langage.
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Les paragraphes suivants présentent plus en détail les techniques les plus utilisées pour
déterminer des coefficients d’autodiffusion. La présentation de ces techniques permet

egalement d’effectuer un rappel sur les lois fondamentales de la diffusion.

3.2. Lois et méthodes de mesure des coefficients d’autodiffusion

3.2.1. Les lois de Fick

3.2.1.1. La premiére loi de Fick

En 1855, Fick se sert de I'analogie qui existe entre les transferts de matiére et de chaleur
pour transposer I'équation de la chaleur de Fourier (1822) a la diffusion de matiere. La
premiére loi de Fick s’applique dans des milieux isotropes et est fondée sur le modele des
sauts successifs et indépendants entre atomes. Selon cette loi, en I’absence de forces
extérieures, le flux de l'espéce diffusante a travers une section d’aire unitaire est
proportionnel au gradient de concentration orthogonal a cette section. Dans le cas d’un flux
de matiére unidirectionnel, la premiére loi de Fick s’exprime par :

aC;
Ji = _Dia_xl (1.13)

J;: Flux de I'élément i par section d’aire unitaire (mol.m2.s?)
D; : Coefficient de diffusion ou diffusivité de I'espéce i (m2.s?)
C; : Concentration de I'espéce diffusante i (mol.m=)

x : Coordonnée de I'espace orthogonale a la section (m)

Le signe négatif de cette équation traduit le fait que les phénoménes de diffusion se
produisent dans le sens opposé aux gradients de concentration. On dit que les espéces
« descendent » leurs gradients. L’équilibre est atteint lorsque les gradients sont nuls
c’est-a-dire lorsque les concentrations ont été rééquilibrées par le flux de matiére. La

premiére loi de Fick généralisée dans toutes les directions de I'espace est de la forme :
]i = —DiVCi (114)
VC; : Gradient de concentration local de I'espéce i (mol.m™)

Une démonstration compléte de la premiéere loi de Fick a notamment été proposée par
Soustelle [24].
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3.2.1.2. La deuxiéme loi de Fick

Le principe de conservation de la quantité de matiére appliqué a la premiére loi de Fick
permet d’en déduire la deuxiéeme loi. Soit un élément de volume d’épaisseur dx et de
section S (Figure 5). Si la diffusion est considérée comme unidirectionnelle alors la variation
de concentration au cours du temps dans le volume est égale a la différence entre le flux

entrant J, et le flux sortant de ce volume, J, 4y :

aC; 0]; x(x)
a—t‘s dx = J;i xS — JixtaxS = — ‘a"x Sdx (1.15)
Aprés application de la premiére loi de Fick :
Jix(x) 0 9C (1.16)
0x __ax(Diax)
D’ou :
%zi(n%) (1.17)
ot  dx\ 'ox

Si le coefficient de diffusion est indépendant de la concentration et du temps, la deuxiéme loi

de Fick s’exprime par :

9G; _ Dic’)ZCi (1.18)
ot 0x2

Dans les trois directions de I'espace, cette équation devient :

aC;

E — Div2ci (119)
Jx Jevax
— e— - -{------- —— > X

Figure 5 : Schéma illustrant la deuxiéme loi de Fick.
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La deuxieéme loi de Fick relie la vitesse de variation de la concentration a la dérivée de son
gradient a travers le coefficient de proportionnalité D;. Plusieurs solutions de cette loi ont été
déterminées pour des systemes de géométrie simple. Leur résolution requiert toutefois la
connaissance de conditions initiales et de conditions aux limites. Par la suite, seules les

solutions non stationnaires des lois de Fick seront évoquées.

3.2.1.3. Applications de ces lois

a) Diffusion de traceur

Cette méthode de détermination des coefficients d’autodiffusion est la plus répandue pour
tous les systemes confondus. Comme son nom l'indique, elle consiste a suivre la diffusion
d’'un traceur isotopique ou radio-isotopique entre deux milieux de méme composition. Trois
types d’expérience sont répertoriés dans la littérature (Figure 6) qui correspondent a des
conditions aux limites bien définies (voir [2, 25]) dont un exemple est donné dans le
paragraphe 3.2.1. Dans les verres borosilicates de sodium, les mesures de coefficients de
traceurs radio-isotopiques sont utilisées pour suivre la diffusion du sodium [26-30] et sont
effectuées a I'aide d’'une source constante (Figure 6, b). Le protocole expérimental consiste
a élaborer une pastille de verre contenant I'isotope radioactif de I'élément d’intérét. Dans le
cas du sodium, il s’agit par exemple des isotopes radioactifs 2*Na [26, 27] ou ?Na [28, 30].
Les échantillons sont ensuite trempés dans un sel fondu (source constante) contenant
l'isotope non radioactif de I'élément étudié - par exemple NaNOs pour la diffusion du sodium
[27] - puis ils sont recuits. Afin d’obtenir un profil en profondeur de lisotope utilisé, I'activité
résiduelle est mesurée couche par couche le long de I'échantillon a l'aide d’'un détecteur a
scintillation. Les profils sont ensuite ajustés avec la solution de la loi de Fick dédiée au cas

de figure ou la diffusion se produit en présence d’une source constante [2, 25] :

(1.20)

X
a erfc(z—\/D_t
A : Activité de I'échantillon a une profondeur x (Bq)
A, : Activité a la surface de I'échantillon avant le recuit de diffusion (Bq)
t : Durée du recuit de diffusion (s)
D : Coefficient d’autodiffusion (m?.s%)

x : Coordonnée de I'espace (m)
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Figure 6 : Différents types d’expérience de diffusion (d’apres [2]): a) Source plane

instantanée, b) Source constante, c) Interdiffusion entre deux verres.

b) Diffusion de trace

La diffusion de trace s’applique dans le cas ou I'on cherche a déterminer le coefficient de
diffusion d’'un élément présent en trés petite quantité (sous forme de trace, €) dans le systéme
étudié (Figure 7). Dans la littérature, une limite quantitative pour la notion de trace n’est pas
définie. Généralement, I'espéce diffusante est présente a hauteur de quelques ppm a
guelques % [31-33] mais cette quantité ne représente pas une limite. Au contraire, il ne
semble pas aberrant de considérer des conditions de diffusion de trace des lors que le
gradient de concentration de I'espéce d’intérét est suffisamment petit pour ne pas perturber

la diffusion des autres espéces.
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Verre A Verre A’

(sio,, B,0,, Na,0, §)| (si0,, B,O,, Na,0)

Concentration

0 X
Profondeur

Figure 7 : Schéma illustrant la diffusion entre les verres A et A’ de I'élément & présent sous

forme de trace. Les verres A et A’ ont la méme composition a & pres.

3.2.2. Les lois de transport macroscopiques

Les propriétés de transport comme la viscosité et la conductivité électrique, de par leur
définition, mettent en jeu un transfert de matiére et sont donc fortement corrélées a la
diffusion des espéces. Un tel raisonnement logique a motivé la recherche de lois permettant
de relier la diffusion aux propriétés de transport macroscopiques. Ces lois ont fait leur preuve
dans plusieurs types de matériaux, et plus particulierement, dans les métaux. Néanmoins,
leur validité est remise en question dans les verres. Entre autres, la nature des espéces qui
diffusent fait débat et n'a pas été clairement identifiée. Pour la viscosité comme pour la
conductivité électrique, il semblerait qu'un transport purement ionique ne soit pas une
considération réaliste dans le domaine du liquide surfondu [34]. C’est ce que nous verrons
dans les paragraphes suivants, mais avant de présenter plus en détail les lois de transport
mettant en jeu des coefficients d’autodiffusion, quelques rappels sur la viscosité et la
conductivité s’imposent.
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Rappels sur la viscosité et la conductivité électrique

e Evolution de laviscosité avec la température :

La viscosité traduit la résistance a I'écoulement d’'un matériau soumis a une force de
cisaillement. Sur de petites gammes de température, elle suit un comportement
Arrhénien :

n = noexp(Eqy/RT) (210
n : Viscosité (Pa.s)
1o : Facteur pré-exponentiel (Pa.s)
E.y : Energie d’activation de I'écoulement visqueux (J.mol™)

R : Constante des gaz parfaits (R = 8,314 J.mol1.K?)
T : Température absolue (K)

Toutefois, sur de plus grandes gammes de température, il est nécessaire de considérer
un comportement non arrhénien de la viscosité. Plusieurs modéles permettent de décrire
ces évolutions. Certains sont purement empiriques, comme la loi de Vogel-Fulcher-
Tamman (Loi V. F. T.) :

n = noexp(Eqn/R(T —T)) )
Oung, Toet E;, sont des constantes d'ajustement du modéle qui dépendent de la
composition du verre.
D’autres modéles reposent sur une interprétation physique de la viscosité comme la loi
d’Adam et Gibbs [35-37] :
n= Aexp(B/(TSconf(T)) (1.23)
Ou A (Pa:s) et B (J) sont des constantes d’ajustement du modele et S.,,r (J.K™) est un

terme entropique appelé I'entropie de configuration. Elle est une mesure du désordre créé

par les différents états de configuration possibles au sein du verre.
e Evolution de la conductivité électrique avec la température

Pour des températures inférieures a la température de transition vitreuse, la conductivité

électrique évolue avec la température suivant un comportement arrhénien :

oT = opexp(—Eq+/RT) (1.24)

o, : Facteur pré-exponentiel (S.m™.K)
E, ,: Energie d’activation de la conductivité (J.mol™)
T : Température absolue (K)
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Pour des températures supérieures a la température de transition vitreuse, log(aT) ne suit
plus un comportement linéaire avec l'inverse de la température. Une loi V. F. T. permet
d’ajuster les valeurs expérimentales :

—Eas ) (1.25)

ol = aéexp(m

gy, Tp €t E, , sont les constantes d’ajustement du modéle.

Dans ce qui suit, les termes de « hautes » et « basses » températures sont des termes

volontairement vagues que nous avons essaye d’affiner au cours de cette bibliographie.

3.2.2.1. Lois de diffusion faisant intervenir la viscosité

A haute température, les especes les moins mobiles, c’est-a-dire les formateurs de réseau,
imposent leur comportement aux propriétés d’écoulement du verre. Des lois ont donc été
proposées par Stokes, Einstein et Eyring pour corréler le coefficient d’autodiffusion des

formateurs de réseau au flux visqueux.

a) Laloi de Stokes-Einstein :

Cette loi est applicable dans le cas ou la diffusion est considérée comme étant une
conséquence du mouvement aléatoire des particules provoqué par I'agitation thermique [38].
Elle est fondée sur le modele de sphéres dures non chargées et sans interactions les unes

avec les autres, en suspension dans un fluide de viscosité n.

Son expression est :

kyT

= (1.26)
é6nrn

Dr]—SE

kg : Constante de Boltzmann ( kg = 1,38.10723 J. K*?)
r : Rayon des particules (m)

T : Température absolue (K)

Elle est issue de la loi de Stokes qui exprime la force F nécessaire pour déplacer une sphére

de rayon r dans un milieu de viscosité n a la vitesse v [39] :

F = 6mrnu (1.27)
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b) Laloi d’Eyring :

La loi d’Eyring fait appel & un modéle quasi-cristallin du liquide.
Son expression est :

kT
—E = T
kg : Constante de Boltzmann ( kg = 1,38.10723 J. K)

D (1.28)

A : Distance de saut diffusif moyenne (m)

T : Température absolue (K)

Dans ses travaux, Eyring [40] discute des domaines d’application de sa loi et de celle de
Stokes-Einstein. Selon lui, la loi de Stokes-Einstein n’est valable que si la taille des particules
qui constituent le fluide est différente de celle de I'espéce diffusante. A l'inverse, sa loi serait
la mieux adaptée pour décrire un systéme ou solvant et espéce diffusante ont des tailles
similaires.

c) Validité de ces lois

Le meilleur moyen d’estimer la confiance que I'on peut accorder a une grandeur est de la
comparer a une mesure étalon. Comme nous avons pu le voir précédemment, les coefficients
de diffusion de traceur sont considérés comme ayant les valeurs les plus proches des
coefficients d’autodiffusion réels. Les auteurs qui se sont intéressés a la fiabilité des lois de
Stokes-Einstein et Eyring ont donc comparé les coefficients de diffusion qu’elles donnent

avec des coefficients de traceur.

Cette comparaison a permis de confirmer que ces lois ne sont pas applicables aux alcalins
et aux alcalino-terreux dans les verres [41, 42]. Elle a également révélé que, dans les silicates
vitreux, la loi d’Eyring permet de calculer des coefficients de diffusion de I'oxygéne et du
silicium qui sont plus proches des coefficients de diffusion de traceur que ceux obtenus par
la loi de Stokes-Einstein. Toutefois, si cette loi semble valide pour certaines compositions de
verre et dans certaines gammes de température [43-47], elle peut sous-estimer de plusieurs
ordres de grandeur la valeur réelle des coefficients d’autodiffusion [34, 48]. Pour cette raison,
I'application des lois de viscosité aux systéemes vitreux est contestée. En I'absence de
connaissances supplémentaires sur les coefficients de traceur, il n'est pas prudent

d’accorder trop de crédit aux coefficients de diffusion qu’elles permettent de calculer.

Les écarts des coefficients d’autodiffusion aux relations de Stokes-Einstein et Eyring (plus
connus sous de le nom de « breakdown » de la loi de Stokes-Einstein et de la loi d’Eyring)
suggerent par ailleurs que la diffusion ne peut pas étre considérée comme étant uniquement

un transport visqueux [2]. Une des raisons avancée pour justifier ces écarts est que les
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especes qui diffusent ne sont pas nécessairement des cations ou des anions
monoatomiques. Des expériences ainsi que de nombreuses modélisations par dynamique
moléculaire tendent a prouver I'existence d’hétérogénéités dynamiques au sein des liquides
surfondus. Dans le méme ordre d’idées, la théorie d’Adam et Gibbs prone I'existence, dans
le domaine du liquide surfondu, de subsystémes dont la taille diminue avec la température
et au sein desquels se mettent en place des mouvements coopératifs. De telles interactions
entre les atomes sont la preuve que les hypotheses auxquelles obéissent les lois de
Stokes-Einstein et Eyring ne sont pas respectées. Le modéle dynamique prenant en compte
des sphéres dures non chargées et sans interactions les unes avec les autres, n’est
clairement pas adapté pour décrire des mouvements coopératifs. De méme, considérer le
flux visqueux comme rattaché a un saut de particules semble un peu restrictif pour décrire la
diffusion. Les subsystémes n’ont pas nécessairement tous la méme taille et ne se contentent
pas de se déplacer les uns par rapport aux autres. lls réagissent également entre eux pour
former de nouveaux subsystemes [37]. Cette théorie a montré une certaine validité dans le
domaine du liquide. Par ailleurs, lorsque la température augmente, la taille des
hétérogénéités dynamiques diminue jusqu’a se rapprocher d’entités monomériques et les
vitesses de tous les éléments tendent vers une méme valeur. Ces considérations sont
proposées pour justifier le fait que la loi d’Eyring fonctionne dans certains verres a I'état
liquide [44].

3.2.2.2. Loi de diffusion faisant intervenir la conductivité électrique

A basse température, dans les verres, ce sont les espéces mettant en jeu les liaisons les
plus faibles (les liaisons ioniques) qui sont les plus mobiles. Il s’agit des cations modificateurs
de réseau et plus particulierement, les alcalins. Leur diffusion peut donc se rapprocher de la
conductivité électrique. Dans la littérature, la loi de Nernst-Einstein a souvent été utilisée pour
déterminer des coefficients d’autodiffusion d’espéces alcalines a basse température. Il est
alors supposé que la mobilité des autres espéces est négligeable devant celle de l'alcalin

considéré.

a) Laloi de Nernst-Einstein

Dans les verres, les transports de charge sont essentiellement ioniques puisqu’ils sont
assurés par les cations faiblement liés au réseau. La conductivité ionique met donc en jeu
les mémes espéces que la diffusion. Elle obéit a la relation généralisée de Nernst-Einstein

dont une démonstration est proposée par Soustelle [24]:
F2 L=n
= ﬁz C,22 D, (1.29)
i=0
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F : Constante de Faraday (F = 96485 C.mol?)

R : Constante des gaz parfaits (R = 8,314 J.mol1.K?)
T : Température absolue (K)

C; : Concentration molaire de I'espéce i (mol.m3)

Z; : Nombre de charges de I'espéce i

D;: Coefficient de diffusion de I'espéce i (m?.s?)

Il faut étre vigilent lors de I'utilisation de cette loi en présence de plusieurs types de cations
car dans ce cas, la diffusion ne peut plus étre considérée comme pilotée par un seul élément
responsable de la conductivité & moins que la mobilité de cet élément domine celle des

autres ions.

S’il est supposé qu’une seule espéce est responsable de la conductivité électrique, la relation

de Nernst-Einstein se simplifie en la relation :

z?F?D,C b - ORT (1.30)

= = -
o RT o = CZ2F?

C’est sous cette forme qu’elle est généralement appliquée aux verres.

b) Validité de cette loi

Le rapport de Haven est couramment utilisé pour comparer les coefficients de diffusion
obtenus par mesure de la conductivité électrique (loi de Nernst-Einstein) et par la méthode
des radiotraceurs isotopiques. Il s’agit du ratio entre ces deux types de coefficients de

diffusion :

Hr, = — (1.31)

D;* : Coefficient de diffusion de I'espéce i déterminé par la méthode des radiotraceurs
isotopiques (m2.s™)

D; , : Coefficient de diffusion de I'espéce i déterminé par conductivité électrique (m?.s™)

Ce ratio traduit la corrélation (Hr; bas) /décorrélation (Hr; €levé) qui existe entre la mobilité
de l'espéce iet celle des autres ions. Dans les verres borosilicatés, Hr; a tendance a
augmenter lorsque la température diminue [28]. En effet, pour des températures bien plus

basses que la température de transition vitreuse, le sodium est I'espéce la plus mobile. Ses
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déplacements sont décorrélés de ceux des autres éléments du réseau et donc D* est proche
de D,.

Des études de dynamigue moléculaire menées par Mongalo et al. [49] ont montré que I'écart
a 1 du ratio de Haven se justifie par le fait que lorsque la mobilité du sodium est corrélée a
celle des autres éléments, il n'est pas suffisant de considérer sa diffusion seule, les autres
especes doivent étre prises en compte. La conductivité exacte, g,,4.:,» €St alors calculée a
partir de la relation d’Einstein :

2

N N
d
——lim =) > 25 [7© - FOI[F© - 5O (132)
iJ

Texact = gr Ty % dt

kg : Constante de Boltzmann (kg = 1,38.10723 J. K})

T : Température absolue (K)

V : Volume de la boite de simulation (m?)

e: Charge élémentaire (e = 1,60.1071° C)

z; » Charge de l'ion i

7,(t) : Vecteur des déplacements de I'ion i a l'instant t (m)

N : Nombre d’ions considérés dans la simulation

Cette relation fait intervenir des termes couplés (dans la double somme) qui, s’ils ne sont pas

pris en compte, conduisent a un ratio de Haven différent de 1.

A notre connaissance, les études qui essaient de relier la conductivité électrique a la diffusion
n’‘ont été menées que pour des températures inférieures ou proches de la température de
transition vitreuse. Pour ces températures, le rapport de Haven a généralement une valeur
comprise entre 0,25 et 0,4 comme illustré a la Figure 8. Il est intéressant de constater que
pour les températures proches de la température de transition vitreuse, les erreurs commises
sur les coefficients d’autodiffusion issus de la loi de Nernst-Einstein simplifi€ée ne dépassent
pas un ordre de grandeur. En premiére approximation, cet écart est acceptable étant donné
que les coefficients de diffusion peuvent varier d’'une dizaine d’ordres de grandeur en fonction

des especes considérées.
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Figure 8: Evolution des rapports de Haven avec la température pour différentes
compositions de verre du systeme SiO,-Na,O-B,0s [28].

3.2.2.3. Lien entre transport ionique et transport visqueux a haute

température.

Comme nous venons de le voir, en dessous de la température de transition vitreuse, le
transport ionique est découplé du flux visqueux. Mais qu’en est-il dans le domaine du liquide
surfondu ? Au-dessus de Tg, la conductivité électrique et la viscosité suivent une loi de type
V. F. T. ce qui pourrait laisser supposer un lien entre ces deux propriétés de transport. En
égalisant les lois de Nernst-Einstein et de Stokes-Einstein (D, = D), Grandjean et al. [38]
ont montré gu'il existe une relation de proportionnalité permettant de relier ces propriétés

dans les verres borosilicatés :

m

oT x (g) (1.33)

m est un coefficient qui est obtenu a partir de la pente du tracé de log(aT) en fonction
delog(T /7).

Dans le cas hypothétique ou les mécanismes diffusifs a I'origine des transports visqueux et
ioniques seraient identiques (D, = D)), ces deux lois prévoient que pour une température
donnée, la conductivité évolue de fagon proportionnelle a I'inverse de la viscosité (m = 1).

Or, les données expérimentales montrent que le tracé de log(cT) en fonction de log(T /n) ne
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donne pas une droite de pente égale am = 1. Pour les verres de type borosilicates de sodium
étudiés par Grandjean et al. [38], m est inférieur a 0,5 ce qui révéle une différence dans les
mécanismes élémentaires de transport mis en jeu par les flux visqueux et ioniques. Cette
faible valeur de m traduit le fait que la mobilité du sodium est peu couplée au flux visqueux
dans le domaine du liquide surfondu. En revanche, dans le liquide, les temps de relaxation
de la conductivité ionique et de la viscosité se rapprochent d’'une seule et unique valeur, ce
qui tend a montrer qu’a trés haute température, tous les mécanismes adoptent une méme
cinétique [50].
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Figure 9 : Evolution des temps de relaxation de la viscosité (z,,), de la conductivité

électrique () et de la RMN (z.) avec la température [50].

3.3. L’autodiffusion dans les verres borosilicates de sodium

A présent que nous avons énuméré et détaillé les principales méthodes de mesure des
coefficients d’autodiffusion, il convient de faire le point sur les études menées dans les verres

borosilicates de sodium en lien avec la mesure de ces coefficients.

Zhabrev et Sviridov [51] ont réalisé une review référencant toutes les études bibliographiques
portant sur l'autodiffusion dans les verres. Dans ce document, il apparait que les rares
articles qui abordent la problématique de la diffusion dans les verres borosilicates de sodium
portent sur lautodiffusion des espéces alcalines (Na [29], Cs [52], Rb [53]) et/ou
alcalino-terreuses (Ba [54]). Le choix de ces especes est justifié par leur grande mobilité qui

permet d’obtenir des coefficients de diffusion pour des temps de recuit raisonnables. Ces
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travaux sont récents et s’inscrivent principalement dans le contexte du comportement a long
terme des verres nucléaires [Inde [26, 27, 55, 56], France [38, 57], Pays-Bas [52, 58],
Angleterre [30], Japon [29], USA [59], Allemagne [53]]. Leur but est de connaitre les
mécanismes de diffusion des modificateurs de réseau sous l'effet de gradients de
température provoqués par la désintégration des radionucléides. De ce fait, les
températures d’intérét ne dépassent généralement pas la température de transition

vitreuse.

A retenir :

L’ensemble de ces résultats révéle un manque de connaissances sur les phénoménes de
diffusion dans les verres borosilicates de sodium. Seule I'autodiffusion des espéces les plus
rapides a été caractérisée mais ces études ont été principalement effectuées dans une
matrice a I'état solide. Par ailleurs, cette partie met en avant que 'autodiffusion ne permet
pas de comprendre la dynamique globale des systemes dans le liquide surfondu car elle ne
prend pas en compte les interactions qui peuvent exister entre les éléments au cours de leur
diffusion.
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4. LA DIFFUSION CHIMIQUE

4.1. Définitions et terminologie

Par opposition a l'autodiffusion, la diffusion chimique décrit la diffusion d’espéces en
présence de gradients de concentration [39]. Ces gradients conduisent a des
changements de composition qui se produisent suite a la migration de site en site d’atomes

de natures différentes. On parle alors également d’inter-diffusion.

Si I'on s’en tient a cette définition, I'étude de la diffusion chimique nécessite de créer des
gradients de concentration au sein des systemes. Expérimentalement, cela revient a
effectuer un recuit dit « recuit de diffusion » entre deux verres de compositions plus ou
moins proches. Les assemblages de verres obtenus portent couramment le nom de couples
de diffusion et sont caractérisés par une direction de diffusion définie par la droite joignant

les deux compositions initiales dans I'espace des compositions (Figure 10).

B (% mol.)

35
25

40
4 7 7 \/' 7 20
C (% mol.) 40 45 50 55 60 A (% mol.)

Figure 10 : Représentation du couple de diffusion défini par les verres V1 et V2 dans I'espace

des constituants (A,B,C). La direction de diffusion est donnée par la droite (d1).

A Tl'issue des recuits de diffusion, les échantillons sont découpés longitudinalement puis mis
en résine. Les compositions chimiques des verres sont analysées par microsonde de sorte
a obtenir des profils de diffusion. A partir de ces profils, les coefficients de diffusion
chimique peuvent étre déterminés suivant les méthodologies décrites dans les paragraphes

suivants.
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Dans des systémes a plus de deux constituants, si les coefficients de diffusion peuvent étre
considérés comme indépendants de la composition, les profils de concentration sont

symétriques et peuvent étre de deux types, illustrés dans la Figure 11.

Couple de diffusion

Verrel Verre 2

10° X 702

Figure 11 : Profils de diffusion issus des travaux de Richter et al. dans le systéme quaternaire
CaO-MgO-Al,03-SiO, [60]. Les fleches indiquent la direction dans laquelle les espéces

diffusent.

Lorsqu’ils sont monotones, on parle de « downhill diffusion » ou diffusion normale (c’est le
cas des profils de MgO, CaO et SiO, de la Figure 11). Il s’agit du type de profil le plus
fréquent, il correspond au cas ou I'espéce qui diffuse descend son gradient de concentration,
comme prévu par la premiere loi de Fick. Le profil de diffusion peut alors étre ajusté via

I'utilisation d’une fonction de type erreur.
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Les maxima locaux observés sur certains profils au niveau de l'interface sont caractéristiques
d’'une « uphill diffusion » (cas du profil de Al,O3; de la Figure 11) qui se produit lorsqu’un
élément diffuse localement contre son propre gradient de concentration. Ce comportement
n’est pas retranscrit par les lois de Fick. Il a été observé pour la premiere fois par Darken [61]
en 1942 dans des systémes métalliques lors de I'inter-diffusion isotherme entre deux aciers
de compositions proches (« For a system of more than two components it is no longer
necessarily true that a given element tends to diffuse toward a region of lower concentration
even within a single phase region », [62]). Peu de temps aprés, en 1945, Onsager propose
de justifier ce phénoméne comme la conséquence d’'un couplage entre éléments qui se
traduit par le fait que le flux d’'un composant puisse étre dépendant de celui des autres [63].
Dans la Figure 11 par exemple, 'aluminium, dont la concentration initiale est identique dans
les deux verres, suit la diffusion du silicium, les flux de ces deux éléments sont donc fortement
couplés. Il est a noter que la diffusion de type « uphill » se produit uniqguement pour des
systemes a plus de deux composants. Dans la littérature, afin de faire la distinction entre les
systétmes a un composant ou binaires qualifiés de « simples » et les systémes plus
complexes, la dénomination « diffusion multicomposants » est généralement utilisée.

C’est cette expression que nous emploierons par la suite.

Avant de présenter les deux approches d’étude de la diffusion multicomposants, il est
nécessaire de faire une remarque au sujet du type de composant utilisé pour décrire la
diffusion. En effet, les liquides surfondus sont des systemes complexes pour lesquels les
espéces qui diffusent peuvent étre de différentes natures (ions, molécules, unités
structurales...). Dans la mesure ou il n’est pas possible de connaitre précisément quels types
d'espéces diffusent et dans quelles proportions, il est arbitrairement choisi de décrire la
diffusion a partir d’oxydes (comme c’est le cas dans la Figure 11). Cette forme neutre permet
de s’affranchir d’éventuels effets de compensation de charge. Il est par ailleurs considéré
gue chaque oxyde peut étre assimilé a une combinaison linéaire des différentes espéces

ioniques présentes au sein des systemes [64].

4.2. Deux approches d’étude de la diffusion multicomposants

Les lois de Fick ont été établies dans le cadre de systemes simples (systéemes a 1 ou 2
constituants). Elles ne prennent en compte qu’un coefficient de diffusion unique, or, dans des
systemes multicomposants, les espéces peuvent avoir des vitesses tres différentes les unes
des autres (les alcalins et les formateurs de réseau en sont la parfaite illustration). L’utilisation
d’un seul coefficient de diffusion n’est donc pas possible pour décrire ce type de systeme. La
théorie sur laquelle repose la diffusion multicomposants a été développée dans les années

1945-1970. Les théoriciens se sont interrogés sur les modifications & apporter aux lois de
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Fick pour pouvoir outrepasser leurs limites et prendre en compte les phénoménes de
couplages. Deux approches, présentées ci-apres, ont été proposées pour calculer des
coefficients de diffusion chimique dans des systémes multicomposants. La premiere est
I'approche d’Onsager qui considere des coefficients d'inter-diffusion D; ; traduisant le flux de
'espéce i dans un gradient de I'espéce j. La deuxieme approche, celle de Cooper, met en
jeu des coefficients de diffusion dits « effectifs binaires ». Ces deux visions différent de par

I'expression du flux qu’elles prennent en compte (Voir Tableau 4).

Dans tout ce qui suit, il est considéré que la diffusion est unidirectionnelle et se produit

suivant l'axe x.

EBDC _ Cooper (1968) Matrice de diffusion _ Onsager (1945)
- _p,EBDCY ', 0
Jix) = ~Dy(EBDC) -~ (1.34) Ji (x) = —Z D52 (1.35)
Jj=1

D;(EBDC) : Coefficient de Diffusion Effectif D; ; . Coefficient de diffusion de I'espece i
Binaire de I'espéce i dans un gradient de I'espéce j

Tableau 4 : Approches de Cooper et Onsager de la diffusion multicomposants.

L’égalisation des deux expressions du flux revient a considérer I'équation :

N 0
D,(EBDC) = Z Dy 2x (1.36)
gy

Ce qui permet d’établir une relation entre les deux types de coefficients de diffusion :

N
ac;

LH(EE”)C) = DLi+' :E: DLjéz% (1'37)
i

Jj=1,i#j

4.2.1. Approche de Cooper (diffusion effective binaire)

Bien que développée apres I'approche d’Onsager, nous avons choisi de présenter en premier
lieu la diffusion effective binaire car c’est elle qui a été la plus largement utilisée dans la
littérature en raison de sa grande simplicité de mise en ceuvre [65]. Le concept sur lequel
elle repose consiste a convertir un systéeme multicomposants en un systeme pseudo-binaire
pour lequel 'espéce d’intérét, i, est considérée comme un soluté et toutes les autres espéeces
sont assimilées a un seul et uniqgue composant jouant le réle de solvant. Le flux de I'espéce
i, J; , est alors supposé ne dépendre que de son propre gradient de concentration, comme le
montre I'équation (1.34). Les coefficients de diffusion effectifs binaires ou EBDC (pour
Effective Binary Diffusion Coefficients) sont obtenus en ajustant directement les profils de
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diffusion de I'espéce d’intérét avec la solution de la loi deuxieme loi de Fick correspondant a

un milieu binaire de dimensions semi-infinies [25] :

Ci—oo* Ciyoo N Citoo — Ci—oo erf( x

2 2 2,/D;t

Ou les conditions aux limites considérées sont :

Cix) = ) (1.38)

Ci(x = —00) = Ci,—oo et Ci(x = +00) = Ci,+00 pourt > 0 (139)

Et les conditions initiales respectent :

Ci(x<0)=Ci_o et C;(x > 0) = Cj 4o pOUrt =0 (1.40)

Une fois les profils de diffusion mesurés, les coefficients effectifs binaires peuvent donc
facilement étre calculés. Cependant, la relation (1.38) fait intervenir une fonction de type
erreur et de ce fait ne permet d’ajuster que des profils monotones. Dés lors que de la uphill
diffusion se produit dans les systemes, les coefficients de diffusion effectifs binaires ne
peuvent plus étre utilisés [64-67] car dans ce cas, le flux de I'espéce considéré n’est pas
uniquement proportionnel a son propre gradient de concentration [68]. Un autre inconvénient
de ces coefficients est qu’ils sont trés dépendants de la composition. A titre d’exemple,
Chakraborty et ses collaborateurs [64] ont mis en évidence que le coefficient de diffusion
effectif binaire du silicium peut varier d’'un facteur 2,5 pour un écart de composition de
seulement 5 % massiques. Enfin, les EBDC sont fortement dépendants de la direction des
couples de diffusion dans I'espace des compositions. En d’autres termes, des couples de
diffusion ayant la méme composition moyenne mais dont les compositions aux extrémités
sont différentes peuvent présenter des coefficients de diffusion effectifs binaires trés
différents. La raison de ces écarts est imputable aux couplages diffusifs qui peuvent étre plus
ou moins marqués en fonction de la direction de diffusion considérée [68]. Ainsi, dans des
compositions de verre de type alumino-silicates de potassium, il a été mis en évidence que
le coefficient de diffusion effectif binaire du silicium peut différer d’'un facteur 7 en fonction de
la direction des couples de diffusion considérée [64]. De méme, dans des systémes plus
complexes, Guo et ses collaborateurs [3] ont montré que le coefficient de diffusion effectif
binaire du silicium pouvait varier jusqu’a un ordre de grandeur en fonction de I'espéce contre
laquelle il diffuse pour des couples de diffusion de méme composition moyenne. Cette
dépendance des EBDC avec la direction de diffusion limite donc leur utilisation dans des

directions autres que celles pour lesquelles ils ont été mesurés [68].
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Pour pouvoir retranscrire les phénoménes de uphill diffusion a partir d’EBDC, Y. Zhang [69]
a proposé un modéle de diffusion effective binaire modifié basé sur I'activité des différentes
espéces. Il a émis 'hypothése selon laquelle le flux diffusif d’'une espéce i est proportionnel
au gradient d’activité de cette espéce suivant la relation :

Ji = ——iVal- (1.41)

i

D'; : Diffusivité effective binaire intrinséque (m?.s?)
a; : Activité chimique (mol. m3)

y; : Coefficient d’activité du composant i (a; = y;C;)

Dans cette relation, les coefficients de diffusion effectifs binaires sont reliés aux coefficients
effectifs binaires intrinseques par la relation :
d Iny;
D;=D'; (1 ‘) (1.42)
¢ ¢ + d lnCi
Une telle approche permet de mieux décrire la diffusion et notamment de prédire les

phénoménes de uphill diffusion, néanmoins, son application a des systémes réels est

délicate car les coefficients d’activité ne sont pas directement mesurables.

En résumé, les coefficients de diffusion effectifs binaires sont certes faciles a déterminer
pour des profils de concentration monotones mais ils ne permettent pas de rendre compte
de facon simple des phénomeénes de uphill diffusion. De plus, leur sensibilité a la
composition et aux directions de diffusion restreint leur domaine de validité. Ces coefficients
sont donc limitants dans le cadre de notre étude puisque nous cherchons a avoir des
coefficients capables de décrire la diffusion quelle que soit la direction dans laquelle elle se
produit. La méthode des coefficients effectifs binaires ne sera donc pas retenue au cours de

ces travaux.

4.2.2. Approche d’Onsager (matrice de diffusion)

Pour un systeme & N composants, Onsager [63] a proposé de modifier la premiére loi de
Fick en exprimant la densité de flux d’'une espéce i, J;, comme étant une combinaison linéaire
des gradients de concentration (exprimée en fraction molaire, fraction massique, fraction

volumique...) des autres espéces :

N
j=1

Contrairement a la notation classique de la premiére loi de Fick, cette relation ne fait plus

intervenir un coefficient de diffusion unique mais des coefficients d'inter-diffusion D;; qui
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traduisent la diffusion de I'espéce i dans un gradient de I'espece j. La relation (1.43) peut

étre simplifiée car, dans un systeme de masse constante, la somme des concentrations est

égale aun:
N N
ch=1=>2vcj=o (1.44)
j=1 j=1
D’ou :
N-1
VCy = — z ve, (1.45)
j=1

Cette relation met en évidence que seuls N — 1 flux sont indépendants les uns des autres, le

N€me étant une combinaison linéaire des N — 1 premiers.

L’équation (1.43) peut donc étre réécrite:

N-1 N-1 N-1
j=1 j=1 j=1

(1.46)
Soit :
N-1
Ji= =) Dy = Diw)VG; (1.47)
=1
Ou encore :
N-1
Ji=— z DIATS (1.48)
=1
Avec :
Dll,\_]] = Di,j - Di,N (149)

Le composant N est appelé composant dépendant et son choix est arbitraire.

En prenant en compte tous les éléments présents dans le milieu, I'équation (1.48) conduit a

la premiére loi de Fick généralisée (1.50) ou les coefficients D{V] sont contenus dans une

matrice de diffusion, DV :

] — _DN_ (150)

J : Vecteur des densités de flux

D" : Matrice de diffusion de dimension N — 1 ou N est choisi comme élément dépendant
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C : Vecteur des concentrations

De méme que pour la premiére loi de Fick, I'application des lois de conservation de la matiére
(voir équations (1.15) a (1.17)) a cette relation conduit a la deuxiéme loi de Fick généralisée
en écriture matricielle :

ac _ norc (1.51)

ot 0x?
Cette forme de la deuxiéme loi de Fick sert de point de départ aux études de diffusion
multicomposants basées sur le formalisme d’Onsager. Il faut toutefois étre vigilent a
I'interprétation des coefficients de la matrice de diffusion dans la mesure ou ils ne contiennent
pas une information simple sur la fagon dont le flux d’'un composant est relié a son propre
gradient de concentration ou a un autre. En effet, les coefficients Dl-’f’j ne décrivent pas
uniqguement la diffusion de I'espece i dans un gradient de I'espéce j (D; ;). lls prennent
également en compte la présence d'un gradient de concentration de I'espece N (D;y). En
revanche, d’aprés les hypothéses formulées par Onsager, la matrice de diffusion est
indépendante de la composition (sur de petits domaines de composition) et de la direction
des couples de diffusion. Elle tient également compte des couplages qui peuvent exister
entre les flux des différentes espéces et de ce fait, permet de retranscrire les phénomenes
de uphill diffusion. L’approche d’Onsager de la diffusion chimique semble donc plus
pertinente vis-a-vis des objectifs visés au cours de cette étude. Néanmoins, son inconvénient
majeur est que la détermination de la matrice de diffusion nécessite plusieurs étapes et un
nombre d’expériences qui peut rapidement devenir important dans des systémes a plus de
trois oxydes. Avant de revenir sur ces détails, nous avons choisi de présenter les principales

propriétés de la matrice de diffusion.

4.3. Propriétés de la matrice de diffusion

4.3.1. Généralités
La matrice de diffusion est de la forme :
D{\,Il D{\,]N—l

DN — (1.52)

D11vV—1,1 D11vv—1,1v—1
Elle n’est, a priori, pas symétrique et ses coefficients peuvent étre positifs comme négatifs.
Un coefficient de diffusion D{V] < 0 signifie qu’en présence d’un gradient de I'espéce j, le flux
de I'espece i est accéléré. A l'inverse, si Dl"g > 0, le flux de I'espece i est ralenti en présence

d’un gradient de I'espéce j [64, 68]. Pour savoir quels flux de constituants sont couplés entre

eux, il suffit de regarder 'amplitude des coefficients diagonaux par rapport a celle des
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coefficients extra-diagonaux. Lorsque ces derniers sont du méme ordre de grandeur ou
largement supérieurs aux coefficients diagonaux (| D' | > | DY, |), alors ils ne peuvent pas
étre négligés et il peut étre déduit qu’il existe un fort couplage entre les espéces i et j. [64,
68]. Ces couplages peuvent conduire a des phénomenes de uphill diffusion qui se produisent
lorsque le flux de I'espéce considérée, i, remonte son propre gradient de concentration, ce
qui revient & vérifier la relation [70]:

n—-1

D--%<ZD-~% =y (1.53)

Yax T 4 4 Y 9x '
]=

Enfin, quelques études se sont intéressées a I'évolution des coefficients de diffusion D[‘ﬂ avec
I'inverse de la température. Il a été observé qu’ils obéissent a une loi de type Arrhénius ce
qui permet de déterminer des énergies d’activation de la diffusion couplée des especes [71,
72].

4.3.2. Lien entre matrice de diffusion, thermodynamique et
cinétique

Dans ses travaux de 1945, Onsager [63] a également essayé de relier la diffusion chimique
a la thermodynamique et a la cinétique. Pour cela, il en est revenu a une définition
fondamentale de la diffusion chimique, considérée comme un transport de matiére se
produisant en réponse a un gradient de potentiel chimique. Il a ainsi proposé une relation qui
relie le flux diffusif, J;, au potentiel chimique via I'utilisation de coefficients appelés coefficients

cinétiques d’Onsager, Ly :
N-1 a( )
M — W
Ji=— E Lik# (1.54)
k=1

J; : Flux de I'espéce i (mol.m2.s?)

L, : Coefficient cinétique d’'Onsager (mol®.J*.m*.s1)

u : Potentiel chimique de I'espéce k (J.mol?)

uy : Potentiel chimique de I'espéce de référence N (J.mol?)

x : Coordonnée de I'espace (m)

La relation (1.54) s’écrit également sous forme matricielle :

- L? (1.55)
X

J : Vecteur des flux diffusifs des différentes espéces (mol.m2.s?)
L : Matrice des coefficients cinétiques d’'Onsager de dimension N — 1 (mol2.Jt.m.s1)
u : Vecteur des potentiels chimiques (J.mol?)

41



Chapitre 1 : Etat de l'art

Le principe de réversibilité a une échelle microscopique impose a L d’étre symétrique [73].
Cette matrice est également définie positive en raison de la production d’entropie mise en

jeu lors des transports de matiére.

Par ailleurs, tout systéme peut également étre décrit par une matrice thermodynamique G
définie par :
2t _ou (1.56)
dx Ox
G : Matrice des potentiels chimiques thermodynamiques (J.m3.mol?)
C : Vecteur des concentrations (mol.m)

u : Vecteur des potentiels chimiques (J.mol?)

L’enthalpie libre étant une fonction d’'état, sa différentielle est totale. De Groot et Mazur [74]
se sont servis de cette propriété pour montrer que G est symétrique. Pour un systéme

thermodynamique stable, la matrice G est également définie positive.

La combinaison de ces deux dernieres équations et de la premiére loi de Fick généralisée

en écriture matricielle (1.50) permet d’obtenir I'expression :

D=1LG (2.57)

Cette définition de la matrice de diffusion met en évidence que les couplages diffusifs sont
thermodynamiques et/ou cinétiques [64]. Lorsque les termes extra-diagonaux des matrices
cinétiques et thermodynamiques sont élevés, ces derniers se répercutent sur les coefficients
extra-diagonaux de la matrice de diffusion. Cependant, comme le souléve Chakraborty [64],
en l'absence de données sur les matrices L et G, il n'est pas possible de savoir si les

couplages sont plutdt cinétiques ou thermodynamiques.

La matrice de diffusion D étant le produit de deux matrices symétriques et définies positives,
elle est diagonalisable et doit avoir des valeurs propres positives et réelles [75, 76].
Kirkaldy et al. [77] ont montré que ces deux conditions imposent aux coefficients de diffusion
d’obéir aux inégalités suivantes (cas d’'un systéme ternaire pour lequel le constituant 3 a été

choisi comme dépendant) :

D} +D3,>0 (1.58)
D$D3, — Di,D31 > 0 (1.59)
[Diy + D3;]? = 4[D71 D3, — D7, D3] (1.60)

Les deux premiéres inégalités garantissent la positivité des valeurs propres et la derniére

permet de s’assurer qu’elles sont réelles.
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4.4. Détermination de la matrice de diffusion : méthodologie

La matrice de diffusion ne peut étre précisément calculée que si les conditions
expérimentales ont été proprement définies au préalable. Il est donc indispensable de bien
dimensionner les systemes et de choisir judicieusement le plan d’expériences ainsi que la
méthode d’ajustement des profils afin qu’elle soit la plus pertinente possible au regard des
données expérimentales. Dans les paragraphes qui suivent, nous allons revenir sur chacun

de ces points afin de justifier les choix que nous avons effectués pour nos expériences.

4.4.1. Diffusion chimique versus convection

En I'absence d’agitation mécanique au sein des bains de verre, deux types de mécanismes
peuvent étre a l'origine du mouvement des espéces: la diffusion chimique et la
convection (Figure 12). Lors des études de diffusion multicomposants, les expérimentateurs
s’attachent donc a tout mettre en ceuvre pour s’affranchir des phénomeénes de convection.
Malgré ces précautions, un contrdle post-expérimental est généralement réalisé [78]. Il
consiste a superposer des profils de concentration obtenus suite a des expériences
effectuées a la méme température mais pour des temps de recuits différents. Dans la mesure
ou les coefficients de diffusion sont indépendants du temps, les profils de concentration
doivent étre superposables s'ils sont tracés en fonction du paramétre x/+/t, aussi appelé
distance normalisée. En revanche, étant donné que les phénomeénes de convection se
produisent de facon aléatoire, ils ne sont pas reproductibles. Dans ce cas, deux profils de
diffusion correspondant a des temps de recuits différents et tracés en fonction de x/+/t ne se

superposent pas.

Dans les liquides, la convection est généralement provoquée par des écarts de densité qui
ont pour effet de faire plonger le liquide le plus dense dans le liquide le moins dense. Au

cours des tests de diffusion, trois cas de figure peuvent conduire a de la convection.

Le plus évident est le cas ou les deux verres d’'un couple de diffusion ont des écarts de
composition suffisamment importants pour que les variations de densité puissent conduire &
de la convection. Pour cette raison, les verres d’'un méme couple de diffusion ont des écarts
de composition qui ne dépassent généralement pas les 5 %mass [79] et le verre le plus

dense est toujours placé au fond du creuset.

Dans le cas ou les deux verres d’'un couple de diffusion ont des densités similaires, des
phénomeénes de convection sont toujours susceptibles de se produire suite a des instabilités
de type Rayleigh-Bénard [80] engendrées par des variations de masses volumiques en

présence de gradients thermiques [78]. Elles peuvent étre anticipées en calculant le nombre
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de Rayleigh, Ra, qui quantifie le rapport entre la poussée d’Archiméde et les forces

visqueuses :

_gATPB

Ta

Ra (1.61)

g : Gravité (g = 9,8 N.kg?)

AT : Variation de température dans I'échantillon (K)

I3 : Volume caractéristique de I'échantillon (m?®)

B: Dilatation thermique volumique de I'’échantillon (K?)

n . Viscosité dynamique du verre fondu (Pa.s)

d : Masse volumique du verre (kg.m=3)

a : Diffusivité thermique (m2.s™)

Plus le nombre de Rayleigh est grand, plus des phénoménes de convection sont susceptibles
de se produire. Cette loi montre que la présence ou non de convection dépend a la fois des
propriétés intrinséques des matériaux (viscosité dynamique, densité, diffusivité et dilatation
thermiques) mais aussi des dimensions des systémes considérés. Plus la taille de
I'échantillon est grande, plus il est susceptible d’étre soumis a des gradients de température
et plus son volume caractéristique est grand, ce qui favorise la convection. La température
joue également un réle important puisqu’a haute température, la viscosité dynamique du
verre fondu diminue et son coefficient de dilatation augmente ce qui tend, la aussi, a faire
augmenter le nombre de Rayleigh. Pour éviter ce type de convection, il est donc nécessaire
de travailler avec de petits systéemes afin de limiter les gradients thermiques. De méme, les
études a hautes températures sont limitées par la viscosité dynamique des milieux.

Enfin, il a été montré que des phénoménes de convection peuvent également se produire
dans des systémes ou les espéces diffusent a des vitesses trés différentes, comme c’est par
exemple le cas avec les silicates d’alcalins [81]. La convection est alors engendrée par les
couplages diffusifs entre les éléments. Elle est un cas extréme de la uphill diffusion, lorsque
les variations de masses volumiques qu’elle génére ne sont plus négligeables. Ce type de

comportement peut étre évité en diminuant la durée des recuits de diffusion [81].
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Figure 12 : Micrographies MEB en électrons rétrodiffusés de l'interface entre deux verres.
Cas A interface stable, Cas B : convection a l'interface (images extraites des travaux de

Claireaux et al. [78]).

4.4.2. Criteres de choix du plan d’expériences

Le choix du plan dexpériences a réaliser est crucial pour les études de diffusion
multicomposants. Un plan d’expériences mal congu conduit inéluctablement a une matrice
de diffusion mal définie et affectée d’incertitudes non négligeables qui remettent en cause la
fiabilité des résultats. Ce constat est d’autant plus vrai lorsque les systémes contiennent
beaucoup d’espéces et a méme poussé certains auteurs a affirmer, dans un premier temps,
qu’il était impossible de calculer précisément la matrice de diffusion dans des milieux
contenant plus de 4 constituants [79]. Or, des études récentes ont démontré qu’il était tout a
fait possible d’obtenir des coefficients de diffusion fiables dans des systémes complexes a
condition que les plans d’expériences aient été proprement dimensionnés et que les analyses
des profils de concentration ne soient pas trop bruitées [3, 78]. Ces résultats ont été possibles
grace aux travaux de Trial et Spera [79] qui ont déterminé les criteres a respecter pour
pouvoir optimiser les plans d’expériences lors des études de diffusion chimique. Ces critéres

permettent de déterminer :

e comment choisir les couples de diffusion pour avoir des résultats les plus précis
possible,

e quel est le nombre d’expériences minimal a réaliser pour obtenir la matrice de
diffusion,

e (uelles compositions initiales choisir pour les verres des couples de diffusion.

Les paragraphes suivants résument les points qui ont été retenus pour pouvoir optimiser

notre plan d’expériences.
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4.4.2.1. Choix du nombre de couples de diffusion et de leur direction dans
I’espace des concentrations

D’un point de vue théorique, un seul couple de diffusion contient toutes les informations
nécessaires pour déterminer la matrice de diffusion, a condition que sa direction dans
l'espace des constituants ne soit pas celle d’'un vecteur propre. Plusieurs auteurs ont
d’ailleurs réussi a calculer une matrice de diffusion a partir d’'une seule expérience [75, 79]
mais une analyse critique de leurs résultats a mis en évidence des erreurs non négligeables
et les a conduits a fortement déconseiller cette méthode. En effet, il a été estimé que pour
pouvoir accorder du crédit a leurs coefficients de diffusion, I'erreur analytique commise sur
les concentrations devait étre inférieure a 10™* %mass. ce qui est impossible a atteindre avec

les techniques de mesure actuelles [79].

Gupta et Cooper [75] ainsi que Varshneya [71] ont donc proposé, dans un second temps,
d’utiliser N — 1 couples de diffusion pour décrire un systeme a N constituants. Ainsi, selon
eux, le nombre de couples est suffisant pour déterminer les N — 1 vecteurs propres et leurs
valeurs propres associées. A ceci, Trial et Spera [79] ajoutent que le nombre d’expériences
a réaliser dépend également de la direction choisie pour les couples de diffusion dans
I'espace des compositions. En effet, si un couple de diffusion est colinéaire a un vecteur
propre, il se comporte comme un systéme pseudo-binaire et les informations qu'il contient
ne concernent que ce vecteur propre et sa valeur propre associée. A l'inverse, un couple de
diffusion dont la direction n’est pas celle d’un vecteur propre contient des informations sur
'ensemble des vecteurs propres et des valeurs propres. Pour pouvoir décrire la diffusion de
facon précise dans un systeme a N constituants, I'idéal serait donc d’utiliser N — 1 couples
de diffusion ayant la méme direction que celle des vecteurs propres. Cependant, ces
directions ne sont a priori pas connues initialement. Trial et Spera [79] préconisent de ne pas
choisir arbitrairement la direction des couples de diffusion car si ces derniers forment des
clusters dans une direction proche de celle d’un vecteur propre, alors les informations
relatives aux autres vecteurs propres seront affectées d’une plus grande incertitude. Le plan
d’expériences le plus robuste consiste donc a choisir des couples de diffusion qui soient les
plus éloignés les uns des autres dans I'espace des compositions de sorte a recouvrir un
domaine de composition autour de la compaosition centrale le plus large possible. En pratique,
cela consiste a définir des couples de diffusion de méme composition moyenne et
orthogonaux dans l'espace des compositions de dimension N — 1 (Figure 13). De cette
maniére, I'expérimentateur s’assure que ses couples de diffusion sont bien distincts et
maximise les chances d’en avoir au moins un dont la direction est proche de celle d’'un

vecteur propre.
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Figure 13 : Plan d’expériences optimisé pour un systeme ternaire A-B-C. Les deux couples
de diffusion sont orthogonaux dans le plan des compositions de dimension N — 1 et les
écarts de composition sont de 5 %mass.

En conclusion, N — 1 couples de diffusion est le nombre minimal d’expériences a réaliser
pour déterminer de facon fiable la matrice de diffusion dans un systeme de dimension N. Ces
expériences peuvent éventuellement étre dupliquées pour vérifier la répétabilité des mesures
[79]. Les couples de diffusion doivent étre choisis orthogonaux de sorte a augmenter la
précision sur la matrice de diffusion. Trial et Spera [79] conseillent également d’ajouter des
couples de diffusion supplémentaires dans des systemes pour lesquels les profils de

concentration sont bruités.

4.4.2.2. Choix de la composition des verres d’un couple de diffusion

Aprés avoir défini les directions de diffusion et le nombre d’expériences a réaliser, il est
important de bien définir le pas de variation de composition entre les deux verres d’'un méme
couple de diffusion. Ce choix résulte d’'un compromis entre le respect des hypothéses
sous-jacentes aux lois de Fick et la limite de résolution des méthodes analytiques utilisées.
En effet, les compostions de verre doivent étre proches pour que la dépendance en
composition des coefficients de diffusion soit considérée comme négligeable [64] et pour
éviter les phénomenes de convection (voir paragraphe 4.4.1). Dans le méme temps, il est
nécessaire de s’assurer que les écarts de composition sont suffisants pour que les gradients

de concentration ne soient pas confondus avec le bruit des mesures. Pour respecter ces
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conditions, Trial et Spera [79] préconisent des écarts de concentration d’environ

5 % massiques.

4.4.3. Méthodes d’ajustement des profils de concentration

Dans la littérature, il est possible de distinguer deux catégories de méthodes utilisées pour
déterminer les coefficients de la matrice de diffusion : les méthodes graphiques, basées sur
les propriétés géométriques des profils de concentration et les méthodes numériques qui
consistent a ajuster au mieux les données analytiques pour en extraire des coefficients de

diffusion.

4.4.3.1. Méthodes graphiques

Il existe plusieurs méthodes d’analyses graphiques pour déterminer la matrice de diffusion a
partir de profils de concentration. La plus connue dentre elles est la méthode de
Boltzmann-Matano [71]. Elle consiste a appliquer les lois de conservation de la matiére aux
milieux considérés et a convertir les équations obtenues en un systéme pouvant étre résolu
a partir des propriétés graphiques des profils de concentration (pente, aire sous la courbe,
position de l'interface de Matano). Plusieurs auteurs [79, 82] mettent toutefois en garde au
sujet de l'utilisation de cette méthode car elle nécessite de disposer de profils de diffusion
trés propres, ce qui n’est généralement pas le cas avec les verres. Les incertitudes sur les
gradients de concentration, les intégrales ou encore la position de l'interface de Matano
peuvent étre assez importantes, et limitent la fiabilité des résultats obtenus. Néanmoins, ces
méthodes peuvent étre utilisées pour déterminer un coefficient de diffusion initial servant de

base a l'itération de la méthode du y? décrite ci-aprés.

4.4.3.2. Méthodes numériques : minimisation des moindres carrés
Principe
La méthode d’optimisation du x? utilise le principe de minimisation du carré des écarts (x2)

entre des profils de concentration expérimentaux obtenus par analyses microsonde et des

profils de concentration simulés :

M N 2
cmes. _ Cpql.
= §'§'< R > (1.62)
=11 LJ

M : Nombre de pointés microsonde par profil
N : Nombre de constituants du systéme
¢/’ Concentration du constituant i mesurée au point j (mol)
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Cf_]‘-”' : Concentration du constituant i simulée au point j (mol)

o;; - Incertitude sur la concentration du constituant i au point j (mol)

Le raisonnement théorique qui permet d’aboutir a I'expression de Cif;-“' est présenté ci-apres.

Eléments théoriques

La deuxieme loi de Fick généralisée en écriture matricielle (1.51) peut étre décomposée en
un systéme d’équations toutes couplées entre elles a travers les coefficients

extra-diagonaux, D}Y; :

ac;  , 0%Cy v 9%Cng
F IR R P
: 1.63
sy G o (1.63)
FTa N—L1:§;f'+“'+' N-1N-1"5 7

En I'état actuel, ce systéme ne peut pas étre résolu. Cependant, il peut étre linéarisé car la
matrice de diffusion est diagonalisable (voir paragraphe 4.3.2.). De cette maniére, il est
possible de réécrire (1.63) sous la forme d’un systéme d’équations découplées les unes des
autres. En effet, dire que la matrice de diffusion est diagonalisable signifie qu’il existe une

matrice diagonale, 4, ainsi qu’une matrice de passage, P, inversible telles que :
DY = pAP! (1.64)
Ou les colonnes de P regroupent les composantes des vecteurs propres de la matrice de

diffusion et les valeurs propres sont les coefficients diagonaux de A.

En remplacant DV par cette expression dans la deuxiéme loi de Fick généralisée (1.51) et

en multipliant & gauche la relation obtenue par P~1, on obtient :

p-1 ac 1p-1 92C
ot 9x2 (1.65)
Par ailleurs, la matrice de diffusion est supposée constante (c’est-a-dire indépendante du
temps et de la température) pour les domaines de composition considérés, donc la matrice P
est elle aussi constante d’'ou :
-1 2p-1
oP~lc _ 0°PIC (1.66)
ot 0x?
Soit U le vecteur des concentrations exprimé dans la nouvelle base définie par les vecteurs

propres, U = P~1C. L’équation (1.66) devient alors :
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ou _ 9%U (1.67)
ot 0x?
Cette fois-ci, le systéme équivalent obtenu est bien constitué de N —1 équations
indépendantes qui peuvent s’exprimer sous la forme d’'une deuxiéme loi de Fick classique.
Les variations de concentration, U;, au cours du temps sont alors reliées a la dérivée des
gradients de concentration via les coefficients de diffusion, A;.

( 0U; Aazul

ot ox?
. (1.68)
[oUn_1 0%Uy_1
at ~ "NTL gx2

Il est & noter que les valeurs propres jouent ici le role de coefficients de diffusion, elles sont
donc nécessairement positives. Si les conditions expérimentales obéissent aux hypothéses
de milieu infini (épaisseur de diffusion petite devant la longueur caractéristique des deux
milieux, voir paragraphe 4.2.1.), les solutions de ces équations sont connues et sont

analogues a I'équation (1.38) exprimée sous forme matricielle :

U_p+U,p U, —U_y
U(x) = #*' + F(x) % (1.69)

U(x) : Vecteur des concentrations exprimé dans la base des vecteurs propres

U_., : Vecteur des concentrations initiales du premier milieu exprimé dans la base des
vecteurs propres

U.. : Vecteur des concentrations initiales du deuxieme milieu exprimé dans la base des
vecteurs propres

F(x) : Matrice diagonale qui dépend de x et contient des informations sur les valeurs
propres, 4;

Dans la relation (1.69), les vecteurs représentent les compositions initiales des deux milieux
(U_ et U,y) ainsi que la composition en x (U(x)) exprimées dans la base des vecteurs

propres. La matrice diagonale F(x) doit obéir a la relation [75]:

OFy _ , 0°Fi (1.70)
ot b ox?
Ainsi :
X
Fii = erf( ) (171)

27t
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A partir de la relation (1.69), il est possible de repasser dans I'espace des concentrations en

la multipliant & gauche par P et en effectuant le changement de variable € = PU.:

U_oo + U, Uioo — U_g
PU(x) = P% + PF(x)P‘lP% (1.72)
Soit :
C_w+C Cioo— C_
cal.(y) = 2= 1 CHw 1l Cw
C%(x) = > + PF(x)P > (1.73)

Il est rappelé que C_.,, C.o et C°(x), sont respectivement les compositions initiales des
deux milieux a t = 0 ainsi que la composition au point d’abscisse x. Dans le cas ou les profils
de concentration sont longs par rapport a la longueur des deux milieux, une autre solution
de la deuxiéme loi de Fick correspondant a des hypothéses de milieux finis est utilisée [79]

mais nous n’aurons pas besoin de nous en servir dans le cadre de cette étude.

4.5. Vecteurs propres et valeurs propres de la matrice de diffusion

Les vecteurs propres et les valeurs propres de la matrice de diffusion représentent bien plus
que de simples propriétés mathématiques. lls permettent de proposer des mécanismes de
diffusion (vecteurs propres) et de leur associer une cinétique (valeurs propres). Selon les
hypothéses d’Onsager [63], comme la matrice de diffusion, ils sont indépendants du temps

et de la direction des couples de diffusion dans I'espace des compositions.
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Prérequis de mathématigues

e Valeurs propres

Théoreme 1 : Un scalaire A est valeur propre d’'une matrice M si et seulement si la matrice

M-I n’est pas inversible, i.e., si et seulement si det(M — AI) = 0.

Théoreme 2 : Un scalaire 1 est valeur propre d’une matrice M si et seulement si il est racine de

son polynéme caractéristique.

La détermination des valeurs propres de la matrice de diffusion s’effectue via le calcul du
déterminant det(D — XI) = 0 ou I est la matrice identité (Théoréme 1). Ce déterminant donne
un polynédme en X de degré N — 1, appelé polyndme caractéristique :

mi

k
P(X) = (-1 l_[(X - 1) (1.74)
i=1

A; - iéme valeur propre

m; : ordre de multiplicité de la valeur propre 4;

Les valeurs propres, 4;, sont les racines de ce polyndme (Théoreme 2). Une condition suffisante
mais non nécessaire pour que D soit diagonalisable est que le polynébme caractéristique soit
scindé et que toutes ses racines soient simples. Dans la littérature, les systémes pour
lesquels au moins deux valeurs propres sont identiques sont dits « dégénérés ». Leurs matrices
de diffusion ne sont alors pas diagonalisables et les vecteurs propres ne peuvent pas étre

définis de maniére unique, ce qui limite les études [70].
e Vecteurs propres
Par définition, chaque vecteur propre de la matrice de diffusion et sa valeur propre associée
vérifient I'équation :
Dv=Av ouencore [D—-Allv=0 (1.75)
D : Matrice de diffusion (m?.s%)
A Valeur propre associée au vecteur propre v (m?.s?)

Une fois les valeurs propres déterminées, le calcul des vecteurs propres de la matrice de

diffusion s’effectue par la résolution de cette équation.
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4.5.1. Vecteurs propres et mécanismes de diffusion

4.5.1.1. Evolution des vecteurs propres avec la composition et la température

La dépendance en composition et en température des vecteurs propres a été étudiée dans
plusieurs travaux [80, 83]. La Figure 14 représente le tracé, dans I'espace des compositions,
des vecteurs propres associés a plusieurs compositions de verre du systéeme
Al,03-K20-SiO,. Cette représentation laisse apparaitre deux clusters, I'un regroupant les
vecteurs propres principaux, et l'autre les vecteurs propres secondaires. Les vecteurs
propres semblent donc peu dépendants de la composition a partir du moment ou les
compositions considérées ne sont pas trop éloignées les unes des autres. lls sont également
indépendants de latempérature [67, 70, 83]. En revanche, ils changent en fonction du type
de composant (oxydes, cations) utilisé pour décrire la composition [83]. Les vecteurs propres

présentés au cours de cette étude seront exprimés a partir d’'oxydes.

Sio2 A1203

Figure 14 : Représentation dans I'espace des constituants (Al>O3, KO, SiO») des vecteurs

propres associés a différentes compositions de verre [83].

4.5.1.2. Définition des échanges diffusifs

Les vecteurs propres de la matrice de diffusion donnent également une information sur les
échanges diffusifs qui se produisent au sein du bain de verre. Cette information permet une
description a I’échelle atomique des processus de diffusion. La méthode utilisée pour
déterminer les échanges diffusifs a partir des vecteurs propres est explicitée par Chakraborty
et ses collaborateurs [83] et est reprise dans le paragraphe 3.2.2. du Chapitre 3. Pour un
systeme composé de trois constituants A, B et C, la matrice de diffusion étant de dimension 2,
les vecteurs propres possedent deux composantes qui conduisent a deux échanges diffusifs

de la forme :
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Echange diffusif 1 : A & xB + (1 — x)C (1.76)
Echange diffusif 2 : yA+ (1 —y)B & C (2.77)
Ou x et y sont des coefficients stoechiométriques (x < 1 et y <1).

Ces échanges sont une résultante de I'ensemble des mécanismes de diffusion qui se
produisent au sein du bain de verre. lIs se lisent de la fagcon suivante (en prenant 'exemple
de I'échange diffusif 1) : au cours de la diffusion, 1 mole de lI'espéce A s’échange

avec x moles de I'espéce B et (1 — x) moles de I'espéce C.

4.5.1.3. Un outil de visualisation pratique de la diffusion chimique : le chemin

de diffusion
Le chemin de diffusion représente le tracé, dans l'espace des concentrations, de
I'ensemble des compositions le long d’'un couple de diffusion (Figure 15). Ses propriétés ont

été démontrées par Gupta et Cooper [75]:

e |l est contenu dans un parallélogramme défini par les droites paralléles a la direction
des vecteurs propres. Deux des sommets de ce parallélogramme sont les
compositions initiales.

e Proche des extrémités du chemin de diffusion (compositions initiales), les
compositions évoluent suivant une direction parallele au vecteur propre principal
(direction 1 sur la Figure 15). Une fois que les compositions se rapprochent des
arrétes du parallélogramme, la direction de diffusion change et s’effectue suivant le
vecteur propre secondaire (direction 2 sur la Figure 15).

e Le chemin de diffusion doit croiser le segment joignant les deux compositions initiales.
L'intersection est le milieu du segment si les coefficients de diffusion D;; sont
constants ou peuvent étre considérés comme tels.

¢ Le chemin de diffusion est une droite si les valeurs propres de la matrice de diffusion
sont identiques ou si le segment joignant les deux compositions initiales a la méme

direction qu’un des vecteurs propres.

L’avantage du chemin de diffusion est donc qu’il permet d’avoir accés rapidement a un grand
nombre d’informations, notamment sur la direction des vecteurs propres et sur I'évolution des
compositions au cours de la diffusion. S'il a la forme d’'un « S », les espéces qui présentent

des phénomenes de uphill diffusion peuvent étre identifiées.
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Figure 15 : Chemin de diffusion d’aprés [83] pour un couple de diffusion. Le systéme
considéré est le systeme K>O-Al,03-SiO», SiO; étant choisi comme composant dépendant.

4.5.2. Valeurs propres et cinétiques de diffusion

Les valeurs propres de la matrice de diffusion sont homogénes a des coefficients de diffusion.
Elles s’expriment en m?/s et donnent une indication sur la fréquence des échanges
diffusifs. Par exemple, si la valeur propre associée a I'échange diffusif 1 est plus grande que
celle associée a I'échange diffusif 2, alors I'échange diffusif 1 a plus de chances de se

produire que le deuxiéme.

Contrairement aux vecteurs propres, les valeurs propres sont indépendantes du choix des
composants utilisés pour décrire la diffusion (oxydes, cations) mais sont trés sensibles a la
température et a la composition. La Figure 16 représente I'évolution, dans un diagramme
d’Arrhenius, des valeurs propres associées a différentes compositions de verre du systeme
AlL,O3-K,0-SiO; [83]. Il apparait que les valeurs propres des verres péralcalins sont plus
élevées et évoluent moins en température que celles des verres péralumineux. Ces résultats
sont a corréler a la mobilité des espéces puisque les cations alcalins se déplacent plus
facilement que des cations intermédiaires tels que AI**. L’évolution des valeurs propres en
température n’a pas beaucoup été étudiée. Généralement, il est considéré qu’elles suivent
un comportement Arrhénien [70, 83] (comme c’est le cas dans la Figure 16) ce qui permet

de déterminer des énergies d’activation des échanges diffusifs.

55



Chapitre 1 : Etat de l'art

-6

KAS
O Peraluminous —— Eigval 1
- L O Peraluminous —— FEigval 2
v
o

Peralkaline — Eigval 1

E Peralkaline —— Eigval 2
“g -8 \V\v
2 Ll T
o - 9
;BT
=g -0+
.§n \
-11 \‘C
1600°C . . . 1100°C
2 53 58 68 73

83
10/T K]

Figure 16 : Graphe de I'évolution des valeurs propres en fonction de la température pour

différentes compositions du systéme Al,O3-K,0-SiO- [83].

4.6. Etat de I’art sur la diffusion multicomposants dans les
systemes silicatés

A l'origine, la diffusion multicomposants a été étudiée et utilisée pour décrire des systemes
de type métalliques [84-88]. Elle a ensuite suscité 'intérét des géologues [60, 64, 68, 70, 83]
(étude des magmas) et, plus récemment, des verriers [78]. Les informations qu’elle apporte
permettent de caractériser les cinétiques de dissolution de cristaux [3] ou encore de
comprendre les mécanismes a l'origine de 'homogénéisation des verres. Les systémes
silicatés considérés sont essentiellement des compositions aluminosilicates d’alcalins et/ou
d’alcalino-terreux [3, 34, 60, 64, 68, 70, 72, 78, 83, 89]. A notre connaissance, seules deux
études concernent des compositions de type borosilicates de sodium. La premiere a été
menée dans le systéme ternaire SiO»-Na,O-B,0Os; simple [90] et l'autre porte sur une
composition de verre plus complexe du systéme SiO2-Al,0O3-Na,O-K,0-B,03 [91]. Pour ces
deux cas, la matrice de diffusion n’a pas été déterminée, seuls des coefficients de diffusion
effectifs binaires ont été calculés, ce qui est courant lors des études de diffusion
multicomposants. Quelques auteurs seulement se sont intéressés a la détermination de
matrices de diffusion dans des systemes silicatés. Claireaux [78] a fait un inventaire des
échanges diffusifs pouvant étre extraits de ces études. Ces derniers ont été répertoriés dans

le Tableau 5.
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Valeurs
Systeme T (°C) Echanges diffusifs p(’)‘(’fgis Références
cm?/s)
) Na,0 < 0,85 Ca0 + 0,15 SiO, 105
Na,0-Ca0-SiO> 1200 ] [79]
0,27 Na,0 + 0,73 Ca0 « Si0, 4.4
_ K,0 & 0,14 Al,05 + 0,86 Si0, 0,07
K20-Al203-SiO2 1400 ; [83]
0,75 Al,03 + 0,25 K,0 © Si0, 0,001
_ K,0 < 0,01 Al,05 + 0,99 Si0, 10,8
K20-Al203-SiO2 1400 : [83]
0,8 Al,03 + 0,02 K,0 & Si0, 0,04
_ K,0 < 0,02 Al,05 + 0,98 Si0, 14,4
K20-Al203-SiO2 1600 [83]
0,8 Al,03 + 0,02 K,0 & Si0, 0,08
NaZO d SlOZ 550
Na20-K20-Al20s- K;0 o Si0, 540
) 1600 ) [70]
Si02-H20 Al,05 + 0,08 K,0 + 0,21 Na,0 + 0,28 H,0 < 1,57 Si0, 3,4
i Ca0 & 0,58 Ale3 + 0,42 SlOZ 99
Ca0-Al03-Si02 1500 ] [68]
Al,05 < 0,15 Ca0 + 0,85 Si0, 23
. Ca0 < 0,41 Al,05 + 0,59 SiOo, 34
Ca0-Al203-Si0O2 1500 ] [68]
0,81 Al,03 + 0,19 Ca0 © Si0, 8,3
_ Ca0 < 0,54 Al,03 + 0,46 Si0, 47
Ca0-Al03-Si02 1500 ] [68]
0,93 Al,03 + 0,07 Ca0 © Si0, 23
) Ca0 & 0,52 Ale3 + 0,48 SlOZ 36
Ca0-Al,03-Si02 1500 ] [68]
0,62 Al,03 + 0,38 Ca0 < SiO, 11
_ Mgo < 0,54 Al,03 + 0,46 Si0, 70
MgO-Al203-SiO 1550 ] [60]
0,68 Al,03 + 0,32 MgO < Si0, 20
Ca0 < 0,36 MgO + 0,32 Al,05 + 0,32 Si0, 59
Cao"vgi’gz'A'ZO3' 1500 Mg0 & 0,07 Ca0 + 0,53 Al,05 + 0,40 Si0, 26 [60]
0,13 Ca0 + 0,26 MgO + 0,61 Al,03 < SiO, 3,2
+ 0,02 Al,03 < 0,92 CaO + 0,09 SiO, 29,5
Na"‘o'cs"i"gz'A'ZO3' 1200 Ca0 + 0,02 Nay0 & 0,47 Al,05 + 0,52 Si0, 0,58 [80]
Ca0 + 0,17 Si0, & 0,15 Na,0 + 0,99 Al,05 0,3
& Autres constituants 306,48
CaO + < Autres constituants 135,87
SiO2-TiO2-Al20s- MgO o Ca0 80,48
MgO-CaO-Naz0- 1500 ] [3]
K»0 Ca0 + MgO < Si0; + Al,0;3 35,26
Ti0, & Si0, 20,78
A1203 L d SloZ 14164

Tableau 5 : Récapitulatif des échanges diffusifs déterminés dans la littérature. Les especes

majoritairement présentes au cours des échanges diffusifs sont en couleurs. Les alcalins

sont en orange, les alcalino-terreux en rouge, les oxydes intermédiaires en bleu et les oxydes

formateurs en vert.

57




Chapitre 1 : Etat de l'art

Les informations extraites de ce tableau permettent de se rendre compte que, parmi les
principales espéces mises en jeu au cours des échanges diffusifs, SiO; est toujours présent
excepté dans les systéemes contenant a la fois des et des alcalino-terreux ou ces
deux espéces s’échangent majoritairement. Dans les verres d’aluminosilicates d’alcalins,
I'échange diffusif principal est un échange entre I et SiO.. En revanche, pour les
aluminosilicates d’alcalino-terreux, l'alcalino-terreux s’échange non seulement avec du
silicium mais aussi avec de I'aluminium. Ces échanges sont cohérents avec le fait que les
alcalins et les alcalino-terreux sont les espéces les plus rapides. A linverse, les échanges
diffusifs secondaires ou d’ordre plus élevé mettent en jeu les espéces lentes, principalement
Faluminium et le silicium. L’ensemble de ces observations montre qu’il est possible de
dégager certaines tendances pour les échanges diffusifs en fonction du type de systéeme
considéré. Il semblerait que les éléments d’une méme famille chimique aient un

comportement diffusif similaire (alcalins, alcalino-terreux).

4.7. Existe-t-il un lien entre diffusion chimique et autodiffusion ?

Comme nous avons pu le voir précédemment, la diffusion chimique et I'autodiffusion
caractérisent le transport des especes en présence ou non de gradients de concentration
dans le verre. Certains auteurs se sont questionnés sur la possibilité de relier ces deux types
de diffusion et ont proposé de nouvelles expressions du flux qui mettent en jeu la somme de
termes corrélés a I'autodiffusion d’'une part et a la diffusion chimique d’autre part [92-94]. Un
point commun a tous les modéles proposés est que lorsque la concentration de I'espéce qui
diffuse diminue, son coefficient de diffusion effectif binaire se rapproche de son coefficient
de diffusion de traceur (autodiffusion). Cependant, il a été montré que ces modeles
mathématiques ne sont pas toujours prédictifs, notamment lorsqu’il s’agit de calculer les
coefficients de la matrice de diffusion a partir de coefficients d’autodiffusion déterminés par

la méthode des traceurs [82].
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A retenir :

La diffusion chimique met en jeu des couplages diffusifs entre les différentes espéces qui
peuvent se manifester a travers des phénomenes de uphill diffusion ou par le fait que la
mobilité d’une espéce puisse étre fortement influencée par le gradient de concentration d’'une
autre espéce. La deuxieme loi de Fick généralisée en écriture matricielle est un outil puissant
pour décrire la diffusion chimique dans des systémes multicomposants. Le calcul des
vecteurs propres et valeurs propres de la matrice de diffusion permet d’avoir une description
précise des mécanismes diffusifs. Cependant, les paragraphes précédents montrent que le
protocole d’étude de la diffusion multicomposants demande de la rigueur et est complexe a
mettre en place. Pour cette raison, les études portant sur cette thématique concernent

généralement des systémes ne dépassant pas 3 ou 4 oxydes.
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5. CONCLUSION

Dans ce chapitre, I'autodiffusion et la diffusion chimique ont été présentées de facon
détaillée. Nous avons montré que les lois d’autodiffusion, bien que beaucoup utilisées dans
la littérature, ne sont pas toujours les mieux adaptées pour décrire la diffusion
multicomposants dans le domaine du liquide surfondu car elles ne prennent pas en compte
la dynamique coopérative entre les atomes. La diffusion chimique, en revanche, permet de
retranscrire les couplages diffusifs qui peuvent exister entre les différentes especes. Ces
derniers se manifestent par des phénoménes de uphill diffusion qui traduisent la diffusion
d’'une espéce contre son gradient de concentration. Mathématiquement, la présence de
couplages diffusifs nécessite une définition du flux qui puisse prendre en compte les flux des
autres espéeces. Cette expression du flux implique de réécrire les lois de Fick sous une forme
généralisée en écriture matricielle. Les coefficients de la matrice de diffusion sont déterminés
a partir de couples de diffusion et un traitement mathématique des données permet de
calculer les vecteurs propres et les valeurs propres de cette matrice. Les vecteurs propres
contiennent des informations sur la stcechiométrie d’échange des espéces au cours de la
diffusion et les valeurs propres fournissent une indication sur la fréquence de ces échanges.
Cette bibliographie rend bien compte du potentiel de la diffusion chimique pour décrire la
diffusion dans nos systémes. En revanche, si les échanges diffusifs permettent de quantifier
les stoechiométries d’échange, les mécanismes de diffusion chimique ne sont pas toujours
bien compris a cause de la complexité structurale des systémes ioniques. Dans ce manuscrit,
nous cherchons donc a attribuer un sens physique a ces échanges en nous basant sur des
données structurales. Ces données sont abondantes dans les verres borosilicates de sodium
et permettent de prédire, en premiére approximation, le comportement de nos verres avec la

température.
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1. INTRODUCTION

En s’appuyant sur les travaux réalisés dans la littérature, ce chapitre présente le protocole
expérimental choisi pour étudier la diffusion multicomposants dans un verre de référence, le
verre SBN68-18. Dans un premier temps, le choix des différentes compositions de verre
considérées est justifié et la méthodologie utilisée pour obtenir les profils de concentration
est détaillée. Nous verrons ensuite comment ces données ont été traitées pour remonter a
la matrice de diffusion. Les différentes techniques analytiques et conditions expérimentales

utilisées au cours de cette étude sont également présentées.

2. CHOIX DES SYSTEMES

2.1. Verre nucléaire de référence

Le verre R7T7 est le verre francais de référence pour le conditionnement des combustibles
usés de type Uranium Oxyde [95]. Il contient une quarantaine d'oxydes, dont les
radionucléides (produits de fission et actinides mineurs) a confiner. Une telle multitude
d’éléments rend délicate la compréhension de ses propriétés physico-chimiques. Pour cette
raison, les études de base sur les verres nucléaires sont effectuées a partir de systemes
simplifiés dont les compositions sont ensuite complexifiées. Le verre R7T7 est principalement
constitué d’'une matrice alumino-borosilicate de sodium (représentant 80 % massiques
d’'oxydes) au sein de laquelle sont incorporés les autres éléments chimiques (représentant
20 % massiques d’oxydes). L'étude bibliographique présentée dans le chapitre précédent a
permis de mettre en évidence que la diffusion multicomposants est généralement étudiée
dans des systémes ternaires. La composition de verre choisie pour ces travaux correspond
donc au verre R7T7 simplifié en considérant ses trois principaux oxydes, a savoir, SiO,, Na O
et B,Os (représentant 70 % massiques d’oxydes du verre R7T7), dans les mémes rapports
molaires. Ce verre, plus connu sous le nom de verre CJ1 [96], a déja fait 'objet de plusieurs
travaux au CEA [97-100]. Afin de garder une certaine cohérence dans nos notations, nous
avons décidé de le renommer SBN68-18 (68 % molaires de SiO,, 18 % molaires de B,O3)
pour la suite. Dans la Figure 17, le verre SBN68-18 est représenté dans les diagrammes de
phases stables et d’immiscibilité du systéme ternaire SiO»-Na,O-B,0s;. D’aprés ces
diagrammes, il semblerait que les phases cristallines les plus susceptibles de se former dans
nos systemes soient des polymorphes de silice ou des borosilicates de sodium. Par
ailleurs, le verre SBN68-18 est trés proche du domaine dimmiscibilité, I'apparition de

séparation de phase n’est donc pas a exclure au cours de nos expérimentations.
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Figure 17 : a) Diagramme de phases stables [18] et b) diagramme d’immiscibilité [101] du
systeme ternaire SiO,-Na,O-B,Os. Le verre SBN68-18 a été replacé dans chacun de ces

diagrammes.

Dans le Chapitre 5, une complexification des systémes est initi€ée en ajoutant du lanthane
aux verres pour simuler un des lanthanides majoritairement présents dans la composition du
verre R7T7. Le verre qui sert de référence pour cette partie de I'étude est le verre
SBN68-18 3La qui correspond au verre SBN68-18 auquel 3 %mol. de La,O3 ont été ajoutés
tout en préservant les rapports molaires entre les oxydes Na.O, B,Os3 et SiO,. Sa composition
est (%omol.) : 65,70Si0,-17,50B,03-13,80Na>0-3,00La,0:s.
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2.2. Verres des tests de diffusion

2.2.1. Cas du ternaire SiO2-Na>O-B,0s3

Le verre SBN68-18 contient 3 oxydes donc au moins deux couples de diffusion sont
nécessaires pour déterminer la matrice de diffusion. Nous avons choisi d’en ajouter un
troisieme pour augmenter la précision sur nos reésultats. Les 6 compositions de verre utilisées
pour ces expériences ont été définies a partir des travaux de Trial et Spera [79] présentés
dans le paragraphe 4.4.2. du Chapitre 1. Ainsi, 'angle entre les couples de diffusion a été
défini a 60° dans I'espace des compositions afin de maximiser les chances d’avoir une
direction de diffusion proche de celle d’un vecteur propre. Nous avons également choisi de
garder la concentration en un oxyde constante le long de chaque couple de diffusion et I'écart
de concentration entre les deux oxydes restants a été fixé a 4 %omol. (= 4 %mass.). Cet écart
permet que les profils de concentration ne soient pas masqués par le bruit des mesures tout
en gardant des variations de densité entre les verres qui puissent étre considérées comme
négligeables. Dans tout ce qui suit, les verres seront désignés SBNx-y ol x et y sont
respectivement les concentrations molaires en SiO; et B,O3 dans le verre. L’ensemble des
compositions de verre considérées dans cette étude sont replacées dans le diagramme
ternaire SiO,-Na,O-B,0s3 a la Figure 18.

Na,O
(% mol.)
10
30
15
25
20
20
SBN66-18 SBN68-16
25 A A/
SBN68-18

SBN66-20—+—a A 4—8BN70-16

SBN68-20—4 4~—SBN70-18
30

BO, , , , 10 SiO,
(% mol.) 60 65 70 75 80 5 mol)

Figure 18 : Compositions de verre utilisées lors des tests de diffusion replacées dans le
diagramme ternaire SiO2-Na,O-B,0s.
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2.2.2. Cas du gquaternaire SiO2-Na>O-B203-La>03

Dans ce systéme, la matrice de diffusion n'a pas été déterminée, nous avons juste voulu
caractériser l'influence de gradients de concentration en B»Os, Na,O et SiO, sur la diffusion
du lanthane. Pour cela, nous avons réalisé trois expériences de diffusion au cours desquelles
nous avons mis en contact une pastille de verre SBN68-18 avec une pastille de verre dont
la composition est celle du verre SBN68-18 a laguelle un des trois oxydes a été substitué par
3 %mol. de La,0s. Ces verres au lanthane ont été nommés SBN68-18_3LaX ou X représente

I'élément qui a été substitué (Si, Na ou B).

3. SYNTHESE DES VERRES

3.1. Etude préliminaire

Lors de I'élaboration des verres, des phénoménes de volatilisation non négligeables se
produisent qui ont pour conséquence d’éloigner les compositions de verre réelles des
compositions théoriques. Selon la littérature, dans les verres borosilicates de sodium, les
espéces qui volatilisent sont des borates de sodium de type NaBO; et/ou Na(BO-), [102].
Dans cette étude, les quantités de sodium et de bore ont donc été surestimées lors des
pesées afin de compenser l'effet de la volatilisation. Au préalable, plusieurs verres ont été
élaborés dans le but de connaitre les quantités de sodium et de bore a ajouter aux
compositions pour se rapprocher des compositions de verre voulues. Les résultats montrent
que le verre SBN65-20 est le verre dont la composition réelle se rapproche le plus de celle
du verre SBN68-18 aprés élaboration (voir Annexe 1). En considérant que dans le petit
domaine de composition considéré dans cette étude, les phénoménes de volatilisation se
produisent de la méme maniére quelle que soit la composition, de nouvelles compositions
de verre corrigées ont pu étre calculées (voir la colonne « composition pesée » dans le
Tableau 18 de I'Annexe 1). A lissue de I'élaboration de ces verres, les compositions
obtenues sont proches des compositions visées méme si quelques écarts persistent
(Tableau 6 et Tableau 7).
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Composition Densité Composition Composition analysée
théorique (%mol. ) théorique analysée (%mol.) moyenne (%mol.)
$io, B,0, Na0 Sio, B,O, Na,0 S0, B,0, NaO
65,26 20,98 13,76
SBN68-18 67,73 18,04 14,23 2,5673 ! ! ! - -- -
(x0,47)  (+0,44)  (£0,16)
69,00 16,40 14,59
B -1 1 14,2 2 2 ! ’ ’
SBN70-16 69,73 6,04 4,23 ,569 (£0,58) (£0 ,59) (£0,49)
67,38 17,97 14,64
65,76 19,54 14,70
BN66-2 7 20,04 14,2 2 4 ! ! !
SBN66-20 65,73 20,0 ,23 ,565 (50.45)  (£0.50)  (£0.47)
70,88 17,69 11,42
SBN70-18 69,73 18,04 12,23 2,5756 ’ ’ ’
! ’ ! ! (£0,79)  (%0,75) (+0,51)
68,15 17,55 13,51
65,42 18,98 15,60
SBN66-18 65,73 18,04 16,23 2,5591 ! ’ ’
’ ’ ! ! (+0,32) (x0,29) (+0,24)
67,18 19,67 13,15
SBN68-20 67,73 20,04 12,23 2,5736 (£0,43) (£0,52) (£0,41)
67,54 17,77 14,69
67,90 15,86 16,23
SBN68-16 67,73 16,04 16,23 2,5610 (£0,44) (£0,60) (£0,44)

Tableau 6 : Compositions théoriques et analysées des verres utilisés pour I'étude de la
diffusion chimique dans le ternaire SiO.-Na>O-B.0s. Les verres les plus denses (en bleu)
contiennent quelques ppm de cobalt. La composition moyenne de chaque couple de diffusion

est donnée dans la derniére colonne du tableau.

Composition théorique Composition analysée

Nom du verre (%mol.) (%mol.)
Sio, 8203 Na,0 LaZO3 Sio, 8203 Na,0 Lazo3
68,21 18,41 13,38
SBN68-18 67,73 18,04 14,23 0,0 0,00
(x0,51) (+0,65) (+0,28)
65,46 16,71 14,59 3,24
SBN68-18 3LaSi 64,73 18,04 14,23 3,00
(t0,48)  (#0,50)  (+0,25)  (0,06)
68,90 17,30 10,72 3,02
SBN68-18_3LaNa 67,73 18,04 11,23 3,00
(t0,76)  (#0,75)  (+0,17)  (0,06)
68,21 15,21 13,27 3,30
SBN68-18_3LaB 67,73 15,04 14,23 3,00
(t0,73)  (#0,80)  (+0,21)  (0,08)

Tableau 7 : Compositions théoriques et analysées des verres utilisés pour I'étude de la
diffusion chimigue dans le quaternaire SiO»-Na,O-B,03La,0s3. Quelques ppm de cobalt ont

été ajoutés aux verres au lanthane.
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3.2. Protocole d’élaboration des verres

Les verres ont été préparés par lots de 100 g a partir des précurseurs SiO,, Na,COs, LaxO3
et H3BOs. Avant d’étre pesées, les poudres de SiO; et Na,CO3 ont été placées une nuit dans
une étuve chauffée a 120 °C afin d’éliminer toute trace d’eau. Quelques ppm de cobalt ont
été ajoutés aux verres les plus denses de chaque couple de diffusion pour les colorer en bleu
et ainsi faciliter la localisation de l'interface a I'issue des tests de diffusion. Avant I'élaboration,
les poudres sont mélangées pendant 15 minutes a I'aide d’'un mélangeur mécanique de type
Turbula. Elles sont ensuite versées dans un creuset en alliage platine-rhodié avant d’étre
insérées a froid dans un four a moufle que nous appellerons le four d’élaboration. La rampe
de montée en température suivie au cours du cycle est de 400 °C/h (Figure 19). Un palier
d’'une heure est effectué a 800 °C pour permettre la décarbonatation du précurseur Na,CO3
(voir les résultats des analyses ATD/ATG effectuées sur un mélange de précurseurs dans
I’Annexe 2). Le mélange vitrifiable est ensuite chauffé jusqu’a 1400 °C3. Cette température
est maintenue pendant trois heures afin d’éliminer les bulles contenues dans le liquide silicaté

et de favoriser son homogénéité.

Pendant cet affinage, un deuxiéme four a moufle (le four de recuit) contenant des creusets
en carbone* de section carrée (2,5 cm?) est préchauffé a une température légérement plus
élevée que la température de transition vitreuse des verres (Tg+20 °C). Une fois les verres
préts pour la coulée, les creusets en carbone vides sont retirés a chaud du four de recuit et
placés devant le four d’élaboration. Les verres sont alors coulés dans ces creusets puis
recuits pendant 1,5 h dans le four de recuit. Un refroidissement lent a 30 °C/h est ensuite
imposé jusqu’a 300 °C, puis le four est coupé. Une fois a température ambiante, les barreaux

de verre sont démoulés.

L’opération de recuit permet de libérer les contraintes internes emmagasinées par le verre
lors de sa trempe entre 1400 °C et la température de transition vitreuse. Cette étape est
indispensable a notre protocole car les verres doivent avoir une résistance mécanique
suffisante pour ne pas casser au cours des différentes étapes d’'usinages effectuées par la

suite. Il est a noter qu’avec la volatilisation, le recuit a été le deuxiéme point dur auquel nous

3 Nous avons choisi une température d’élaboration aussi élevée car nous avons constaté

qu’a cette température, les verres ont tendance a moins casser apres recuit.

4Les recuits ont été réalisés dans des creusets en carbone car les verres sont indémoulables
dans d’autres types de creusets « standard » et notamment dans des creusets en alliage

platine-or.
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avons été confrontés au cours de cette these. Les verres élaborés sont trés fragiles et ont
tendance a se casser trés facilement, méme aprés un recuit. Différents protocoles ont été
testés avec différents paliers de recuit, différentes vitesses de refroidissement et différents
types de creusets. Parmi tous ces protocoles, celui présenté précédemment est de loin le
plus satisfaisant. Nous avons également pu constater que les verres ont tendance a moins
casser lorsqu’ils sont recuits en plus petites quantités (environ 50 g). Au Chapitre 4, nous

proposons une explication pour justifier ce comportement des verres.

1600 i
1 Affinage 3 h
1400 - Décarbonatation t
1 800°C, 1 h < :
~ 1200 O |
QO ] 1
o 1
o 1000+ | _
5 1 1 Recuit
s 800+ 1(Tg +20 °C)
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Figure 19 : Cycle thermique suivi lors de la synthése des verres.

4. PROTOCOLE D’ETUDE DE LA DIFFUSION MULTICOMPOSANTS

4.1. Tests de diffusion

Une fois les verres élaborés et recuits, les barreaux ont été envoyés a I'entreprise PrimeVerre
ou ils ont été carottés puis découpés de sorte a obtenir des pastilles de verre cylindriques de
5 mm de diamétre et 4 mm de hauteur (Figure 20). Ces petites dimensions ont été choisies
pour éviter les phénoménes de convection (voir paragraphe 4.4.1.) et minimiser les gradients
thermiques le long des assemblages de verre. D’autre part, I'épaisseur des pastilles a été
fixée a 4 mm afin de pouvoir considérer que la diffusion se produit dans un milieu semi-infini
et leur diamétre a été choisi suffisamment grand pour s’assurer que les effets de bord ne

perturbent pas les profils de diffusion.
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Dans un second temps, nous nous sommes focalisés sur la recherche des creusets les mieux
adaptés pour I'étude. Trés vite®, notre choix s’est tourné vers des creusets en platine en
raison de la bonne résistance mécanique et de la grande inertie chimique de ce matériau.
Les creusets mesurent 1 cm de hauteur et 5 mm de largeur, s’ajustant ainsi parfaitement a

la taille des pastilles.

Figure 20 : a) Barreaux de verre apres recuit dans des creusets en graphite, b) Pastilles de
verre usinées et creuset en platine utilisé pour les tests de diffusion.

Pour I'étude du verre SBN68-18, avant les expériences de diffusion, deux pastilles de verre
de compositions diamétralement opposées dans le diagramme ternaire SiO2-Na,0-B,03 sont
insérées dans chaque creuset (voir la Figure 18). La pastille la plus dense (qui est bleue en
raison des quelques ppm de cobalt) est placée dans la partie basse du creuset pour ne pas
favoriser des conditions susceptibles de donner lieu a de la convection. De méme, pour
'étude du quaternaire SiO,-Na>O-B.0s-La;Os, ce sont les verres au lanthane qui sont
systématiquement placés en bas du creuset au cours des expériences de diffusion. Les
assemblages de verres sont ensduite introduits & chaud dans un four tubulaire préchauffé a
la température du recuit de diffusion. La durée du palier est fonction de la température choisie
pour les expériences. Le Tableau 8 regroupe I'ensemble des tests de diffusion qui ont été
réalisés et les temps de recuit correspondants. A lissue des tests de diffusion, les
assemblages de verre sont transférés a chaud dans un autre four tubulaire préchauffé a la
température de transition vitreuse du verre SBN68-18. lls sont recuits 1,5 h a cette

température puis la chauffe est coupée. A froid, les échantillons sont retirés du four et

° Il a été envisagé dans un premier temps de réaliser les expériences de diffusion dans des
creusets en silice frittée ou en alumine. Etant donné que I'aluminium a tendance a diffuser
dans notre gamme de température et que nos verres n’en contiennent pas, nous avons jugé
préférable de ne pas utiliser ce matériau pour nos creusets. Quant aux creusets en silice
frittés, quelques tests ont montré une Iégére diffusion du silicium ainsi qu’une cristallisation

de cristobalite le long des parois. De plus, ces creusets cassent lors de la trempe thermique.
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découpés dans le sens de leur longueur (Figure 21) a l'aide d’'une scie a fil. lls sont ensuite

mis en résine puis polis pour pouvoir étre analysés par microsonde ou NanoSIMS.

700 °C 800 °C : SO0 CEEuliGEE.

Figure 21 : Photographie des tests de diffusion réalisés entre 700 °C et 1000 °C.

Il est & noter que les expériences a 1100 °C ont été reproduites deux fois pour différents

temps afin de vérifier qu’a cette température, les verres ne sont pas sujets a de la convection.

Systéme Température de recuit Durée du recuit de diffusion
700 °C 4h
800 °C 1 h 30 min, 3 h
SiO2-Na20-B203 900 °C 2h
1000 °C 30 min
1100 °C 20 min,1 h 20 min
SiO2-Na20-B203-La203 1100 °C 20 min

Tableau 8 : Récapitulatif des recuits de diffusion réalisés.

4.2. Mesure des profils de concentration

L’ensemble des couples de diffusion a d’abord été analysé par microsonde a raison d’un
point tous les 10 um (voir le paragraphe 5.1.3. de ce chapitre pour la justification). Cependant,
les épaisseurs de diffusion des tests réalisés a 700 °C et 800 °C pendant 4 h (700 °C) et
1,5 h (800 °C) ne dépassent pas quelques dizaines de micrométres ce qui limite les analyses
a 3-4 points de mesure a l'interface entre les verres. Etant donné que la fonction erreur
utilisée pour ajuster les profils de concentration est trés sensible a leur forme, il nous a
semblé délicat d'utiliser ces données pour déterminer avec précision la matrice de diffusion.
Pour augmenter le nombre de points de mesure a l'interface, nous avons envisagé de recuire
plus longtemps les échantillons afin de laisser le temps aux espéces de diffuser sur de plus

grandes distances. Cependant, a 800 °C, au bout de trois heures, l'interface entre les verres
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a completement cristallisé, rendant impossible la mesure des profils. Ce sont donc les
échantillons recuits a 800 °C pendant 1,5 h qui ont été retenus pour déterminer la matrice de
diffusion. Pour ce temps de recuit, quelques cristaux ont été observés ponctuellement mais
ces derniers n'ont pas géné la mesure des profils. Nous avons décidé d’opter pour une
technique d’analyse avec une meilleure précision spatiale que la microsonde électronique de
sorte a augmenter la résolution des profils. Notre choix s’est tourné vers la NanoSIMS car
cette technique permet de doser les éléments légers (pas de migration du sodium) et de
descendre a un pas de mesure de I'ordre du micron. Ainsi, un jeu de profils a pu étre mesuré

pour chacun des couples de diffusion réalisés a 700 °C et 800 °C.

Les tests de diffusion recuits entre 900 °C et 1100 °C ont été analysés par microsonde
électronique uniquement. Cependant, le bore et le sodium sont des éléments difficiles a
doser avec cette technique ; le bore en raison de sa faible masse molaire atomique et le
sodium a cause de sa tendance a migrer sous l'effet du faisceau d’électrons. Ces deux
éléments étant présents en quantités non négligeables dans les verres étudiés (une somme
d’environ 32 %mol.), 'erreur commise lors de leur comptage se répercute également sur la
quantification du silicium. Il en résulte que les profils de diffusion mesurés par microsonde
ont des points plus dispersés que ceux mesurés par NanoSIMS. Dans le but de minimiser
I'impact des incertitudes de mesure lors des ajustements, 6 traversées ont été mesurées
pour chaque échantillon, soit 18 traversées en considérant les 3 couples de diffusion. Ces
traversées ont systématiquement été réalisées au centre des échantillons. Pour pouvoir
ajuster le modéle mathématique aux données analytiques, les profils de concentration
doivent étre recentrés sur I'abscisse x = 0. Pour cette raison, ils sont ajustés une premiere
fois indépendamment les uns des autres en appliquant la loi utilisée pour calculer les

coefficients de diffusion effectifs binaires :

X — X

> m) (2.1)

Ci,—oo + Ci,+oo + Ci,+oo - Ci,—oo

Ci(x) = 5 5

erf(

Avec le changement de variable x" = x — x,.

Les valeurs de x, sont différentes pour chacune des traversées réalisées sur un méme
échantillon car l'interface entre les verres n’est pas plane. En effet, le verre a tendance a
adhérer au creuset (fort mouillage du verre) ce qui a pour conséquence la formation d’'un
ménisque concave dont la courbure est d’autant plus élevée que la température augmente
(Figure 22).
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a) 700 °C b) 1100 °C

Verre A

Figure 22 : Schémas représentant l'interface entre les verres pour des tests de diffusion
réalisés a a) 700 °C et b) 1100 °C.

4.3. Détermination des vecteurs propres et des valeurs propres de

la matrice de diffusion

Pour les expériences réalisées dans le ternaire SiO»-NaO-B20s, les profils de concentration
ont été ajustés a I'aide d’'un programme dédié a I'étude de la diffusion multicomposants et
développé par Saint-Gobain Recherche sur le logiciel Python®. Le principe général de ce
programme consiste a minimiser I'écart entre des profils de concentration expérimentaux et
théoriques afin de déterminer les vecteurs propres et les valeurs propres de la matrice de

diffusion.

Avant d’expliciter davantage le fonctionnement du programme d’ajustement, les hypothéses

qui lui sont sous-jacentes doivent étre rappelées :

(1) la diffusion est unidirectionnelle dans la direction orthogonale a l'interface entre les
verres

(2) les coefficients de la matrice de diffusion sont localement indépendants de la
composition ou peuvent étre considérés comme tels

(3) les variations de densité entre les verres du couple de diffusion sont suffisamment
petites pour que les concentrations utilisées pour exprimer la loi de Fick généralisée

en écriture matricielle puissent étre exprimées en fraction massique.

La procédure d’ajustement des données se déroule en 3 principales étapes. Dans un premier

temps, les conditions aux limites, c’est-a-dire les concentrations moyennes aux extrémités

® Le programme d’ajustement est en libre accés a l'adresse internet suivante :

https://pypi.python.org/pypi/multidiff/0.1.1.
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des profils, sont calculées. Cette étape est primordiale pour la qualité du fit final. En effet, en
raison des phénomeénes de volatilisation auxquels ont été sujets les verres au cours de leur
élaboration, les pastilles de verre utilisées lors des expériences de diffusion ont des
compositions qui peuvent étre différentes (jusqu’a 1 %mol.) de celles analysées initialement
par microsonde (voir Tableau 6). Une fois les conditions aux limites connues, la deuxieme
étape de la procédure consiste a générer les profils de concentration théoriques a partir de
la relation (2.2) qui n’est, ni plus ni moins, que I'équation (1.73) dans laquelle le changement

de variable (2.3) a été effectué :

C(x) = PF(X)P'lCHOZA (2.2)
C*(x) = C(x) — % (2.3)

C* traduit I'écart a la composition moyenne. L’avantage de cette expression est qu’elle
permet de recentrer tous les profils de concentration autour de lI'ordonnée O et de les
représenter sur un seul et méme graphe sans avoir a utiliser plusieurs échelles. L’application
de la loi (2.2) nécessite de connaitre les matrices P et F. Pour rappel, la matrice P est la
matrice des vecteurs propres de la matrice de diffusion et la matrice F est une matrice
diagonale qui dépend de l'abscisse x et des valeurs propres (voir Chapitre 1, paragraphe
4.4.3.2.). Les valeurs d’entrée du programme de fit qui permettent de générer les profils
théoriques sont donc un jeu de vecteurs propres et de valeurs propres choisis arbitrairement.
Cependant, il est a noter que si ces valeurs propres et ces vecteurs propres sont trop éloignés
de leur valeur réelle, le programme peut ne pas converger [64, 80]. La derniére étape de la
procédure est la comparaison entre les profils de concentration expérimentaux et les profils
de concentration théoriques. Elle s’effectue en utilisant le critére y? qui traduit le carré de la
somme des écarts entre les deux types de profils. Ce critére est ensuite minimisé via un
algorithme mettant en ceuvre la procédure de minimisation des moindres carrés de
Levenberg-Marquardt. A l'issue de la minimisation, un nouveau jeu de vecteurs propres et

valeurs propres est défini qui sert de point de départ pour l'itération suivante.

4.4. Evaluation des incertitudes

Deux méthodes ont été utilisées pour déterminer I'incertitude sur les vecteurs propres et les
valeurs propres de la matrice de diffusion, en fonction des données disponibles pour les
ajustements. Lorsque plusieurs profils de diffusion ont pu étre mesurés pour chaque
échantillon, ce qui est le cas a 900 °C, 1000 °C et 1100 °C, les incertitudes ont été évaluées
par la méthode dite de « bootstrapping » aussi utilisée par Corinne Claireaux au cours de
ses travaux de these [78]. Dans ce cas, le programme d’ajustement a été exécuté 6 fois et a

chaque exécution, 3 traversées de mesure ont été retirées (soit une traversée pour chaque
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couple de diffusion). A lissue de cette opération, 6 jeux de vecteurs propres et valeurs
propres ont été déterminés. Les incertitudes qui leur sont associées ont été estimées en
effectuant un test de Student sur les valeurs obtenues pour avoir un intervalle de confiance
de 95 %.

Concernant les jeux de données a 700 °C et 800 °C, un seul profil de diffusion a été mesuré
sur chacun des échantillons. La méthode de « bootstrapping » n’est donc pas applicable
dans ce cas de figure. L'incertitude sur les valeurs propres et les vecteurs propres a été
déterminée via une autre technique. Dans un premier temps, le bruit de mesure sur les profils
de concentration expérimentaux a été évalué en calculant I'écart-type des concentrations a
chaque extrémité des couples de diffusion pour 5 a 10 points, en fonction des profils. La
deuxiéme étape consiste a synthétiser des profils de concentration pour chacun des trois
couples de diffusion en imposant un jeu de vecteurs propres et de valeurs propres (ceux
obtenus lors de I'ajustement des données expérimentales) ainsi qu’un bruit de mesure égal
a celui évalué précédemment. Le programme d’ajustement est ensuite exécuté afin de
déterminer les valeurs propres et les vecteurs propres permettant le meilleur ajustement de
ces données. La méme procédure est appliquée 6 fois en effectuant une boucle qui prend
en compte un parametre aléatoire permettant ainsi de générer a chaque itération des profils
de concentration différents avec un méme bruit de mesure. De la méme facon que pour la
méthode de « bootstrapping », l'incertitude sur les valeurs propres et les vecteurs propres
est ensuite évaluée en effectuant un test de Student pour arriver a un intervalle de confiance
de 95 %.

5. TECHNIQUES ANALYTIQUES

5.1. Techniques d’analyses microscopiques

5.1.1. Microscopie Electronique a Balayage

La Microscopie Electronique a Balayage (MEB) a servi, dans un premier temps, a contréler
I’'hnomogénéité des verres. Pour les échantillons cristallisés (Chapitre 4), elle a également été
utilisée pour observer les différents types de cristaux et les identifier a partir de leur

morphologie et des résultats obtenus par Diffraction des Rayons X (DRX).

Avant les analyses, les échantillons ont été enrobés dans une résine époxyde, polis miroir
(polissage a 1 um) puis métallisés au carbone. Les observations ont été effectuées au CEA
de Marcoule avec un microscope de type Philips XL30 équipé d’un détecteur EDS (Energy
Dispersive X-Ray Spectroscopy) et muni d’un filament en tungsténe. Pour améliorer la

résolution des images, un MEB muni d’'un canon a effet de champ de type Zeiss Supra 55 a
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également été utilisé. L’acquisition des images a été réalisée a partir du logiciel IMIX et les
conditions d’analyse utilisées sont une tension d’accélération de 15 kV et une intensité de 16
HA. L’'observation des échantillons a été effectuée en électrons rétrodiffusés afin de pouvoir
observer les différents contrastes chimiques entre la matrice vitreuse et les cristaux (les
zones les plus claires contiennent les éléments les plus lourds alors que les zones sombres

contiennent des éléments légers).

5.1.2. Microscopie Electronique en Transmission

La composition du verre SBN68-18 étant trés proche du domaine d’'immiscibilité dans le
ternaire SiO»-Na,O-B,0s (Figure 17), nous avons voulu nous assurer que ce verre ne
présentait pas de phénoménes de séparation de phase a I'échelle micrométrique. Les

micrographies MET du verre SBN68-18 sont présentées dans I'’Annexe 3.

Avant les analyses, les verres ont été broyés et tamisés a une granulométrie inférieure a
20 um. La poudre obtenue a ensuite été mise en suspension dans de I'éthanol puis le
surnageant (qui contient les grains de verre de plus petite granulométrie) a été récupéré et
déposé sur une grille en cuivre recouverte d’'une pellicule de carbone. Les échantillons ont
été observés en Microscospie Electroniqgue en Transmission (MET) au Centre
Pluridisciplinaire de Microscopie électronique et de Microanalyse (CP2M) de Marseille. Le
microscope utilisé est le modeéele FEI Technai G2 équipé d’'un filament en hexaborure de
lanthane (LaBs) et d’un détecteur de type X-Max Oxford Silicon Drift. Les analyses ont été

effectuées avec une tension d’accélération de 200 kV.

5.1.3. Microsonde

Des analyses microsonde ont été réalisées afin de contrbler la composition chimique
élémentaire initiale des verres et de mesurer les profils de concentration aprés les

expériences de diffusion.

Deux microsondes ont été utilisées au cours de ces travaux : une microsonde Cameca SX50
(CEA Saclay) et une microsonde Cameca SX100 (Ecole Nationale Supérieure de Chimie de
Lille). Le verre qui a servi de standard pour quantifier les concentrations en SiO», Na;O et
B.O3z est le verre ISG (International Simple Glass) dont la composition molaire est:
60,1Si0,-16,0B,03-2,7Na,0-3,8Al,03-5,7Ca0-1,7Zr0O, [103]. Lors des analyses, les sondes
ont été défocalisées afin de limiter la migration du sodium sous l'impact du faisceau
d’électrons. Cette défocalisation impose une fenétre d’analyse de 10 ym minimum. Les
conditions opératoires utilisées pour les mesures sont une tension d’accélération de 15 kV
et un courant de sonde de 10 nA. Le sodium et le silicium ont été mesurés sur un cristal TAP

et un cristal multicouche PC3 a été utilisé pour le bore. La concentration en oxygene a été
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calculée par stcechiométrie, en émettant I'hnypothése que tous les éléments présents dans le
verre sont sous leur forme oxyde. Les temps de comptage utilisés au cours des analyses
sont de 30, 20 et 10 secondes pour le bore, le silicium et le sodium respectivement. Ces
temps courts ont été utilisés de sorte a minimiser la perte en sodium lors des mesures. Pour
les analyses effectuées a Lille, la quantité de sodium a été corrigée afin de tenir compte de
sa migration. Un cycle de comptage préliminaire a été effectué qui consiste a compter le
sodium une fois toutes les deux secondes et ceci 5 fois. A l'issue du cycle, I'évolution de la
quantité de sodium est tracée en fonction du temps et une régression linéaire permet de
déduire une loi de correction a appliquer pour connaitre la quantité de sodium ayant migré

sous l'effet du faisceau.

Les compositions initiales de tous les verres utilisés au cours de cette étude ont été
contrélées en effectuant 20 pointés dans différentes zones de la matrice vitreuse. Le Tableau
6 donne la valeur moyenne de ces compositions ainsi que I'écart-type qui leur est associé.
Pour les tests de diffusion, les pointés de mesure a l'interface entre les verres ont été
effectués avec un pas de 10 um et le nombre de pointés a été choisi en fonction de la

longueur des profils de concentration.

5.1.4. NanoSIMS

Les analyses NanoSIMS ont été effectuées pour les couples de diffusion présentant les
profils de concentration les plus courts (recuits de diffusion réalisés a 700 °C et 800 °C) en

complément des analyses microsonde.

Les échantillons ont tout d’abord été enrobés sous vide aprés avoir chauffé la résine pour la
rendre plus fluide. Ces précautions ont été prises afin d’'empécher la formation de bulles qui
auraient rallongé le temps a attendre pour faire le vide avant les analyses. Les échantillons
ont ensuite été métallisés a I'or pour pouvoir repérer la zone d’analyse. L’appareil utilisé pour
les mesures est le modéle Cameca NanoSIMS N50 du Muséum National d’Histoire Naturelle
(MNHN) de Paris. Les échantillons ont été bombardés avec un faisceau d’ions primaires Cs*
a 16 keV, de diametre < 0,3 um et d’intensité 3,5 pA environ. Le faisceau a été appliqué a
travers un diaphragme dans le but de disperser les ions secondaires négatifs 'B-, 20", *Na-
et 8Si~. Ces éléments ont été détectés simultanément avec le mode multicollection qui utilise
4 multiplicateurs d’électrons dont la sensibilité a été ajustée pour pouvoir obtenir le meilleur
rapport signal/bruit possible. Le pouvoir de résolution massique a été fixé a une valeur
d’environ 7000, ce qui est suffisant pour dissocier la mesure des ions secondaires de
potentielles interférences isobares. Les mesures ont été effectuées sous forme de pointés
avec un temps d’acquisition d’environ 11 minutes par pointé. Pour chaque profil de diffusion,

20 a 100 pointés ont été effectués de facon linéaire, perpendiculairement a l'interface entre
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les verres, avec un pas de 1 a 10 um. Une étape dite de pre-sputtering a été utilisée pour se
placer en régime permanent et pour enlever la métallisation (couche d’or de 20 nm) ainsi que
les contaminations initialement présentes a la surface des échantillons. Ce pre-sputtering
dure environ 3 minutes et est réalisé avec des conditions similaires a celles utilisées au cours
des analyses. Par ailleurs, les échantillons étant isolants, le canon d’électrons a été incliné
en incidence normale pendant les analyses afin de compenser le dép6t de charges positives

du faisceau primaire a la surface de I'échantillon.

5.2. Propriétés de transport

La viscosité et la conductivité électrique sont les deux propriétés de transport auxquelles
nous avons choisi de nous intéresser pour justifier, ou tout du moins mieux comprendre, nos

résultats de diffusion.

5.2.1. Viscosité

La viscosité du verre SBN68-18 a été mesurée avec un rhéomeétre a contrainte imposée
(Rheometrics Scientific SR5000) monté au-dessus d’un four tubulaire vertical en géométrie
de Couette [104]. Lors des analyses, le verre a tout d’abord été chauffé jusqu’a 1350 °C dans
un creuset cylindrique en alliage platine-rhodié (@ =27 mm). Un arbre cylindrique
(@ = 9 mm) suspendu au rhéometre a ensuite été immergé dans le verre fondu et mis en
rotation avec un taux de cisaillement, y, compris entre 1 s* et 100 s. L’acquisition des
données a été réalisée a I'aide du logiciel Rheomatic-P entre 1350 °C et 950 °C avec un pas
de 50 °C.

Nos verres étant Newtoniens, ils obéissent a la relation :

=T (2.4)

n : Viscosité (Pa.s)

7. Contrainte de cisaillement (Pa)

y : Taux de cisaillement (s?)

K;, K;: Constantes géométriques (Pa.N*.m* et rad™)

C: Couple nécessaire pour permettre la rotation du cylindre (N.m)

6: Vitesse angulaire imposée au cylindre (rad.s™)

Avant les mesures, le systéme a été calibré avec un verre de viscosité connue (de référence

BCL B3959) pour déterminer les constantes K, et K;. La viscosite, 7, a ensuite été déduite
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des mesures du couple via la relation (2.4). L'incertitude sur la température a été évaluée a

3 K et I'erreur commise sur la viscosité correspond a 10 % de la valeur mesurée.

5.2.2. Conductivité électrique

La conductivité électrique du verre SBN68-18 a été déduite de mesures d’impédance
effectuées avec un spectrométre a 4 électrodes [105] sur la gamme de température
300 °C - 1200 °C. En amont des analyses, les cellules ont été calibrées a température
ambiante a partir d’'une solution de KCI de conductivité connue. Le cycle d’analyse effectué
sur le verre SBN68-18 consiste a insérer les électrodes en platine-rhodié dans le verre
pré-fondu a 1200 °C. Les mesures d'impédance sont ensuite réalisées tous les 5 °C pour
des fréguences comprises entre 10 Hz et 1 MHz. La rampe de refroidissement suivie est de
2 °C/min.

5.3. Comportement thermique des verres, tendance a la

cristallisation

5.3.1. Analyses Thermiques Différentielles / Analyses Thermo-

Gravimétriques

Les Analyses Thermiques Différentielles (ATD) et Thermo-Gravimétriques (ATG) permettent
de déterminer les différentes températures caractéristiques des verres (température de
transition vitreuse, températures de cristallisation/dissolution, températures de changements
allotropiques, température de volatilisation). L’ensemble des données obtenues par
ATD/ATG est résumé dans I'’Annexe 2.

Dans cette étude, I'analyseur utilisé est le modéle Setsys Evolution de la marque Setaram. Il
fonctionne avec le logiciel Calisto qui permet a la fois I'acquisition et le traitement des
données. Avant les mesures, l'appareil est étalonné avec un verre de comportement
thermique connu (verre de type R7T7 non radioactif). Les verres & analyser sont broyés a
une granulométrie <150 um puis 70 mg de poudre sont pesés et insérés dans des creusets
en alumine de 80 pL. L’acquisition des données est effectuée de la température ambiante
jusqu’a 1300 °C sous un flux d’argon, avec une rampe de montée en température de
10 °C.min.

La transition vitreuse correspond au premier phénoméne endothermique qui se produit
lorsque la température augmente. Les températures de transition vitreuse données par la
suite ont été calculées par le logiciel Calisto et correspondent au point d’inflexion (dérivée
seconde nulle) de la premiere partie du pic endothermique. L’incertitude sur la valeur de ces
températures a été estimée a + 6 °C.
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5.3.2. Diffraction des Rayons X

Au cours de cette thése, les analyses de Diffraction des Rayons X (DRX) ont été effectuées

in-situ en température ou en ex-situ. La DRX in-situ en température permet de déterminer la

gamme de température sur laquelle se forment les phases cristallines en s’affranchissant

des effets de trempe. La DRX en ex-situ a, quant a elle, été utilisée pour controler

I’'hnomogénéité des verres.

Les diffractogrammes des Rayons X mesurés en ex-situ ont été acquis a partir d’'un
diffractométre de type Philips X’Pert Pro PANanalytical muni d’'un montage de type
Bragg-Brentano (6 — 28), fonctionnant avec une source monochromatique Cu-Ka
(1 = 1,5418 A). Avant les analyses, les verres ont été broyés a une granulométrie
inférieure a 150 um pour éviter des phénoménes d'orientation préférentielle des
cristaux et la poudre de verre a été déposée sur un support en aluminium. Les
conditions expérimentales utilisées pour I'acquisition des diffractogrammes sont une
tension de 40 kV et un courant de 40 mA. Le programme d’analyse utilisé est un cycle
d’environ 5 heures avec un balayage de 10° a 90° effectué avec un pas de 0.017° et
un temps par pas de 490 s.

Les analyses de DRX in-situ en température ont été réalisées au Laboratoire d’Etude
de la Matiére en Mode Environnemental (L2ME) de I'Institut de Chimie Séparative de
Marcoule (ICSM). Le dispositif expérimental utilisé est constitué d’'un four Anton Paar
HTK 1200N monté dans un diffractométre de type D8 Advance Davinci de Bruker lui
aussi équipé d’'un montage Bragg-Brentano (8 — 26). Dans cette étude, les mesures
sont réalisées sous air et n’excédent pas 1100 °C pour éviter les phénoménes de
volatilisation (voir Annexes 1 et 2). En amont des analyses, la poudre de verre a été
déposée sur un support circulaire en alumine (de 0,8 mm de profondeur et 1,6 cm de
diamétre intérieur) qui est ensuite fixé au porte-échantillon a I'aide d’'une bague. Les
diffractogrammes des Rayons X ont été enregistrés tous les 100 °C entre 700 °C et
1100 °C. Larampe de montée en température a été fixée a 5 °C/min et avant chaque
acquisition, un temps d’attente de 1,5 heure a été imposé pour permettre a

I'échantillon de se stabiliser thermiquement tout en lui laissant le temps de cristalliser.

L’ensemble des diffractogrammes des rayons X a été acquis a I'aide du logiciel EVA qui

permet également le traitement des données. La contribution associée a la raie Ka du

cuivre a systématiquement été soustraite des diffractogrammes et les différents pics ont

été identifiés a partir des fiches JCPDS (Joint Commitee on Powder Diffraction

Standards) recensées dans la base de données cristallographique de I'International

Center for Diffraction Data. Pour les diffractogrammes issus des analyses in-situ en
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température, une quantification relative des différentes phases cristallines formées (en
%mass.) a été effectuée a partir d’affinements de type Rietveld par Adel Mesbah de
I'Institut de Chimie Séparative de Marcoule (ICSM). La forme des pics a été simulée par
des fonctions pseudo-Voigt de Cox-Hastings [106] implémentées dans le programme
FullProf Suite [107]. Lors des affinements, les différents paramétres des profils et de
structure ont été autorisés a varier (décalage du zéro, paramétres de maille, facteurs
d’échelle, déplacement thermique global et parameétres asymétriques) et l'incertitude sur
les proportions des différentes phases cristallines a été estimée entre + 0,01 %mass. et

+ 1,00 %mass. selon les cas.

5.4. Caractérisations  structurales: Résonance Magnétique

Nucléaire

Dans cette étude, la Résonance Magnétique Nucléaire a I'angle magique (RMN MAS) du
bore 11 a permis de déterminer les proportions d’atomes de bore en coordinences 3 et 4 au
sein des verres. Ces données ont été utilisées pour comprendre l'influence de la structure
sur la diffusion chimique. Des analyses ont également été effectuées in-situ en température
(en statique) afin de suivre les modifications structurales du réseau engendrées par la

conversion des unités BO, en unités BO5 dans le liquide surfondu.

e Analyses ex-situ : Les spectres RMN MAS de !B ont été acquis au Laboratoire de
Structure Dynamique par Résonance Magnétique (LSDRM) du CEA Saclay. Les
données ont été collectées avec un spectrométre Bruker Avance Il 500WB
fonctionnant sous un champ magnétique de 11,72 T et muni d’'une sonde de 4 mm
(diametre extérieur des rotors en ZrO,) de type HX CPMAS (Bruker) utilisée a une
vitesse de rotation de 12,5 kHz. Les spectres ont été acquis en utilisant une impulsion
radiofréquence de 1 ps (avec un angle de m/8 pour pouvoir permettre la
guantification) et un temps de répétition de 2 s. Les spectres ont été ajustés en
utilisant un code développé par Thibault Charpentier [15, 108].

e Analyses in-situ en température: Les expériences ont été réalisées au
CNRS-CEMTHI a Orléans dans le cadre d’un projet déposé a I'lR-RMN (ir-rmn.fr). Le
champ magnétique utilisé au cours des analyses est trés élevé (850 MHz ou 18.8 T)
ce qui permet d’obtenir des spectres statiques (i.e., sans rotation de I'échantillon)
résolus (distinction spectrale des sites BO, et BO5 possible). L’échantillon a été
compacté sous forme de poudre de granulométrie inférieure a 100 um dans un

conteneur fermé en AIN, puis inséré dans une sonde spécifique. Le conteneur en AIN
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joue le role de creuset et est chauffé par un faisceau laser. Avec ce dispositif, des

températures de I'ordre de 1300 °C peuvent étre atteintes lors des analyses.
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6. CONCLUSION

Dans ce chapitre, la démarche expérimentale que nous avons suivie au cours de cette these
a été explicitée. Trois couples de diffusion orientés a 60° dans I'espace des compositions ont
été retenus pour permettre de déterminer la matrice de diffusion associée au verre SBN68-18
entre 700 °C et 1100 °C. Les profils de concentration mesurés par microsonde et NanoSIMS
ont été ajustés a I'aide d’'un programme informatique dans lequel la méthode de minimisation
du y? a été implémentée. L'exécution du programme permet de connaitre les vecteurs
propres et les valeurs propres de la matrice de diffusion et une méthodologie a été explicitée
pour estimer les incertitudes qui leurs sont associées. Enfin, dans la derniere partie de ce
chapitre, nous avons détaillé 'ensemble des techniques analytiques utilisées au cours de

ces travaux.
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1. INTRODUCTION

Le Chapitre 3 présente les matrices de diffusion ainsi que leurs vecteurs propres et valeurs
propres obtenus a partir du protocole d’étude décrit dans le chapitre précédent. Les
échanges diffusifs sont calculés et leur sens physique est discuté a partir de données
structurales. Ces informations sont également utilisées pour proposer des hypothéses afin
de justifier I'évolution des valeurs propres avec la température. Par ailleurs, nous avons vu
dans le Chapitre 1 que la diffusion de la matiére est intimement liée aux propriétés de
transport du bain de verre. La viscosité et la conductivité électrique du verre SBN68-18 ont
donc été mesurées afin d’apporter des compléments d’information aux résultats obtenus lors

des expériences de diffusion.

2. PROFILS DE DIFFUSION

Les profils de concentration issus des recuits de diffusion réalisés entre 700 °C et 1100 °C
sont présentés a la Figure 24. Pour des raisons de clarté, les profils correspondant aux
expériences menées entre 900 °C et 1100 °C ont été moyennés (chaque profil de
concentration est une moyenne de 6 profils). Ce type de représentation a été choisi afin de
mieux visualiser certaines caractéristiques des profils, notamment les phénoménes de uphill
diffusion. Cependant, ce sont bien les 18 jeux de profils de concentration (6 traversées de
mesure pour chacun des trois couples de diffusion) qui ont été ajustés simultanément pour
la détermination des vecteurs propres et des valeurs propres de la matrice de diffusion

(Tableau 9). L’'ensemble des profils est regroupé dans I’Annexe 5.

2.1. Vérification de I’absence de convection

Comme nous avons pu le voir dans le Chapitre 1, la mobilité des espéces au sein d'un
systeme peut se produire suivant deux modes de transport : la convection et/ou la diffusion.
Les conditions opératoires retenues dans cette étude ont donc été choisies dans le but
d’éviter la convection (voir Chapitre 2). Néanmoins, par précaution, des contrbles ont été
réalisés a lissue des expériences afin de confirmer 'absence de ce phénomeéne lors des
recuits de diffusion. En premier lieu, I'observation des échantillons par microscopie
électronique a balayage a révélé des interfaces trés propres entre les verres qui témoignent
d’'un comportement purement diffusif. Un autre type de contrble a été effectué pour les
échantillons recuits a 1100 °C car, a haute température, les phénomenes de convection sont
plus susceptibles de se produire. Les profils de concentration des expériences réalisées pour

une durée de recuit de 20 minutes et de 90 minutes ont été tracés sur un méme graphe en
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fonction du paramétre x /+/t (Figure 23). Seuls les échanges SiO,-B,03 et SiO»-Na,O ont été
représentés dans la Figure 23, car au bout de 90 minutes I'échantillon correspondant a
I'échange B.O3-Na,O s’est homogénéisé, rendant impossible la localisation de l'interface.
Les graphes obtenus montrent que les profils de concentration se superposent tres bien ce
qui permet, d’'une part, de confirmer que les coefficients de la matrice de diffusion sont
indépendants du temps et, d’autre part, de valider I'absence de convection au cours des
expériences (voir Chapitre 1, paragraphe 4.4.1.).
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Figure 23 : Profils de concentration issus des expériences de diffusion réalisées a 1100 °C
pendant 20 minutes et 90 minutes.

2.2. Description des profils

S’il faut attendre d’avoir calculé la matrice de diffusion pour obtenir des données quantitatives
sur la diffusion chimique, I'observation des profils de concentration fournit d’ores et déja de
nombreux renseignements qu’il est intéressant d’exploiter. Les caractéristiques des profils a

prendre en considération sont leur symétrie, leur forme ainsi que les épaisseurs de diffusion.
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Figure 24 : Profils de concentration entre 700 °C et 1100 °C pour les trois couples de

diffusion.
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Symétrie des profils :

L’ensemble des profils présentés dans la Figure 24 sont symétriques par rapport a l'interface
entre les verres. Les vitesses de diffusion d’un cété ou de l'autre de linterface sont donc
identiques ce qui signifie que la matrice de diffusion peut étre considérée comme constante
le long des profils de concentration. Cette observation valide I'hypothése (2) du programme

d’ajustement des données (voir Chapitre 2, paragraphe 4.3.).

Caractéristiques morphologigues :

Concernant l'allure des profils, la caractéristique la plus visible est le uphill de silicium présent
lors de I'échange Na,O-B,0s3 qui est di au fait que le silicium « suit » le bore au cours de sa
diffusion et qui témoigne donc d’'un fort couplage entre les éléments bore et silicium. Une
telle observation est en accord avec les remarques faites par certains auteurs dans la
littérature [60, 68, 83], a savoir que les uphill les plus marqués sont ceux se produisant au
cours d’un échange entre une espéce rapide et une espéce lente, le sodium et le bore dans
notre cas. Pour ce méme échange, il est a noter qu’un Iéger uphill de sodium s’est formé a
I'interface en réponse au uphill de silicium. L’échange entre SiO; et B,O3 laisse également
apparaitre de petites inflexions sur les profils de sodium et de silicium, visibles surtout a
700 °C et 800 °C. Ces uphill laissent suggérer un deuxieme couplage entre les flux du sodium
et du silicium qui sera explicité plus tard lors du traitement mathématique des données. Pour
les profils de diffusion réalisés au-dessus de 800 °C, ces uphill sont certainement masqués
par le bruit des mesures ce qui, une fois encore, met en avant 'importance de travailler avec
des profils de diffusion propres. Enfin, les profils de concentration associés a I'échange
Na,0-SiO; ne présentent pas d’inflexions, la diffusion se produit comme échange binaire

entre le sodium et le silicium.

Comparaison des épaisseurs de diffusion :

Les épaisseurs de diffusion fournissent des indications sur les vitesses de déplacement des
éléments en fonction des gradients de concentration. Dans un systeme ou les coefficients
de diffusion peuvent étre considérés comme constants, plus les épaisseurs de diffusion sont
importantes, plus les espéces qui diffusent sont rapides. L’échange entre le bore et le silicium
fait par exemple intervenir deux formateurs de réseau mettant en jeu des liaisons fortes,
difficiles a rompre. Il n’est donc pas surprenant que ces deux espéces diffusent peu
(épaisseurs de diffusion = 5 um’). En revanche, les épaisseurs de diffusion du sodium sont

beaucoup plus importantes (épaisseur de diffusion = 20 um pour les échanges Na,O-B,03

" Les épaisseurs de diffusion données dans ce paragraphe ont été mesurées a 1100 °C.
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et Na,O-SiO,) car cet élément n’est que faiblement lié au réseau par des liaisons ioniques.
Si nous nous intéressons a présent a la diffusion du bore et du silicium dans un gradient de
sodium, I'épaisseur de diffusion du bore est de 10 um environ lors de I'échange Na,0-B,03;
et le silicium diffuse sur 20 um lors de I'échange Na>O-SiO.. Ces épaisseurs de diffusion sont
supérieures a celles mesurées lors de I'échange SiO2-B.0s. Les diffusions du bore et du
silicium sont donc accélérées en présence d'un gradient de sodium. Cependant, il est
surprenant que le silicium diffuse sur des distances aussi grandes que le sodium compte-tenu
des liaisons qu’il met en jeu. Comme précédemment, cette observation tend a valider

I'existence d’'un couplage diffusif fort entre le sodium et le silicium.

A retenir :

L’analyse des profils de concentration permet de mettre en évidence deux couplages
diffusifs. Le premier couplage est un couplage entre le bore et le silicium qui se manifeste
par un uphill de silicium lorsque le bore s’échange avec du sodium. Le second couplage
diffusif a lieu entre le silicium et le sodium et a pour conséquence une accélération de la
diffusion du silicium en présence d'un gradient de sodium. Ces observations permettent de
confirmer le fait qu’il n’est pas possible de décrire la diffusion d’une espéce a travers un
coefficient de diffusion unigue en présence de gradients de concentration. Le silicium peut
par exemple diffuser sur quelques um a quelques dizaines de um, en fonction des gradients

de concentration présents dans nos systéemes.

3. RESULTATS DES AJUSTEMENTS

Les 18 jeux de données ont été ajustés simultanément (voir Annexe 5) pour obtenir les
vecteurs propres et les valeurs propres de la matrice de diffusion puis les incertitudes sur
ces résultats ont été évaluées selon les méthodologies décrites précédemment (Chapitre 2,
paragraphe 4.4.). L’ajustement des données permet de bien reproduire la forme des profils
de concentration jusqu’aux petits uphill comme celui du sodium observé lors de I'échange
entre Na,O et B,Os. Le programme d’ajustement est donc robuste et les résultats qu’il fournit
sont d’autant plus fiables que les incertitudes sur les valeurs propres et les vecteurs propres
sont petites (Tableau 9). A 700 °C cependant, les points des profils de concentration associés
a I'échange entre le sodium et le silicium sont dispersés car les verres de ce couple de
diffusion ne sont pas tout a fait homogénes en composition a l'issue de leur élaboration (ce
qui est montré par I'écart-type associé a ces compositions dans le Tableau 6). Pour cet
échantillon, les vecteurs propres et les valeurs propres sont donc affectés de plus grandes

incertitudes.
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Température Vecteur propre Valeur'propre Vecteur propre Vale.ur. propre
principal maximale secondaire minimale
0 (x108 cm?/s) (x108 cm?/s) (x108 cm?/s) (x10® cm?/s)
B203 0,38 B2O3 0,73
700 NazO -1 1,82 x 1073 Naz0 0,27 1,40 x 10~*
SiO2 0,62 40,99 x 1073 SiO2 -1 40,14 x 107*
10,18 10,04
B203 0,06 B203 0,73
800 Na20 -1 8,57 x 1072 Na20 0,27 2,60 x 1073
SiO2 0,94 +2,58 x 1072 SiO2 -1 40,28 x 1073
40,03 40,02
B203 0,02 B2O3 0,77
900 NazO —-0,98 6,78 x 1071 Na.O 0,23 3,60 x 1072
SiO2 1 40,31 x 1071 SiO2 -1 40,54 x 1072
+0,03 10,01
B203 0,09 B20s3 0,75
1000 Na20 -1 5,44 Na20 0,25 1,55x 1071
SiO2 0,91 40,32 SiO2 -1 40,32 x 1071
+0,01 40,02
B203 0,11 B20s3 0,76
1100 Na20 -1 1,01 x 10 Na20 0,24 5,07 x 1071
SiO2 0,89 40,01 x 10! SiO2 -1 40,22 x 1071
+0,01 +0,01

Tableau 9 : Vecteurs propres et valeurs propres de la matrice de diffusion. A 700 °C, dans le
but de minimiser l'incertitude sur les valeurs propres, les vecteurs propres ont été fixés lors

de l'ajustement (en prenant ceux déterminés pour les expériences réalisées a 1100 °C).

3.1. Matrices de diffusion

Les vecteurs propres et les valeurs propres de la matrice de diffusion obtenus a l'issue des
ajustements permettent de calculer les différents coefficients de diffusion chimique, D{f’j, a
partir de larelation (1.64). Comme nous avons pu le voir dans le Chapitre 1, il existe plusieurs
facons d’exprimer la matrice de diffusion et ses coefficients en fonction du composant qui a
été désigné comme dépendant, N. Si SiO; est choisi comme composant dépendant, le

systeme est percu dans un référentiel ou le flux de SiO; peut étre considéré comme nul [64].

Sio,

Les coefficients de diffusion D;; correspondent alors au flux de I'élément i dans un gradient

de l'espéce j lorsque le réseau de silice est considéré comme fixe. En émettant cette
hypothése, les informations concernant les couplages entre SiO- et les autres composants
sont dissimulées dans les coefficients Dl"g Pour avoir une vue d’ensemble des phénoménes
de diffusion, il est nécessaire de permuter les éléments dépendants de sorte a avoir autant
de matrices de diffusion que de composants dans le systeme. Kirkaldy et ses collaborateurs
[109] ont démontré les relations qui permettent de passer d’'un composant dépendant a un

autre pour un systéme ternaire.
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Ces relations sont explicitées ci-dessous pour le passage du composant dépendant SiO; au

composant dépendant NaO :

Nazo _ SlOZ 5102

B,03,B,05 — “By03,B,05 ~ “B,03,Na,0 (3.1)

113\’262)23?&02 == gziooz,Nazo (3.2)

Dggi,%z% = Dgigz,Nazo + Dzilozzo,zvazo - Dgzi(())z,B203 - lelil()ZZO,B203 (3.3)
Dﬁgigioz = Dgigzg,zvazo + lelffzzo,NazO (3.4)

Le méme type de relations permet de calculer la matrice de diffusion avec B.Os; comme
composant dépendant. Le Tableau 10 regroupe les trois matrices de diffusion calculées en

prenant tour a tour chacun des constituants comme composant dépendant.

D519 (x 1078 cm?/s) DN%29(x 1078 cm?/s) D29 (x 1078 cm? /)
B,0;  Na,0 B,0;  Si0, Na,0  Si0,
B,0; 083 —1,02 B,0; 188 1,02 Na,0 1271 293
Na,0 —293 9,78 Si0, 10,86 876 Si0, —10,86 —2,10

Tableau 10 : Matrices de diffusion a 1100 °C du verre SBN68-18 calculées avec chacun des
trois oxydes comme élément dépendant. Les couplages diffusifs les plus importants sont

donnés par les coefficients de diffusion mis en gras.

Les coefficients D ; fournissent des informations sur l'intensité des couplages diffusifs entre

les différentes espéces. Dans cette étude, les coefficients de diffusion extra-diagonaux sont
du méme ordre de grandeur que les coefficients diagonaux. Les couplages entre les
composants ne sont donc pas négligeables et doivent étre pris en compte lors de la

description de la diffusion. Pour la matrice de diffusion exprimée a partir du composant

. B,03 B,03 A .
dépendant B2Os, |D5i02,Na20 >>|D5i02,sl.02| ce qui révele un fort couplage entre le sodium et le

. L, . B,05 . e Lz
silicium. Le signe négatif de Dg;;, °y,.o Signifie que le transport du silicium est accéléré en

présence d’'un gradient de concentration en sodium. Ce résultat est en accord avec les
observations effectuées sur les profils de diffusion lorsque le sodium s’échange avec du

silicium. Un autre couplage fort entre le silicium et le bore est mis en évidence a travers le

DNaZO

Si0, BO3>O

coefficient de diffusion |D§Zgz 8,0,

. ‘o N Na,0
qui est supérieur a |D510 5i0, | Cette fois,

donc le silicium est ralenti lorsqu’il diffuse contre un gradient de concentration en bore. Enfin,
un dernier couplage qui intervient en moindre mesure, est donné par le coefficient de

. . Sio . . e . ,
diffusion Dy % v, - || montre que la diffusion du bore est accélérée en présence d’un
2Y3» 2
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gradient de concentration en sodium. Ce comportement confirme les observations faites a
partir des profils de diffusion ou le bore diffuse plus vite lors de I'échange B,0Os-Na>O que

lors de I'échange B,03-SiO,.

3.2. Mécanismes de diffusion

3.2.1. Evolution des vecteurs propres avec la température

Les mécanismes de diffusion sont donnés par les échanges diffusifs issus des vecteurs
propres de la matrice de diffusion. La Figure 25 représente I'évolution des composantes de
ces vecteurs (voir données du Tableau 9) en fonction de la température. Aux incertitudes de
mesure présé, les vecteurs propres sont constants entre 700 °C et 1100 °C. Cette faible
dépendance en température a déja été observée dans des travaux antérieurs [67, 70, 83].
Elle signifie que les mécanismes de diffusion restent identiques sur toute la gamme de
température d’intérét. Dans les paragraphes suivants, nous avons donc considéré un unique
jeu de vecteurs propres, celui déterminé a 1100 °C (car ce jeu de données présente les
incertitudes les plus faibles).

a) Vecteur propre principal b) Vecteur propre secondaire

1.00 a 4 A 1.00

I N - S R
0.75 l 0754 - -5 ------ o------ R O------- & - -
0.50 - % 0.50 -
0.25 0.25

- Bm e e e e e e & ____._. e ..
0.00 o 0.00

Composante associée a Na,0
-0.257 O Composante associée a B,O,
A Composante associée a SiO,

-0.25 '
O Composante associée a B,0,

-0.50 A Composante associée a SiO,
Composante associée a Na,O

-0.50

-0.754 -0.75 4

Composantes du vecteur propre principal

Composantes du vecteur propre secondaire

-1.00 -1.004--- B ------ B------ A ------ - A - -
T T T T T T T T T T
700 800 900 1000 1100 700 800 900 1000 1100
Température (°C) Température (°C)

Figure 25 : Composantes des vecteurs propres principal et secondaire (et leurs incertitudes

associées) représentées en fonction de la température.

8 Les barres d’erreur représentées rendent compte de l'incertitude statistique des mesures.
Elles ne tiennent pas compte des autres sources d’erreur comme I'erreur commise sur la

température ou sur la durée du recuit de diffusion.
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3.2.2. Détermination des échanges diffusifs

Les échanges diffusifs sont déterminés a partir des vecteurs propres de la matrice de
diffusion en utilisant la méthode illustrée ci-aprés qui a également été explicitée dans la
littérature par [78, 83].

Les échanges diffusifs, exprimés en moles, sont souvent retranscrits sous forme d’un
échange d’oxydes ou de cations. Le choix de travailler avec I'une ou l'autre de ces espéces
est arbitraire® et n'est pas nécessairement représentatif de ce qui se passe réellement dans
le bain de verre. La méthode utilisée pour déterminer les échanges diffusifs consiste a
exprimer les vecteurs propres dans I'espace des composants, défini par les vecteurs

(B,03",Na,0%,Si0,") exprimés en masse (*) :

{Vl* = 0,11 B;03" — 1 Na,0" + 0,89 Si0;" (3.5)

V,* = 0,76 B,03" + 0,24 Na,0" — 1 Si0,"

Un changement de base est ensuite effectué de la base des oxydes exprimés en masse vers

la base des oxydes exprimés en moles (B,03,Na,0, Si0,) :

{Vl = 0,10 B,03 — 1 Na,0 + 0,90 Si0, (3.6)

V, = 0,75 B,03 + 0,25 Na,0 — 1 Si0,

V, et V, forment une base dans I'espace des compositions et sont donc indépendants. Le

long de V:

dV, =0 = 0,75 dB,03 + 0,25 dNa,0 — 1 dSi0, = 0 (3.7)

En exprimant cette relation en termes de variations de constituants, A :

0,75 AB,05 + 0,25 ANa,0 = 1 ASiO, (3.8)

De la méme maniére, le long de V, :

° Un seul et méme constituant peut se déplacer sous sa forme ionique ou sous forme d’entités
de natures différentes qu'il est a I'neure actuelle difficile de caractériser en raison du manque
de techniques permettant d’accéder a ces informations. En particulier, et comme le soulévent
plusieurs auteurs, le fait de travailler avec des espéces sous forme ionique ou oxyde fait
perdre des informations sur la diffusion de l'oxygéne, qu’il serait pourtant important

d’exploiter : sous quelle forme diffuse-t-il ? Quel est son réle au cours de la diffusion ?
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dV,;=0 = 0,10 dB,05 — 1 dNa,0 + 0,90 dSi0, = 0 (3.9)

Soit : 0,10 AB,05 + 0,90 ASiO, = 1 ANa,0 (3.10)

Les deux échanges diffusifs obtenus grace a cette méthodologie et exprimés en moles

d’'oxydes sont donnés dans le Tableau 11.

Echange diffusif Valeur propre associée
(x108 cm?/s)
Principal 0,10 B,0; + 0,90 Si0, © 1 Na,0 1010 + 0.1
Secondaire 0,75 B,05 + 0,25 Na,0 < 1Si0, 0,51 + 0,02

Tableau 11 : Echanges diffusifs exprimés en moles d’oxydes et valeurs propres associées a
1100 °C.

Ces échanges mettent en jeu des couplages entre le silicium et le sodium d'une part
(échange diffusif principal) et le silicium et le bore d’autre part (échange diffusif secondaire).
La valeur propre associée a I'échange diffusif secondaire est environ 20 fois plus faible que
celle associée a I'échange diffusif principal. Etant donné que les valeurs propres sont
homogénes a des coefficients de diffusion, I'échange diffusif secondaire est donc le plus lent.
L’ensemble de ces résultats est en accord avec les remarques effectuées précédemment

sur les profils de concentration et la matrice de diffusion.

3.2.3. Interprétation des échanges diffusifs

Certains auteurs ont essayé de comprendre comment se produisent les échanges diffusifs
[78, 83] en prenant en compte des informations supplémentaires, notamment sur la structure
des verres. Dans cette étude, I'échange diffusif principal est un échange entre ~ 1 mole de
Na2O et ~ 1 mole de SiO,. Le mécanisme de déplacement atomique proposé pour justifier
cet échange est celui avancé par Stebbins et ses collaborateurs [110, 111] pour expliquer le
comportement des alcalins (X) dans des systémes du type SiO.-X,0. La particularité de ce
mécanisme est qu'il fait intervenir, dans un état intermédiaire, la présence de silicium en
coordinence 5, corroborée par des analyses RMN [110]. L’état initial de ce processus de
diffusion est modélisé a partir de trois tétraédres : 2Q* connectés entre eux et un Q3 associé
a un ion sodium (Figure 26). Lorsque le sodium dispose de suffisamment d’énergie pour
diffuser, il quitte sa position initiale. Le systéme se réarrange alors sous forme d’un complexe
activé dans lequel le tétraédre Q3 s’est rattaché a un des tétraédres Q* pour former un
silicium en coordinence 5. Le sodium vient ensuite casser une des liaisons autour de ce

silicium pour former un nouveau tétraédre Q* et un tétraédre Q3. En supposant que ce
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mécanisme est a l'origine de I'échange diffusif principal, nous émettons I'hypothése que

I'échange entre le silicium et le sodium se produit sans perturber le sous-réseau boraté.

Qo

O Na
&) ® §j

2N
%
%

Figure 26 : Mécanisme de diffusion proposé par Stebbins et ses collaborateurs [111].

Concernant le deuxieme échange diffusif, le couplage fort entre le silicium et le bore est
responsable de I'uphill de silicium observé lors de I'échange entre Na,O et B,Os (Figure 24).
Un échange entre B,Os et SiO, mettant en jeu une intervention minoritaire du sodium semble
difficile a imaginer étant donné que ces deux espéces sont peu mobiles et connectées au
réseau par des liaisons fortes. Si du sodium est ajouté des deux cdtés de I'échange diffusif

secondaire, ce dernier peut étre réécrit sous la forme :

1,5 B,05 + 1,5 Na,0 © 2 Si0, + 1 Na,0 (3.11)

En émettant 'hypothése que les especes qui diffusent sont des ions, la relation (3.11)

devient :

3(B3* + Na*) o 2(Si** + Na*t) (3.12)

Sous cette forme, il semblerait que I'échange diffusif secondaire puisse étre décrit comme
un échange entre des unités Q3 de silicium et des tétraédres BO, associés a un sodium. Un
tel mécanisme est en accord avec les travaux de Du et Stebbins [112] qui ont utilisé la RMN
MQMAS de B pour mettre en évidence un mélange important entre les unités boratées et

silicatées dans un verre de méme composition que le verre SBN68-18 (=60 % de liaisons
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Si-O-Si, =35 % de liaisons Si-O-B et =5 % de liaisons B-O-B). Ces observations complétent
les travaux se rapportant au modele de Dell et Bray [7, 9] qui prédisent pour nos compositions
de verre un ordre a moyenne distance marqué par la présence d’'unités structurales de type
danburite et reedmergnérite (voir le paragraphe 2.1.1. du Chapitre 1 et le Tableau 1).
L’échange diffusif mineur peut donc étre associé a un mécanisme de diffusion qui nécessite

la formation/dissociation de ces unités dans le verre.

3.3. Cinétique des échanges diffusifs

3.3.1. Evolution des valeurs propres avec la température

Les valeurs propres de la matrice de diffusion (4,,i, €t 14x) fournissent des informations
sur la cinétique des échanges diffusifs. Dans cette étude, contrairement aux vecteurs
propres, elles varient de plusieurs ordres de grandeur entre 700 °C et 1100 °C (voir Tableau
9). Leurs évolutions en température sont similaires, puisque le rapport (A,a0x/Amin) €St
guasiment constant (aux incertitudes de mesure prés) et vaut environ 20 (Figure 27). A titre
de comparaison, ce rapport peut atteindre des valeurs supérieures a 100 d’aprés les travaux
référencés dans la littérature (voir Tableau 5, Chapitre 1). L’échange diffusif secondaire n’est

donc pas négligeable dans cette étude.

100
80
£ 60+
(S
<
~
S
(S
< 40 -
204+ --T----=-4----- % ——————————— o- - -
0 I T I T I T I T I
700 800 900 1000 1100
T(°C)

Figure 27 : Evolution du rapport entre les valeurs propres en fonction de la température.
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Par ailleurs, la Figure 28 montre que, dans la gamme de température 700 °C — 1100 °C, les
valeurs propres adoptent un comportement qui ne peut pas étre décrit par une loi d’Arrhénius.
Dans le but de comprendre cette tendance, leur évolution en température a été comparée a

celle de deux autres propriétés de transport, la viscosité et la conductivité ionique.

2 - ~~§__§§§\ --1
1- B T T~~~ 12
A -8 T~ ]
o] may . ~_ 43
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v 14 \@\ - -4 —
o~ TR (] <
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; ~. e 1. QO
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\ 4.
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Figure 28 : Comparaison de I'évolution des valeurs propres (A), de la viscosité (n) et de la
conductivité ionique (o) avec la température. Les carrés correspondent a la valeur propre
maximale, les ronds a la valeur propre minimale et les triangles sont les données de viscosité

mesurées.

Le tracé de I'ensemble de ces propriétés en fonction de l'inverse de la température (Figure
28) montre que pour de forts degrés de surfusion, la conductivité ionique semble découplée
de la diffusion chimique ce qui, une fois de plus, renforce I'idée que I'autodiffusion du sodium
ne suffit pas a décrire la mobilité de cet élément pour un systeme multicomposants.
Cependant, la viscosité suit la méme tendance que les valeurs propres avec un écart

similaire a la loi d’Arrhénius.

Le caractere non-Arrhénien de la viscosité est trés connu expérimentalement et peut étre
expliqué par des théories comme celle développée par Adam et Gibbs (voir paragraphe
3.2.2.1, Chapitre 1). Pour le systéme considéré dans cette étude, I'écart a la loi d’Arrhénius

de la viscosité n’est visible que pour un petit domaine de température ce qui a déja été
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observé dans des liquides riches en B,Os[38, 88]. Il peut étre attribué aux modifications
structurales subies par le réseau lors de la montée en température (conversion des unités
BO; en unités BO; et des unités Q™ en unités Q™1, voir le paragraphe 2.1.2. du Chapitre 1).
Pour des compositions de verre proches du verre de référence SBN68-18, il a été montré
gue ces modifications structurales ne sont pas négligeables [12, 97]. Le %B0, peut chuter
jusqu’a 18 % rien qu’entre la température de transition vitreuse (environ 600 °C) et 800 °C.
Les changements structuraux subis par les verres utilisés dans cette étude lors de leur
montée en température doivent également étre drastiques car, & basse température, ils ne
contiennent peu, si ce n'est pas, de NBOs (voir Annexe 4). Si ces modifications structurales
ne semblent pas avoir d'impact sur les mécanismes de diffusion (vecteurs propres), elles
exercent une influence directe sur les valeurs propres puisque ce sont elles qui définissent

le nombre d’unités BO; , BO;, Q™ et Q™! disponibles pour les échanges diffusifs.

3.3.2. Liens entre cinétique des échanges diffusifs et propriétés de

transport

A haute température, la diffusion chimique, la viscosité et la conductivité ionique semblent
tendre vers un méme comportement (Figure 28). Cette évolution est a rapprocher du fait que
dans le liquide, les temps de relaxation des processus a l'origine des propriétés de transport
sont similaires [50]. Entre 900 °C et 1100 °C, I'énergie d’activation des échanges diffusifs
(184 + 22 kJ.mol?) est trés proche de celle de la viscosité (186 + 16 kJ.mol?). Ces deux
propriétés convergent donc vers un seul et méme mécanisme activé thermiquement, en
accord avec les résultats de Chakraborty et al. [91]. En revanche, la conductivité ionique a
une énergie d’activation bien plus basse de 79 + 8 kJ.mol™. La propriété de transport qui
semble la mieux corrélée a la diffusion chimique est donc la viscosité. Pour explorer cette
idée, nous proposons de faire le lien avec les travaux de Mungall [113] dans lesquels la
viscosité a été rattachée a la diffusion de traceurs (autodiffusion) des formateurs de réseau
ce qui tend a montrer que les especes les plus lentes imposent leur comportement au flux
visqueux. Par ailleurs, des analyses RMN ont révélé que le temps de relaxation de la
viscosité est relié a la fréquence de réarrangement des liaisons les plus fortes, c’est-a-dire
les liaisons entre les formateurs de réseau et 'oxygéne [111, 114-116]. Ces observations
s’appliquent aux échanges diffusifs déterminés dans cette étude. De la méme maniére que
pour I'écoulement visqueux, leur cinétique est limitée par la fréquence de rupture des liaisons
Si-O et B-O, comme proposé par Chakraborty et ses collaborateurs [91]. Ces effets
cinétiques justifient le fait que les deux valeurs propres et la viscosité évoluent avec la
température suivant la méme loi. Un raisonnement similaire permet également de

comprendre pourquoi la conductivité ionique n’est pas corrélée a la diffusion chimique dans
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le systéme étudié ici. En effet, cette derniére est souvent associée a I'autodiffusion du sodium
qui est rapide et complétement déconnectée du flux visqueux dans le domaine du liquide
surfondu [113].

Une explication a l'origine du découplage a basse température de la viscosité et de la
diffusion chimique (Figure 28) est proposée par Chakraborty et al. [91] qui rappellent les
différences entre les mécanismes mis en jeu lors de la diffusion chimique et de I'écoulement
visqueux. En effet, la viscosité traduit le mouvement relatif de portions adjacentes d’un liquide
alors que la diffusion chimique donne une information sur la facon dont les constituants de
ce liguide bougent les uns par rapport aux autres [63]. Ainsi, le fait que I'énergie d’activation
de la viscosité soit plus élevée que celles des échanges diffusifs peut étre justifié par la
contribution énergétique utilisée pour former le volume nécessaire a la mobilité des unités

structurales [117].

A retenir :

Dans cette partie, nous avons montré que les vecteurs propres sont invariants avec la
température, ce qui traduit une unicité des mécanismes de diffusion entre 700 °C et 1100 °C.
L’échange diffusif principal (0,10 B,05 + 0,90 Si0, < 1 Na,0) traduit un couplage diffusif fort
entre le silicium et le sodium alors que [I'échange diffusif secondaire
(0,75 B,05 + 0,25 Na,0 < 1 5i0,) retranscrit le couplage entre le bore et le silicium, mis en
évidence dans la section précédente. Les données structurales ont permis de proposer des
mécanismes a l'origine de ces échanges diffusifs. Enfin, nous avons montré que les valeurs
propres ont une énergie d’activation proche de celle de la viscosité a haute température, ce

qui suggere un mécanisme commun a l'origine de ces deux propriétés.

4. COMPARAISON AVEC D’AUTRES SYSTEMES DE LA
LITTERATURE

4.1. Systemes borosilicatés

A notre connaissance, les seules expériences de diffusion multicomposants réalisées pour
des verres borosilicates de sodium sont présentées dans les travaux de Zhabrev et Isakov
[90] (2 800 °C). Les couples de diffusion choisis pour I'étude ont des compositions moyennes
tres différentes et les gradients de concentration entre les verres sont de 10 %mass.
minimum ce qui est bien plus que les 5 %mass. préconisés dans la littérature. Nous n’avons

donc pas essayé d’extraire une matrice de diffusion a partir de ces données. Néanmoins, les
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profils de concentration et les chemins de diffusion obtenus peuvent étre comparés aux

nétres.

Profils de concentration

Trois jeux de profils de concentration de Zhabrev et Isakov [90] sont présentés dans la Figure
29.
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Figure 29 : Profils de concentration extraits des travaux de Zhabrev et Isakov [90] obtenus a

partir de recuits de diffusion effectués a 800 °C.

Les données issues des couples de diffusion 1 et 3 peuvent étre directement comparées a
nos profils de concentration pour les échanges SiO»-B,03 et B,0O3-Na.O. Ces profils ont la
méme allure, cependant le petit uphill de sodium observé lors de notre échange SiO»-B,03
n'est pas visible sur les courbes du couple de diffusion 1 de Zhabrev et Isakov [90]. Pour les
trois couples de diffusion, nous pouvons également remarquer que les épaisseurs de
diffusion sont du méme ordre de grandeur que celles mesurées a partir de nos expériences
réalisées a 800 °C. Néanmoins, la diffusion de toutes les espéces est plus rapide pour les

compositions de Zhabrev et Isakov [90] car elles contiennent davantage de sodium. Il est
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donc attendu que les valeurs propres de leurs échanges diffusifs soient plus élevées que les

noétres.

Chemins de diffusion

Nos chemins de diffusion ainsi que ceux de Zhabrev et Isakov [90] ont été représentés dans
la Figure 30. Avant de comparer ces données, quelques caractéristiques sont a souligner
pour nos chemins de diffusion (Figure 30 a)). Celui associé a I'’échange Na.0O-B,0; a la forme
d'un « S », ce qui rend compte du uphill de silicium mis en évidence par les profils de
concentration (Figure 24). Les chemins de diffusion des autres échanges sont beaucoup plus
plats car ils sont quasiment colinéaires a la direction des vecteurs propres. Cela implique que
lors de l'ajustement des données, I'échange SiO,-Na,O est celui qui contient le plus
d’'informations sur le vecteur propre principal alors que les informations sur le vecteur propre
secondaire sont majoritairement contenues dans I'échange SiO.-B,0Os;. Cette observation
permet de justifier pourquoi, a 700 °C, I'incertitude sur le vecteur propre principal est plus
élevée que celle associée au vecteur propre secondaire (voir Figure 24 et Figure 25). En
effet, & cette température, les points des profils de concentration associés a I'échange

SiO2-Na20 sont plus dispersés que ceux associés aux autres échanges.

a) b)
Na,O

Na O

2

Echange SiO _-B,O 100

2273
—— Echange SiO,-Na,0
—— Echange Na,0-B,0, 20
—— Zhabrev et al.
—— Direction du vecteur propre principal
— - — Direction du vecteur propre secondaire 40

15 60

s/ NN » / A

273 65 66 67 68 69 70 71 72 2 273 0 20 40 60 80 1
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Figure 30 : a) Chemins de diffusion issus de cette étude, tracés dans le diagramme ternaire
SiO,-Na;0-B,0s. La direction des vecteurs propres de la matrice de diffusion a également
été tracée en rouge. b) Comparaison entre les chemins de diffusion de cette étude et ceux
déterminés par Zhabrev et ses collaborateurs [90]. Les diagrammes ternaires sont exprimés

en % mol.
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La comparaison des chemins de diffusion 2 et 3 (Figure 30 b)) de Zhabrev et Isakov [90]
avec nos données met en évidence que les compositions aux extrémités de ces chemins
évoluent suivant une direction qui est quasiment colinéaire a notre vecteur propre principal,
ce qui suggeére de forts couplages entre le sodium et le silicium, comme dans notre systéme.
Le chemin de diffusion 2 est aussi relativement plat et quasiment colinéaire au vecteur propre
secondaire déterminé dans cette étude. Par ailleurs, la forme en « S » du chemin de
diffusion 3 traduit, comme pour nos données, un uphill de silicium révélateur de forts
couplages entre cet élément et le bore. Il est donc raisonnable de considérer que nos
vecteurs propres sont une bonne approximation pour décrire la diffusion chimique dans les
couples de diffusion 2 et 3. Le chemin de diffusion 1 est le seul qui laisse suspecter des
stoechiométries d’échange légérement différentes des nétres. Ce chemin de diffusion est
rectiligne ce qui signifie que soit les deux valeurs propres qui lui sont associées sont
identiques, soit la direction de diffusion a été choisie le long d’un vecteur propre [70].
Compte-tenu de nos résultats, nous supposons que cette seconde option est la plus
plausible. Dans ce cas, I'échange diffusif entre le bore et le silicium n’a, a priori, pas besoin
de sodium pour se produire, ce qui explique I'absence de uphill de sodium sur les profils de
concentration. Le méme type de couplage a aussi été identifié par Chakraborty et ses
collaborateurs dans un verre plus complexe du systéme SiO;-Al,03-Na,O-K,0-B>03 [91].
Leurs résultats montrent que lorsque le bore est échangé avec du silicium, la diffusion se
produit comme dans un systéme binaire (tous les autres composants ont des concentrations
constantes le long du couple de diffusion). La direction de diffusion en question est donc

orientée le long d’'un vecteur propre.

L’ensemble de ces observations suggere que dans les systémes borosilicates de sodium,
les couplages sont conservés, quelle que soit la composition mais que la stoechiométrie des
échanges diffusifs varie légérement pour des compositions différentes. De plus, I'ajout de
quelques composants au systeme SiO»-Na>O-B,O3z n’empéche pas les couplages entre le
bore et le silicium ce qui renforce 'idée que les échanges diffusifs sont maintenus lorsque la

diffusion chimique est étudiée dans des compositions plus complexes [70, 78].

4.2. Autres systemes

Les données obtenues au cours de cette étude peuvent également étre comparées avec les
expériences de diffusion multicomposants réalisées dans d’autres systemes ternaires. Cette
comparaison montre que les stoechiométries déterminées pour nos échanges diffusifs sont
trés proches de celles obtenues pour des compositions péralumineuses du systéme ternaire
Si0»-K>0-Al>03 [83] (composition KASD3,Tableau 12). Cependant, pour des compositions
péralcalines, I'aluminium est plus fortement couplé au silicium, méme si I'échange diffusif
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majeur reste approximativement le méme (composition KASD17a,Tableau 12). Cette
observation fait écho a la remarque faite dans le paragraphe précédent, a savoir que dans
les verres borosilicates de sodium, les couplages entre le bore et le silicium semblent d’autant
plus marqués lorsque les verres sont riches en sodium. Par ailleurs, les résultats obtenus par
Liang et ses collaborateurs pour le systéme SiO,-Al,Os-CaO permettent de comparer le role
joué par les alcalins et les alcalino-terreux au cours de la diffusion chimique [68]. Dans les
systémes contenant des alcalino-terreux, I'échange diffusif majeur met aussi en jeu SiO; et
'espece diffusive la plus rapide (CaO pour la composition D du Tableau 12) mais les
couplages entre les composants sont plus forts, il en résulte des stoechiométries d’échange

différentes.

Nom Composition (%mol.) Echange diffusif
SiOz2 AlOs K20 CaO Majeur Mineur
KASD3 853 93 54 - 0,14 Al,0;+ 0,86 Si0, & 1K,0 0,24 K,0 + 0,76 Al,05 & 1 Si0,
KASD17a 849 52 9,9 - 0,11 A4l,05+ 0,89 Si0, & 1K,0 0,15K,0 + 0,85 Al,05 & 1 Si0,
D 64,1 10,0 - 259 0,28A41,05;+0,72S8i0, & 1Ca0 0,52 Ca0 + 0,48 Al,05 < 1 Si0,

Tableau 12 : Echanges diffusifs issus des travaux de Chakraborty [83], Liang [68] et leurs

collaborateurs.

A retenir :

Cette partie montre que nos résultats de diffusion chimique semblent cohérents avec les
données de la littérature. La comparaison entre nos échanges diffusifs et ceux obtenus pour
d’autres types de systémes suggeére que les éléments d’'une méme famille chimique (B et Al,
Na et K) jouent un réle similaire au cours de la diffusion. Cependant, les mécanismes de
diffusion des alcalins et des alcalino-terreux ne sont pas comparables, ce qui est

certainement dd au fait que les alcalino-terreux sont plus fortement connectés au réseau.
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5. CONCLUSION

Ce chapitre présente les résultats de diffusion chimigue multicomposants obtenus pour le
verre de référence SBN68-18. Les vecteurs propres de la matrice de diffusion sont quasiment
identiques entre 700 °C et 1100 °C donc les mécanismes de diffusion ne semblent pas étre
affectés par la température. lls peuvent étre modélisés par deux échanges diffusifs.
L’échange diffusif majeur a environ 20 fois plus de chances de se produire que I'échange
diffusif mineur. Il met en jeu un couplage fort entre le silicium et le sodium qui se manifeste
par une diffusion plus rapide du silicium en présence d’un gradient de sodium. |l est proposé
que cet échange se produise suivant un mécanisme nécessitant la présence de silicium en
coordinence 5 dans un état intermédiaire. Le mécanisme de diffusion mineur, quant a lui,
implique un échange entre du bore et du silicium, rendu possible via l'utilisation du sodium.
Les valeurs propres associées a ces échanges diffusifs varient de fagcon drastique avec la
température et suivent un méme comportement non arrhénien. Ces résultats ont été discutés
a partir de la théorie d’Adam et Gibbs des réarrangements coopératifs ce qui nous a conduits
a conclure que les modifications structurales du réseau borosilicaté avec la température
étaient responsables de I'écart a la loi d’Arrhénius. Les comportements similaires de la
viscosité et de la diffusion chimique a haute température peuvent étre attribués a la
participation de cations formateurs de réseau pour ces deux propriétés, qui limitent la
dynamique globale du systéme. Enfin, ces résultats ont été comparés avec d’autres études
de diffusion multicomposants. L’'ensemble des données laisse penser que les études a venir
rendront possible la création de modéles prédictifs pour décrire la diffusion dans des

domaines de composition d’intérét industriel plus larges.

106



Chapitre 4 : Influence de la
diffusion chimique sur la

cristallisation

B 1 e T L T T o T 109
. Cristallisation et croissance cristalline dans le verre SBN68-18 .........ccccccceererereieienenenenennnes 109
2.1. Etude du comportement a la cristallisation du verre SBN68-18..........ccccceeeeeeecirrreeeeeeennn. 109
2.2. Evolution de la croissance cristalline avec la température ........cccccceeeveencieecceeenieecceeenne, 114
2.3. Conséquences de la cristallisation sur la structure du verre SBN68-18............cccceereverennen. 120

. Cristallisation et croissance cristalline en présence de gradients de concentration............ 124
3.1. Evolution de la croissance cristalline en présence de gradients de concentration ........... 124
3.2. Influence des couplages diffusifs sur I’évolution des compositions autour des cristaux .. 129

. Discussion : Etude des processus qui controdlent la cristallisation dans nos verres ............. 134
4.1. Corrélation des directions de croissance des cristaux aux gradients de concentration....134
4.2. Interprétation microscopique des mécanismes de croissance de la cristobalite dans des
gradients de CONCENTIATION ....cii i e e e e e ebe e e e s sabae e e e eaneeas 136
4.3. Cinétique de croissance de la cristobalite avec et sans gradients de concentration......... 142

B 0 4 ol 111 o o TS 150

107



108
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1. INTRODUCTION

Au cours des expériences de diffusion réalisées a 800 °C pendant 3 heures, nous avons pu
constater une forte tendance a la cristallisation de nos systemes. Dans ce chapitre, nous
proposons donc d’investiguer I'impact de la diffusion chimique sur ces phénomeénes de
cristallisation. En nous basant sur le méme type de protocole expérimental que celui utilisé
au cours des expériences de diffusion, des traitements thermiques entre deux verres de
méme nature (absence de gradients de concentration) ou de natures différentes (présence
de gradients de concentration) ont été réalisés afin d’évaluer l'influence des gradients de
concentration, et donc de la diffusion chimique, sur la vitesse de croissance d’une couche
cristalline. Nous nous sommes ensuite servis de ces résultats ainsi que d’analyses
microscopiques supplémentaires afin de comprendre les mécanismes a l'origine de la

croissance.

Ce chapitre est construit comme un article scientifique. Les sections 2 et 3 présentent les
résultats obtenus au cours des expériences. Ces résultats sont ensuite discutés dans la

section 4.

2. CRISTALLISATION ET CROISSANCE CRISTALLINE DANS LE
VERRE SBNG68-18

2.1. Etude du comportement a la cristallisation du verre SBN68-18

Dans la premiére partie de ce chapitre, le comportement & la cristallisation du verre
SBN68-18 est étudié entre sa température de transition vitreuse et sa température de
liquidus. Pour cela, des observations par Microscopie Electronique a Balayage (MEB) ont
été couplées avec des analyses par Diffraction des Rayons X (DRX) effectuées a

température ambiante (ex-situ) et en température (in-situ).

2.1.1. Caractérisations in-situ en température

La caractérisation du verre SBN68-18 par DRX in-situ en température a été réalisée dans le
but de se rapprocher le plus possible des conditions expérimentales utilisées pour les
expériences de diffusion. Les phases cristallines formées a haute température ont ainsi pu

étre identifiées et quantifiées par I'intermédiaire d’affinements de type Rietveld (Figure 31b)).

Les diffractogrammes des Rayons X présentés dans la Figure 31a) ont été acquis tous les
50 °C entre 600 °C et 1100 °C, aprés un palier de stabilisation de 1,5 h. Les résultats issus
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de ces analyses montrent que le domaine de cristallisation du verre SBN68-18 se situe entre
650 °C et 1050 °C, en accord avec les thermogrammes ATD du verre (voir Annexe 2). Cette
plage de température coincide également avec celle considérée au cours des expériences
de diffusion. Les phases cristallines identifiées a partir des fiches JCPDS sont des
polymorphes de silice. La premiére a se former est la cristobalite (PDF 01-077-8309). Elle
a été détectée entre 700 °C et 1000 °C, avec un maximum de cristallisation autour de 800 °C.
Cette phase n’est pas prévue par les diagrammes de phases stables du systéme ternaire
SiO2-Na;0-B,0s, cependant elle a déja été observée dans d’autres compositions de type
borosilicates de sodium [19-21, 118]. Latridymite (PDF 00-016-0152) est la deuxieme phase
cristalline a se former entre 750 °C et 800 °C. Elle se dissout autour de 1000 °C, ce qui est
cohérent vis-a-vis de ce que prédisent les diagrammes de phases stables pour le verre
SBN68-18 (voir le diagramme de la Figure 4 au Chapitre 1).

Les affinements Rietveld montrent que la cristobalite est prédominante dans notre systeme
jusqu’a 900 °C environ. Au-dela de cette température, la tendance s’inverse et la tridymite

devient la phase majoritairement présente.
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Figure 31: a) Diffractogrammes des rayons X du verre SBN68-18 obtenus in-situ en
température (rampe de montée en température 300 °C.h™, palier de stabilisation d’1,5 h,
temps d’acquisition d’1 h) et b) Affinements Rietveld associés (quantification relative des

phases cristallines en % mass.). Les lignes en pointillés sont un guide pour I'ceil.
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2.1.2. Caractérisations a température ambiante

by

La morphologie des phases cristallines identifiées a partir des analyses in-situ en
température a été caractérisée par microscopie électronique a balayage. Dans cette optique,
le verre SBN68-18 a été traité thermiquement tous les 100 °C entre 700 °C et 1100 °C pour
des durées identiques a celles du palier de stabilisation utilisé en DRX in-situ (1,5 heure).
Préalablement aux expériences, le verre a été broyé pour obtenir une poudre de
granulométrie contrélée (<100 um) permettant ainsi d’exacerber la cristallisation, en
favorisant la nucléation hétérogéne a la surface des grains® [119]. Les échantillons ont été
introduits a chaud dans un four tubulaire puis trempés a l'air, a lissue du traitement
thermique. Etant donné que les phases cristallines mises en évidence a haute température
peuvent subir des transitions polymorphiques lors de la trempe, un morceau de chaque
échantillon a ensuite été analysé par DRX ex-situ afin de déterminer la nature des cristaux
formés aprés refroidissement. Les diffractogrammes présentés dans I'Annexe 6 de ce
manuscrit montrent effectivement que la tridymite se transforme en quartz (PDF 00-046-
1045) a basse température (entre 700 °C et 800 °C d’apres les diagrammes de phases
stables [18]). Contrairement aux analyses effectuées en in-situ, ces diffractogrammes, ainsi
que les analyses MEB, ne permettent pas de mettre en évidence de cristaux pour les
échantillons traités thermiquement a 700 °C et 1000 °C. Cette absence de cristaux peut étre
justifiée par le fait que le temps d’analyse utilisé pour les acquisitions in-situ en température
(environ 1 hen plus des 1,5 h du palier de stabilisation) laisse plus de temps a la cristallisation
pour se produire. Seules les micrographies des échantillons traités thermiquement a 800 °C
et 900 °C sont donc présentées a la Figure 32. A 800 °C, la phase prépondérante croit sous
forme de dendrites alors que la deuxiéeme phase, davantage présente a 900 °C, a une
morphologie polyédrique. D’aprés la quantification relative des phases donnée par les
affinements Rietveld (Figure 31 b)), les dendrites ont été identifiées comme étant de la

cristobalite et les phases polyédriques ont été associées a du quartz.

10 A titre de comparaison, nous avons effectué les mémes traitements thermiques sur des
massifs de verre SBN68-18. Les analyses DRX et MEB montrent 'absence de cristallisation

dans ces échantillons.
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Focus sur la cristobalite :

Dans les silicates d’alcalin et les borosilicates, la cristobalite, qui est une phase métastable,
est couramment observée. Elle apparait classiguement sous forme de dendrites [120] qui
peuvent également adopter une morphologie sphérulitique [20, 121] en fonction des
conditions expérimentales utilisées et des compositions considérées. Lors du
refroidissement des verres, la cristobalite 8, dont la maille est cubique, a la particularité de
devenir, par transformation displacive, de la cristobalite a qui cristallise dans le systeme
quadratique autour de 220 °C [122]. Cette transformation s’accompagne d’une variation de
volume d’environ 3,9 % [123] qui peut justifier les fissures observées sur certaines
micrographies MEB a proximité des cristaux de cristobalite. A ces changements de volume
s’ajoute le fait que le coefficient de dilatation thermique de cette phase (50 ppm.°C™) est trés
différent de celui d’un verre borosilicate de sodium (3,2 ppm.°C™* pour un verre Pyrex [21])

ce qui peut créer des contraintes résiduelles supplémentaires dans le verre.

Comme nous l'avons précisé dans le Chapitre 2, la casse des verres (méme apres recuit) a
été la principale difficulté a laquelle nous nous sommes heurtés lors des élaborations. Au vu
de la remarque précédente, nous pouvons faire I’'hypothese que cette fragilité des verres
peut étre liée a la formation de germes de cristobalite au cours de la trempe. En effet, comme
nous le verrons par la suite, le temps d’incubation de la cristobalite est nul au-dessus de
800 °C ce qui signifie qu’entre la température de liquidus et cette température, des germes

peuvent se former quasi-instantanément.

800 °C 900 °C

Figure 32 : Micrographies MEB en électrons rétrodiffusés du verre SBN68-18 apres des
traitements thermiques d’1,5 h sur poudre réalisés a 800 °C et 900 °C. A 700 °C et 1000 °C,

aucun cristal n’a été observé.
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A retenir :

Dans le verre SBN68-18, deux phases cristallisent entre 650 °C et 1100 °C : la tridymite et
la cristobalite. La cristobalite est la phase maijoritairement présente jusqu'a 900 °C ou la
tendance s’inverse. Cette phase, non prédite par les diagrammes de phases a I'équilibre
thermodynamique, a une morphologie dendritique alors que la tridymite, qui se transforme
en quartz a basse température, cristallise sous forme de polyédres. L’ensemble des résultats
DRX et MEB révele une plus forte tendance a la cristallisation du verre SBN68-18 a 800 °C
ce qui justifie pourquoi nos couples de diffusion ont cristallisé a cette température. Par
ailleurs, les données présentées dans cette partie permettent d’identifier les phases
observées au cours des expériences de diffusion comme étant de la cristobalite (voir le

paragraphe 4.2. du Chapitre 2).

2.2. Evolution de la croissance cristalline avec la température

2.2.1. Stratégie expérimentale

A présent que nous connaissons le comportement en température du verre SBN68-18, nous
cherchons a déterminer la vitesse de croissance des cristaux dans ce verre. Pour cela, nous
avons réalisé le méme protocole que pour les expériences de diffusion mais en mettant en
contact deux pastilles de verre SBN68-18. Dans ce cas, nous considérons qu’il n’existe pas
de gradients de concentration entre les verres. Comme pour les tests de diffusion, différents
traitements thermiques ont été réalisés et I'épaisseur de la couche de cristaux formée a
I'interface entre les verres (par nucléation hétérogéne) a été suivie dans le temps pour
différentes températures. D’aprés les résultats DRX et MEB, nous avons choisi de réaliser
les traitements thermiques a 700 °C, 800 °C et 900 °C. La durée des paliers a été fixée a
3h, 6 het9 h pour les expériences effectuées a 800 °C et 900 °C. A 700 °C, nous nous
attendons a avoir peu de cristaux, de petites tailles, nous avons donc réalisé des recuits de
6h,75het9h.

2.2.2. Observations des interfaces

Les images MEB des échantillons obtenus a l'issue des recuits (Figure 34) mettent en
évidence que les cristaux formés sont majoritairement dendritiques, il s’agit donc de la
cristobalite. Etant donné que ces cristaux croissent orthogonalement a linterface, nous
pourrions assimiler I'épaisseur de la couche cristallisée a la taille d’'une dendrite. Cependant,

par la suite, il nous semble plus rigoureux de parler de I'« épaisseur de la couche
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cristallisée » plutét que de la « taille des cristaux ». Les deux verres en contact ayant la
méme composition, la cristobalite croit des deux co6tés de linterface. Nous avons donc
considéré que I'épaisseur de la couche cristallisée était égale a la distance entre les deux
fronts de cristallisation divisée par 2. La Figure 34 permet de se rendre compte que la quantité
de cristaux formés, ainsi que leur taille, varient drastiguement avec la température. A 700 °C,
soit environ 100 °C au-dessus de la température de transition vitreuse du verre SBN68-18,
la croissance de la couche cristallisée est faible. Elle augmente ensuite jusqu’a 900 °C ou la
taille des cristaux semble maximale (maximum de la courbe U dans la Figure 33). Cette
évolution de la croissance avec la température est pilotée par la différence d’enthalpie libre
entre le cristal et la phase liquide environnante. Proche de la température de transition
vitreuse, la croissance est limitée par I'apport des espéces les plus lentes a la surface du
cristal alors qu’a plus haute température, elle augmente jusqu’a atteindre un maximum puis
diminue ensuite pour étre nulle a la température de liquidus du verre, ou le gain en enthalpie
libre générée par la cristallisation vaut zéro. Pour le verre SBN68-18, la température de

liquidus semble étre comprise entre 1000 °C et 1050 °C d’'apres les résultats de DRX in-situ.

A
I, U U

Croissance

'

I

Germination
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700 800 900  T;=1025 °C T(°C)

Figure 33 : Courbes des vitesses de germination (l) et croissance (U) en fonction de la
température, schématisées pour le verre SBN68-18 d’apres les résultats de DRX et les

observations MEB (illustration extraite de [124]).

En ce qui concerne I'évolution de la fraction cristalline, a 700 °C, trop peu de cristaux sont

formés pour avoir une couche cristallisée bien définie. Pour les échantillons traités

thermiquement a cette température, les différents cristaux ont donc été mesurés un par un.

A plus haute température, la fraction cristalline augmente et semble maximale & 800 °C. Bien
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que nous n’ayons pas suffisamment de données pour tracer les courbes de germination et
croissance, nous pouvons supposer que cette température se situe dans la zone entre les
deux maxima des courbes en cloche (Figure 33) pour laquelle la cristallisation est favorisée.

A 900 °C, la fraction cristalline diminue alors que la croissance est maximale.

700 °C 800 °C 900 °C

3h

6h

7,5h

Figure 34 : Micrographies MEB en électrons rétrodiffusés montrant I’évolution de la couche
cristallisée a l'interface entre deux morceaux de verre SBN68-18 en fonction du temps et de
la température.
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2.2.3. Vitesse de croissance de la couche cristallisée avec la

température

Pour chaque échantillon, une centaine de mesures de la couche cristallisée ont été
effectuées afin d’extraire une épaisseur moyenne de cristallisation dont I'évolution en
fonction du temps a été tracée dans la Figure 35. Dans la littérature, il est montré que la
croissance de la cristobalite en fonction du temps peut étre modélisée par une droite
[20, 118, 121] et que le temps dincubation nécessaire pour former des germes
thermodynamiquement stables diminue avec la température. A basse température (700 °C)
ce temps est de plusieurs heures alors qu’il devient quasiment nul a 1000 °C
[20, 21, 118, 120, 121]. Les données issues de notre étude sont cohérentes avec ces
observations puisque, quelle que soit la température considérée, les données peuvent étre
ajustées a I'aide d’une droite passant par I'origine du graphe pour les traitements thermiques
réalisés a 800 °C et 900 °C. A 700 °C, en revanche, I'ajustement des points expérimentaux

met en évidence un temps d’incubation d’environ 200 minutes, en accord avec la littérature.
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Figure 35 : Evolution de I'épaisseur de la couche cristallisée a l'interface entre deux pastilles
de verre SBN68-18 en fonction du temps et pour différentes températures. L erreur associée

a chaque point est I'écart-type de mesure.
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2.2.4. Energie d’activation de la croissance cristalline

L’évolution de I'épaisseur de la couche cristallisée en fonction du temps étant linéaire, la
pente des droites issues des ajustements permet d’associer une vitesse constante a la
croissance de cette couche. Les vitesses calculées pour chaque température sont données

dans le Tableau 13.

Température (°C) Temps d’incubation (min) U (um/min)
700 203+ 46 0,92 x 1071+ 0,45 x 1071
800 0 2,37 x1071+ 0,18 x 1071
900 0 372%x1071+ 0,42 x 1071

Tableau 13 : Informations issues de I'ajustement des données (temps d’incubation et vitesse

de croissance de la couche cristallisée, U).

Le logarithme de ces vitesses a ensuite été tracé dans un diagramme d’Arrhénius, illustré
dans la Figure 36. Les points semblent s’aligner suivant une droite, ce qui signifie que le
mécanisme responsable de la croissance peut étre considéré comme unique entre 700 °C
et 900 °C. Il est caractérisé par une énergie d’activation de 60 kJ.mol* + 12 kJ.mol?! qui est
bien inférieure aux énergies requises pour amorcer I'écoulement visqueux (343 kJ.mol™?) ou
encore les échanges diffusifs (273 kJ.mol?) sur la méme gamme de température. L’énergie
d’activation de la croissance se rapproche davantage de celle de la conductivité ionique
(85 kJ.mol?) qui, rappelons-le, est assimilée a I'énergie nécessaire pour initier I'autodiffusion
du sodium. La croissance cristalline semble donc, au premier abord, découplée de la
viscosité et de la diffusion chimique. D’autres travaux conduisent a la méme conclusion. Dans
des verres alumino-silicates de calcium par exemple, Roskosz et ses collaborateurs [5] ont
montré que pour des compositions conduisant a de la cristallisation incongruente!?, 'énergie
d’activation de la croissance cristalline est plus proche de I'énergie d’activation de
l'autodiffusion du calcium que de celle des formateurs de réseau. De méme, des énergies
d’activation de la croissance proches de celle attribuée a I'autodiffusion des alcalins ont été
déterminées pour la cristallisation de la cristobalite dans des verres borosilicates [20]. Il est

important de souligner ici les différences entre les énergies d’activation mises en jeu au cours

11 La cristallisation est dite incongruente lorsque le cristal formé a une composition différente
de celle du liquide parent. A l'inverse, si le cristal a la méme composition que le liquide dont

il est issu, la cristallisation est congruente.
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d'une cristallisation congruente ou incongruente. En effet, lorsque la cristallisation est
congruente, I'énergie d’activation de la croissance se rapproche davantage de I'énergie
d’activation de la viscosité [5] ce qui s’explique par le fait que, dans ce cas, la croissance ne
nécessite pas de faire diffuser des espéces sur de grandes distances. Elle est alors contrblée
par la cinétique du réarrangement local des liaisons autour du cristal, elle-méme limitée par
la fréquence de rupture des liaisons les plus fortes, c’est a dire les liaisons Si-O, d’ou le lien

avec la viscosité.
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Figure 36 : Tracé du logarithme de la vitesse de croissance de la couche cristallisée, U, en

fonction de l'inverse de la température.

A retenir :

Dans cette section, nous avons suivi I'évolution, dans le temps, de I'épaisseur d’une couche
cristallisée formée a l'interface entre deux verres de compositions identiques au cours de
traitements thermiques réalisés entre 700 °C et 900 °C. Nous avons montré que pour les
différentes températures considérées, I'épaisseur de la couche cristallisée évolue
linéairement dans le temps. Les vitesses de croissance de ces couches ont été calculées et
leur dépendance en température semble arrhénienne, ce qui suggére qu’un seul et méme
mécanisme de croissance s’opére entre 700 °C et 900 °C. Ce mécanisme a une énergie
d’activation de 60 kJ.mol* + 12 kJ.mol* qui se rapproche davantage de I'énergie d’activation
de la conductivité ionique, et donc de I'autodiffusion du sodium, que de celles de la viscosité

ou des échanges diffusifs. Nous rediscuterons de ce résultat dans la section 4 de ce chapitre.
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2.3. Conséquences de la cristallisation sur la structure du verre
SBN68-18

Une fois le comportement a la cristallisation du verre SBN68-18 caractérisé, nous avons
voulu suivre I'évolution structurale de ce verre dans les premiers instants de la cristallisation,
en sondant par RMN haute température le noyau de l'isotope 11 du bore. Les analyses ont
été effectuées en statique, a la température pour laquelle nous avons observé une fraction
cristalline maximale, c’est a dire 800 °C. Cette température est supérieure a la température
dite de coalescence (Figure 37), qui correspond au moment ou les raies des unités B0, et
des unités BO; commencent a fusionner en une seule raie a cause de I'échange B0, /B0
qui devient trop rapide par rapport a I'échelle de temps associée a la précession de Larmor
de l'aimantation nucléaire. Au-dessus de la température de coalescence (autour de 600 °C
dans notre cas), le spectre RMN est caractérisé par un seul pic, situé a la position moyenne
des environnements chimiques. Dans notre cas, a 800 °C, la spéciation BO; étant la plus
probable — peu de BO,— on observe un pic dans la gamme des déplacements chimiques

correspondants (Figure 37 et Figure 38).

— 500°C
— 600°C BO

650 °C _
RO < >BO3

[ E— ==

! .
60 50 40 30 20 10 0 -10 -20 -30
Fréquence RMN de !B (ppm)

Figure 37 : Evolution des spectres RMN du bore 11 avec la température. A 500 °C, les pics
associés aux unités B0, (0 ppm) et BO; (entre 10 et 20 ppm) sont distincts. A 600 °C, les
pics coalescent. A 650 °C, les pics ont coalesceé, il ne reste plus qu'un pic a la position

moyenne des environnements chimiques.

Lors des analyses, le verre a été progressivement monté en température. Un palier de 5
minutes a été réalisé tous les 50 °C entre 600 °C et 800 °C. A 800 °C, un spectre a été
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enregistré chaque minute au cours d’un palier de 7 minutes. Le chauffage laser permettant
d’'atteindre trés rapidement les températures visées, dans ce qui suit, nous faisons
I'hypothése qu’a l'instant t = 0, le verre est & 800 °C. La Figure 38 présente I'évolution du
spectre RMN de!!B au cours du palier. A l'instant t = 0, ce spectre est constitué d’un unique
pic asymétrique et centré autour de 8 ppm qui se dédouble dés la premiére minute du palier,
avec la formation d’un nouveau pic autour de 12 ppm. L’intensité de ce pic augmente dans
le temps, au détriment du deuxiéme pic. Compte-tenu de sa position (fréquences plus
élevées), il peut étre associé a la formation d’un sous-réseau dans lequel le bore se trouve

dans un environnement contenant davantage de liaisons de type B-O-B.

La déconvolution des spectres RMN de !B présentés dans la Figure 38 permet de
déterminer une constante de temps associée a la formation de ce sous-réseau boraté a partir

d’'une loi exponentielle (Figure 39) :

%B0s% = A(1 — exp(—t/7)) + B (4.1)

%B05” : Population de bore en coordinence 3 dans le pic & 8 ppm (%)
A, B : Paramétres d’ajustement (%)

t : Durée du palier (s)

T : Constante de temps du phénoméne (s)

Cette constante de temps est approximativement de 820 s (car le palier n’a pas été atteint).

800 °C B-O-Si
t=0min
t=1min
t =3 min
t=7min
 — [ | | ] | ] | | | | [ | —
25 20 15 10 5 0 -5 -10

Fréquence RMN 11B (ppm)

Figure 38 : Evolution, avec le temps, du spectre RMN *'B du verre SBN68-18 & 800 °C.
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Figure 39: a) Exemple de déconvolution du spectre RMN de *'B & 800 °C, aprés un palier de
7 minutes. Deux gaussiennes ont été utilisées : la gaussienne centrée a 12 ppm (BO3?)
correspond a du bore se trouvant dans un environnement boraté et la gaussienne centrée
autour de 8 ppm (BOs") correspond a du bore se trouvant dans un environnement davantage

silicaté. b) Résultats de la déconvolution pour les différents temps.

D’aprés nos précédents résultats, nous savons qu’a 800 °C, la cristobalite se forme dés les
premiers instants du traitement thermique. Nous avons cependant voulu contréler par DRX
et MEB la présence de cristaux a I'issue du palier de 7 minutes. Pour cela, nous avons
effectué un traitement thermique sur la méme poudre (méme granulométrie) que celle utilisée
au cours des analyses RMN, en suivant le méme cycle thermique. Le diffractogramme

obtenu sur cet échantillon est présenté a la Figure 40.
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® ® Cristobalite (PDF 00-039-1425)
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Figure 40 : Diffractogramme des Rayons X du verre SBN68-18 traité thermiquement a 800 °C

pendant 7 minutes.

Ces résultats montrent qu’aprés un traitement thermique de 7 minutes a 800 °C, la quantité
de cristobalite formée est supérieure a la limite de détection de la DRX. Nous pouvons ainsi
supposer que la formation du sous-réseau boraté, mis en évidence par RMN, est une

conséquence de la cristallisation de la cristobalite.

A retenir :

Ces analyses de RMN !B effectuées a 800 °C ont permis de mettre en évidence I'apparition
d’un sous-réseau boraté ayant une structure différente de celle du verre SBN68-18 et qui se
forme de fagcon concomitante a la cristallisation de cristobalite. La mise en place de ce
sous-réseau s’effectue en 15 minutes environ. De telles évolutions structurales suggérent un

phénoméne de démixtion [125], ce qui sera discuté dans la partie 3.2.2. de ce chapitre.
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3. CRISTALLISATION ET CROISSANCE CRISTALLINE EN
PRESENCE DE GRADIENTS DE CONCENTRATION

Dans la premiére partie de ce chapitre, nous nous sommes intéressés aux phénomenes de
cristallisation qui se produisent dans le verre SBN68-18 lors de sa montée en température.
Les résultats obtenus nous servent de référence pour décrire un systéme en 'absence de
gradients de concentration. Cette deuxiéme partie a été construite suivant un schéma
similaire sauf que nous avons cette fois-ci considéré la présence de gradients chimiques au
sein de nos systémes. Pour cela, nous avons caractérisé les phénomenes de cristallisation

qui se produisent a I'interface entre deux verres de compositions différentes.

3.1. Evolution de la croissance cristalline en présence de gradients

de concentration

3.1.1. Stratégie expérimentale

Dans un premier temps, nous cherchons a suivre I'évolution de la couche cristallisée formée
entre les verres des 3 couples de diffusion pour des traitements thermiques de différentes
durées (1,5h, 3h, 6 het9h), réalisés a 800 °C. Le but de ces expériences est de comprendre
comment se manifeste la diffusion chimique au cours de la cristallisation et de déterminer
son influence sur la croissance cristalline. Nous aurions aimé pouvoir effectuer cette étude
sur la méme gamme de température que celle considérée dans la section précédente
(700 °C - 900 °C). Cependant, étant donné que pour chaque température de traitement
thermique, nous considérons chacun des 3 couples de diffusion, prendre en compte trois
températures nous aurait fait réaliser un nombre important d’expériences. Faute de temps,
nous avons préféré nous focaliser sur les phénoménes de cristallisation qui se produisent a

800 °C qui est, pour rappel, la température a laquelle la fraction cristalline est maximale.

La Figure 41 regroupe les micrographies MEB de la couche cristallisée pour les trois couples
de diffusion. Les échantillons issus des traitements thermiques de 1,5 h a 800 °C sont ceux

qui ont servi dans le Chapitre 3 pour déterminer la matrice de diffusion a cette température.
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Echange SiO,-Na,0 Echange SiO,-B,0, Echange Na,0-B,0,

1,5h

3h

6h

9h

Figure 41 : Micrographies MEB, en électrons rétrodiffusés, montrant I’évolution de la couche
cristallisée a linterface entre les verres en fonction du temps pour les trois couples de
diffusion (a 800 °C). En pointillés rouges est représentée l'interface initiale entre les verres.
Le front de cristallisation a été retracé en pointillés bleus.

Comme pour le verre SBN68-18, ces images montrent que des dendrites poussent dans une
direction orthogonale a la zone de contact entre les verres. En revanche, en fonction des
gradients de concentration initiaux, les cristaux peuvent se former d’'un cété ou de 'autre de
l'interface voire des deux cotés (comme c’est le cas par exemple pour I'échange Na,O-B,03).

Une justification a ce phénomene est proposée dans le paragraphe 4.1 de ce chapitre.

Les Figure 41 et Figure 42 mettent en évidence un changement de texture de la couche

cristallisée pour des temps de traitement thermique longs (9 h). En plus des dendrites, des
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cristaux isotropes apparaissent sous forme de sphérulites dans certaines zones a l'interface
entre les verres (Figure 42). Ce phénomene a surtout été observé pour les échanges
SiO2-Na0 et Na;O-B;0s. Il engendre une croissance beaucoup plus rapide de la couche

cristallisée. Deux mécanismes de croissance seront donc considérés par la suite.

Figure 42 : Micrographies MEB (en électrons rétrodiffusés) des sphérulites a différents

grandissements.

3.1.2. Influence des gradients de concentration sur la vitesse de

croissance de la cristobalite

3.1.2.1. Evolution de I’épaisseur de la couche cristallisée en fonction du temps
Comme pour le verre SBN68-18, & partir des observations MEB, environ 100 mesures
d’épaisseur de la couche cristallisée ont été effectuées a l'interface entre les verres et
I'écart-type a été choisi comme indicateur de I'erreur commise sur la valeur moyenne de ces
mesures’?. L'évolution de I'épaisseur de la couche cristallisée a été tracée en fonction du
temps a la Figure 43 et les deux mécanismes de croissance ont été distingués. Les symboles
pleins représentent I'épaisseur de la couche de cristaux dendritiques alors que les symboles
creux (pour les traitements thermiques de 9 h) sont associés a la couche de cristaux
sphérulitiques. Pour I'échange Na,O-SiO traité thermiquement pendant 9 h, les épaisseurs

12 Concernant I'échange Na,O-B,0s, pour des temps courts (1,5 h et 3 h), les cristaux
croissent surtout du c6té du verre le plus riche en B2Os3 (verre de contraste chimique le plus
clair sur les micrographies MEB en électrons rétrodiffusés). L’épaisseur de la couche de
dendrites a donc été mesurée de ce c6té de l'interface pour 'ensemble des échantillons

associés a cet échange.
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de cristallisation les plus petites mesurées correspondent a un état intermédiaire entre les

dendrites et les sphérulites, d’ou le symbole mi-creux/mi-plein.

2404 @ Echange SiO,-Na,O
@ Echange SiO,-B,0O, /
A Echange Na,0-B,0, )
200 {—— SBN68-18 ;]

220 A
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Epaisseur de la couche cristallisée (um)
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Figure 43 : Evolution de I'épaisseur de la couche cristallisée en fonction du temps pour les
trois couples de diffusion. Les symboles pleins correspondent a I'épaisseur de la couche de
dendrites (1°" mécanisme de croissance) et les symboles creux sont associés au deuxiéme
mécanisme de croissance qui conduit a la formation des sphérulites. Le symbole mi-
creux/mi-plein pour I'échange SiO.-NayO, 9h, correspond a un mécanisme de croissance
intermédiaire entre les dendrites et les sphérulites. A titre de comparaison, la droite

d’ajustement associée a I'épaisseur de la couche cristallisée formée pour le verre SBN68-18

a également été représentée en noir (voir paragraphe 2.2.3.).
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3.1.2.2. Croissance des dendrites

Des couches de dendrites ont pu étre mesurées entre 1,5 h et 9 h pour les échanges
Si0,2-B203 et Na,0-B,0s3 et jusqu’a 6 h pour 'échange SiO2-Na;O. La Figure 43 montre que,
comme pour le verre SBN68-18, I'évolution de I'épaisseur de la couche cristallisée est
linéaire dans le temps et le temps d’incubation nécessaire a la nucléation de la cristobalite
semble nul. Le Tableau 14 regroupe les vitesses de croissance de la couche de dendrites
pour les trois couples de diffusion. Pour les échanges SiO,-B.0s et B.O3-Na.0, les vitesses
de croissance sont sensiblement les mémes, aux incertitudes de mesure prés. En revanche,
la croissance est plus rapide (d’un facteur 1,5 environ) pour 'échange Na,O-SiO,, ce qui peut
étre justifié a partir des couplages diffusifs entre le sodium et le silicium mis en évidence dans
le Chapitre 3. En effet, nous avons vu que le silicium est fortement accéléré lorsqu’il diffuse
dans un gradient de sodium, ce qui peut favoriser la croissance des cristaux. De méme, les
vitesses de croissance plus faibles pour les deux autres échanges peuvent étre attribuées a
la diffusion lente du silicium et du bore qui limitent la cinétique globale du systeme. Enfin,
'ensemble de ces résultats semble cohérent avec la vitesse de croissance de la couche
dendritique déterminée pour le verre SBN68-18 dans le paragraphe 2.2.3 de ce chapitre qui

est du méme ordre de grandeur que les vitesses données dans le Tableau 14.

Couple de diffusion U (um/min)

Echange SiO,-Na,O 2,57 x 1071+ 0,05%x 1071
Echange SiO2-B,03 1,97 x 1071 + 0,13 x 1071
Echange B,0s-Na,O 1,67 x 1071 £ 0,02 x 1071

Tableau 14 : Vitesses de croissance de la couche de dendrites, U, pour les trois couples de

diffusion.

3.1.2.3. Croissance des sphérulites

Concernant le deuxiéme mécanisme de croissance, il est possible d’estimer des vitesses de
croissance de la couche cristallisée en joignant les points des traitements thermiques de
6 h!® et 9 h. Ces vitesses sont bien plus rapides (d’un facteur 4 environ) que celles associées
aux couches de dendrites. Par ailleurs, il est intéressant de souligner que pour les deux

échanges concernés (SiO2-NaO et Na,O-B-0:s), les vitesses de croissance sont identiques,

13 Pour cette durée de traitement thermique, on observe déja la formation de sphérulites dans

certaines zones.
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ce qui peut étre justifié par le fait que les gradients de concentration initiaux entre les verres
s’effacent pour des temps de traitement thermique longs. Enfin, a partir de la Figure 43, une
estimation du temps nécessaire a la mise en place d’'un mécanisme de croissance isotrope

peut étre estimé. Il est compris entre 250 et 275 minutes.

Couple de diffusion U (um/min)
Echange SiO.-Na;O 7,96 x 1071 + 1,30 x 1071
Echange B203-Na,O 8,01 x10°1+226x%x 1071

Tableau 15 : Vitesses de croissance de la couche de sphérulites, U, pour les échanges
SiO»-Na,O et B,Os-NaxO.

A retenir :

La présence de gradients de concentration au sein d’un verre semble avoir une influence
sur la direction de formation des cristaux et sur leur vitesse de croissance. Dans notre étude,
la couche cristallisée formée entre les verres croit plus vite en présence de gradients de
concentration en silicium et sodium, ce qui peut étre justifié par les forts couplages qui
existent entre ces deux éléments. Par ailleurs, un deuxieme mécanisme de croissance,
beaucoup plus rapide que le premier, se produit pour des temps longs et a été observé
principalement pour les échanges SiO;-Na.O et Na.O-B,Os. Les vitesses de croissance
associées a ce mécanisme semblent indépendantes des gradients de concentration

présents initialement dans les couples de diffusion.

3.2. Influence des couplages diffusifs sur [I’évolution des

compositions autour des cristaux

3.2.1. Stratégie expérimentale

Sur les micrographies MEB d’interfaces que nous avons présentées dans ce manuscrit, il est
possible de voir que la matrice vitreuse dans la couche cristallisée a un contraste chimique
trés sombre qui marque un appauvrissement en silicium par rapport au verre parent (Figure
44). Nous appellerons par la suite « liquide interstitiel », le nouveau verre formé autour des
cristaux [120]. Dans cette partie, nous cherchons a déterminer si les couplages diffusifs ont
une influence sur I'évolution des compositions dans ce liquide. Pour cela, nous avons mesuré
par NanoSIMS des profils de concentration a l'interface entre les verres pour I'échange
cristallisé SiO»-Na.O, recuit a 800 °C pendant 3 heures. L'image MEB présentée a la Figure

44 montre la zone ou ont été mesurés les profils de concentration. Cette micrographie permet
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également de mettre en évidence que I'épaisseur de la couche cristallisée est d’environ
50 um. Pour rappel, dans cet échantillon, les cristaux se forment du c6té du verre le plus

riche en silicium (Verre SBN70-18, abscisses positives).

Profil

«y
SBN66-18 “17..+%X.  SBN70-18

X (um)

0 50
Figure 44 : Localisation de la zone ou ont été mesurés les profils de concentration pour le
couple SiO2-NaxO. Le verre SBN70-18 est le verre le plus riche en silicium et le verre
SBNG66-18 est le plus riche en sodium. & est la longueur du gradient de concentration (zone

sombre) a l'extrémité des cristaux.

3.2.2. Profils et chemins de cristallisation

L’évolution des compositions mesurées le long de la couche cristallisée peut étre visualisée
a partir de deux modes de représentation que nous appellerons par la suite « profils de
cristallisation » et « chemin de cristallisation » par analogie a la terminologie utilisée au cours

des expériences de diffusion.

Les profils de cristallisation mesurés a linterface entre les verres par NanoSIMS sont
présentés a la Figure 45 a). Ces profils montrent que la zone perturbée par la cristallisation
mesure approximativement 50 um, en accord avec I'épaisseur de la zone cristallisée mise
en évidence a la Figure 44. La position de I'interface initiale entre les verres (abscisse x = 0)
a donc été associée au premier point de mesure pour lequel la composition est appauvrie en
SiO,. Par la suite, nous supposons que le point le plus proche d’'un cristal est celui

correspondant a une quantité de silicium minimale. Ce point se situe a I'abscisse x = 30 um

130



Chapitre 4 : Influence de la diffusion chimique sur la cristallisation

pour les profils présentés ci-apres. Les compositions proches de cette abscisse sont
fortement enrichies en bore, alors que le profil de concentration en sodium rappelle un
phénoméne de uphill diffusion (Figure 45a)). Afin de mieux visualiser I'évolution des
compositions dans la zone cristallisée, ces dernieres ont été replacées dans le diagramme

ternaire SiO»-Na,O-B,0s3 (Figure 46 a)) ce qui définit un chemin de cristallisation.

Dans le but de déterminer si les couplages diffusifs ont une influence sur I'évolution des
compositions autour des cristaux, nous avons voulu comparer nos profils et chemins de
cristallisation a ceux que nous aurions obtenus en I'absence de couplages, c’est-a-dire en
considérant que I'appauvrissement en silicium se produit sans perturber le réseau borate de
sodium. Dans ce cas, la perte en silicium en chaque point est compensée par un
enrichissement de la matrice en bore et en sodium qui se produit en conservant les mémes
rapports molaires Na,O/B,O3 que ceux que nous aurions eu en I'absence de cristaux. A partir
de ces hypothéses et du profil de concentration en SiO; de la Figure 45 a), des profils de
cristallisation théoriques (sans diffusion couplée) en Na;O et B,Os ont été calculés et sont
présentés dans la Figure 45 b)!4. Ces profils présentent un enrichissement en bore qui est
moindre par rapport aux profils NanoSIMS et le liquide résiduel est enrichi en sodium a
proximité du cristal, alors que le vrai profil est appauvri. Les chemins de cristallisation (Figure
46 a) et Figure 46 b)) mettent encore mieux en évidence ces différences entre profils de
cristallisation réels et calculés. Le chemin de cristallisation calculé évolue suivant une
direction définie par la droite joignant le pdle SiO- a la composition la plus proche du cristal
alors que le chemin de cristallisation réel évolue vers des compositions davantage riches en
bore et pauvres en sodium. Ces compositions se déplacent d'ailleurs vers le domaine
d’'immiscibilité du ternaire SiO.-Na,O-B,03, ce qui peut étre proposé comme une justification

a la formation du sous-réseau boraté mis en évidence par RMN dans le paragraphe 2.3.

14 Pour cela, nous avons dd, dans un premier temps, reconstituer les profils de concentration
en SiO,, B,Os; et Na,O que nous aurions mesurés en I'absence de cristaux. Dans cette
optique, les profils de concentration en B,Oz et SiO, mesurés par NanoSIMS ont été
extrapolés entre 0 um et 50 um a partir des données expérimentales mesurées dans les
zones non impactées par la cristallisation et le profil de Na>O a ensuite été déduit par bilan
molaire. La différence entre le profil NanoSIMS de SiO; et celui obtenu par extrapolation
permet d’évaluer I'appauvrissement en silicium en chaque point de mesure. A partir de ces
informations et des profils extrapolés en Na,O et B,Os, il est possible de calculer les profils

de cristallisation théoriques de ces deux oxydes.
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Figure 45 : a) Profils de concentration mesurés par NanoSIMS a l’interface entre les verres

du couple de diffusion SiO,-NayO,

recuit pendant 3 heures a 800 °C. b) Profils de

concentration calculés (pour Na,O et B»Os) en considérant qu'aucun couplage diffusif

n'intervient au cours de la cristallisation. L’abscisse x = 0 correspond a l'interface initiale

entre les verres.
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a) Chemin de cristallisation réel
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Figure 46: a) Chemin de cristallisation réel obtenu par NanoSIMS. b) Chemin de
cristallisation calculé en considérant qu’aucun couplage diffusif n’intervient au cours de la

cristallisation. Les lignes en pointillés sont des guides pour I'xeil.
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A retenir :

L’observation microscopique de la couche cristallisée formée a l'interface entre deux verres
suite a un traitement thermique révele un appauvrissement en silicium dans le liquide résiduel
proche des cristaux. L'analyse des compositions dans cette zone par NanoSIMS montre
également un enrichissement en bore accompagné d’un uphill de sodium, formé a proximité
d’'un cristal de cristobalite. Ces profils de sodium et de bore n’ont pas la méme forme que les
profils attendus dans le cas hypothétique ou la cristallisation ne perturberait pas le réseau
borate de sodium (ie. en absence de couplages). Une des causes pouvant justifier I'écart
entre ces profils est l'intervention de la diffusion chimique au cours de la croissance. Nous

reviendrons sur ce point dans le paragraphe 4.2.1. de ce chapitre.

4. DISCUSSION : ETUDE DES PROCESSUS QUI CONTROLENT LA
CRISTALLISATION DANS NOS VERRES

4.1. Corrélation des directions de croissance des cristaux aux

gradients de concentration

Comme le montrent les micrographies MEB de la Figure 41, lors d’'un traitement thermique
entre deux verres de compositions différentes, les dendrites de cristobalite se forment
préférentiellement d’'un coté ou de l'autre de linterface. Intuitivement, nous pourrions nous
attendre a ce que les cristaux croissent dans la direction du verre le moins visqueux car,
dans ce cas, la mobilité des atomes favorise leur attachement a la surface des dendrites.
Pourtant, d’aprés les micrographies MEB, les cristaux se forment dans le verre de contraste
chimique le plus clair qui correspond au verre le plus riche en silice (pour les échanges
SiO2-Na,0 et SiO,-B203) et donc le plus visqueux. Par ailleurs, comme nous avons eu
I'occasion de le mentionner précédemment, les compositions de verre utilisées au cours des
expériences de diffusion ont été choisies trés proches les unes des autres de sorte que les
écarts de viscosité entre les verres soient faibles et du méme ordre de grandeur que l'erreur
associée aux modeles de viscosité proposés dans la littérature. La direction de croissance

de la cristobalite semble donc davantage liée aux gradients chimiques qu’a la viscosité.

Pour comprendre les directions de croissance des cristaux, nous nous sommes aidés du
diagramme de phases stables du ternaire SiO»-Na»O-B,Os. Les compositions des verres
utilisés pour les expériences de diffusion ont été replacées dans ce diagramme (Figure 47).
Il apparait que le domaine de composition qui hous intéresse se situe dans une zone ou les

isothermes de liquidus sont trés proches les unes des autres. Ainsi, les verres des couples
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de diffusion associés aux échanges SiO2-Na-O (en bleu, Figure 47) et SiO,-B>O3 (en orange,
Figure 47) ont des températures de liquidus qui different d’environ 100 °C. Or, vers le
liquidus, le moteur de la cristallisation est I'écart entre la température de liquidus du verre et
sa température réelle au cours du traitement thermique (800 °C dans notre cas). En I'absence
d'un contrble cinétique, plus cette température est éloignée de la température de liquidus
(forts degrés de surfusion), plus la cristallisation est favorisée. Dans le cas des échanges
SiO»-Na;0 et SiO,-B»03, ce sont les verres les plus proches du péle SiO,, et donc les plus
saturés en silicium, qui présentent les plus forts degrés de surfusion, ce qui explique pourquoi

la cristobalite croit préférentiellement dans ces verres-la.

Concernant 'échange Na»O-B,Os (en vert, Figure 47), des cristaux de cristobalite se forment
des deux cétés de l'interface méme si la cristallisation semble Iégérement favorisée du coté
le plus riche en bore (ce que nous avons observé surtout pour des temps de traitement
thermique courts). Si nous regardons la position des compositions de verre associées a cet
échange (Figure 47), il apparait que les deux compositions se situent sur l'isotherme de
liquidus a 1000 °C. Le degré de surfusion des verres est donc quasiment identique. Par
ailleurs, le uphill en silicium formé au cours de cet échange est la manifestation
macroscopique de I’homogénéisation des activités, d’ou la croissance des cristaux des deux

coOtés de l'interface.

@ Echange Si0O,-B,0,
Na,O ® Echange SiO,-Na,O
A Echange Na,0-B,0, Na,0

Na,Si ,
NaBO,(966°) & A @E\ Na,Si0,(1089°)
\\\ \ 10
9001‘*\/ NaBo, o0 0
\\\\ 6’00 A
740° 800 . 846°

- - .
Na,B,0.(742°) 700 =< Na,Si,0.(875°)
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Figure 47 : Verres des expériences de diffusion (compositions réelles) replacés dans le

ternaire SiO»2- Na,O-B,0:s.
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A retenir :

Dans cette partie, nous avons montré que la direction de croissance des dendrites de
cristobalite en présence de gradients de concentration peut s’expliquer a partir des courbes
de liquidus du ternaire SiO,-Na>O-B.0O3 qui sont trés rapprochées les unes de autres dans

notre domaine de composition.

4.2. Interprétation microscopique des mécanismes de croissance

de la cristobalite dans des gradients de concentration

4.2.1. Influence de la diffusion chimique sur I’évolution de la

composition du liquide autour des cristaux

L’influence des couplages diffusifs sur I'évolution des compositions a proximité d’un cristal a
été mise en évidence dans le paragraphe 3.2.2. Nous cherchons a présent a comprendre
comment les résultats de diffusion chimique acquis au Chapitre 3 permettent de justifier

I'allure des profils de concentration mesurés par NanoSIMS.

Dans cette partie, nous comparons les profils de concentration obtenus pour une interface
présentant des cristaux (échange SiO».-Na;O, recuit a 800 °C pendant 3 h) avec ceux du
couple de diffusion SiO2-Na,O recuit a 800 °C pendant 1,5 heure (absence de cristaux). Pour
rappel, cet échantillon est celui qui a servi a la détermination de la matrice de diffusion a
800 °C dans le Chapitre 3. Il présente trés peu de cristaux, de sorte que nous pouvons
considérer que les profils de concentration obtenus n'ont pas été impactés par la
cristallisation. Ces profils de concentration seront par la suite nommés « profils de

référence ».
Remarque :

La comparaison des profils issus des recuits de 1,5 h et 3 h n'est possible que si ces derniers
sont recalculés pour un méme temps de recuit. Pour cela, nous utilisons le fait qu’en
I'absence de convection (ce qui est notre cas), les profils de diffusion normalisés par rapport
a la racine carrée du temps sont superposables pour une méme température de recuit. En

d’autres termes, pour des temps de recuits t, et t, :

X1 X3
ﬁ = E (4.2)
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Pour connaitre I'allure des profils de référence a lissue d’'un recuit de 3 h (t,), il suffit donc

de reprendre les profils tracés dans le Chapitre 3 pour un recuit de 1,5 h et de multiplier
chaque abscisse (j—ti) par /t; = V3 x 60 % 60.
1

Les profils ainsi obtenus et ceux mesurés par NanoSIMS dans la zone cristallisée ont été

tracés sur un méme graphe a la Figure 48.
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Figure 48 : Superposition des profils de concentration obtenus dans des zones avec (profils
avec symboles unicolores) et sans cristaux (profils avec symboles bicolores) pour I'’échange
SiO2-NaO apres un recuit de 3 heures a 800 °C. La ligne en pointillés indique l'interface
initiale entre les verres. Les fleches indiquent les directions dans lesquelles diffusent SiO»

(en vert) et Na,O (en orange).
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Ce graphe met en évidence les différences qui existent entre les profils de concentration
mesurés en présence et en 'absence de cristaux. Si pour les abscisses négatives, les deux
types de profils sont assez proches et ont la méme allure °, pour les abscisses positives, en
revanche, les profils ne sont pas comparables, que ce soit dans la zone cristallisée
(0 pm < x < 30 um) ou dans la matrice vitreuse (x > 30 wm). En particulier, pour x > 30 pm,
les profils atteignent un plateau mais les concentrations en SiO; et Na,O des profils mesurés
a proximité des cristaux ne rejoignent pas la concentration nominale du verre. Dans le but
de mieux visualiser ces écarts entre les deux types de profil, nous avons soustrait les profils
NanoSIMS aux profils de référence. Les variations de concentration ainsi obtenues sont

présentées dans la Figure 49.

6

AC (% mol.)
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I
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Figure 49 : Profils résultant de la différence entre les profils de concentration mesurés dans

une zone avec cristaux (représentés en symboles unicolores a la Figure 48) et ceux mesurés
dans une zone sans cristaux (représentés en symboles bicolores a la Figure 48). Les fleches
indiquent les directions de diffusion du sodium (en orange) et du silicium (en vert). La courbe

en pointillées verts est un guide pour I'ceil tracé afin de mieux visualiser le gradient en SiO».

En plus de lenrichissement en bore et de I'appauvrissement en silicium dans la zone
cristallisée, la Figure 49 met en évidence des gradients de concentration en silicium et

sodium qui s’opposent a ceux initialement présents a l'interface entre les verres (voir le sens

15 Les deux types de profils ne se superposent pas exactement car la formation des cristaux

a l'interface a pour effet de limiter la diffusion chimique.
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des fleches dessinées sur les Figure 48 et Figure 49) ce qui justifie la formation du uphill de
sodium a proximité des cristaux. Une autre caractéristique intéressante de ces profils
résiduels est la valeur des variations de concentration aux extrémités des profils. En effet, en
dehors de la zone de cristallisation, pour x < 0 um, la concentration en bore rejoint sa valeur
initiale (AC = 0 %mol.). En revanche, du coté ou le verre cristallise (pour x > 30 um), les
concentrations en silicium et sodium sont respectivement appauvries et enrichies de I'ordre
de 3% mol. par rapport au liquide parent (voir le profil de référence). Par conséquent, en
dehors de la zone cristallisée, le verre se dépolymérise (% NBO plus élevé, voir la Figure 51)
et sa viscosité diminue. Si 'origine de ces écarts est en lien avec la diffusion chimique alors
ces derniers doivent pouvoir étre expliqués a partir des échanges diffusifs déterminés dans
le chapitre précédent. En nous basant sur cette hypothése, nous avons comparé les profils
de concentration résiduels de la Figure 49 aux échanges diffusifs. Pour cela, le profil résiduel
de SiO; a été normalisé a 1 et les profils de concentration en Na,O et B.Os ont été recalculés
en conséguence’®. Cette normalisation a 1 a été effectuée car, pour rappel, I'échange diffusif
principal est un échange entre ~ 1 mole de SiO et ~ 1 mole de NazO alors que I'échange
diffusif secondaire fait intervenir 1 mole de SiO- pour permettre la diffusion de 0,25 mole de

Na.O et 0,75 mole de B;Os. Les profils ainsi obtenus sont tracés a la Figure 50.

Sur cette figure, les valeurs des coefficients stoechiométriques des échanges diffusifs ont été
représentées en tirets rouges (échange diffusif principal) et noirs (échange diffusif
secondaire). Cette représentation permet de montrer qu'au niveau du cristal,
I'appauvrissement en silicium s’effectue en suivant la méme stcechiométrie que celle donnée
par I'’échange diffusif secondaire (0,75 B,05 + 0,25 Na,0 < 1 Si0,). Enrevanche, en dehors
de la zone cristallisée, c’est I'échange diffusif principal (0,10 B,05 + 0,90 Si0, < 1 Na,0) qui
régit 'appauvrissement en silicium de la matrice vitreuse. Comme observé avec les chemins
de diffusion, I'échange diffusif mettant en jeu les espéces les plus lentes pilote donc
I'évolution des concentrations autour du cristal alors que I'échange diffusif principal, qui fait

intervenir du sodium, a une portée plus longue.

16 En d’autres termes, pour chaque abscisse, les concentrations en SiO,, Na;O et B,Os ont

été divisées par la concentration en SiO,.
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Figure 50 : Profils de la Figure 49 renormalisés a 1 en SiO» (seulement pour les abscisses

positives) comparés aux coefficients stcechiométriques des échanges diffusifs issus du

vecteur propre principal (0,10 B,05 + 0,90 SiO, < 1 Na,0, tirets rouges) et du vecteur propre

secondaire (0,75 B,05 + 0,25 Na,0 < 1 Si0,, tirets noirs). La ligne verticale en pointillés gris

désigne la composition la plus proche d’un cristal.

4.2.2. Conséquences sur la structure

Les résultats précédents montrent que I'échange diffusif principal (SiO.-Na>O) a pour effet
de dépolymériser le verre SBN70-18 loin de la zone cristallisée. L’évolution de la
polymérisation/dépolymérisation du réseau le long des profils de concentration peut étre
guantifiée en calculant le %NBO en chaque point. Pour cela, nous avons tout d’abord utilisé
le modele de Dell et Bray!’ afin de connaitre le %B0; pour les différentes compositions des

profils.

17 La validité du modele de Dell et Bray est vérifiée pour nos systéemes dans '’Annexe 4. Le
Tableau 21 regroupe les %B0, de nos verres déterminés par RMN et prédits par le modéle.
La comparaison de ces résultats met en évidence que les %B0, issus des analyses RMN
sont toujours inférieurs de quelques % a ce que prédit le modéle. Néanmoins, les tendances
sont identiques. Nous avons donc estimé que le modéle de Dell et Bray était suffisamment

fiable pour avoir une estimation du %B0, dans nos systemes.
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Nous avons ensuite utilisé ces données pour calculer le %NBO a partir de la relation :

2 %100 X (Cya,0 — Cs,0, X %BO; /100)

%NBO =
0 Cnayo + 3 X Cg,0, + 2 X Csio,

(4.3)

Cna,0, Cp,0,€t Csip, SONt respectivement les concentrations molaires en Na;O, B2Os et SiO-.

Les évolutions des %NBO pour le profil de référence (zone sans cristal, profil en symboles
pleins, Figure 48) et pour les profils NanoSIMS (réels et calculés, Figure 45 a) et b)) ont été
tracées a la Figure 51. Il est important de souligner que ces valeurs de %NBO donnent une
indication sur la polymérisation du réseau a température ambiante. A haute température, la
quantité d’'oxygénes non-pontants est plus importante. La Figure 51 montre que dans le cas
ou la cristallisation se produit en I'absence de couplages diffusifs (courbe en triangles gris
clair), 'augmentation locale de la concentration en sodium dans la zone cristallisée
(0 um < x < 30um) provoque une diminution de la polymérisation du réseau. Le %NBO
augmente alors de plus de 1 % a température ambiante par rapport au profil sans cristaux
(hexagones gris foncé). En revanche, la situation s’inverse en présence de couplages
diffusifs. Le sodium est transporté loin des cristaux ce qui a pour effet de dé-saturer le réseau
en unités BO, dans la zone cristallisée, le sodium favorise donc a nouveau son role de
compensateur de charge, ce qui a pour effet de diminuer le %NBO (voir le profil en triangles
rouges de la Figure 51 pour 0 ym < x < 30um). Cette re-polymérisation du réseau est par

ailleurs favorable a la croissance de la cristobalite.

2.25 . ——
| A Zone avec cristaux (profils réels)
2.00 Zone avec cristaux (profils calculés)
175 1 ® Zone sans cristaux (profils réels)
] (WY
1.50 ~ A
] A A
LA
1.25 1 /
8 1 LA A 0
A
1.00 A [N
i _ AL W X
° 0.751 L k‘ A
T A
0.50 A
] A
0.25
.'
0.00{ A 4B 3 3 C 3 3P B33 B 3 O O
-0.25 — 71 r r1r - I + T + 1 ~ T + T * 1T * 1

0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100

X (um)
Figure 51 : Evolution de la quantité d’oxygenes non pontants (% NBO) le long des profils de

concentration dans des zones avec (triangles rouges pour les profils réels et gris clair pour

les profils calculés) et sans cristaux (hexagones gris foncé).

141



Chapitre 4 : Influence de la diffusion chimique sur la cristallisation

A retenir :

Ces résultats montrent que le processus qui pilote la croissance de la cristobalite est la
diffusion chimique a courte et longue distance, ce qui a pour effet de dépolymériser la matrice
vitreuse loin des cristaux alors qu’a linterface verre/cristal, le réseau est localement

re-polymeérisé.

4.3. Cinétiqgue de croissance de la cristobalite avec et sans

gradients de concentration

4.3.1. Mécanisme de cristallisation pour des temps de traitement

thermique courts

Comme nous avons pu le voir au paragraphe 3.1.2., pour des temps de traitement thermique
courts, la croissance de la couche cristallisée est décrite par une loi linéaire. Ce
comportement, déja observé pour des cristaux formés a forts degrés de surfusion
[5, 126, 127], peut étre décrit par différentes lois. L’'une des plus célébres d’entre elles est la
loi de Turnbull et Cohen [128] qui permet de décrire la croissance cristalline comme un
mécanisme de réactions aux interfaces limité par la fréquence d’attachement des atomes a
la surface du cristal. Cependant, des auteurs ont montré [5, 129] que cette loi fonctionne
principalement lorsque la cristallisation est congruente ou lorsque la quantité de formateurs
dans le cristal est proche de celle du liquide parent. Dans ces deux cas, la croissance se
produit suite a une réorganisation locale du réseau qui est limitée par la mobilité de I'espéce
la plus lente, généralement le silicium. La vitesse de croissance cristalline et la viscosité sont
alors contrélées par le méme mécanisme, a savoir la fréquence de réarrangement des
liaisons formateurs-oxygénes [5]. Dans ce cas, la loi de Turnbull et Cohen est appliquée sous

la forme simplifiée obtenue a partir de la loi de Stokes-Einstein [128]:

_ fkgT
 3md?n

(4.4)

U : Vitesse de croissance des cristaux (m/s)

f : Fraction de sites d’attachement disponibles a la surface du cristal (%)
kg : Constante des gaz parfaits (= 1,38.10% J. K1)

T : Température absolue (K)

n : Viscosité (Pa.s)
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d, : Epaisseur d’'une couche d’especes a la surface du cristal (m)

Cependant, des lors que la cristallisation est incongruente, cette loi peut ne plus fonctionner
[5]. Elle ne permet par exemple pas de reproduire la croissance de la cristobalite dans un
verre borosilicate de sodium, ce qui a incité Jean et ses collaborateurs [20, 118] a réfuter
I'utilisation d’'un mécanisme de réactions aux interfaces pour décrire la croissance dans ce
type de systeme. Selon eux, la croissance de la cristobalite est davantage issue d’un
mécanisme de diffusion, ce qui avait d’ailleurs déja été avancé par Christensen, Cooper et
Rawal en 1973 [120].

Pour parvenir a cette conclusion, Jean et ses collaborateurs ont utilisé la loi d’Avrami qui sert

a exprimer la fraction de phases cristallisées en fonction du temps [20, 118]:

Y =1—exp[—(kt)"] (4.5)
Y : Fraction cristallisée
k : Constante qui correspond au taux de précipitation (s™)
n : Exposant d’Avrami
t: Temps (s)

Dans cette relation, la valeur de I'exposant d’Avrami, n, permet de déterminer (a partir de
tables) le mécanisme a l'origine de la croissance. Dans leur étude, Jean et Fang [20] trouvent
une valeur de n comprise entre 1 et 2 (quasi-constante avec la température) et une énergie
d’activation associée a la constante k du méme ordre de grandeur que I'énergie d’activation
de l'autodiffusion du sodium. lls concluent alors que la croissance de la cristobalite dans un
verre de type Pyrex est associée a un mécanisme de diffusion dans les trois directions de
I'espace, en supposant un taux de nucléation nul. Cette conclusion est intéressante dans la
mesure ou dans nos systemes également, I'énergie d’activation de la croissance se
rapproche de I'énergie nécessaire pour initier l'autodiffusion du sodium. La méme
observation a été effectuée par Cox et Kirby [130] pour un verre borosilicate de sodium. Selon
eux, pour former de la cristobalite, il n’est pas favorable énergétiquement de transporter le
silicium depuis la matrice vitreuse vers le cristal. En revanche, il est plus facile de faire migrer
le sodium et le bore loin de la zone cristallisée pour faire en sorte que la croissance se
produise suite a une simple réorganisation des liaisons Si-O autour du cristal [130]. C’est
précisément ce que nous observons dans notre systéeme ou, au fur et a mesure de la

croissance, le sodium migre vers la matrice vitreuse et laisse sa place au silicium et au bore.

La grande majorité des lois référencées dans la littérature pour décrire un mécanisme de

croissance pilotée par la diffusion évoluent en /t. Ces lois ne sont clairement pas adaptées
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pour décrire nos systemes. Christensen, Cooper et Rawal [120] sont les premiers a avoir
proposé d'utiliser un modele de croissance dendritique linéaire pour décrire la formation de
la cristobalite dans des verres silicates d’alcalin. Leur modéle, initialement développé pour
des systémes métalliques, consiste a considérer la zone cristallisée comme un systéme
bi-phasique contenant, d’'une part, les cristaux de cristobalite et d’autre part, le liquide

résiduel. La vitesse de croissance de ce systéme est donnée par la loi (voir la Figure 52):

U= [D(Co = C9]/[6(1 = Cy)] (4.6)

U : Vitesse de croissance (m/s)

D : Coefficient de diffusion (défini plus loin dans ce paragraphe) (m?/s)
C, : Concentration initiale en silice dans la matrice vitreuse (%omol.)

C, : Concentration & saturation en silice (%omol.)

6 : Epaisseur effective de l'interface entre le verre et le cristal (m)

En utilisant cette relation, Christensen, Cooper et Rawal [120] ont calculé le coefficient de
diffusion a l'origine de la croissance. Leur verre étant un verre binaire du systéme SiO»-K0O,
ce coefficient a été assimilé au coefficient d’interdiffusion entre le silicium et le potassium.
Nous avons voulu vérifier la validité de cette loi dans le cadre de nos systémes. Pour cela,
nos données ont été utilisées afin de calculer I'épaisseur effective de linterface, §, qui
correspond a la longueur de la zone assombrie entre le bout d’un cristal et la matrice vitreuse
(voir la Figure 52 et la Figure 44) :

_ D(Co = C)

T U@A-Cy) (4.7)

Compte-tenu des résultats de Christensen et al. [120] et du fait que dans nos systémes, la
croissance a I'extrémité de la zone cristallisée semble pilotée par I'échange diffusif principal
(échange entre SiO; et Na>O), nous avons choisi d’utiliser la valeur propre associée a cet
échange comme coefficient de diffusion (1,4, = D = 8,57 x 1071 cm? /s, voir Tableau 9).
Nous nous sommes également servis de la vitesse de croissance de la cristobalite & 800 °C

pour I'échange SiO».-NayO, calculée dans la section 3.1.2.2:

U =25710"1 um/min = 4,28.10 "cm/s (4.8)

Enfin, les valeurs de C, et C, ont été déterminées a partir des profils NanoSIMS présentés
dans la Figure 45a): Cs = 63,40 %mol. et Cy = 71,10 %mol. Nous supposons ici que la
concentration a saturation en SiO; dans le liquide résiduel correspond au point le plus bas

du profil de concentration en SiO, mesuré par NanoSIMS.
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L’application numérique de la relation (4.7) donne une valeur de 6 de :

§=4,21.10"*cm = 4,21 ym (4.9)

Cette valeur est trés proche des 3 um déterminés par Christensen et al. [120]. Par ailleurs,

elle correspond a la valeur que nous pouvons mesurer a la Figure 44.

100 %

Cristal

Liquide résiduel Matrice vitreuse

Zone Zone
«proche du cristal » «loin du cristal »

>x (um)

Figure 52: Schéma du profil de concentration en SiO. a linterface cristallverre. AC
correspond a la différence de concentration entre la concentration initiale (C,) et la
concentration finale de la matrice vitreuse en SiO2.§ (= quelques pm) correspond a
I'épaisseur de la zone appauvrie en SiO, a I'extrémité du cristal (zone de contraste chimique
plus sombre sur les images MEB en électrons rétrodiffusés).
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Autre exemple d’application de cette loi :

Dans ce paragraphe, nous avons voulu valider la loi utilisée précédemment sur un autre
exemple. Etant donné que nous connaissons la vitesse de croissance, U, de la couche
cristallisée pour le verre SBN68-18 a 900 °C, nous nous sommes demandé si nous pouvions
avoir une estimation de la valeur propre associée a I'échange diffusif principal a partir de

cette loi et de la valeur de §.

En utilisant les micrographies MEB prises sur les échantillons traités thermiquement a
900 °C, nous avons estimé que I'épaisseur effective entre le verre et le cristal, §, est de I'ordre

de 11 um. Par ailleurs, a 900 °C, la vitesse de croissance de la couche cristallisée est de :

U=3,72%x10" um/min = 6,20 x 1073 um/s (4.10)

D’aprés les analyses microsonde que nous avons effectuées sur le verre SBN68-18, sa
concentration initiale en silicium (Cy) est de 65,26 %mol (voir Tableau 6). Si nous faisons
I'approximation que la perte en silicium dans le liquide résiduel pour ce verre est du méme
ordre de grandeur que celle mesurée a partir du profil NanoSIMS, alors la concentration a

saturation (Cy) vaut 57,56 %mol. Le coefficient de diffusion D peut donc étre calculé :

Us(1-c¢Cy)
= 5 411
- @1
L’application numérique de cette loi donne :
D =3,76 x 10~ um?/s (4.12)

Cette valeur est bien du méme ordre de grandeur que la valeur propre associée a I'échange
diffusif principal qui vaut 6,78 x 10! um?/s. En comparaison, nous avons calculé les
coefficients d’autodiffusion donnés par les lois d’Eyring (loi de viscosité) et de Nernst-Einstein
(loi de conductivité). D’aprés ces lois, le coefficient d’autodiffusion du silicium devrait étre
proche de 1,15x 10™* pm?/s alors que celui du sodium devrait se rapprocher de
6,2 X 101 pm?/s. Ces calculs permettent de mettre en avant que la valeur propre associée a
I'échange diffusif principal est la grandeur qui permet le mieux de décrire la croissance de la

cristobalite.
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A retenir :

Bien que les lois de croissance issues d’'un mécanisme de diffusion suivent généralement
une évolution en +/t, nos résultats confrontés a ceux de la littérature, montrent que c’est bien
la diffusion multicomposants qui pilote la croissance de la cristobalite. Par ailleurs, une loi de
croissance dendritique a pu étre appliquée avec succes a nos systemes. Le coefficient de
diffusion qu’elle met en jeu est, dans notre cas, la valeur propre associée a I'’échange diffusif

principal :

0,10 B,05 + 0,90 Si0, © 1 Na,0

4.3.2. Mécanisme de cristallisation pour des temps de traitement

thermique longs

Au cours des expériences de cristallisation, nous avons vu que pour des temps longs,
certains verres présentent un deuxiéme mécanisme de cristallisation beaucoup plus rapide
que le premier. Une micrographie MEB a fort grandissement des sphérulites formées au
cours de ce mécanisme est présentée a la Figure 42. Dans les paragraphes suivants sont
discutées deux hypothéses que nous avons avancées pour justifier ce changement de

comportement.

4.3.2.1. Hypothése 1 : transition de phase polymorphique de SiO2

Les cristaux de la Figure 42 ont des formes trés arrondies qui nous ont tout d’abord fait
penser a une transformation polymorphique de la cristobalite en tridymite (puis en quartz a
température ambiante). En effet, d’aprés les diagrammes de phases a I'équilibre, la
cristobalite est métastable dans nos verres. |l est donc attendu qu’elle se transforme en une
phase stable, c’est-a-dire en tridymite, lorsque les temps de traitement thermique sont
rallongés. Par ailleurs, d’apres les résultats DRX présentés au paragraphe 2.1.1., la tridymite
et la cristobalite cristallisent respectivement dans les systémes cristallins hexagonal et
quadratique. Les modifications d’angles provoquées par le changement de paramétres de
maille peuvent étre responsables de la forme arrondie des cristaux. Les interfaces des
échantillons traités thermiquement a 800 °C pendant 9 h ont donc été analysées par DRX
pour les trois couples de diffusion. L’échantillon correspondant a I'échange SiO.-Na.O
présente uniquement des cristaux ayant une croissance sphérulitique, nous nous attendions

donc a ce qu'il contienne davantage de tridymite(/quartz) que I'échantillon SiO»-B.Oz pour
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lequel une texture dendritique a majoritairement été observée. Les diffractogrammes obtenus

a l'issue des analyses DRX sont présentés dans la Figure 53.

Si0,-B,0,, 800 °C, 9 h
—— Na,0-B,0,, 800 °C, 9 h

— SiO,-Na,0, 800 °C, 9 h
e Cristobalite (PDF 00-039-1425)

Intensité (u. a.)

10 15 20 25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90
26(°)

Figure 53 : Diffractogrammes des Rayons X de linterface entre les verres pour des
traitements thermiques de 9 h a 800 °C.

Ces diffractogrammes sont quasiment identiques et révelent la présence de cristobalite pour
les 3 échantillons. A travers cette analyse, nous n’avons pas réussi a mettre en évidence la
présence de quartz dans les verres. De plus, dans la littérature, les traitements thermiques
réalisés pour faire croitre la cristobalite dans les verres borosilicates de sodium sont
beaucoup plus longs que les nétres et aucune transformation polymorphique n’a jamais été
observée [118]. Dans le méme ordre d’idées, il a été montré que le passage de la cristobalite
a la tridymite a une cinétique trés lente [122]. Bien que nous ne réfutons pas qu’un
changement de phase polymorphique puisse se produire dans nos systéemes, les résultats
DRX laissent penser qu'’il ne s’agit pas de la cause a I'origine du changement de mécanisme

de croissance. Une autre hypothése a donc été formulée.

4.3.2.2. Hypothese 2 : Effet de la composition du liquide surfondu proche des
cristaux

Une autre justification a la mise en place du deuxieme mécanisme de cristallisation est le

changement de composition du verre SBN70-18 loin de la zone cristallisée. Dans la Figure
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54, la composition initiale de ce verre ainsi gue sa composition apres un traitement thermique
de 3 h (verre cristallisé) ont été replacées dans le diagramme ternaire SiO2-Na;O-B,0:s.
D’aprés les isothermes de liquidus représentées dans ce diagramme, les changements de
composition subis par le verre SBN70-18 au cours de la cristallisation ont abaissé sa
température de liquidus d’environ 100 °C (passage de I'isotherme a 1100 °C a l'isotherme a
1000 °C). En d’autres termes, au bout de 3 h et a plus forte raison pour des temps de
traitement thermique plus longs, la cristobalite croit dans un verre dont la composition et le
comportement thermique différent du verre initial de facon non négligeable. Le fait d’abaisser
le degré de surfusion du verre permet aux cristaux d’adopter une autre morphologie au cours

de la croissance, d’ou la formation de sphérulites.

Na,O
Na,0
Na,Si .
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Figure 54 : Evolution de la composition de la matrice vitreuse (loin des cristaux) au cours du

temps [18].

A retenir :

Le changement de mécanisme de croissance observé pour nos systemes a lissue de
traitements thermiques longs semble étre une conséquence du changement de composition

de la matrice vitreuse en dehors de la zone cristallisée.
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5. CONCLUSION

Dans notre systéme, la différence de composition entre la cristobalite (100 %mol. SiO,) et la
matrice vitreuse (environ 68 %mol. SiO;) est drastique (environ ACg;, =~ 32 % mol.) et ne
peut pas se produire par simple réarrangement du réseau, comme c’est par exemple le cas
pour une cristallisation congruente. Un apport en silicium important doit étre effectué a
l'interface verre/cristal pour que ce dernier puisse croitre. Pour autant, I'énergie d’activation
de la croissance que nous avons déterminée montre que ce n’est pas la mobilité du silicium
(et donc la viscosité) qui pilote ce phénoméne. Le moteur de la croissance semble davantage
étre lié a la capacité du systéme a pouvoir transporter les especes les plus mobiles (dans
notre cas le sodium) loin de I'environnement du cristal. Nos résultats montrent que I'échange
diffusif qui consiste a échanger environ 1 mole de SiO; avec 1 mole de NaxO est tout a fait
cohérent pour expliquer ce phénoméne. En conséquence, il se forme autour des cristaux un
liquide résiduel mis en évidence par les profils de concentration mesurés par NanoSIMS, les
observations MEB et les résultats de RMN haute température du bore. En raison de la
migration du sodium, ce liquide est fortement polymérisé ce qui va d’autant plus faciliter la

croissance.
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1. INTRODUCTION

Ce chapitre est une mise en perspective des résultats obtenus au cours de la thése. Il a pour
but de présenter les simplifications d’étude que nous pouvons proposer a l'issue de nos
expériences pour pouvoir appliguer notre méthodologie a des systémes plus complexes. En
effet, nous avons mis en évidence l'intérét d’utiliser la diffusion chimique pour décrire nos
systémes entre leur température de transition vitreuse et leur température d’élaboration.
Cependant, le protocole d’étude mis en place nécessite plusieurs étapes pour déterminer la
matrice de diffusion et le nombre d’expériences a réaliser est conséquent. De plus, d’un point
de vue analytique, plus le nhombre d’oxydes a analyser par microsonde/NanoSIMS est
important, plus il est difficile d’obtenir des profils de concentration de qualité pour chacun des
constituants, ce qui peut avoir un impact sur le traitement mathématique des données. Le
verre R7T7, dont la composition est donnée dans le Tableau 16 contient plus de 30 oxydes,
il est donc inenvisageable d’étudier la diffusion chimique dans ce verre en utilisant le
protocole décrit dans cette thése pour 'ensemble des oxydes'®. Pour poursuivre cette étude,
il est nécessaire de réfléchir a une stratégie expérimentale permettant de réduire le nombre
d’expériences a réaliser. Si nous nous intéressons de plus prés a la composition du verre
R7T7, il est possible de distinguer deux groupes d’oxydes : les oxydes majoritaires (SiOx,
B.0s, Na,O, Al,O3, CaO) qui représentent un total de plus de 75 %mass. de la composition
du verre, et les oxydes minoritaires, dont les concentrations individuelles ne dépassent pas
les 3 %omass. La stratégie que nous proposons donc pour étudier le verre R7T7 consiste a

dissocier ces deux catégories d’oxydes.

Dans le domaine du liquide surfondu, il est plus pertinent d’étudier le comportement diffusif
des oxydes majoritaires en utilisant la diffusion multicomposants (=diffusion chimique)
comme nous avons pu le faire pour le verre SBN68-18 (voir le Chapitre 3). L’ajout de calcium
et d’aluminium au systéme SiO,-B.Os-Na,O serait d’autant plus intéressant que la diffusion
multicomposants a déja largement été caractérisée dans des verres aluminosilicates de
calcium [3, 60, 68, 78] (voir le Tableau 5 du Chapitre 1). Par ailleurs, nous avons vu dans le
Chapitre 3 que nos résultats sont tout a fait cohérents vis-a-vis de ces études. A partir des
données de la littérature, il est d’ailleurs possible de prévoir certains couplages diffusifs

présents dans le systeme SiO»-B,03-Na,O-Al,Os-CaO. Il est attendu que I'échange diffusif

18 Pour rappel, pour un systéeme a N constituants, au moins N-1 couples de diffusion sont

nécessaires pour déterminer la matrice de diffusion a une température donnée.
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principal soit un échange mettant en jeu principalement les especes les plus mobiles,
c’est-a-dire le sodium et le calcium, alors que I'échange diffusif associé a la valeur propre la
plus faible devrait correspondre a du silicium qui s’échange avec du bore et de I'aluminium.
Deux autres échanges diffusifs mélant formateurs et modificateurs de réseau doivent

également intervenir.

Concernant les oxydes minoritaires, dans la partie bibliographie de ce manuscrit (Chapitre 1),
nous avons vu que lorsqu’une espéce est présente en petite quantité dans un systéme (cas
de la diffusion de trace), la valeur de ses coefficients de diffusion effectifs binaires se
rapproche de son coefficient d’autodiffusion. En d’autres termes, le coefficient de diffusion
de l'espéce d’intérét peut est considéré comme unique et indépendant des gradients de
concentration des autres espéeces. Par la suite, il pourrait donc étre intéressant de considérer

les oxydes minoritaires en diffusion de trace.

Composition chimique du verre R7T7 produit
dans les ateliers de La Hague
Oxydes Compc(>§/(i)trir?gsr;(.))minale
SiO, 45,1
B>O3 13,9
Na2O 9,8
Al,O3 4.9
CaOo 4,0
Fe O3 29
NiO 0,4
Cr;03 0,5
P20s 0,3
Li-O 2,0
Zn0O 2,5
Oxydes d’actinides 0,9
Autres oxydes?® 12,8

Tableau 16 : Composition du verre R7T7 (%mass.) [95]. En rose : oxydes majoritaires. En

bleu : oxydes minoritaires.

19 Produits de fission + Zr + actinides + fines
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2. DIFFUSION CHIMIQUE DU LANTHANE DANS LE SYSTEME
SiO2-Naz0-B203-Lax03

2.1. Stratégie expérimentale

Dans cette partie, nous avons choisi de nous intéresser au comportement diffusif du lanthane
qui est couramment utilisé pour simuler les terres rares et les actinides mineurs présents
dans le verre R7T7. Notre objectif est de déterminer 'influence de cet élément sur la diffusion
du sodium, du bore et du silicium mais nous ne cherchons pas a déterminer une matrice de
diffusion de ce systéme (des expériences de diffusion supplémentaires seraient nécessaires

pour faire converger le programme d’ajustement des données).

Les couples de diffusion que nous avons réalisés sont constitués d’'un morceau de verre
SBN68-18 que nous avons mis au contact d’'un verre borosilicate de sodium et lanthane
(Figure 55). Les trois verres au lanthane utilisés au cours de ces expériences correspondent
au verre SBN68-18 pour lequel chacun des trois oxydes a été tour a tour substitué par

3 %mol. de lanthane (Figure 55).

Echange Na,0-La,0, Echange B,0;-La,0; Echange SiO,-La,0,

Verre
SBN68-18

Verre
SBN68-18

Verre
SBN68-18

A A A

WSS SSASSSSSSSS
S SIS SIS

Na La

-
Q

AL ASSSSSSSSSSS,
WSS LSS SSSSSSSS S
A ASAASSASSSSS,

N\

Figure 55 : Couples de diffusion utilisés. Le verre du haut est le verre SBN68-18 et dans le

N Ny

verre du bas 3 %mol. de chacun des 3 oxydes a été substitué par 3 %mol. de lanthane.

2.2. Description des profils

Les profils de concentration obtenus a l'issue de recuits de diffusion effectués a 1100 °C
pendant 20 minutes sont présentés dans les Figure 56, Figure 57 et Figure 58. Comme nous
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'avons mentionné dans le Chapitre 3, deux caractéristiques des profils nous intéressent :
leur forme, qui nous renseigne sur les couplages diffusifs mis en jeu, et les épaisseurs de

diffusion, qui fournissent une information sur les cinétiques d’échange.

2.2.1. Mécanismes de diffusion (couplages diffusifs)

La caractéristique la plus visible de ces profils de concentration est la présence de uphill pour
les profils de silicium et de sodium qui sont plus ou moins marqués en fonction des échanges
considérés. Le uphill de silicium observé pour I'échange Na,O-La,O3 rappelle celui que nous
avons observé au cours de I'échange Na,O-B,Os pour le verre SBN68-18 (voir Figure 24).
Cependant, au cours de I'échange Na,O-La,O3 présenté dans la Figure 56, la concentration
en bore est constante le long du couple de diffusion et donc le bore ne peut pas étre
responsable du uphill. Dans ce cas, c’est la présence du gradient de lanthane qui incite le
silicium a remonter son gradient de concentration. Par ailleurs, il semblerait que le couplage
entre le silicium et le sodium mis en évidence pour le verre SBN68-18 soit conservé dans les
verres au lanthane puisqu’en effet, dans I'échange Na,O-La»Os, le uphill de silicium a pour

conséquence la formation d’un léger uphill de sodium.

Le couplage entre le lanthane et le silicium explique également le sens du petit uphill de
silicium formé au cours de I'échange La>Os-B2O; (Figure 57). En effet, si nous supposons
que le couplage entre le bore et le silicium révélé dans le Chapitre 3 est maintenu dans les
systémes avec lanthane, alors, conformément aux profils observés pour I'échange
Na,0-B-0s (voir Figure 24), nous aurions di former en réponse au gradient de bore, un uphill
de silicium pour lequel la quantité de silicium est maximale du c6té pauvre en bore. Or, pour
I'échange La,Os-B>0s3, la concentration en silicium est maximale du cété riche en bore. Ce
comportement peut étre justifié par une compétition entre les couplages bore/silicium et
lanthane/silicium qui explique également pourquoi le uphill formé est beaucoup moins
marqué que si le couplage bore-silicium seul intervenait. Enfin, concernant I'échange

SiO»-Lay0s, aucun uphill n'a été observé.
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Figure 56 : Profils de concentration pour I'échange Na,O-La,03 (1100 °C, 20 minutes).
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2.2.2. Cinétique de diffusion (épaisseurs de diffusion)

L’ajout de 3 %mol. de La,O3 ne semble pas perturber la cinétique de diffusion du bore, du
sodium et du silicium car les distances sur lesquelles ils diffusent lors des échanges avec le
lanthane sont sensiblement les mémes que celles observées dans le ternaire
SiO2-Na;0-B,0s. Afin de comparer les cinétiques de diffusion du lanthane, nous avons
calculé ses coefficients de diffusion effectifs binaires (EBDC) pour les trois échantillons.
Avant de revenir sur les résultats obtenus, nous remarquons que les profils de concentration
du lanthane ne sont pas tout a fait symétriques (comme le montre de facon plus détaillée la
Figure 59) ce qui implique que les EBDC sont différents des deux cétés de l'interface. Pour
chaque échantillon, nous avons donc calculé deux coefficients de diffusion en considérant,
d'une part, la portion de profil a gauche de l'interface (verre SBN68-18) et d’autre part, la
portion de profil a droite de l'interface (verres au lanthane)?. Le résultat des ajustements
montre que les EBDC du lanthane sont de I'ordre de 10~8 cm?/s, ce qui est en accord avec
les données d’autodiffusion des terres rares référencées dans la littérature [131]. Par ailleurs,
la diffusion du lanthane est légérement plus rapide (d’'un facteur 2 environ) dans les verres
gui en contiennent initialement (Verres SBN68-18_3LaX) que dans le verre SBN68-18. Cette
différence peut étre expliquée par le fait que le lanthane, en tant que modificateur de réseau,
abaisse la viscosité et donc favorise la diffusion. En revanche, aux incertitudes de mesure
prés, les EBDC ne semblent pas impactés par la nature des gradients chimiques. Par
conséquent, pour une composition de verre donnée, en présence de gradients de
concentration de quelques %mol. en B-O3, Na;O et/ou SiO, il ne semble pas aberrant de

considérer un unigue coefficient de diffusion du lanthane.

Le fait que les EBDC du lanthane varient le long des profils de diffusion montre que les limites
de notre méthodologie ont été dépassées. En effet, jusqu’a présent, nous avons toujours
considéré que les écarts de concentration entre les verres étaient suffisamment faibles pour
avoir des coefficients de diffusion quasi-constants le long des profils de concentration. En
raison de la masse molaire atomique élevée du lanthane par rapport aux autres éléments,
I'ajout de 3% mol. de La,Os représente en fait un gradient d’environ 15 % massiques entre
les verres. Conformément a ce que préconise la littérature, pour étudier la diffusion chimique

des systémes avec lanthane, il faudrait abaisser ce gradient a environ 5 %omass.

20| a fonction erreur utilisée pour ajuster les profils est symétrique. Pour déterminer les EBDC
du lanthane nous avons donc da calculer le symétrique par rapport a l'interface de chaque

demi-profil. Les points obtenus sont représentés en gris sur la Figure 59.
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Figure 59 : Profils de diffusion du lanthane ajustés et EBDC associés. Les symboles
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aux verres avec lanthane. Les profils réels sont représentés en rouge et les données qui ont

été prolongées pour les ajustements sont représentées en gris.
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A retenir :
Ces expériences de diffusion ont permis de montrer :

(1) Que les couplages déterminés dans le ternaire SiO»-Na.O-B.Os; pour le verre
SBN68-18 sont maintenus dans le quaternaire SiO»-Na,O-B,0s-La,O3 pour des
verres contenant 3 %omol. de La,Os3,

(2) Que le lanthane est fortement couplé au silicium.

En complément de ce deuxieme point, il est intéressant de souligner les réles similaires du

bore et du lanthane au cours de la diffusion.

3. COMPORTEMENT THERMIQUE DU VERRE SBN68-18_3La

Dans cette partie, nous nous intéressons au comportement thermique d’un verre borosilicate
de sodium et lanthane, le verre SBN68-18_3La, qui correspond au verre SBN68-18 auquel
3 %mol. de La,Os; ont été ajoutés, sans modifier les rapports molaires entre les autres
oxydes. L'objectif de cette étude est d’utiliser les résultats de diffusion acquis précédemment

pour comprendre les mécanismes de cristallisation qui se produisent dans ce verre.

Aprés élaboration, le verre SBN68-18 3La a été broyé sous forme de poudre de
granulométrie inférieure a 100 um puis a été traité thermiquement a différentes températures
pendant 1,5 h. Une partie des échantillons obtenus a été a nouveau broyée puis analysée

par DRX (Figure 60) pour identifier les phases cristallines formées. Le morceau d’échantillon
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restant a été observé par microscopie électronique a balayage (Figure 61).

\——-———\_ A LaBSiO, Stillwellite (PDF 01-087-0965)

®  SiO, Quartz (PDF 00-046-1045) 1100 °C
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Figure 60 : Diffractogrammes des Rayons X (ex-situ) du verre SBN68-18 3La entre 700 °C
et 1100 °C.

Les diffractogrammes obtenus a lissue de ces analyses montrent que le verre
SBN68-18_3La commence a cristalliser de la cristobalite autour de 700 °C. A 800 °C, une
autre phase de type borosilicate de lanthane se forme. |l s’agit de la stillwellite, LaBSiOs
(PDF 01-087-0965). La cristobalite se dissout ensuite entre 900 °C et 1000 °C alors que la
stillwellite disparait entre 1000 °C et 1100 °C. De ces résultats, il en ressort que I'ajout de
lanthane a pour effet de diminuer la gamme de température sur laguelle la cristobalite se

forme puisque dans le verre SBN68-18, sa dissolution se produit entre 1000 °C et 1050 °C.

La phase LaBSiOs a déja été observée dans la littérature pour des compositions de verre
borosilicates de sodium [132, 133]. Les micrographies MEB de la Figure 61 montrent que sa
morphologie évolue avec la température. Entre 700 °C et 900 °C, elle cristallise autour de la
cristobalite et ne posséde pas une forme bien définie alors qu’a plus haute température, les
cristaux adoptent une morphologie hexagonale, ce qui est en accord avec les observations
MEB de Hyatt, Mohd Fadzil et leurs collaborateurs [132, 133].
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Lod
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Figure 61 : Micrographies MEB en électrons rétrodiffusés du verre SBN68-18 3La traité
thermiquement pendant 1,5 h a (a) 700 °C, (b) 800 °C, (c) 900 °C, (d) 1000 °C.

Au vu de ces observations et de nos précédents résultats, il est possible de proposer un
mécanisme de formation de la phase LaBSiOs (Figure 62). En effet, d’aprés les résultats
présentés dans le paragraphe 2.1. de ce chapitre, nous avons vu que le lanthane ne semble
pas modifier la nature des couplages diffusifs mis en évidence dans le Chapitre 3. Si le
couplage entre le silicium et le sodium est maintenu, alors nous pouvons nous attendre a ce
que le sodium migre loin des cristaux de cristobalite, comme pour le verre SBN68-18. La
concentration en bore et lanthane devrait alors augmenter localement autour des cristaux
(Figure 62 (b)) et le liquide résiduel devrait voir sa composition évoluer vers une composition
proche de celle de LaBSiOs (en %mol. : 50Si02-25B,03-25La,03). Bien que des expériences
supplémentaires soient nécessaires pour valider ce mécanisme, il permet toutefois de
justifier pourquoi les silicates de lanthane formés dans les verres borosilicates n’'incorporent
pas de sodium [134] alors que le lanthane a tendance a s’entourer d’alcalins et

d’alcalino-terreux [135].
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Figure 62 : Schéma proposé pour justifier le mécanisme de cristallisation de la phase
LaBSiOs.

A retenir :

Dans cette partie, nous avons mis en évidence que I'ajout de 3 %mol. de La,Os au verre
SBN68-18 modifie le comportement a la cristallisation de ce verre. En plus de la cristobalite,
la phase LaBSiOs se forme entre 700 °C et 1100 °C. Nos résultats de diffusion permettent

de proposer un mécanisme de cristallisation de cette phase qui se déroulerait en trois temps :

(1) Formation de cristobalite

(2) Diffusion du sodium vers la matrice et enrichissement local en bore et lanthane
proche des cristaux

(3) Formation d’'un liquide résiduel ayant une composition proche de celle de LaBSiOs

qui permettrait la précipitation de cette phase.

Par la suite, ces hypothéses devront étre confortées en réalisant des profils de concentration
a proximité des cristaux pour vérifier que la quantité de sodium est bien appauvrie dans le

liguide résiduel.
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4. CONCLUSION

Dans cette partie, nous proposons une stratégie simplifi€e pour étudier la diffusion chimique
dans le verre R7T7. Elle consiste a caractériser par diffusion multicomposants le
comportement diffusif des oxydes majoritaires (SiO2-B,03-Na,O-Ca0-SiO,) et par diffusion
de trace, les autres oxydes. Dans cette optique, hous avons initi€ une complexification de
nos systémes en ajoutant 3 %mol. de La.Os au verre SBN68-18. Les expériences de
diffusion nous ont permis de montrer que, pour cette composition, le lanthane est fortement
couplé au silicium. La diffusion de trace ne peut donc pas étre considérée dans ce cas de
figure, méme si les coefficients de diffusion effectifs binaires du lanthane ne semblent pas
modifiés par un gradient de concentration en SiO, Na,O ou B,Os. Dans la derniere partie de
ce chapitre, le comportement thermique du verre SBN68-18_3La a été caractérisé. En plus
de la formation de cristobalite, une autre phase a été observée entre 800 °C et 1000 °C, il
s’agit de la stillwellite (LaBSiOs). Les résultats des chapitres précédents nous ont permis de
proposer un mécanisme de formation de cette phase a partir des différents couplages
diffusifs.
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perspectives

En I'absence de convection, la diffusion chimique et I'autodiffusion sont les deux modes de
transport pouvant étre a l'origine de I'homogénéisation des précurseurs au cours de
I'élaboration d’'un verre. Dans le domaine du liquide surfondu, c’est-a-dire entre la
température de transition vitreuse du verre et sa température de liquidus, nous avons vu
dans ce travail qu'il était indispensable de prendre en compte les couplages diffusifs entre
les atomes pour décrire la diffusion. Ces couplages sont retranscrits par la théorie de la
diffusion chimique multicomposants qui permet de décrire la diffusion au sein d'un
systéme via I'application de la deuxiéme loi de Fick généralisée en écriture matricielle. La
matrice de diffusion issue de cette loi est diagonalisable et ses vecteurs propres et valeurs
propres permettent de proposer des mécanismes de diffusion (les échanges diffusifs) a une

échelle atomique.

Au cours de cette thése, nous avons choisi de nous intéresser a une composition de verre
de type borosilicate de sodium (le verre SBN68-18) qui correspond au verre R7T7 simplifié
en ne gardant que ses trois principaux oxydes (SiO2, Na:O, B203), dans les mémes rapports
molaires. Un protocole d’étude de la diffusion multicomposants a été mis en place et appliqué
a trois couples de diffusion. La deuxiéme loi de Fick généralisée a été utilisée pour
déterminer la matrice de diffusion entre 700 °C et 1100 °C. Les vecteurs propres de cette
matrice ont été utilisés pour expliciter deux échanges diffusifs invariants sur la gamme de
température considérée. L'intensité relative de ces échanges a ensuite été déterminée a
partir des valeurs propres. Ainsi, il a été montré que I'échange diffusif principal
(0,10 B,03 + 0,90 Si0, < 1 Na,0), qui est le plus susceptible de se produire, fait
majoritairement intervenir du sodium et du silicium alors que I'échange diffusif secondaire
(0,75 B,03 + 0,25 Na,0 < 1Si0,) est un échange entre le bore et le silicium, rendu
possible grace a la contribution du sodium. Les deux échanges diffusifs ont des énergies
d’activation a haute température qui sont identiques et proches de I'énergie d’activation de
la viscosité. Ce résultat suggere un méme mécanisme limitant pour la diffusion chimique et

le flux visqueux, qui est en lien avec la fréquence de rupture des liaisons Si-O et B-O.
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Les mécanismes de diffusion qui régissent notre systeme étant explicités, nous nous
sommes questionnés sur leur implication au cours de la cristallisation. En effet, sur lagamme
de température que nous avons considérée (700 °C - 1100 °C), le verre SBN68-18 cristallise,
par nucléation hétérogéne, de la cristobalite et en moindre mesure, de la tridymite. La
croissance de la couche cristallisée formée a linterface entre deux verres de méme
composition (celle du verre SBN68-18) ou de compositions différentes (celles des verres
utilisés au cours des expériences de diffusion) a été investiguée. Dans un premier temps,
nous avons montré que les gradients de concentration exercent une influence sur la direction
de croissance des cristaux, justifiée a partir des courbes de liquidus tracées dans les
diagrammes de phases stables du ternaire SiO2-Na.O-B.0Os. L'épaisseur de la couche
cristallisée suit une évolution linéaire dans le temps et les vitesses de croissance semblent
peu modifiées en présence de gradients de concentration. Une loi de croissance
dendritique a été utilisée pour prédire la croissance de la couche cristallisée a partir d’'un
coefficient de diffusion que nous avons associé a la valeur propre de I'échange diffusif
principal (0,10 B,05 + 0,90 Si0, < 1 Na,0). Ce choix a été effectué a partir de 'analyse des
profils de concentration mesurés dans et a I'extérieur de la couche cristallisée. En effet,
proche des cristaux, les compositions évoluent en suivant une stcechiométrie similaire a celle
de I'échange diffusif secondaire alors que dans la matrice vitreuse (i.e. loin des cristaux),
I'évolution des compositions est régie par I'échange diffusif principal, ce qui se traduit par un
appauvrissement en silicium et un enrichissement en sodium dans le verre. Par ailleurs, la
vitesse de croissance de la couche cristallisée suit un comportement arrhénien avec la
température. L’énergie d’activation de la croissance (60 kJ.mol?) est faible et se rapproche
de I'énergie d’activation de I'autodiffusion du sodium (87 kJ.mol?!) déterminée a partir de
mesures de conductivité ionique. Nous suggérons ainsi que le mécanisme qui limite la
croissance cristalline est probablement relié a la capacité du sodium (se trouvant a proximité

des cristaux) & migrer vers la matrice vitreuse (loin des cristaux).

Enfin, dans la derniére partie de la thése, nous nous sommes interrogés sur la stratégie a
suivre pour pouvoir appliquer notre méthodologie d’étude de la diffusion multicomposants a
des systémes plus complexes. Le verre R7T7 contenant plus de 30 oxydes, nous proposons
pour les études a venir, de dissocier les oxydes majoritaires des oxydes minoritaires entrant
dans la composition de ce verre. Concernant les oxydes majoritaires, la prochaine étape
consiste a étudier par diffusion multicomposants l'influence de l'ajout de calcium et
d’aluminium au systéme SiO»-Na,O-B,0s. D’aprés la comparaison entre nos résultats et ceux
de la littérature, nous avons montré que le bore a un comportement diffusif proche de celui
de I'aluminium dans des verres aluminosilicates d’alcalins, il serait donc intéressant de voir
comment évoluent les échanges diffusifs en présence de ces deux éléments. Pour ce qui est
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des oxydes minoritaires, nous proposons d’étudier leur comportement en considérant des
conditions de diffusion de trace. Dans cette optique, des expériences ont été initiées en
ajoutant 3 %omol. de La>O3 a nos systémes en tant que simulant des actinides. La réalisation
de trois couples de diffusion a permis de mettre en évidence un fort couplage entre le
lanthane et le silicium qui semble entrer en compétition avec le couplage entre le silicium et
le bore, établi dans le ternaire SiO»-Na>O-B,0Os. L’ajout de 3 %mol. d’'oxyde de lanthane est
donc trop important pour considérer des conditions de diffusion de trace méme si, d’'un point
de vue cinétique, les coefficients de diffusion effectifs binaires de La>Oz ne semblent pas
modifiés par la présence d’'un gradient de concentration en sodium, silicium ou bore. A
'avenir, nous pourrons donc nous questionner sur les concentrations limites a choisir pour
pouvoir considérer des conditions de diffusion de trace. Enfin, dans la continuité du
Chapitre 4, nous nous sommes intéressés aux phases cristallines formées dans le systéme
guaternaire SiO2-Na,0-B.0s-La,O3; et nous avons utilisé les connaissances de diffusion
acquises au cours de nos travaux pour proposer un mécanisme de cristallisation a 'origine
de la phase LaBSiOs,

Ouverture: La dynamiqgue moléculaire, une autre méthode

d’approche de la diffusion chimique

Dans la littérature et dans cette thése, la diffusion multicomposants a été étudiée de fagon
empiriqgue. La compilation des échanges diffusifs mis en évidence dans les différents
systemes silicatés constitue une base de données intéressante. Cependant, pour aller plus
loin dans la compréhension des mécanismes de diffusion, il est indispensable d’'arriver a
modéliser les échanges diffusifs. La dynamique moléculaire s'impose alors comme un outil

incontournable.

Il peut étre envisagé de modéliser les expériences de diffusion en mettant en contact deux
boites de simulation pour former les deux verres d’'un couple. Ce genre de simulation est
d’autant plus pertinent dans le cadre de notre étude que des potentiels d’interactions
polarisables ont déja été établis pour le verre SBN68-18 au cours des travaux de thése de
Pacaud [136]. Cependant, il est important de souligner que pour atteindre des cinétiques de
diffusion compatibles avec les temps de simulation (de l'ordre de la nanoseconde), les
expériences de diffusion devront étre simulées a haute température. Compte-tenu des
résultats de Pacaud [136], il peut étre envisagé d’effectuer une relaxation des systemes a
2000 K puis de simuler les couples de diffusion a une température de I'ordre de 3000 K. I

devrait alors étre possible d’obtenir des profils de diffusion de quelques dizaines d’A
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(estimation & partir des résultats de Pacaud) pour des temps de calcul raisonnables (environ
1 semaine sur machines centralisées). Une fois les profils de concentration simulés, les
vecteurs propres et valeurs propres de la matrice de diffusion pourraient étre calculés en
suivant la méme meéthodologie que celle décrite dans le Chapitre 2. Il serait ensuite
intéressant de voir si ces résultats sont extrapolables a plus basse température (i.e. sur notre
gamme de température 700 °C-1100 °C). Par ailleurs, la dynamique moléculaire permet
d’acquérir d’autres informations difficilement accessibles par I'expérience. Entre autres, elle
offre la possibilité de différencier le comportement diffusif d’'un sodium compensateur de
charge et d’'un sodium modificateur de réseau?:. De méme, la distinction entre les
comportements diffusifs de chacune des coordinences du bore est envisageable. Enfin, les
potentiels polarisables développés par Fabien Pacaud sont valables pour I'ensemble du
ternaire Na.O-SiO»-B,0s. Il serait intéressant de simuler des profils de diffusion pour
plusieurs compositions de ce systéme afin de voir comment évolue la diffusion chimique, et

donc les vecteurs propres, avec la composition.

21 || faut toutefois étre prudent au sujet de la possibilité de distinguer la diffusion des ions
sodium modificateurs de réseau de celle des ions sodium compensateurs de charge car les
temps de vie de ces espéces sont d’autant plus courts que la température est élevée. Le

méme probléme se pose pour I'étude de la diffusion des différentes coordinences du bore.
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Annexe 1 : Choix des compositions de verre pour

compenser les effets de volatilisation

Au cours de cette étude, nous avons pu constater une tres forte tendance a la volatilisation
de nos verres au cours de leur élaboration. Afin de minimiser I'impact de ce phénomeéne sur
la composition finale des verres, nous avons élaboré différents verres dans le but de trouver
une composition qui se rapproche le plus possible de celle du verre SBN68-18 aprées
élaboration. Ce verre est le verre SBN65-20 dont la composition est donnée dans le Tableau
17.

- - Composition analysée
Nom du verre Composition théorique (%mol. ) P y

(Lot) (%mol.)
0 . .
Sio, B,O, Na,0 Sio, B,O, Na,0
- 68,21 18,41 13,38
SBN65-20 64.59 20.04 15.37
(10902) (+0,51) (+0,65) (+0,28)

Tableau 17 : Composition théorique du verre SBN65-20 et composition analysée apres
élaboration.

En supposant que dans le petit domaine de composition considéré dans ces travaux, les
phénomeénes de volatilisation se produisent toujours de la méme maniére, nous avons pu,
pour chaque composition de verre (« composition visée »), calculer la composition a peser
(« composition théorique ») pour obtenir le verre voulu aprés élaboration (« composition
analysée »). L’ensemble de ces compositions est récapitulé dans les Tableau 18 et Tableau
19.
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Nom du Composition visée Composition théorique Composition analysée
verre (%mol. ) (%mol.) (%mol.)
(Lot) Sio, B,O, Na,0 Sio, B,O, Na,0 Sio, B,O, Na,0
SBN70-16 69,00 16,40 14,59
(10811) 69,73 16,04 14,23 66,59 18,04 15,37 (£0,58) (£0 59) (£0,49)
SBN66-20 65,76 19,54 14,70
(10810) 65,73 20,04 14,23 62,59 22,04 15,37 (£0,45) (£0,50) (£0,47)

SBN70-18 69,73 18,04 12,23 66,59 20,04 13,37 70,88 17,69 11,42

(10785) (x0,79) (x0,75) (¥0,51)
5231’\(1)32%1)8 65,73 18,04 16,23 62,59 20,04 17,37 (ig::;) (igjgz) (ig:gg)
5:31'\(‘)32-82)0 67,73 20,04 12,23 64,59 22,04 13,37 (23:12) (ig:§Z) (igji)
5:31’\(‘)67271)6 67,73 16,04 16,23 64,59 18,04 17,37 (23:22) (ig:zg) (ig:ii)

Tableau 18 : Récapitulatif des compositions de verre pesées (« composition théorique »)
pour obtenir les compositions de verre visées apres élaboration (« composition analysée »)

pour les couples de diffusion du ternaire SiO»-Na,O-B;0O:s.

Composition visée Composition théorique Composition
Nom(fu ;Ierre (%mol.) (%mol.) analysée (%mol.)
ot . . .
Sio, BO, Na0O Llao, Sio, BO, Na0O lao, Sio, B,O, Na,0 La,0,
SBN68-18 68,21 18,41 13,38
67,73 18,04 14,23 0,00 64,59 20,04 1537 0,00 0,00
(10902) (+0,51) (+0,65) (%0,28)
SBN68-18_3LaSi 65,46 16,71 14,59 3,24
64,73 18,04 14,23 3,00 61,59 20,04 1537 3,00
(10850) (+0,48) (+0,50) (0,25) (+0,06)
SBN68-18_3LaNa 68,90 17,30 10,72 3,02
67,73 18,04 11,23 3,00 64,59 20,04 12,37 3,00
(10852) (+0,76) (+0,75) (¥0,17) (+0,06)
SBN68-18_3LaB 68,21 15,21 13,27 3,30
67,73 15,04 1423 3,00 64,59 17,04 1537 3,00
(10903) (£0,73)  (¢0,80) (+0,21) (+0,08)
SBN68-18_3La 67,77 17,65 11,91 2,68
65,70 17,50 13,80 3,00 6570 17,50 13,80 3,00
(10816) (£0,57) (¥0,59) (#0,15)  (+0,1)

Tableau 19 : Récapitulatif des compositions de verre pesées (« composition théorique »)
pour obtenir les compositions de verre visées apres élaboration (« composition analysée »)

pour les couples de diffusion du quaternaire SiO»-Na;O-B,03-La>Os.

180



Annexes

Annexe 2 : Analyses Thermiques Différentielles et

Thermo-Gravimétriques

Des Analyses Thermiques Différentielles (ATD) et Thermo-Gravimétriques (ATG) ont
systématiquement été effectuées sur les verres utilisés dans cette étude afin de déterminer
leurs températures caractéristigues (température de transition vitreuse, températures de
cristallisation/dissolution, température de volatilisation). Un mélange vitrifiable a également
été analysé avant élaboration pour connaitre les températures de décomposition des
précurseurs H3BOs et Na>COs (Figure 63). Suite a I'acquisition des données, les pertes de
masses enregistrées entre 100 °C et 200 °C ont été attribuées a la décomposition de H;BOs
en HBO: puis en B,Os. La décarbonatation de Na,COs3 se produit, quant a elle, entre 700 °C
et 800 °C.

20
10 4
04 Na,C0; +> Na,0 + €O, 10 ’9?

S .10 :
= 20 {-5
= .20 <
D -30- | | @
f__ﬁ _40_‘ EEIBOZ—>1/ZBZO3+1/2H20 110 %
o ] =
L 504 F
5 60+ g {15 3
= |H3BO5 + HBO, + H,0 £
L 704 | 5

807 1{-20

-90

0 200 400 600 800 1000 1200
Température de I'échantillon (°C)

Figure 63 : Courbes ATD (en vert) et ATG (en bleu) du mélange de précurseurs avant

élaboration pour le verre SBN66-20.
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Les Figure 64 et Figure 65 présentent les courbes ATG et ATD des verres (apres élaboration)

utilisés au cours des expériences de diffusion dans le ternaire SiO2-Na,O-B,0O:s.

0.2

g%

-0.2 4

—— SBN68-18 Lot 10308
044 | — SBN66-18 Lot 10786
—— SBN70-18 Lot 10785
—— SBN66-20 Lot 10810
0.6 SBN70-16 Lot 10811
— SBN68-16 Lot 10797
—— SBN68-20 Lot 10798

Perte de masse (% mass.)

§Volatilisation

! I ! I ! I T I
400 600 800 1000 1200
Température de I'échantillon (°C)
Figure 64 : Thermogrammes ATG des verres utilisés pour les expériences de diffusion.

La Figure 64 montre que les phénoménes de volatilisation commencent a partir de 1100 °C
dans nos verres et s’accentuent a partir de 1200 °C. C’est pour cette raison gue nous avons

choisi d’effectuer 'ensemble de notre étude pour des températures inférieures a 1200 °C.

Les résultats des analyses ATD effectuées sur les différents verres révéelent la présence d’un
pic endothermique autour de 600 °C qui correspond a la transition vitreuse. Le logiciel
d’acquisition des données calcule la température de transition vitreuse des verres a partir du
point d’inflexion de la partie gauche du pic. L’incertitude sur ces températures a été estimée
a + 6 °C. Les températures de transition vitreuse de tous les verres sont regroupées dans le
Tableau 20. Aux incertitudes de mesure prés, nous avons estimé qu’elles étaient identiques
et égales a environ 600 °C. Lors de I'élaboration des verres, nous nous sommes servis de
ces données pour les recuits. Nous avons choisi de les effectuer a 620 °C afin de donner
suffisamment de mobilité aux éléments du verre pour permettre de libérer les contraintes

résiduelles.
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Figure 65 : Thermogrammes ATD des verres utilisés pour les expériences de diffusion. Pour

l'identification des courbes, le code couleur est le méme que celui de la Figure 64.

Au-dela de 600 °C, d’autres phénoménes thermiques entrent en jeu. Les résultats du
Chapitre 4 ont permis de montrer que les verres utilisés au cours des expériences de diffusion
ont tendance a former de la cristobalite et de la tridymite entre 700 °C et 1050 °C environ. La
cristallisation de ces phases peut étre associée au pic exothermique situé entre 800 °C et
850 °C. Nous ne sommes pas en mesure de dire si le phénomene endothermique observé a
800 °C est réel (dans ce cas il pourrait s’agir de séparation de phase par exemple) ou s’il

s’agit d’un retour de la courbe a la ligne de base.
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Verre (Lot) Tg (°C)

SBN68-18 (10308) 593

SBN70-16 (10810) 601

SBN66-20 (10811) 610

SBN70-18 (10785) 600

SBN66-18 (10786) 603

SBN68-20 (10798) 597

SBNG68-16 (10797) 606

Tableau 20 : Verres des tests de diffusion associés a leur température de transition vitreuse.
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Annexe 3 : Images MET du verre SBN68-18

Figure 66 : Images MET du verre SBN68-18 aprés un traitement thermique de 2 jours et 15
heures a 600 °C. Le verre est homogéne.

Figure 67 : Images MET du verre SBN68-18 aprés un traitement thermique de 2 jours et 15
heures a 600 °C. La cristallisation est induite par la migration du sodium sous l'effet du

faisceau.

Figure 68 : Images MET du verre SBN68-18 aprés un traitement thermique de 2 jours et 15
heures a 700 °C. Le verre a cristallisé.

185



Annexes

Figure 69 : Images MET du verre SBN68-18 aprés un traitement thermique de 2 jours et 15

heures a 800 °C. Le verre a cristallisé.
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Annexe 4 : RMN MAS "B des verres

La Figure 70 est le spectre RMN MAS !B du verre SBN68-18. Ce spectre peut étre
décomposé en deux contributions. Le pic fin autour de 0 ppm correspond a la contribution
du bore en coordinence 4 alors que la large contribution entre 4 et 20 ppm est associée a du

bore en coordinence 3 [116].

[ T T T T T T T T T T T T T T T 1

25 20 15 10 5 0 5 10  -15
Fréquence RMN*'B (ppm)

Figure 70 : Spectre RMN MAS !B du verre SBN68-18.

La déconvolution des deux contributions grace a un programme développé par Thibault
Charpentier [15, 108] permet de quantifier les proportions de bore en coordinences 3 et 4.
Les résultats obtenus pour les verres des couples de diffusion ont été comparés aux valeurs
prédites par le modéle de Dell et Bray (voir premiére colonne du Tableau 21). Nos données
sont en assez bon accord avec le modéle méme si nos valeurs de %B0, sont toujours
inférieures aux prédictions de quelques %. Cet écart peut étre justifié par une température
fictive de nos verres plus élevée (i.e. vitesses de refroidissement plus rapides) que celle des
verres utilisés par Dell et Bray. A partir des %B0, , il est possible de calculer la proportion

d’oxygénes non-pontants (% NBO) présents dans le verre grace a la relation :

%BO;
NBO — 2 x 100 X (Cya,0 — Cs,0, X %) (A1)
0 " Cwnayo + 3% Cayo, + 2 X Csio,
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Pour arriver a cette expression, il est supposé que le sodium compense préférentiellement
la charge négative des unités B0, . Le sodium en exces est utilisé pour dépolymériser le

réseau en créant des oxygenes non-pontants autour des tétraédres de silice.

Verre %BOQO4_Dell et Bray [7] %B0O4_RMN %NBO
SBN68-18 65,6 63,9 0,3
SBN70-16 76,3 73,7 2,5
SBN66-20 71,0 65,7 1,8
SBN70-18 64,6 62,8 0,0
SBNG66-18 71,5 67,7 2,7
SBN68-20 66,9 63,2 0,0
SBN68-16 76,8 76,7 4,08

Tableau 21 : Comparaison entre le %B0, calculé a partir du modéle de Dell et Bray et le
%BO0; issu des analyses RMN MAS de ''B.

BN

Les résultats présentés dans le Tableau 21 montrent que les verres contiennent a

température ambiante trés peu d’oxygénes non-pontants et sont donc fortement polymérisés.
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Annexe 5 : Profils de diffusion

Echange SiO,-Na,O Echange SiO;-B,03 Echange Na,O-B>03

Tableau 22 : Profils ayant servi a la détermination de la matrice de diffusion a 900 °C.
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Echange SiO;-Na;0O Echange Si02-B203 Echange Na>O-B203

AC (%omass. )

AC (%mass. )

AC (%mass.)

AC (%mass.)

AC (%omass. )

AC (%omass.)

Tableau 23 : Profils ayant servi a la détermination de la matrice de diffusion a 1000 °C.
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Echange SiO;-Na;0O Echange Si0O2-B,03 Echange Na>O-B203

AC (%mass.)

AC (%omass. )

AC (%omass. )

AC (%omass. )

AC (%mass.)

AC (%mass.)

Tableau 24 : Profils ayant servi a la détermination de la matrice de diffusion a 1100 °C.
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Annexe 6 : DRX ex-situ

*  Cristobalite (PDF 00-039-1425)
€ Quartz (PDF 00-046-1045)
* 1000°C

L ¢ *
\—JL\* 900°C

Intensité (u. a.)

700°C

10 20 30 40 50 60 70 80 90
20 (°)
Figure 71 : Diffractogrammes des Rayons X (en ex-situ) du verre SBN68-18 aprés un

traitement thermique de 1,5 h a différentes températures
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Diffusion chimique dans les verres borosilicates d’intérét nucléaire

Résumé : La diffusion chimique est un phénoméne clé dans I'élaboration des verres d’intérét nucléaire. A
haute température, dans le liquide, elle permet ’'homogénéisation des flux de matiére (précurseurs vitreux
et déchets) et conduit a la formation d’'un verre homogéne aprés refroidissement. A contrario, dans le
liquide surfondu, elle peut étre a I'origine de processus de séparation de phase ou de cristallisation qui
doivent étre contr6lés pour le bon fonctionnement du procédé.

Dans cette thése, linfluence de la diffusion chimique sur les processus de cristallisation et
d’homogénéisation du liquide est étudiée pour un verre simplifié de type borosilicate de sodium entre sa
température de transition vitreuse et sa température d’élaboration. Pour ce type de systéme, qualifié de
multicomposants, la description des phénoménes diffusifs nécessite le calcul d’'une matrice de diffusion
prenant en compte la diffusion couplée des espéces. Ces couplages sont retranscrits au travers de
mécanismes de diffusion ou « échanges diffusifs » qui sont invariants avec la température. Les énergies
d’activation associées a ces échanges sont proches de I'énergie d’activation de I'écoulement visqueux ce
qui montre que le flux visqueux et la diffusion chimique sont pilotés par un seul et méme mécanisme en
lien avec la fréquence de rupture des liaisons Si-O et B-O. Nous mettons également en évidence que dans
le liquide surfondu, les échanges diffusifs primaire (SiO2-NazO) et secondaire (SiO»-B203) jouent un rdle
prépondérant sur la cinétique de cristallisation et la direction de croissance des phases cristallines
(cristobalite et tridymite) formées dans nos systémes. Ces résultats permettent de justifier I'évolution des
gradients de composition a proximité et loin des cristaux. Dans la derniére partie du manuscrit, une
complexification des verres a été initiée en ajoutant du lanthane pour simuler un des lanthanides
majoritairement présents dans la composition du verre nucléaire de référence R7T7. Les données
obtenues ont révélé un couplage diffusif entre le lanthane et le silicium qui entre en compétition avec les
autres couplages mis en évidence dans le ternaire SiO,-Na>O-B,03. Ce couplage, combiné aux autres
résultats de la thése, permet d’expliquer la formation d’'une phase de type borosilicate de lanthane
(LaBSiOs).

Mots-clefs : Diffusion multicomposants, verres borosilicates de sodium, couplages diffusifs, structure,
viscosité, croissance cristalline

Chemical diffusion in borosilicate glasses of nuclear interest

Abstract: Chemical diffusion is a key-phenomenon during nuclear glass synthesis. At high temperature,
diffusion leads to homogenization of the melt contributing to the transformation of heterogeneous waste
and frit precursors to a homogeneous glass after cooling. In contrast, in the supercooled liquid, diffusion
is a critical factor affecting phase separation and/or crystallization processes that must be avoided when
producing a high quality final product.

In this manuscript, the impact of chemical diffusion on crystallization and liquid homogenization is studied
for a simplified sodium borosilicate glass between its glass transition temperature and its synthesis
temperature. For this kind of system, qualified as multicomponent, the description of diffusive phenomena
requires the calculation of a diffusion matrix that takes into account diffusive couplings between species.
These couplings can be written in the form of diffusive mechanisms or “diffusive exchanges” that are
invariant with temperature. The activation energies associated with these exchanges are close to the
activation energy of shear viscosity which suggests that viscous flow and chemical diffusion are driven by
a single mechanism related to the frequency of Si-O and B-O bond breaking. It is also highlighted that in
the supercooled liquid, the principal diffusive exchange (SiO.-Na>0) and the secondary diffusive exchange
(SiO2-B203) play a significant role on the kinetics and direction of growth of crystalline phases which are
formed in our system. These results are used to rationalise the evolution of compositional gradients in the
vicinity and far from crystals. In the last part of this work, a complexification of the glasses was initiated by
adding lanthanum to simulate one of the main lanthanides of the R7T7 nuclear glass composition. The
data collected reveal diffusive couplings between lanthanum and silicon. These couplings, combined with
the other results explain the formation of a lanthanum borosilicate phase (LaBSiOs).

Keywords: Multicomponent diffusion, sodium borosilicate glasses, diffusive couplings, structure, viscosity,
crystal growth



