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Introduction générale

La photonique est omniprésente dans un trés grand nombre d'activités humaines et contribue
a l'essor de tres nombreuses nouvelles technologies [1]. En outre, I'exploitation fructueuse du verre
comme matériau de prédilection pour la photonique ne se limite pas uniqguement au domaine des
technologies de l'information et de la communication. Beaucoup d'autres dispositifs photoniques
couvrant un large éventail de domaines tels que la santé, la biologie ou les systémes de surveillance
de I'environnement, ont été développés au cours des dernieres années [2-5]. Parmi les composants
photoniques a base de verre, les lasers et amplificateurs a fibre optique connaissent un essor
considérable dans tous les domaines décrits précédemment [6].

Parmi les différents verres, les vitrocéramiques transparentes sont des matériaux
nanocomposites qui offrent des caractéristiques spécifiques d'une importance capitale en photonique
[3-5, 7, 8]. Ces matériaux sont constitués de cristaux (généralement de taille nanométrique voire
micrométrique) intégrés dans une matrice de verre. La composition des deux phases et la fraction
volumique de nanocristaux contribuent aux propriétés optiques de la vitrocéramique. Pour la
photonique, I'activation des nanocristaux par des ions luminescents tels que les ions de terres rares
représente un intérét majeur [3-5, 7, 8]. En effet, les propriétés spectroscopiques exceptionnelles de
ces derniers dus a leurs transitions électroniques 4f intra-configurationnelles conduisent a des
rendements quantiques élevés et a des bandes d'émission étroites [9]. La composition et la structure
des nanocristaux permettent d'obtenir des propriétés de luminescence différentes de celles qui
seraient obtenues dans la matrice de verre [10]. Par exemple, la structure cristalline de la
nanoparticule conduit a des sections efficaces d'absorption et d'émission plus élevées que dans le
verre [11].

L'approche « nanoparticules » présente aussi un intérét majeur pour les fibres optiques [10].
En effet, la silice est le verre de prédilection pour ce guide d'onde mais certaines caractéristiques de
ce verre peuvent étre néfastes pour le développement de nouveaux lasers ou amplificateurs a fibre
(haute énergie des phonons, faible solubilité des ions de terres rares, etc.) [11]. Le développement
d'une nouvelle génération de fibres optiques contenant des nanoparticules permettrait de conserver
les avantages de la silice (économique, mécanique, transparence, etc.) tout en proposant une
ingénierie des propriétés de luminescence a travers la composition et la structure des nanoparticules
[10, 11]. Toutefois, la taille des nanoparticules influence tres fortement les propriétés de luminescence
des ions de terres rares. L'approche généralement adoptée consiste a former des vitrocéramiques
avec les plus petites particules possibles, typiquement << 100 nm, , afin de limiter les pertes optiques
par diffusion de la lumiere [12, 13]. La taille des nanoparticules est donc un paramétre important dont
le choix dépend d'un compromis entre les propriétés de luminescence et la transparence.

Les propriétés de luminescence dans les vitrocéramiques ont été particulierement étudiées
car il est possible de combiner I'analyse de la formation des nanocristaux (essentiellement par
Diffraction des Rayons X, DRX) et les modifications des propriétés de luminescence [10]. Dans le cas
des ions de terres rares, leur insertion dans la phase cristalline se caractérise par une modification de
la forme du spectre d'émission : spectres de bandes dans un matériau vitreux, spectre de raies dans
une phase cristalline [10]. La combinaison des deux analyses permet alors de discuter de la formation
des nanoparticules cristallines et de l'insertion des ions de terres rares dans cette phase. Le cas des
nanoparticules vitreuses insérées dans une matrice vitreuse est trés peu étudié car I'étude de telles
structures est beaucoup plus compliquée. Par exemple, la formation des nanoparticules vitreuses ne
peut pas étre suivie par DRX. De plus, les modifications spectrales de luminescence sont beaucoup
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moins marquées que dans le cas des nanoparticules cristallines puisque I'environnement des ions de
terres rares reste vitreux. Cependant, les nanoparticules vitreuses présentent un grand intérét
applicatif. Par rapport aux nanoparticules cristallines, elles ont une bande d'émission plus large ce qui
est d'intérét pour des amplificateurs large bande ou des lasers accordables par exemple [12, 13].

Dans ce contexte, I'étude des propriétés photoluminescentes des nanoparticules dopées ions
luminescents représente un intérét particulier afin de développer les fibres optiques.

Ce travail de thése s'inscrit dans ce contexte d'étude des propriétés photoluminescentes des
nanoparticules vitreuses dopées d'ions de terres rares. |l s'integre dans le cadre du projet ANR Nice-
Dream (ANR-14-CE07-0016) qui vise a promouvoir les fibres optiques a base de silice contenant de
telles nanoparticules. Les travaux menés au cours de cette thése visent en particulier en préparer des
échantillons modeles afin d'améliorer nos connaissances pour comprendre les résultats obtenus dans
les fibres optiques. Ce travail est donc une premiére étape permettant de lever un verrou
technologique pour étudier ensuite des échantillons d'intérét applicatif telles que des fibres optiques.
Ce projet a été mené en collaboration étroite entre quatre laboratoires : I'Institut de Physique de Nice
(INPHYNI - CR. Wilfried BLANC, porteur du projet et co-directeur de cette these), I'Institut Charles
Gerhardt Montpellier (ICGM - Pr. Ahmad MEHDI, co-directeur), I'Institut de Physique du Globe de Paris
(IPGP — DR. Daniel R. NEUVILLE) et le Laboratoire de photonique d'Angers (LPhiA - Pr. Stéphane
CHAUSSEDENT).

Deux axes ont orienté ce travail de thése essentiellement réalisé au sein de I'lCGM :

Le premier axe de cette thése a concerné la préparation de nanoparticules de silice (NPSi)
dopée d'ions de terre rares par voie Sol-Gel. Un protocole de fabrication a été mis au point afin de
synthétiser des nanoparticules de diametre contrélé entre 10 et 100 nm. Il permet aussi de déterminer
la concentration en ions de terres rares. L'ion de terre rare choisi pour cette étude est I'europium
trivalent (Eu3%) car ses propriétés spectroscopiques en font une trés bonne sonde structurale [14-
17]. La concentration en ions europium s'élevait jusqu'a 1%. Les mesures de leurs spectres d'émission
ainsi que des durées de vie de fluorescence ont été réalisées au cours de trois séjours de deux
semaines chacun au Laboratoire de Photonique d'Angers (LPhiA). Des massifs de silice contenant les
mémes concentrations en europium que celles dans les nanoparticules ont aussi été préparés et
caractérisés afin d'avoir des mesures de référence. Outre la concentration, nous avons étudié deux
sources de sels d'europium (des chlorures et des nitrures) ainsi qu'un co-dopage avec du magnésium.
L'insertion de ce dernier est motivé par le fait que les nanoparticules dans les fibres optiques sont
obtenues en introduisant du magnésium dans la silice. Enfin, nous avons étudié I'effet de la calcination
(2 900 °C) de ces matériaux car le traitement thermique est connu pour avoir des effets significatifs
sur la structure de silice [18-21].

Le deuxieme axe a concerné I'étude du systeme ternaire Si0O, — GeO, — LaF5;. M. Manuel
VERMILLAC, doctorant a I'INPHYNI sous la direction de W. BLANC, a étudié la préparation de fibres
optiques dopées au cours du procédé de fabrication avec des nanoparticules de LaF; dopées thulium
(Tm3*). Ce travail s'inscrivait dans le cadre du projet ANR Nice-Dream. Dans la fibre finale, il a observé
la formation de particules mais aussi I'évaporation du fluor. Une étude des réactions possibles dans le
systéme ternaire Si0, — GeO, — LaF; s'est alors avérée indispensable pour comprendre a quel
moment le fluor s'évaporait mais aussi identifier la composition des particules nouvellement formées.
Nous avons élaboré différents mélanges physiques binaires et ternaires avec différents rapports
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stoechiométriques puis nous les avons calcinés a 1500°C pendant plusieurs heures afin d’étudier les
différentes réactions thermochimiques possibles. Plusieurs analyses structurales ont été réalisées a
I'ICGM et les analyses en spectroscopie Raman ont été menées pendant trois séjours d’une semaine
chacun a I'Institut de Physique du Globe de Paris (IPGP).

Ce manuscrit s’articule autour de cing chapitres :

Chapitre I. Etat de I'art

Ce chapitre permet de situer le contexte de I'étude, en présentant les notions de base
permettant la compréhension des résultats. La photonique sera présentée au début. Le verre, la fibre
optique et les terres rares seront ensuite abordés. Enfin, I'intérét des nanoparticules et du procédé
Sol-Gel sera décrit.

Chapitre Il. Synthése des matériaux et méthodes de caractérisations

Le but de ce chapitre est de décrire les protocoles expérimentaux de préparation des
différents matériaux au cours de ce travail de these. Les différents techniques de caractérisation
utilisées, leurs montages expérimentaux et les conditions d’analyses seront décrits.

Chapitre lll. Silice dopées et co-dopées europium

Ce chapitre présente et discute les résultats des analyses structurales et optiques des
matériaux a base de silice. Il est divisé en deux parties : la premiére décrit les résultats des massifs de
silice tandis que la deuxieme représente ceux des nanoparticules. Les spectres d’émission ainsi que
les temps de vie de fluorescence sont présentés et discutés.

Chapitre IV. Réactivité chimique dans le systeme ternaire Si0, — Ge0O, — LaF; a haute
température

Dans ce chapitre les différents résultats structuraux des différents mélanges binaires et
ternaires traitées thermiquement seront présentés et discutés. La disparition du fluor du milieu ainsi
gue la composition des nouvelles nanoparticules seront discutées et justifiées.

Chapitre V. Conclusion générale et perspectives

Ce dernier chapitre est I'occasion de synthétiser une conclusion générale et de dresser une
liste des perspectives offertes par ces travaux.

Enfin, une courte annexe dans lequel la fabrication des monolithes de silice contenant des
nanoparticules de silice dopées europium ainsi que les premiers résultats structuraux seront
présentés.
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I.1. La Photonique

l.1. La Photonique

Depuis longtemps, la lumiere désigne la connaissance, la sagesse, la pureté, la vérité et la paix.
L’étre humain essaye depuis toujours de la comprendre et la maitriser.

Selon le dictionnaire Oxford, la lumiere est I'agent naturel qui stimule la vue et rend les choses
visibles (the natural agent that stimulates sight and makes things visible). Scientifiquement, la lumiére
est un rayonnement électromagnétique et est une forme d'énergie. Elle couvre tout le spectre des
ondes électromagnétiques, y compris les formes invisibles telles que l'infrarouge, I'ultraviolet, les
rayons X, les ondes radio, etc... [22-25]. Les ondes électromagnétiques peuvent étre décrites par leurs
longueurs d'onde (M), leur énergie (E), leur fréquence (v), leur phase () et leur vitesse (V).

La science qui implique le comportement et les propriétés de la lumiére, y compris ses
interactions avec la matiére et la construction d'instruments qui l'utilisent s’appelle Optique, elle vient
du mot grec ancien « émtikn (optike) », qui signifie « apparence ou vision » [22, 26].

Le mot Photonique dérive du mot photon qui vient du mot grec « ¢&¢ (phos) » qui signifie
« la lumiére ». La photonique est la science de la génération, de la détection et de la manipulation de
photons par I'émission, la transmission, la modulation, le traitement du signal, la commutation et
I'amplification [1, 22, 27].

[.1.1. De 'homme des cavernes a I'astronaute

Depuis les premiers essais pour allumer le feu, jusqu’aux derniéres théories des trous noirs et
de la mécanique quantique, nous pouvons tracer des milliers d'années de développement
technologique a travers I'histoire des découvertes de la lumiere.

Vers 300 av. J.-C., EUCLIDE écrivit Optica, le premier livre connu dans lequel les propriétés de
la lumiére sont étudiées [28-31]. Il a postulé que la lumiere voyageait en ligne droite, a décrit les lois
de la réflexion et les a étudiées mathématiquement. Il a aussi expliqué la vision comme issue d'un
faisceau provenant de I'ceil. Puis, autour des années 100 av. J.-C, HERON et PTOLEMEE ont décrit les
premiers modeles sur la réflexion et la réfraction [29-33].

Au cours du IX® siecle, AL-KINDI a développé une théorie selon laquelle « tout ce qui se passe
dans le monde ... émet des rayons dans toutes les directions, qui remplissent le monde entier » [29,
31, 32]. Alafin du X¢, IBN SAHL a écrit le premier modele mathématique de la réfraction pour calculer
la forme des lentilles et des miroirs qui focalisent la lumiere en un seul point sur I'axe [29, 31, 34].

La plus grande percée des temps anciens a été réalisée par Abu Ali Al-Hasan lbn Al-Hasan IBN
AL-HAYTHAM (connu aussi sous le nom de ALHAZEN) qui écrivit le « Livre de I'Optique » entre les
années 1011 et 1021 [29, 31, 32, 35]. Dans cet ouvrage, il a formulé que la vue est seulement due a la
lumiere d'une source extérieure entrant dans I'ceil, qu'il n'y a aucun faisceau émis par I'ceil lui-méme.
Il a compris aussi que la lumiére doit voyager a une vitesse grande mais finie, et que la réfraction est
provoquée par sa différence de vitesse dans différentes substances. Il a décrit la lumiere comme des
courants de particules minuscules voyageant en lignes droites.

Le développement dans le domaine optique reste mineur pendant quelques siécles. Les
travaux significatifs ont recommencé au début du XVII® siecle avec linvention des lunettes
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astronomiques par Galilée, I'explication systématique et mathématique de la réflexion interne totale
et la réfraction par W. SNELL, R. DESCARTES, P. de FERMAT et C. HUYGENS [31, 36-38]. |. NEWTON
met en évidence que la lumiere blanche est polychromatique [39]. C'est aussi le début des débats
scientifiques autour de I'aspect de la lumiére entre ondulatoire (R. DESCARTES, R. HOOKE et C.
HUYGENS) [40-43] et corpusculaire (P. GASSENDI et I. NEWTON) [38, 43, 44].

Le XVIII¢ siécle connalt la découverte et les premiers développements de I'électricité jusqu’a
I'invention de la premiére lampe électrique au début du XIX® siécle par H. DAVY [45, 46]. A cette
période, A-J. FRESNEL et T. YOUNG prouvent que la lumiére est une onde [30, 31, 43, 47]. C'est au
cours de la deuxieme moitié de ce siecle que la nature électromagnétique de cette onde est mise en
évidence par J. C. MAXWELL, tandis que H. R. HERTZ décrit les lois de I'effet photoélectrique et J.
RAYLEIGH décrit la diffusion de la lumiére [30, 31, 43, 47, 48].

Le XX¢ siecle a commencé avec la quantification de la lumiére par M. PLANCK et la preuve et
I’explication de I'effet photoélectrique par A. EINSTEIN qui a introduit le terme « photon » [43, 47-49].
En outre, il a continué avec des découvertes sur les phénomeénes optiques et photoniques ainsi que
sur les interactions lumineuses avec la matiére, jusqu’a I'invention du LASER par T. H. MAIMAN en
1960 [48-50], sans oublier les travaux de K. C. KAO sur la transmission de la lumiere dans les fibres
pour les communications optiques en 1966 [6, 51], deux découvertes dans lesquelles les photons sont
utilisés comme support d'énergie et d’information.

Le laser constitue I'un des développements les plus marquants de la photonique. Depuis son
invention, une trentaine de lauréats ont été honorés par le Prix Nobel pour des travaux dans le
domaine de la photonique. Cette derniere a été popularisée récemment et a montré son importante
croissance dans le futur. Par conséquent, les matériaux photoniques présentent aujourd’hui un grand
intérét dans de trés nombreux domaines de recherche et de développement.

Récemment, en février 2018, des scientifiques ont rapporté la découverte d'une nouvelle
forme de lumiere qui peut impliquer des polaritons qui pourraient étre utiles dans le développement
des ordinateurs quantiques [52].

I.1.2. Interactions de la lumiere avec la matiere [53-57]

Les interactions entre la lumiére et la matiére peuvent étre classées selon deux types (Figure
1.1).

Interactions

Lumiére - Matiére

Diffusion Absorption
|

Photoluminescence

Elastique Inelastique Fluorescence Phosphorescence

Figure I.1. Résultats des interactions Lumiére - Matiére

Le premier cas de figure est la diffusion de la lumiere, soit élastique (ex : Rayleigh), soit
inélastique (ex : Raman), utilisée dans les études structurales.
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Dans le second cas, qui concerne plus particulierement notre étude, la matiére absorbe les
photons, ce qui conduit a une excitation de la matiére puis a I'émission d'énergie sous forme
lumineuse. On parle alors de photoluminescence.

Croisement Fluorescence

Phosphorescence

Intersystéme Retardée

Emission de Conversion

Fluorescence Interne

Transfert de charge

hv

Intramoléculaire

Changement
Conformationnel

Molécule

Transfert

Excitée

de Proton

Transformation
Transfert

d’Electron

Photochimique

Formation Transfert

d’Exciplexe Formation d'Energie
d’Excimére

Figure 1.2. Voies possibles de désexcitation des molécules excitées

Des nombreuses voies de désexcitation des molécules excitées sont possibles et sont
présentées dans la figure 1.2.

Nous nous intéressons dans nos travaux a la fluorescence. Le diagramme de Jablonski [58]
dans la Figure 1.3 illustre les différents mécanismes possibles aprés I'absorption. Lorsqu’une molécule
en état électronique singulet fondamental « Sy » absorbe un photon, ses électrons s’excitent et
peuplent des niveaux d’énergie supérieurs « S; » et« S, ». L'instabilité de cet état conduit a sa
désexcitation vers I'état fondamental « Sy » par des processus soit non radiatifs (vibrations,
échauffement, réactions chimiques, etc...), soit radiatifs correspondant a I’émission des photons.
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Figure 1.3. Diagramme de Jablonski [58]
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La photoluminescence est formellement divisée en deux catégories, fluorescence et
phosphorescence, en fonction de la nature de I'état excité.

Dans les états singulets excités, |'électron dans I'orbitale excitée est couplé (par spin opposé)
au second électron dans l'orbitale de |'état fondamental. Par conséquent, le retour a I'état
fondamental est autorisé et se produit rapidement par I'émission d'un photon. C’est la Fluorescence,
et ses durées de vie varient typiquement entre 107 1% et 1076 s.

La Phosphorescence est I'émission de la lumiere a partir d’un triplet « T; » d'états excités,
dans lesquels I'électron dans I'orbitale excité a la méme orientation de spin que I'électron a |'état
fondamental. Les électrons arrivent en état « T; » par un croisement intersysteme depuis « S; ».
Ensuite, I’émission des photons se fait par transitions vers I'état fondamental avec des durées de vie
plus longues variant entre 10~ 3et 1 s. Ces transitions sont théoriquement interdites mais la présence
des atomes lourds comme le brome, l'iode ou les lanthanides facilite le croisement intersystéme.

[.2. Verre

Dérivé du mot latin « Vitrium » qui signifie « transparent » [59], le Verre et ses utilisations sont
antérieurs a I'histoire enregistrée. Il est tellement présent autour de nous qu’on ne le remarque pas.
Bien avant la capacité de fabriquer du verre, on trouve I'obsidienne qui est un verre volcanique sombre
a base de la silice formé naturellement par le refroidissement rapide des laves volcaniques [60].

La transparence, la durabilité chimique, la résistance thermique et mécanique ainsi que la
facilité de mise en forme sont des propriétés qui donnent au verre un vaste éventail d’applications
[61]. Il est dans tous les types de verrerie, le vitrage et la décoration, ainsi que dans de nombreuses
technologies tels que l'optique [6, 23], I'électronique [62, 63] et le magnétisme [63, 64]; il est
également utilisé dans les domaines de la médecine [65] et aussi dans le stockage des déchets
nucléaires [66].

Le développement des matériaux en verre pour la photonique avec des nouvelles
fonctionnalités a progressé a la fois au niveau des compositions et des applications de verre dans les
dernieres décennies.

[.2.1. Des flashes dans I'histoire

On ne sait pas exactement quand, ol et comment les humains ont appris a fabriquer du verre.
Cependant, il est historiguement admis que le premier verre fabriqué était en Egypte et en
Mésopotamie vers 3000 av. J.-C sous forme d'une glagure sur des récipients en céramique mais la
premiere production d’objets totalement vitreux était dans la méme région pour former des récipients
vers 1500 av. J.-C [67-69]. Cette région et ses civilisations successives étaient des centres verriers
jusqu’a I'époque romaine ol le développement était devenu assez avancé pendant les quatre
premiers siécles de notre ere, souvent décrits comme le premier age d'or du verre qui a marqué
I"apparition des vitres et récipients vitreux de la vie quotidienne [60, 67-69].

Le deuxiéme age d'or du verre remonte au moyen age avec le développement des techniques
de production qui ont permis de faconner le verre avec de nouvelles formes [69, 70]. Le XVII¢ siécle
est I'époque de I'apparition des industries verriéres en Europe et en Amérique du Nord (les Etats-Unis
aujourd’hui) [67, 68]. Alors que pendant le XVIII® et le XIX® siecle, avec la découverte continue des
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éléments chimiques, les propriétés mécaniques et thermiques ainsi que la transparence et la pureté
de verre ont marqué des avancements significatifs [68, 70].

Pendant cette période, I'évolution de I'industrie verriere a été accompagnée par d’autres
avancements au niveau de l'optique et I'électricité ainsi que la chimie, ce qui a permis un grand
développement du domaine de la photonique par la découverte du Laser [49, 50] et des fibres
optiques [6, 51] pendant le XX siécle.

I.2.2. Définition

Le verre est utilisé depuis des milliers d'années, mais sa définition est beaucoup plus récente.
Cette définition a été changée au fur et a mesure que I'état des connaissances sur le verre et ses
propriétés avancait.

La premiére définition date de 1933 lorsque G. TAMMANN a écrit que « les verres sont des
fondus solidifiés par surfusion » [71]. Il était aussi le premier a postuler I'existence d'un état vitreux
[71]. Sa définition n’est pas fausse, mais elle était incomplete. Plusieurs autres scientifiques ont défini
le verre, mais la plus acceptée par la communauté verriere est celle de J. ZARZYCKI donnée en 1982
dans son ouvrage "Les verres et I'état vitreux" ou il a décrit le verre comme « un solide non cristallisé
qui présente le phénomene de transition vitreuse » [72].

Cette description, intuitive pour le public verrier, a été étendue et détaillée au cours du temps.
Récemment, en 2017, E. D. ZANOTTO et J. C. MAURO [73] ont fusionné toutes les définitions depuis
un siecle en une seule qui dit : « Le verre est un matériau hors équilibre et non cristallin, qui posséde
une transition vitreuse. Il posséde les caractéristiques de son liquide surfondu (SCL, Super Cooled
Liquids) parent, et se relaxe spontanément vers I'état de liquide surfondu. Sa finalité est, dans la limite
d’un temps infini, de cristalliser ».

[.2.3. Structure [2, 61, 72, 74]

Pour mieux comprendre la définition de verre, il est important de connaitre sa structure. En
se basant sur le concept proposé par W. H. ZACHARIASEN en 1932 [75], le verre correspond a un
réseau tridimensionnel, semblable a celui du cristal, topologiquement désordonné a grande distance,
mais présente un ordre uniforme a courte distance (Figure 1.4). La publication du livre écrit par
Zachariasen est considérée encore aujourd’hui comme la référence principale sur la structure de
verre.

° cation

O oxygene

Figure 1.4. Représentation de la structure d’un oxyde a I'état a) cristallin, b) vitreux
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Cette structure est obtenue aprés I'étude de I'évolution du volume (ou I'enthalpie) du verre
et du cristal en fonction de la température (Figure I.5). Dans cette évolution, on distingue la transition
vitreuse qui est le phénomene critique pendant la formation des verres.

Généralement, un verre est fabriqué a partir de précurseurs vitrifiables fondus a haute
température. La baisse de la température du liquide obtenu conduit a la formation du verre ou du
cristal selon les conditions de refroidissement.

volume
=

liquide ——>

liquide surfondu——

-<<—fusion/cristallisation

transition wtreuse\k

w.____SCIHdE
cristallisé

température

Figure I.5. Evolution du volume spécifique du liquide, cristal et verre en fonction de la température

Thermodynamiquement favorisé, la cristallisation est le résultat "naturel” pendant un
refroidissement lent. Elle se produit en deux étapes. Le liquide subit une augmentation de viscosité
au cours de I'abaissement de la température. A une température critique de liquidus « T}, » il peut y
avoir une apparition de germes de cristaux qui s’appellent des nucléi (1ére étape : nucléation) qui
peuvent ensuite croitre et se transformer en cristal (2eme étape : croissance). Ce phénomene est
connu sous le nom de « dévitrification » parce qu’il empéche la formation des verres. La vitesse de
refroidissement ainsi que la température de fusion sont critiques et spécifiques par rapport a I'oxyde
ou le mélange des oxydes utilisé.

Si le liquide est refroidi rapidement, I'abaissement de la température dépasse la vitesse
critique de cristallisation, le systeme n’a pas le temps pour que la structure suive la variation de la
température, en dessous de « T; » un liquide surfondu est obtenu. Cet état thermodynamiquement
instable ne subit aucune discontinuité de volume et sa pente ne change pas.

En poursuivant le refroidissement, la viscosité augmente brutalement et a une température
critique, la rigidité empéche les mouvements microscopiques locaux et le liquide surfondu devient
quasiment solide, c’est la température de la transition vitreuse « T; ». La transition vitreuse
correspond a une discontinuité de I'évolution du volume spécifique ainsi que de I’enthalpie. Cela se
traduit par une diminution de la pente du volume ou elle devient la méme que pour celle du solide
cristallisé. En revanche, a cette température « T; » nous n’observons pas de changement brutal du
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volume. Par conséquence, le matériau obtenu a une structure du liquide mais les propriétés du solide,
c’'est le Verre.

Les propriétés du verre dépendent fortement de son passé (histoire) thermique (vitesse de
refroidissement et T;;). De point de vue thermodynamique, un verre est un systéme hors-équilibre. Il
s’agit d’'un matériau qui peut s’écouler mais il possede, a température ambiante, une tres forte
viscosité (de l'ordre de 1022 Pa.s) et un temps de relaxation extrémement long (autour de 10*°
d’années). Au cours de la relaxation, le verre peut retourner a I’état du liquide surfondu ol des nucléi
peuvent apparaitre en conduisant a la nucléation des germes de cristaux et a leur croissance pour
transformer la phase vitreuse en cristalline.

Verre par voie Sol-Gel

Hormis la fusion des composants, le procédé Sol-Gel est une voie de synthése utilisée pour la
production de verres, de céramiques et de vitrocéramiques a des températures beaucoup plus basses
[5]. Cette technique permet, par simples réactions chimiques d’hydrolyse et de polymérisation de
précurseurs moléculaires en solution, d'obtenir des matériaux vitreux sans passer par |'étape de
fusion.

Cette méthode sera présentée en détails ultérieurement.

[.2.4. Composants

Universellement, toute matiere condensée posséde un état vitreux, mais |'aptitude a se
vitrifier est liée a la vitesse critique du refroidissement permettant d’éviter la cristallisation [61]. La
température de la transition vitreuse « T » est proportionnelle a la force des liaisons interatomiques
ou intermoléculaires [61]. En particulier, la vitrification des verres d’oxydes est favorisée par
I"'augmentation de la viscosité du liquide [75]. Le Si0, et le GeO, forment des liaisons covalentes,
leurs T;; respectives sont 1200°C et 627°C [76], tandis que celles du ZnCl, (liaisons ioniques) et de
I’éthanol (liaisons Van der Waals) sont respectivement de 102°C et 180°C [77].

On distingue trois familles d’oxydes : formateurs, modificateurs et intermédiaires. Un verre
peut étre fabriqué a partir des oxydes formateurs seuls ou en présence des modificateurs ou des
intermédiaires ou les deux ensembles.

1. Les oxydes formateurs
Selon Zachariasen [75], quatre régles topologiques gouvernent la formation isolée d’un réseau
vitreux par les oxydes :

1. Lesoxygenes entourant un cation forment un polyedre qui ne doit comporter qu’un petit
nombre d’atomes (3 ou 4).

2. Aucun oxygene ne peut étre lié a plus de deux cations.

3. Les polyedres ont en commun un sommet mais jamais des arétes ou des faces.
Chaque polyédre partage au moins trois sommets avec ses voisins.

Cependant, A. R. COOPER a publié un article en 1982 dédié a W. H. ZACHARIASEN ou il a
expliqué les travaux de ce dernier [78]. Il a mentionné que seules les regles 1 et 2 sont essentielles,
parce qu’un oxyde peut former isolement un verre sans respecter toujours les deux derniéres. Par
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exemple, lorsque les polyédres sont des tétraédres, ceux-ci peuvent partager avec leurs voisins une
aréte et deux sommets opposés.

D’aprés les regles de Zachariasen, SiO,, GeO,, P,05, B,03;, As,05 et V,05 sont
considérés comme des oxydes formateurs [61, 72, 75].

La silice représente la forme non cristallisée du dioxyde de silicium Si0,, elle est diélectrique
et est le matériau le plus utilisé dans I'industrie du verre [5]. Nous nous y intéressons dans le cadre de
nos recherches. Il forme un tétraédre avec un atome de silicium au centre et quatre atomes d’oxygene
aux sommets avec au moins 3 des oxygenes partagés (pontants) qui relient deux tétraedres entre eux
(Figure 1.6).

oxygeéne

Figure 1.6. Représentation schématique de la structure du verre de silice a) le tétraédre SiO, , b) réseau du SiO, vitreux

La figure 1.4 peut étre considérée comme une représentation bidimensionnelle du réseau
d’un verre de Si0,, a condition d’imaginer que le quatrieme oxygene qui compléte chaque tétraedre
Si0,, est situé au-dessus ou au-dessous du plan de la figure.

2. Les oxydes modificateurs

Comme les régles de Zachariasen ne s’appliquent pas sur tous les oxydes, beaucoup de ces
derniers ne peuvent pas jouer le role de formateurs du réseau. Cependant, il a décrit que quelques
oxydes peuvent intervenir pendant la formation du verre. Il les a appelés oxydes modificateurs [75].

Les oxydes des alcalins (M, 0) et alcalino-terreux (MO) sont les principaux modificateurs de
réseau. Certains métaux et terres rares peuvent jouer aussi ce role [61, 72, 75]. lls ont habituellement
un rayon ionique plus grand que les formateurs de réseau, faiblement chargés et donnent des
polyédres de grande coordinence. Leurs liaisons ioniques avec les atomes d’oxygéne sont plus fortes
que celles établies par les formateurs.

L’addition des oxydes modificateurs transforme des oxygénes pontants (liés a deux cations
formateurs) en oxygenes non-pontants (liés a un seul cation formateur). Ce changement de structure
joue plusieurs réles selon I'oxyde ajouté tel que la diminution de la température du fusion ou
I"augmentation de la viscosité (effet fondant). Un autre réle peut étre joué par ces oxydes est la
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compensation de la charge négative sur un polyedre formateur de réseau, ce qui lui permet sa stabilité
dans sa configuration.

On peut citer parmi les oxydes modificateurs du réseau : Na,0, Ca0, BaO, K,0 et Li,0
[61, 72, 75].

3. Les oxydes intermédiaires

A l'origine, ce sont des oxydes ni formateurs ni modificateurs, mais selon la composition du
verre, ils peuvent se comporter comme un de ces deux types, c’est pourquoi ils sont nommeés des
oxydes intermédiaires.

lIs viennent de mémes familles que les modificateurs. La plupart des oxydes intermédiaires
jouent le role du modificateur lorsque qu’ils sont présents a basse concentration dans le verre, et
lorsque leur concentration augmente, et atteint une valeur spécifique pour chaque oxyde, ils peuvent
entrer dans la structure du réseau vitreux ol leurs ions prennent la place des quelques ions formateurs
(61, 72, 75, 79].

Les oxydes intermédiaires les plus connus sont: MgO0, ZnO, PbO, €dO, BeO, TiO,, Zr0,
et Al,05 [61, 72, 75].

L’Al, 05 est particulier, son role n'est pas lié a sa concentration, mais a la présence des alcalins
dans le réseau ou non. Il est un modificateur lorsqu‘il est seul avec le formateur. Tandis qu’en présence
d’alcalins, il devient possible a AI3* de se substituer a Si** dans le réseau. En outre, la présence du
Al, 05 accroit la mobilité des ions alcalins [61, 72, 75].

L’addition de ces oxydes sert a modifier I'indice de réfraction ou a améliorer des propriétés
du verre tel que la transparence, la résistance thermique et mécanique, les conditions de mise en
forme du verre, etc... [61, 72, 75].

1.2.5. Verre pour la photonique [3-5]

En raison de leur isotropie, les verres ont longtemps été utilisés comme matériaux optiques.
IIs peuvent étre fabriqués a grande échelle, avec une homogénéité élevée, une grande transparence
sur une large gamme spectrale et des propriétés fonctionnelles linéaires.

Par conséquent, le verre peut jouer un réle essentiel dans la photonique. Il peut étre dopé
avec des ions de terres rares, des ions a indice de réfraction élevé et des microcristallites qui lui
donnent un grand potentiel en tant que milieu photonique. Les verres ont également été développés
de grandes a faibles dimensions.

Les verres laser, les fibres de verre et les guides d'ondes sont toujours les principaux groupes
de matériaux photoniques a I'état solide. Les développements de verre jouent des rbles importants
dans les dispositifs photoniques pour le stockage de données optiques, la communication optique et
le traitement optique.

|.3. Fibre Optique

Un des dispositifs photoniques vitreux développés pendant les derniéres décennies est |a fibre
optique. Elle correspond a un brin de verre de diameétre proche du cheveu humain avec des propriétés
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optiques spéciales pour former un guide d'ondes diélectrique cylindrique permettant a la lumiére de
se propager toute sa longueur [4, 5, 61, 80] (Figure 1.7).

Les fibres optiques possedent de nombreux domaines applications [4, 5, 61, 80], tels que la
communication, l'industrie, la chirurgie, les jouets et les futures utilisations restent a imaginer !

Figure 1.7. Fibres optiques apreés étirage

Le guidage de la lumiéere a été démontré la premiére fois dans un jet d’eau a Genéve par J. D.
COLLADON en 1841, mais il a publié son travail en 1842 [81], la méme année lorsque J. BABINET a fait
la méme expérience a Paris en testant le guidage dans des tiges de verre courbées [82]. Quelques
décennies apreés, le premier brevet sur |'utilisation des tuyaux lumineux pour I'éclairage par W.
WHEELER a été publié en 1880 [83]. Cette méme année a apporté un appareil inventé par A. G. BELL
qgu’il a nommeé le photophone par lequel il a expérimenté le premier transfert d’informations par la
lumiere [84].

A la fin des années 1920s, J. L. BAIRD [85] et C. W. HANSEL [86] déposent des brevets sur la
transmission d'images par un assemblage de fibres de verre dont la premiere réalisation
expérimentale sera faite par H. LAMM en 1930 [87]. Au milieu des années 1950s, le fibroscope est né
et les termes « coeur » et « gaine » (cf. partie 1.3.1) ont été introduits apres les travaux de A. C. S. VAN
HEEL [88], H. H. HOPKINS et N.S. KAPANY [89] qui ont suggéré qu'un revétement de la fibre améliorera
les propriétés de la transmission.

En outre, I'avancement dans la science du verre et des éléments chimiques, la découverte de
I’émission stimulé par A. EINSTEIN [90] et le développement des théories quantiques ont conduit a la
fabrication du premier Laser en 1960 par T. H. MAIMAN [50] et la premiere fibre optique pour les
télécommunications en 1966 par Charles K. KAO et George A. HOCKHAM [51]. Suite a ses travaux,
Charles K. KAO sera récompensé par le Prix Nobel de Physique en 2009 pour "les réalisations
révolutionnaires concernant la transmission de la lumiere dans les fibres pour la communication
optique". La premiére utilisation des ions de terres rares (Nd3*, Er3* et Th3*) dans les fibres
optiques revient a 'année 1985 [91] ; ce qui a conduit au premier amplificateur optique dopé erbium
(Er3%) en 1987 [92, 93]. Le développement des fibres amplificatrices dopées avec des ions de terres
rares ouvrit définitivement I'ére des télécommunications optiques. Pour une lecture plus compléte de
I’histoire de la fibre optique, nous conseillons au lecteur le livre de J. HECHT, The City of Light [94].

Depuis la fin du 20éme siecle jusqu’a aujourd’hui, des centaines de millions de km de fibres
optiques ont été déployées et de nouvelles industries ont été créées. Malgré cette longue histoire,
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des problématiques restent toujours d'actualité comme diminuer les pertes optiques pour améliorer
la transmission de la lumiere, améliorer les rendements quantiques d'émission, élargir la gamme
spectrale, etc...

Pendant un entretien avec la Radio et la Télévision de Hong-Kong, C. K. KAO a dit : « Je ne peux
penser a rien qui puisse remplacer la fibre optique, c'est le meilleur. Dans les 1000 prochaines années,
je ne peux pas penser a un meilleur systéme. Mais ne croyez pas ce que je dis, parce que je n'ai pas
cru ce que les experts ont dit non plus » [95].

I.3.1. Le concept

Généralement, la fibre optique est constituée d’un "cceur", de diameétre d’environ 10 um et
d’indice de réfraction nq, entouré par une "gaine optique" en silice, de diametre autour 125 pm et
d’indice de réfraction n, inferieur a n;. La gaine optique est recouverte d'une gaine (gaine dite
primaire) en polymeére afin de la protéger des abrasions mécaniques et des corrosions chimiques
(humidité de I'air par exemple). Une seconde gaine polymere (gaine dite secondaire) est ajoutée afin
d'ajouter de la rigidité au cable (Figure 1.8).

Gaine plastique (250 pm)

Gaine optique (125 um)

Coeur (10 um)
Figure 1.8. Structure générale de la fibre optique

Dans une ligne standard de télécommunications, la source de lumiere, un laser, transforme
un signal électrique en un signal lumineux qui est injecté dans la fibre. La lumiére est guidée dans le
ceoeur puis collectée par un photo-détecteur en sortie. Le signal lumineux est alors converti en signal
électrique. Pour expliquer simplement le principe de la propagation de la lumiére dans la fibre optique,
nous allons nous appuyer sur |'optique géométrique. Dans ce cadre, nous allons présenter la réflexion
totale interne (Figure 1.9).

n, >n :
1 2 : Réfraction
|

&

Réflexion
Totale

Interne

Figure 1.9. Réfraction et réflexion totale interne de la lumiére entre deux milieux d’indices de réfraction n; > n,



Chapitre I. Etat de I'art

Dans un milieu contenant deux matériaux ayant des indices de réfractions n, et n, (avecn; >
n,), la relation entre les angles du rayon incident (dans le milieu 1) et réfracté (dans le milieu 2),
nommeée relation de Snell-Descartes, est la suivante :

n,.sinf; = n,.sinb,

ou 6; sont les angles des rayons par rapport a la normale a l'interface entre les deux
matériaux.

Lorsque 6, croit vers une valeur critique 8., 8, forme un angle droit avec la normale. Au-dela
de cet angle, c-a-d si 6; > 0., le phénomene de réflexion totale interne se produit. Toute la lumiére
incidente est entierement réfléchie a I'interface. Aucune lumiere n'est transmise du matériau 1 vers
le matériau 2. La valeur de l'angle critique est obtenue par la relation :

sinf, = e
nq

Si on considére la structure de la fibre optique, le coeur ayant un indice plus élevé que celui
de la gaine optique, une réflexion totale interne peut avoir lieu a l'interface coeur-gaine et piéger ainsi
la lumiere dans le cceur. Mais la lumiére provient de I'extérieur de la fibre, et afin d’assurer cette
réflexion interne, les rayons doivent pénétrer dans le cceur avec un angle d'incidence égal ou supérieur
a l'angle critique. La gamme d'angles d’entrée qui sert a guider les rayons dans la fibre s’appelle le
cone d'acceptance. Elle est déterminée par I'ouverture numérique (ON) qui est définie par la moitié
de I'angle du cone dont tous les rayons arrivant au coeur avec un angle supérieur a celui-ci ne sont pas
guidés, soit par la réfraction a l'intérieur de la fibre, soit par réflexion totale avant I'entrée (Figure
1.10). L’ouverture numérique est calculée par la relation :

ON =sinf, = /nf — nj

Gaine optique ; n,

Cone
d’acceptance

ny > ng

Figure 1.10. L’ouverture numérique et le guidage de la lumiére dans le cceur de la fibre optique

L'ouverture numérique illustre la relation entre le céne d'acceptance et les indices de
réfraction, elle montre encore la capacité de collecte de lumiéere par la fibre optique. Une haute valeur
d’ON signifie que la fibre optique admet plus de lumiére.

Cette explication du guidage de la lumiére par 'optique géométrique permet d'appréhender
simplement l'importance des indices de réfraction du cceur et de la gaine. Toutefois, cette approche
est fausse car les dimensions du coeur sont proches de la longueur d'onde. Une approche rigoureuse
de la propagation de la lumiére au sein de la fibre optique est réalisée en considérant une approche
modale. Le détail de cette approche va au-dela de ce dont il est nécessaire pour la compréhension de
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ce travail de thése et nous invitons le lecteur a consulter I'ouvrage écrit par A. Ghatak et K. Thyagarajan
pour de plus amples informations [96].

I.3.2. L’élaboration

La présence de deux parties dans la fibre optique, cceur et gaine, exige une réalisation
spécifique. La course au développement des fibres optiques avec une pureté élevée et des faibles
pertes optiques a pris place dans les années 1970s. De nombreuses méthodes ont été développées au
fur et a mesure du développement de la fibre. Il existe deux grandes familles : en absence et en
présence d’une phase vapeur.

1. En absence d’une phase vapeur

Cette famille représente les procédés d’élaboration des fibres optiques qui ne profitent pas
d’une phase vapeur pour introduire les additifs ou les dopants au cceur de la fibre. Les techniques les
plus importantes sont présentées dans les paragraphes suivants et sont illustrées dans la figure 1.11.

i. Rod-in-Tube (Barreau dans un Tube)

Il s'agit du premier procédé qui a été mis au point (en 1956, mais breveté en 1971) pour
préparer le premier fibroscope [97, 98]. Cette méthode consiste a réaliser une préforme en insérant
un barreau de verre dans un tube de verre ayant un indice de réfraction inférieur a celui du barreau
central mais un coefficient de dilatation thermique proche. Cette préforme est ensuite portée a haute
température afin d’étre étirée en fibre optique (Figure 1.11-a).

L’avantage de cette méthode est sa simplicité. Mais les fibres obtenues possedent des pertes
élevées a cause des imperfections résiduelles présentes a l'interface entre le barreau (cceur) et le tube
(gaine).

ii. Powder-in-Tube (Poudre dans un Tube)

Ce procédé est apparu en 1973 [99] pour fabriquer des fibres optiques composées de
multimatériaux. Elle consiste a obtenir une fibre optique directement a partir de la fusion d’une
composition de poudre de dopants dans un capillaire en silice inséré dans un tube en silice plus grand
(Figure 1.11-b).

Pendant I'étirage, ce capillaire rempli de poudre fond dans le tube en un liquide fluide pour
former le coeur de la fibre. Tandis que le tube qui agissait d’abord comme un creuset de silice pour la
fusion, forme finalement la gaine optique de la fibre. Selon les applications souhaitées, cette méthode
peut étre utilisée en insérant les poudres dans un capillaire ou directement dans le tube.

Cette technique exige un mélange intime des poudres pour améliorer les caractéristiques de
la masse fondue. Il est utilisé pour doper le coeur avec des concentrations élevées des éléments
surtout les terres rares [100].

iii. Double-Crucible (Double Creuset)

Ce procédé se rapproche de deux précédents puisqu’il propose d’obtenir une fibre par
assemblage de deux matériaux. Inventé en 1978 [101], il permet la réalisation directe de fibres
optiques.

Le systeme est constitué de deux creusets cylindriques encastrés I'un dans I'autre et encerclés
par un four. Le verre du cceur de la fibre est fondu dans le creuset interne et celui de la gaine optique



Chapitre I. Etat de I'art

dans le creuset externe. L'augmentation de la température permet la fusion ou le ramollissement des
deux matériaux, qui s’écoulent a travers les creusets pour former directement la fibre (Figure 1.11-c).

Cette méthode de fabrication des fibres optiques permet d’accéder a un grand choix de
matériaux, mais présente un fort risque de contamination par des impuretés provenant des creusets.

Barreau

Préforme Capillaire

Tube

Tube

Poudre

- &

il T g
%g} Région de rétrécissement
5 ¥il| /u— Préforme-Fibre
Fibre ¥ Fib
ore
Préforme /
(a) (b)
Barreau de la Gaine Barreau du Coeur
Creuset Extérieur —] Creuset Intérieur

Four

Figure 1.11. Techniques d’élaboration des fibres optiques en absence d’une phase vapeur
(a) Rod-in-Tube (b) Powder-in-Tube (c) Double-Crucible

iv. Par voie Sol-Gel

Il est possible de préparer la préforme par voie Sol-Gel puis de I’étirer pour obtenir une fibre
optique. Les réactions chimiques d’hydrolyse et de condensation des alcoxydes de silicium permettent
d’obtenir du Si0, a basse température.

En jouant sur les différents parametres de ce procédé (réactifs, traitement thermiques, mise
en ceuvre), des monolithes de silice correspondant aux préformes peuvent étre fabriqués. Le dopage
et I'addition des éléments modificateurs est encore possible. Nous avons préparé de tels matériaux
dans le cadre de ce projet ANR. lls seront présentés ultérieurement ainsi que le procédé Sol-Gel en
détails.

2. En présence d’une phase vapeur

La fabrication des fibres optiques peut profiter d’une phase de déposition chimique par voie
gazeuse afin d’élaborer le coeur ainsi qu’ajouter les additifs et les dopants dans ce dernier. Ces
techniques possedent I'avantage de produire des verres plus purs que ceux obtenus par fusion. En
passant par la phase vapeur, les fibres ne peuvent pas étre étirées directement. L’élaboration se fait
en deux étapes successives et séparées. La premiere sert a préparer une préforme, qui subira un
étirage en fibre dans la deuxiéme étape.

Ces méthodes étaient inspirées par la découverte de F. HYDE en 1934 (brevetée en 1942) qui
a synthétisé de la silice par voie gazeuse a une température plus basse (a partir de 1200°C) que celle
de la fusion du quartz (environ 1700°C) [102]. Sa méthode repose sur la combustion du tétrachlorure
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de silicium « SiCl, » a travers la flamme d’un chalumeau pour former des suies de silice (particules de
diametre < 1 um) qui peuvent étre densifiées pour former du verre. La réaction chimique est :

SiCl, + 0, — Si0, + 2 Cl,

Ces procédés peuvent étre classés en deux types selon la maniére de collection des suies pour
fabriquer les préformes :

e Externes : ou la préforme est obtenue apres collection des suies produites dans une flamme d'un
chalumeau a I'extérieur d’'un tube de silice : Outside Vapor Deposition (OVD) et Vapor Axial
Deposition (VAD).

e Internes : ou la préforme est obtenue apreés collection des suies produites a l'intérieur d’un tube
de silice : Modified Chemical Vapor Deposition (MCVD).

La facilité de dopage du cceur, la pureté de la fibre obtenue et les longueurs élevées possibles
a étirer rendent ces trois méthodes développées pendant les années 1970s les plus utilisées
aujourd’hui [4, 103, 104].

i. OQutside Vapor Deposition « OVD »

Cette technique a été développée par I'entreprise Corning en 1973 [105]. Une tige d'oxyde
d'aluminium ou de graphite utilisée comme substrat est insérée dans un tube poreux (Figure 1.12-a).
Les halogénes et 'O, réagissent dans une flamme pour former de la suie de verre chaude qui est
déposée couche par couche sur la tige en rotation. Des passages multiples de la torche accumulent la
suie a la surface intérieure du tube poreux. Le substrat est retiré apres dépot. Les suies sont ensuite
frittées et déshydratées dans une atmosphére contrdlée pour former la préforme désirée.

ii. Vapor Axial Deposition « VAD »

Cette méthode est introduite par I'entreprise japonaise NTT en 1977 [106, 107]. Il s'agit d'un
procédé de fabrication en continu de préforme. Les couches du cceur et de la gaine sont déposées
simultanément.

Les produits chimiques de départ sont transportés a travers la flamme du brileur pour
produire de la suie de verre qui est déposée sur I'extrémité d'une tige verticale en rotation (Figure
1.12-b). La préforme est ensuite créée dans la direction axiale et le coeur et la gaine sont préparés en
méme temps chacun par un chalumeau dédié. Enfin, la préforme est déshydratée et vitrifiée.

’Fubstrat

Suies e Suies

C- l - Substrat

?—h Chalumeau ? \

Réacitifs Réactifs

Réactifs "Coeur" "Gaine”

(a) (b)

Figure 1.12. Schéma des procédés externes de dép6t gazeux
(a) Outside Vapor Deposition « OVD » (b) Vapor Axial Deposition « VAD »
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iii. Modified Chemical Vapor Deposition « MCVD »

Cette derniere méthode, présentée dans la figure 1.13, est apparue dans la période entre les
deux précédentes, plus précisément en 1974 dans les laboratoires de I'entreprise Bell [108]. Elle est
la plus utilisée actuellement pour la facilité d’élaboration des préforme dopées et la haute pureté des
matériaux déposés.

Formation du cceur Déposition des couches

Réactions chimiques

Entrée des précurseurs ﬂ &

P

Déplacement

du chalumeau

Figure 1.13. Schéma du procédé Modlified Chemical Vapor Deposition « MCVD »

Dans ce procédé, les suies sont formées par des réactions d'oxydation d’halogénures a
I'intérieur d'un tube de silice en rotation, ce qui permet de déposer successivement des couches
vitreuses poreuses avec une grande homogénéité et pureté sur la surface interne du tube. Les
halogénures et le gaz vecteur (0,) sont injectés par I'une des extrémités, tandis que I'autre est reliée
a un systeme d’évacuation et de traitement de produits dans le but d’isoler le tube de I'atmosphére
ambiant. En outre, un chalumeau oxygene-hydrogene est placé sous le tube et balaye au-dessous de
la préforme suivant un mouvement uniforme dans le méme sens que le flux des réactifs ce qui assure
la formation et la densification des suies. Lorsqu’il parvient a I'extrémité aval du tube, il revient
rapidement en amont et recommence un nouveau balayage jusqu’a la fin du dép6t.

3. Dopage

Afin de modifier les propriétés de la fibre, surtout I'indice de réfraction du cceur (Figure 1.14),
la fibre est dopée par différents éléments, on cite les principaux et les plus utilisés avec leurs
intéréts [109] :

e e germanium « Ge »: augmente lindice de réfraction du coeur ainsi que sa
photosensibilité.

e Le phosphore « P » : joue le réle d’un fondant, il baisse la viscosité de la silice en ouvrant
son réseau, ce qui permet de travailler a plus basse température. En outre, il rend le verre
plus homogéne en déposant des couches de silice dopée avec du phosphore entre le cosur
et la silice de la gaine optique pour adapter les différences de viscosité.

e Lefluor« F » : baisse laviscosité de la silice et diminue I'indice de réfraction ce qui permet
déposer un anneau de plus bas indice autour du cceur afin de diminuer les pertes aux
courbures.
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e Le bore « B » : diminue l'indice de réfraction de la silice (mais moins efficacement que le
fluor) et induit des contraintes dans la silice a cause des coefficients de dilatation
thermique. En plus, le codopage Ge — B permet d’augmenter la photosensibilité.

e les ions de terres rares: sont introduits pour leurs propriétés de luminescence
particuliéres.

e L'aluminium « Al » : augmente l'indice de réfraction mais il est principalement employé
pour éviter la formation d’agrégats de terres rares.

e Le titane « Ti » : historiquement le premier élément ajouté a la silice pour augmenter
I'indice de réfraction, il n’est plus utilisé aujourd’hui a cause des pertes élevées qu'il

provoque.
1,50 o
TiO,
5
=] ] ALO
g 1,48 2% GeO,
-
2
% P205
[0}
o
S 1464
= :
- B,0, (verre massif)
- B,O, (fibre optique)
1’44 T T T T T 1 T 1
0 2 4 6 8 10 12 14 16

Concentration du dopant (mol%)
Figure 1.14. Evolution de I'indice de réfraction de la silice en fonction du pourcentage molaire de dopant incorporé [110]

La méthode de I'application du dopage est gouvernée par la nature du dopant, c’est pourquoi
il existe deux types de dopage : gazeux et en solution.

Un dopage gazeux pour les halogénures tel que SiCl,, GeCl,, POCl; et un porteur de fluor
comme C,Fg, SFg ou SiF, transportées dans le tube par I'oxygene en méme temps que la formation
du coeur (Figure 1.15-a et -b1).

Les éléments additifs non-gazeux, parmi lesquels des éléments de terres rares, de I'aluminium
et d'autres modificateurs, sont incorporés pendant l'opération de dopage en solution, ce qui
correspond introduire une solution alcoolique ou hydrique contenant les sels de chlorures (ErCl5,
AlCl;, etc...) contenant une couche de cceur poreuse [111] (Figure 1.15-b2).

4. Densification

Dans le cas du dopage gazeux, la densification (ou la vitrification) a lieu au méme temps que
la déposition chimique, et, les suies sont directement densifiées lors du passage du chalumeau
(déposition, dopage et densification simultanés). Tandis que dans le cas du dopage en solution, cette
étape est appliquée apres le dopage (déposition, dopage et densification successives).

La densification consiste en I'augmentation progressive de la température (jusqu’environ
1800°C) grace au chalumeau qui parcourt la préforme longitudinalement, tout en gardant la rotation
du tube de silice traversé par un courant de dioxygene. L'élévation de la température provoque une
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consolidation des suies qui transforme le dépot en un verre totalement transparent apres disparition
des pores et incorporation des dopants dans la matrice. Le tube de silice possede a la fin une surface
interne dopée de quelques um d’épaisseur (Figure 1.15-c).

5. Retreint

C’est la derniere étape dans la fabrication de la préforme. Elle consiste a fermer le tube et le
transformer en un barreau. Une augmentation de la température jusqu’a 2200°C diminue la viscosité
de lasilice et sous I'effet de tensions superficielles interne et externe du tube, il subit un écoulement
radial qui tend a épaissir les parois et a diminuer le diamétre du tube [112-114]. Ce dernier est toujours
en rotation et le chalumeau balaye au-dessous, ce qui permet un rétreint homogene, jusqu’a ce que
le tube se ferme pour donner la préforme (Figure 1.15-d).
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Figure 1.15. Les différentes étapes de fabrication de la préforme par le procédé MCVD

6. Etirage

Une fois que la préforme est fabriquée, elle est déplacée dans la tour de fibrage afin de I'étirer
a chaud en fibre (Figure 1.16). Elle est placée verticalement dans un four a une température de 2000°C
afin de dépasser la température de ramollissement de la silice (environ 1700°C). La silice s’écoule vers
le bas sous l'action de la gravité entrainant derriére elle la formation d’un filament, c’est la fibre
optique.

Deés sa sortie du four, le faible diameétre (125 um) et I’exposition a I'air ambiant induisent une
trempe thermique tres rapide de la fibre. Elle traverse en descendant un godet d’enrobage pour étre
enduite d’une résine polymérisée dans un four UV. Ce revétement améliore les propriétés mécaniques
de la fibre en limitant I'interaction avec I'eau et I'air ainsi que I'abrasion de la surface de la silice.

La fibre est entrainée par un cabestan (non représenté sur la figure 1.16) avant d'étre enroulée
pour le stockage. La vitesse de rotation du cabestan contréle le diametre de la fibre qui est détecté
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par un mesureur de diameétre spécifique situé juste a la sortie du four. Les fibres optiques sont
généralement obtenues avec un diameétre de 125 um et étirées avec une vitesse de 20 m/min. Une
préforme de 1 cm de diametre et 1 cm de longueur donne 64 m de fibre.

Préforme

Four
Mesureur de diamétre (125 um)

Godet d’enrobage de résine de protection
Four UV (polymérisation de la résine)

Fibre

Enrouleur

Figure 1.16. Tour de fibrage

[.3.3. Les pertes

L'exigence la plus importante pour le verre des fibres optiques est d’avoir une faible perte de
transmission, que ce soit pour le transport d’informations ou la génération d’effet laser. La perte « a »
correspond a la quantité de signal perdu par rapport a la distance parcourue pendant la transmission
de la lumiére dans la fibre optique. Elle s’exprime en dB/km et peut étre calculée par la relation
suivante [6, 61, 115] :

(P entrée)

“ (dB/km) B L (km) log Psortie

OU Popirse €t Psorrie SONt respectivement les puissances d'entrée et de sortie correspondant
a une fibre optique de longueur L (km).

C. K. KAO a décrit, dans son article publié en 1966 [51], que le verre de sa fibre optique
contient des impuretés, en particulier du fer, qui rendent les pertes optiques trés élevées (de I'ordre
de 1000 dB/km). Il a estimé que cette derniére doit étre inférieure a 20 dB/km pour que la fibre soit
utilisable pour les télécommunications, ce qui a lancé la course pour développer la premiere fibre
optique a faible perte.

Avant de décrire les avancements réalisés pour améliorer la transparence de la fibre optique,
il faut comprendre les causes des pertes optiques dans la silice [3, 4, 6, 26, 116] (Figure 1.17).

En général, I'origine de ces pertes varie selon la longueur d’onde du signal optique.
Premierement, il y a des absorptions dans la région ultraviolette dues aux transitions électroniques
ainsi que dans la région d’infrarouge dues aux bandes de vibration moléculaires.
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Figure 1.17. Pertes optiques dans une fibre de silice

La diffusion Rayleigh représente la source de pertes la plus importante dans la gamme 0,6 -
1,6 um. Elle correspond a une diffusion élastique de la lumiére produite par les électrons de la matiere
a cause de la présence des hétérogénéités dans la matrice comme une modification tres ponctuelle
de l'indice de réfraction, des impuretés résiduelles ou de dopants. Lors d'une interaction avec une
hétérogénéité, I'onde optique est diffusée et des pertes résultent du fait qu’une part des photons
quitte I'angle d’acceptance de la fibre. Les pertes provenant de la diffusion Rayleigh dépendent
fortement de la longueur d’onde (en 17%).

Une deuxiéme grande source de pertes est |'absorption par des groupes hydroxyles (—OH).
En effet, les groupes Si — OH absorbent le rayonnement lumineux autour de 2,7 um et de ses
harmoniques : 1,39, 1,25 et 0,95 um. Une concentration de 1 ppm des groupes (—OH) peut entrainer
une perte de 40 dB/km a 1,39 pum.

Enfin, les défauts structuraux représentent la derniere source de pertes optiques tels que les
oxygeéne non-pontants qui présentent une bande d’absorption autour de 0,63 um. Ces défauts sont
générés pendant la fabrication ou en présence des dopants qui se substituent avec les atomes de
silicium.

D’aprés la figure .17, on peut distinguer deux fenétres principales de pertes minimales, vers
1310 et 1550 nm. Les procédés de fabrication des fibres optiques permettent aujourd’hui de réduire
sensiblement les pertes optiques en profitant de ces deux fenétres.

L'amélioration de la transparence des fibres optiques a pris un grand intérét dans les années
1970s, ou F. P. KAPRON, D. B. KECK et R. D. MAURER (chez Corning Glass aux Etats-Unis) ont réussi a
produire des fibres de silice avec une perte d'environ 17 dB/km dans une fenétre a 633 nm en utilisant
le titane comme dopant du cceur [117].

Ensuite, les recherches avancent rapidement et en 1979 les pertes ne sont plus que de 0,2
dB/km a 1550 nm en employant le germanium comme dopant [118]. A la méme époque, la
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contribution de la MCVD dans la fabrication des fibres a atténué les pertes optiques car ce procédé
réduit fortement la quantité des groupements —OH [80, 109].

Depuis les années 1980s, avec des pertes autour de 0,2 dB/km, la fibre est capable de restituer
1 % de 'intensité initiale aprés 100 km, c’est pourquoi le signal est périodiquement ré-amplifié le long
de la ligne de transmission par des amplificateurs optiques [119].

Aujourd’hui, les pertes les plus faibles, reportées en 2017, sont de 0,1419 dB/km a 1550nm
[120].

|.4. Terres rares

Les terres rares (TR) sont des éléments chimiques avec des propriétés uniques qui leurs offrent
beaucoup d’applications en particulier en photoluminescence [11, 121-125].

La premiere annonce d’'un ion de terres rares a été faite par J. GADOLIN, un scientifique
suédois-finlandais, qui a révélé en 1794 le premier ion de terres rares, le Yttrium « Y » [126-128], aprés
la découverte d’'un minéral nommé premiérement Ytterbite (dérivé d’Ytterby, son lieu de découverte,
un village proche du Stockholm) par le Lieutenant C. A. ARRHENIUS en année 1787 et annoncé par B.
R. GEIJER en 1788 qu’il contient la tungstene [128, 129]. Les analyses de J. GADOLIN ont été confirmées
aussi en 1797 par A. G. EKEBERG et le nouveau minéral a été bientdt nommé Gadolinite [128, 130].

Les terres rares ont été étudiées théoriquement et expérimentalement pendant presque deux
cents années, montrant qu’elles possédent des propriétés électriques, optiques et magnétiques
particuliéres et intéressantes [11, 121-125].

La littérature montre que ces éléments sont utilisés pleinement dansles différentes
applications technologiques allant des catalyseurs [131, 132], des aimants [133], des matrices hotes
de laser tel que les cristaux [134], les céramiques transparents [135-139] et les phosphores [140-143],
jusqu’aux détecteurs des rayonnements ionisants [144, 145]. lIs servent aussi dans des applications
photoniques comme les lasers [146] et dispositifs électroluminescents a large bande interdite [147]
par exemple. Des futures applications des terres rares peuvent étre considérées en basant sur les
spintroniques [148] et le stockage de données optiques ou magnétiques a haute densité [149].

1.4.1. Configuration électronique
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Figure 1.18. Les terres rares (éléments indiqués en rouge) dans le tableau périodique
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Compte tenu de leurs structures électroniques, les terres rares sont largement étudiées dans
le domaine de la photonique [150-152]. Avec I'yttrium (Z = 39) et le scandium (Z = 21) et les quinze
lanthanides du lanthane au lutécium (Z =57 - 71) forment les terres rares connues aujourd’hui. Nous
nous concentrons dans cette étude sur I'europium (Eu; Z = 63) qui fait partie de cette famille des
éléments chimiques intéressantes qui se présentent en rouge dans le tableau périodique dans la figure
1.18. Leur structure électronique fondamentale est celle du xénon (Xe) avec un nombre (n)
d’électrons sur la couche 4f et deux électrons sur la couche 6s. Pour le cérium, le gadolinium et le
lutécium, un électron supplémentaire prend place sur la couche 5d (Tableau I.1).

Insérées dans un matériau hote, des états d’oxydation bivalents et tétravalents peuvent étre
présents pour quelques ions [153], mais |"état d’oxydation dominant des terres rares est le trivalent,
TR3*, ol les couches électroniques 5d et 65 sont vides.

La configuration électronique des ions trivalents TR3* est alors :

152 252 2p® 352 3p® 3d1° 452 4p® 4410 4f™ 552 5p°
n : est le nombre d'électrons sur la couche 4f de ions terres rares

Les propriétés luminescentes des lanthanides sont issues des transitions électroniques de la
couche 4f : 4f - 4f ou 4f - 5d [9, 150]. Cette couche optiquement active se remplit
progressivement avec I'augmentation du numéro atomique des lanthanides. Elle est protégée par les
couches externes 5s et 5p toujours remplies. L'ionisation des atomes de terres rares en ions trivalents
se produit par la perte des électrons 6s et d'un électron 5d ou un des électrons 4f (Tableau I.1).

NUMéro Elément Configuration Configuration Etat fondamental
Atomique (symbole) électronique des élec'tronique de;irons des ions t;ivalents
atomes trivalents (TR>%) (TR3*%)
57 Lanthane (La) [Xe] 5d* 652 [Xe] 18y
58 Cérium (Ce) [Xe] 4f? 5d° 652 [Xe] 4f? 2F5/2
59 Praséodyme (Pr) | [Xe] 4f3 5d° 6s? [Xe] 412 3Hy
60 Néodyme (Nd) | [Xe] 4f* 5d° 6s? [Xe] 4f3 Iy
61 Prométhium (Pm) | [Xe] 4f° 5d° 6s2 [Xe] 4f* 514
62 Samarium (Sm) | [Xe] 4f° 5d° 652 [Xe] 4f° 6Hs/2
63 Europium (Eu) [Xe] 4f7 5d° 6s? [Xe] 4f° 7Fo
64 Gadolinium (Gd) | [Xe] 4f7 5d* 6s? [Xe] 4f7 8872
65 Terbium (Tb) [Xe] 4f° 5d° 652 [Xe] 4f8 7Fs
66 Dysprosium (Dy) | [Xe] 4f1° 5d° 6s2 [Xe] 4f° 6H1s/2
67 Holmium (Ho) | [Xe] 4f'! 5d° 652 [Xe] 4f1° 5lg
68 Erbium (Er) [Xe] 4f1? 5d° 652 [Xe] 4f't 152
69 Thulium (Tm) [Xe] 4f13 5d° 652 [Xe] 4f1? SHs
70 Ytterbium (Yb) [Xe] 4f1* 5d° 652 [Xe] 4f13 2F7/2
71 Lutécium (Lu) [Xe] 4f1* 5d* 652 [Xe] 4ft* 150

Tableau I.1. Les structures électroniques des Lanthanides
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La présence des couches externes 5s et 5p complétes rend ces cations peu polarisables et ne
peuvent pas former de liaisons covalentes. Ils forment alors des complexes grace a des interactions
de type électrostatique. Le rayon ionique des terres rares décroit régulierement au fur et a mesure
que le numéro atomique augmente. Il varie encore pour le méme cation en fonction de son nombre
de coordination qui varie de 6 a 12. On parle de la contraction des lanthanides [122]. Le point de fusion
augmente généralement avec la croissance du numéro atomique des terres rares.

i. Niveaux d’énergie

L’ion libre posséde une symétrie sphérique et chaque niveau d’énergie peut étre caractérisée
par son nombre quantique du moment angulaire total « J » et chaque niveau posséde 2] + 1 états
dégénérés (c-a-d de méme énergie) ; cette dégénérescence dépend fortement de la symétrie du site
occupé par l'ion de terre rare [122, 154].

Les propriétés optiques d'un ion de terre rare sont gouvernées par la facilité avec laquelle ses
états excités peuvent étre peuplés et les chemins de désexcitations non radiatives sont minimisés
[155]. Ceci est relié fortement au gap d’énergie entre I'état fondamental et les états excités : plus il
est faible, plus la proportion de désexcitations non radiatives est importante [155]. La figure 1.19
montre quelques diagrammes d'énergie pour quelques ions terres rares.

Grace a I’écrantage de la couche « 4f », I'introduction d’une terre rare dans une matrice hote
n‘influence les transitions électroniques intraconfigurationelles (4f — 4f) que légérement et leur
émission est généralement indépendante de la matrice dans laquelle elles sont insérées [9, 123]. Cette
faible perturbation n’affecte pas le comportement de I'ion incorporé, et ses spectres d’émission et
d’absorption sont proches de ceux d’un ion de terre rare libre [123, 124].
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Figure 1.19. Diagrammes d'énergie pour quelques ions terres rares [155]
Niveaux fondamentaux (en bleu) et principaux niveaux luminescents (en rouge)

Une fois cet ion est intégré dans un verre ou un cristal, il est soumis a un certain nombre de
forces de nature tres complexe [156]. La symétrie sphérique se perd et chaque niveau se divise sous
I'influence du champ électrostatique produit par les ions proches de I'environnement hote [122, 154].
Appelé « champs cristallin » quel que soit la nature de la matrice hote, ce champ est décrit par BETHE
[157] et VAN VLECK [158] dans les années 1930s. L'ion terre rare possede alors une symétrie bien
définie inférieure a la sphérique et la dégénérescence est partiellement levée en fonction de la valeur
de J et de la symétrie entourant I'ion [122, 154]. Ces interactions de I'ion avec le champ cristallin de
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I’environnement créent I'effet Stark, qui correspond a un éclatement des niveaux d’énergie par
rapport a l'ion libre et un élargissement des transitions optiques [159]. A cause de la profondeur des
électrons, les terres rares présentent un champ cristallin 10 a 100 fois plus faible en comparaison avec
les métaux de transition [160, 161].

La levée de dégénérescence des niveaux d’énergie issue des interactions avec le champ
cristallin résultent des excitations optiques entre les états quasi-atomiques caractérisées par le terme
spectroscopique 25+1L] ou:

e S :Spin total résultant de couplage entre spins (S =+ n, + n/2 ou 0).

e [ : Moment angulaire orbital total résultant de couplage entre orbitales (L =0, 1, 2, 3, ...
correspondant aux symboles S, P, D, F, ...).

e ] :Moment angulaire total résultant de la somme vectorielle de LetdeS (J=0,n,n/2).

e 254 1:Multiplicité du spin.

Avec encore :

e 2]+ 1:Dégénérescence du niveau d’énergie si J est entier (J/ + 1/2 si J est demi entier).

Dans ce cas, I’'Hamiltonien total de I'ion actif dans une matrice hote s’exprime comme la
somme de la contribution de Iion libre (les trois premiéres) et de celle du champ cristallin (le
guatrieme) :

H = H0+H6+HSO+HCC = Hlibre +HCC Equation 1.1

Les fonctions d'onde propres de I'hamiltonien Hy;p,.. sont caractérisées par les nombres
quantiques L, S, ] et M;.

H, : Hamiltonien de configuration et correspond a [I'Hamiltonien non perturbé.
Il décrit I'attraction coulombienne de chaque électron avec le noyau. Il posséde les termes décrivant
les deux énergies cinétique et potentielle de chaque électron de la couche 4f dans le champ créé par
le noyau.

H, : 1l décrit I'interaction coulombienne entre les électrons de la couche (répulsion
électrostatique). Conduit a I'obtention du terme spectroscopique 25+1L] (2S5 + 1)(2L + 1) foisetala
premiere levée de dégénérescence de la couche 4f en termes spectraux.

Hg : Il décrit le couplage Spin-Orbite, c-a-d les interactions magnétiques entre les moments
orbitaux électroniques et les spins magnétiques de chaque électron (aussi appelé « couplage de
Russel-Sanders »). Les moments résultants se couplent ensuite pour induire une deuxiéme levée de
dégénérescence en multiplets. Il décompose chaque terme spectroscopique 25+1L] en 25 +1
niveaux siS < L ou 2L + 1 niveauxsi S > L.

H¢c : Il décrit I'influence du champ cristallin créé par les charges environnant la terre rare.
Une derniere levée de dégénérescence en sous-niveaux Stark se crée. Lorsque le terme J est un entier
(cas de I'ion Eu®*), on obtient au maximum 2] + 1 sous-niveaux Stark. Si J est demi-entier (cas de I'ion
Er®), la levée de dégénérescence est partielle, et on obtient alors J + 1/2 doublets de Kramers.
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Dans la figure 1.20, on peut voir I’évolution de la levée de dégénérescence des ions de terres
rares de gauche a droite, en allant d’'une couche 4f jusqu’aux niveaux Stark.

25+1L
)

- ——
Couche Terme Spectral Multiplet Niveaux Stark
Interaction Electron-Noyau Interaction Coulonbienne Interaction Spin-Orbite Champ Cristallin
Ho He Hso Hec

Figure 1.20. Diagramme des niveaux d’énergie d’un ion de terre rare
illustrant I’éclatement des niveaux induit par les différentes interactions

L'interaction des ions de terres rares avec le champ cristallin est faible en comparaison avec
I'interaction coulombienne et l'interaction spin-orbite et la levée de dégénérescence dépend du
matériau hote, d’ol la position des niveaux Stark est modifiée et par conséquent I'énergie de
transitions [160, 161].

1.4.2. Propriétés optiques

Les électrons de la couche 4f sont responsables des processus optiques et seules les couches
partiellement remplies sont optiquement actives, alors que la couche 4f vide du lanthane et remplie
du lutécium rend ces deux éléments inertes optiquement. A cause de I'écrantage de la couche 4f

partiellement remplie par les couches 5s et 5p, un écrantage électrostatique se crée pour la sous-
couche 4f et les transitions électroniques 4f — 4f se produisent entre niveaux discrets. Ces
transitions électroniques intraconfigurationelles protégées sont responsables de leurs propriétés
spécifiques de la luminescence des lanthanides insérés dans une matrice hote, tel que I'efficacité
quantique élevée, les bandes d’émission et d’absorption étroites et les longs temps de vie des états

excités.

Les terres rares possedent des transitions dans la gamme visible ou proche IR jusque dans I'UV
(Figure 1.21). La couleur de la lumiére émise dépend de I'ion, par exemple : Eu* émet une lumiére
rouge et Tb* du vert. Yb®*, Nd** et Er** sont connus par leur luminescence proche de I'IR [9].
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Figure 1.21. Spectres d’émission des quelques lanthanides [162, 163]
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1. Régles de sélection

Les transitions radiatives dans les ions de terres rares sont généralement entre états « 4f »
[156]. Elles sont dipolaires électriques et dipolaires magnétiques [121]. Pourtant, elles sont soumises
a des regles de sélection imposées par la symétrie de I'ion dans le matériau.

Pour union isolé, une transition dipolaire électrique n’est autorisée qu’entre deux niveaux de
parité différente (AL = +1) ; cette regle est définie par Laporte en 1924 [164]. Il en résulte que les
transitions 4f — 4f sont interdites. La regle impose également que la variation de moment cinétique
de spin total soit nulle (AS = 0). En plus, en présence du couplage spin-orbite, une régle sur la
variation du moment angulaire est appliquée (AJ = 0, +1), ainsi que sur celle du moment quantique
(AJ = 0,%1) qui est égalea —] < M < 4] pour chaque ion.

Cependant, malgré |'écrantage des couches externes, lorsque I'ion de terres rares est inséré
dans un matériau, le champ cristallin de la matrice affecte toujours les électrons dans la couche « 4f »
et ces interactions font perdre la symétrie de I'ion et les états « 4f » sont donc mélangés avec des
états de parité opposée, ce qui assouplit les regles de sélection et rend les transitions dipolaires
électriques faiblement autorisées et seront appelés des transitions dipolaires électriques forcées [121,
156, 165].

Des nouvelles régles de sélection pour les transitions dipolaires électriques forcées ont pris
place :

AL<6;AS=0;[A]| <6

Des régles de sélection pour l'ion libre sont appliquées encore sur les transitions dipolaires
magnétiques. Elles sont autorisées entre états de méme parité et a lintérieur de la méme
configuration (AL = 0; AS = 0;A] = 0,+1). En outre, ces régles ne seront pas relaxées par le champ
cristallin en autorisant quelques transitions dipolaires magnétiques.

A titre d’exemple, dans le cas de I'ion europium et dans les groupes de symétrie Cs, C,, et Cy,y,

la transition 5D0 - 7F0 est visible méme s’elle est interdite théoriquement.

B. R. JUDD [166] et G. S. OFELT [167] ont décrit séparément une théorie sur le calcul des
intensités des transition optiques dans les couches « 4f » dans les ions de terres rares en se basant
sur la théorie du champ cristallin. Cette approche est nommeée aprés par la théorie de Judd-Ofelt. Elle
décrit la relation entre les probabilités des transitions radiatives et leurs temps de vie longs. Cette
théorie a été plus développée pendant plus de 50 ans et a été largement utilisée pour I'analyse
quantitative des transitions « 4f » des ions de terres rares surtout avec le développement des outils
de calculs numériques. Le grand intérét de la théorie de Judd-Ofelt réside dans sa capacité a prédire
les forces de l'oscillateur dans I'absorption et la luminescence, les rapports de branchement de Ila
luminescence, les temps de vie radiatifs des états excités, les probabilités de transfert d'énergie et les
rendements quantiques. Pour une étude plus détaillée sur cette théorie, le lecteur peut se reporter
aux références suivantes [168-173].

2. Les transitions électroniques
Lors d’'une interaction entre un ion de terres rares et un rayonnement électromagnétique, des
électrons quittent le niveau fondamental « i » de plus basse énergie de I'ion vers d’autres niveaux



I.4. Terres rares

d’énergie « j » suivant différents mécanismes. On parle alors de transitions électroniques d’un niveau
d’énergie a un autre. Les différents mécanismes seront présentés dans ce paragraphe.

i. Absorption

Les ions luminescents comme les terres rares sont susceptibles d’absorber la lumiére
lorsqu’une onde électromagnétique traverse un matériau contenant ces ions. Cette onde a une
énergie (E) bien définie E = hv ; avec h la constate de Planck et v la fréquence.

Si la différence d’énergie AE = E; — E; entre le niveau fondamental d’énergie E; et un autre
niveau d’énergie E; est proche a I’énergie de I'onde incidente, I'ion absorbe cette onde et I'¢électron

passe de son niveau fondamental au niveau plus haut et I'ion devient excité (Figure 1.22).

Aprés cette absorption, en absence d’aucune sollicitation extérieure, les électrons retournent
aleur état d’énergie fondamental. Soit avec une émission de la lumiére, on parle alors d’une transition
radiative, soit avec une production de phonon, donnant lieu a une transition non-radiative.
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Figure 1.22. Principe de I’absorption

ii. Transitions radiatives

L’électron excité revient a son niveau fondamental plus stable en émettant des photons. Dans
ce cas, on parle de transitions radiatives (le matériau émet de la lumiére). Les caractéristiques de la
lumiere émise sont spécifiques pour chaque ion de terre rare.

a. Emission spontanée

C’est un mécanisme réciproque a celui de I'absorption. L’électron du niveau excité « j » non
stable revient a son niveau fondamental « i ». Cette désexcitation est accompagnée par une émission
spontanée de photons dans toutes les directions de I'espace et de polarisation aléatoire avec une
énergie hv égale a I'écart entre les deux niveaux (Figure 1.23).

E;

\/\/\,~ hv = 4E

Figure 1.23. Emission spontanée

La restitution de I'énergie se fait au bout d’un temps fini appelée « temps de vie de
désexcitation ». Ce mécanisme est celui de toutes les sources lumineuses a I'exception des lasers.
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b. Emission stimulée

Proposé par A. EINSTEIN en 1916 [90], ce mécanisme est la source de la lumiere laser (d’ou
vient son nom : Light Amplification by Stimulated Emission Radiation), ainsi que tous les oscillateurs
et les amplificateurs optiques.

Un électron excité interagit avec un rayonnement incident pour émettre un nouveau photon
identique a l'incident a condition d’avoir une énergie résonnante avec la transition radiative. Le
photon jumeau posséde les mémes caractéristiques (longueur d’onde, phase, direction et
trajectoire...) que le photon excitateur. L'émission stimulée agit donc comme une duplication de la
lumiere (Figure 1.24).

E; ; N;
w=24 | \/\/\,"*

\/\/\/*.\/\/\/*

Figure 1.24. Emission stimulée

La population N; du niveau d’énergie excité doit étre supérieure a celle du niveau
fondamental pour que I'émission stimulée des atomes prenne place. Il suffit d’avoir une excitation
lumineuse pour inverser les populations entre les niveau « i » et « j ». C'est le pompage optique (sera
expliqué en détails dans le paragraphe 1.4.2.3. Amplification optique). Cependant, on peut avoir de
I'émission stimulée méme s'il n'y a pas d'inversion de population.

iii. Transitions non-radiatives

Une désexcitation non-radiative d’un électron signifie une création des phonons au lieu des
photons lors de son retour en état fondamental. Elle diminue donc I'efficacité de luminescence des
terres rares.

Ce type de transition correspond a des atouts pour certaines applications, alors qu’il
présente un frein pour des autres.
Emission des phonons :

Lorsqu’un électron est sur un niveau d’énergie supérieur « k », il peut se désexciter d’une
fagon non-radiative vers le niveau inférieur « j » en émettant des phonons.

[ ] E,

Figure 1.25. Emission des phonons
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Le phonon est un quantum d’énergie vibrationnelle du matériau, qui traduit des vibrations
dans la matiére en faisant intervenir des niveaux entre « k » et « j » (Figure 1.25). Ces vibrations ont
des énergies quantifiées et sont caractéristiques de la matrice hote.

Ce mécanisme s’effectue en émettant un ou plusieurs phonons. L’émission des phonons
dépend en général de I'écart entre les niveaux d’énergie. Sa probabilité dépend aussi de la
température [125, 174].

Une émission des phonons importante conduit a un échauffement du matériau qui peut
affecter I'efficacité de certains systemes. Elle diminue aussi la durée de vie des niveaux énergétiques
radiatifs. Le phénomeéne non radiatif augmente avec I'énergie de phonon qui elle-méme est
dépendante du matériau environnant. Par exemple, cette énergie est égale a 1100 cm™ pour le
silicate, 350 cm™ pour le sulfure et atteint une valeur trés élevée (3600 cm™) en présence des groupes
hydroxyles.

Cependant, I'ion peut toujours émettre spontanément des photons en se désexcitant vers les
niveaux inférieurs « j » et fondamental « i ».

iv. Absorption dans I'état excité (up-conversion)

Un électron déja dans I’état excité « j » peut absorber un autre photon incident et monter a
un niveau d’énergie supérieur « k ». Le photon incident peut venir d’'un pompage optique (excitation)
ou d’un signal (émission). Ce phénomene est d’autant plus probable que la durée de vie du niveau
excité est longue. Ensuite, I'électron se désexcite de son nouvel état excité « k » directement vers
I’état fondamental « i » en émettant une énergie avec une longueur d’onde inférieure a celle
d’excitation (Figure 1.26).
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Figure 1.26. Absorption dans I’état excité (up-conversion)

Ce processus peut étre produit également par transfert d’énergie entre deux ions. Il arrive
cependant que cette absorption dans I’état excité soit mise a profit pour le dépeuplement du niveau
terminal dans le cas d’une transition radiative et I'excitation de niveaux d’énergie supérieure a celle
de la pompe.

v. Transfert d’énergie

Il est possible dans certains cas que deux ions distincts subissent un transfert d’énergie entre
eux. Ce phénomeéne est plus probable en cas de concentration importante en terres rares dans une
matrice hbéte ou les distances inter-ioniques sont suffisamment faibles pour permettre des
interactions entre eux ; aussi ce transfert dépend de la distribution des électrons entre les niveaux des
différents ions [175].
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Dans un transfert d'énergie, un ion donneur « D » transfert son énergie vers un autre ion dit
accepteur « A ». Ce mécanisme s’effectue selon différents types d’interaction pour les mémes ions et
les mémes transitions, mais aussi pour des ions différents et des transitions différentes [176].

La possibilité d’existence de ces transferts énergétiques est favorisée lorsque la distance entre
I'ion donneur et I'accepteur diminue et la section efficace d’absorption de I'accepteur augmente (c-a-
d la distribution des populations entre les niveaux), sans oublier que la conservation de I'énergie
pendant le transfert est un facteur primordial [125, 177, 178]. Le transfert est caractérisé par une
distance d’ordre « 1/R™ » entre les ions, oun = 6 pour les interactions dipdle-dipdle alors que sa
valeur augmente pour les interactions multipolaires [125, 177]. De ce fait, une grande distance entre
les ions luminescents (on parle de quelques nanomeétres) prédomine le transfert a base de
I'interaction de dipdle-dip6le [125, 177].

Cependant, il faut faire attention a I’extinction de la luminescence par effet de la
concentration (concentration quenching) [160, 161]. |l a été établi que la petite distance entre les ions
produit des fortes intensités lumineuses émises jusqu'a une certaine concentration critique ou
I'intensité de la luminescence commence a diminuer au-dessus de cette concentration [160, 161]. Ce
phénomeéne se produit suite a un processus de transfert d'énergie tres efficace entre les centres
luminescents ; il commence a avoir un effet significatif a une concentration pour laquelle il y a une
réduction considérable de la distance moyenne entre les centres en interaction [160, 161].

D’autre part, I'énergie émise par un ion donneur doit étre égale a la capacité d’absorption de
I'ion accepteur, soit au niveau de nombre des ions interagissant au transfert, soit au niveau des
populations des ions si le nombre ou la nature des ions donneurs et accepteurs est différente [125,
177,178].

Trois catégories principales de transferts sont présentées :

I.  Transfert résonnant radiatif : se fait lorsqu’un photon émis par le donneur est absorbé
par l'accepteur.

II.  Transfert résonnant non radiatif : se fait lorsque I'énergie est transférée directement du
donneur vers I'accepteur avant que le donneur émette un photon. On parle de ce type de
transfert en cas d’interactions multipolaires.

[ll.  Transfert non résonnant : se fait entre deux systemes avec des écarts énergétiques donneurs
et accepteurs différents. Apres la relaxation de l'ion donneur, |'accepteur absorbe son
énergie. Si cette énergie n'est pas résonnante avec la transition électronique (énergie du
photon inférieure a la différence d'énergie entre les deux niveaux), I'absorption de phonons
peut se produire. Dans le cas inverse, I'exces d’énergie se traduit par une émission de
phonons.

Pour les mécanismes de transfert d’énergie, on parle de trois processus essentiels :

a. Transfert direct

Ce type de transfert se fait entre union donneur « D » a |’état excité et un autre ion accepteur
« A » aI’état fondamental avec deux écarts d’énergie égaux AE, = AE, (Figure 1.27). L'ion « D » déja
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excité se désexcite sans émettre de photon, mais son énergie émise est absorbée directement par
I'ion « A » a I’état fondamental pour I'exciter.

N j N EAJ
Donneur Accepteur

Figure 1.27. Transfert direct de I’énergie entre deux ions

Il est possible d’avoir une diffusion de I'excitation, qui sert a une succession de plusieurs
transferts directs d’un ion a un autre jusqu’a la dissipation de I'énergie d’une maniere non-radiative
lorsqu’elle arrive a un ion qui joue le réle d’un piege d’énergie.

b. Transfert d'énergie par relaxation croisée

Ce type de transfert se fait entre deux ions identiques. Si I'ion donneur posséde une double
excitation vers le niveau « k » et I'ion accepteur est a I'état fondamental, un transfert d’énergie par
relaxation croisée est possible si I’écart d’énergie entre le deuxieme et le premier niveau excité de
I'ion donneur AE}, et celui entre le niveau fondamental et le premier niveau excité de I'accepteur AE,
sont identiques (Figure 1.28).

Les deux ions seront dans le méme état d’excitation intermédiaire. Le niveau émetteur a
perdu I'énergie par un mécanisme non radiatif, connu encore comme une auto-extinction. En outre,
dans de nombreux cas, les niveaux intermédiaires se désexcitent d’une facon non-radiative vers le
niveau fondamental, de telle sorte que la totalité de I'énergie d’excitation sera perdue.

On voit souvent ce type de transfert en présence d'une forte concentration en ions
luminescents. C’'est une des causes de la présence des limitations a la concentration en ions actifs que
I'on peut mettre dans une matrice héte. La relaxation croisée peut aussi exister dans le cas d’un
codopage lorsque les conditions de résonance existent.

A LDy k
AEj,
¥ ED] N EAJ
AE,

E ."E

Donneur Accepteur

Figure 1.28. Transfert d'énergie par relaxation croisée
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c. Addition de photons par transfert d’énergie

Lorsque les deux ions se trouvent dans I'état excité intermédiaire, I'ion donneur peut se
désexciter vers son état fondamental et transférer son énergie a I'accepteur qui, a son tour, s’excite
pour passer au deuxiéme niveau excité « k » (Figure 1.29). Ce mécanisme peut étre encore une
continuation non extinctive du transfert d'énergie par relaxation croisée.

EDk _EAk
AE,
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Figure 1.29. Principe de I’addition de photons par transfert d’énergie

On peut parler aussi d’un transfert d'énergie up-conversion par relaxation croisée inverse, cet
effet peut se produire plusieurs fois sommant I’énergie de plusieurs photons.

3. Amplification optique

Les ions de terres rares sont idéaux pour ce qu’on appelle le pompage optique ou
I"amplification optique. Son principe se base sur la transition stimulée des ions. Il est appliqué dans les
lasers a fibres ainsi que dans les fibres et amplificateurs optiques.

L'amplification repose sur l'inversion de population, c-a-d que la population de I'état excité
doit étre supérieure a la population du niveau fondamental. Les systéemes a deux niveaux « idéaux »
ne permettent pas d'obtenir une amplification par inversion de population (sections efficaces
d'absorption et d'émission identiques). L’amplification optique fonctionne en exploitant des
combinaisons radiatives et non-radiatives entre plusieurs niveaux d’énergie, en permettant d’émettre
et d’absorber a différentes longueurs d’ondes.

i. Systeme a trois niveaux

Le premier systeme multi-niveau qui sert a amplifier la longueur d’onde est le systéme a trois
niveaux, qui possede un niveau fondamental « E; », un niveau supérieur d’excitation « Ej » trés
instable avec une durée de vie trés courte et un niveau intermédiaire « Ej, » métastable qui posséde
une durée de vie plus élevée.

7 . ’%‘ Ej
L Y E
AEij ; lij
AEy; ; A
4 . . N4 Ei

Figure 1.30. Amplification dans un systeme a trois niveaux
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L’ion est excité par un photon de pompe a une énergie AE;; = E; — E; et une longueur
d’onde A;;. Il passe par absorption au niveau « j » le plus haut pour une trés courte durée puis
retombe sur le niveau intermédiaire « k » le plus stable avec une transition non-radiative. L’ion
ensuite se désexcite par transition radiative au bout d’'un temps t, d’'une maniére spontanée ou
stimulée, émettant une énergie AEy; = E;, — E; sous forme d’un photon avec une longueur d’onde
Aki supérieure a A;; (Figure 1.30). L’'erbium est un exemple des systémes a trois niveaux qui permet
d’amplifier, suite a une excitation a 980 nm, des longueurs d’onde autour de 1550 nm.

ii. Systéeme a quatre niveaux

Ce systéme contient deux niveaux intermédiaires « k » et « [ » entre le niveau fondamental
« i » et le plus haut d’excitation « j ». Ce dernier, avec I'intermédiaire « [ » proche du niveau
fondamental sont instables. Ce systeme possede donc deux transitions non-radiatives. Leurs durées
de vie sont trés courtes par rapport au niveau intermédiaire stable « k » qui, aprés I’excitation de I'ion
et la premiére transition non-radiative, émet par la transition radiative AEy; = E;, — E; un photon
signal que n’est pas réabsorbé de nouveau, avec une longueur d’onde beaucoup plus grande par
rapport a celle de I'excitation, ce qui est un fort avantage pour ce systeme (Figure 1.31). Les ions de
néodyme (Nd3*) et de praséodyme (Pr37) sont excités a 800 nm pour émettre autour 1300 nm.
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Figure 1.31. Amplification dans un systeme a quatre niveaux

Un dernier cas peut exister. Il s’agit d’une intermédiaire entre les deux précédents: un
systeme quasi 3 niveaux. Ceci est illustré par le cas de I'ytterbium, qui est un systéme a trois ou quatre
niveaux suivant la longueur d'onde d'excitation. Cette différence de comportement provient des sous-
niveaux Stark mis en jeu dans le processus d'excitation.

1.4.3. Europium

Le dopage des matrices vitreuses par des ions de terres rares apporte deux intéréts : soit
I"utilisation de leurs propriétés émettrices particulieres dans des applications dans les domaines de
I'optique tel que les lasers ou les amplificateurs comme I’erbium [179, 180] ; soit de les utiliser comme
sondes structurales pour analyser les structures des matrices hotes, comme dans le cas de I'europium
[15, 181-184].

L’histoire de I'europium commence a la fin du XIX® siécle quand les scientifiques étaient en
train de combler systématiquement les lacunes dans le tableau de MENDELEIEV en déchiffrant des
spectres optiques atomiques. En 1885, Sir W. CROOKES trouva une bande rouge anormale a 609 nm
dans le spectre d’émission d’un échantillon de samarium sans y préter attention et P. T. CLEVE
confirma que ces échantillons de samarium étaient homogénes [185]. Quelques années apres, P-E. L.
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DE BOISBAUDRAN confirma l'existence de cette bande et détecta une autre bande verte a 535 nm
[186, 187]. Puis, E-A. DEMARCAY détermina la présence d’un nouvel élément [188] avant de l'isoler
et le nommer en 1901 [189, 190]. G. URBAIN sépara I’europium du gadolinium apres quelques années
[191, 192] et ouvrit la porte a I'europium pour une longue carriére en tant que composant actif dans
les matériaux luminescents.

L'europium (Eu) est I'élément le moins dense et le plus volatil des terres rares [193]. Sa
luminescence a été étudiée en solution [162, 194], matrices de polymere [195, 196], verre préparée
par Sol-Gel [16, 197], verre fonctionnalisé préparé par Sol-Gel [198, 199], ionogels [200], cristal liquide
[201, 202], matrices inorganiques [203], MOFs [204, 205], matériaux hybrides organiques-
inorganiques [206, 207]. La plus importante application de I'europium est le luminophore rouge
Y,05: Eu3* (YOX) dans les lampes fluorescentes [208, 209]. La couleur rouge dans les anciennes
télévisions due a la présence du luminophore rouge Y,0,S: Eu3™ intégré dans leurs tubes & rayons
cathodiques [210-212], ce composé a remplacé le plus ancien, le YV O,: Eu3* [213, 214]. Il est a noter
gue l'europium est présent dans I'encre anti-contrefagon des billets de banque EURO [215].

L’émission rouge de I’Eu3* peut étre obtenue non seulement par excitation avec la lumiére
UV, mais aussi par irradiation avec un faisceau d'électrons (cathodoluminescence) [211, 212], champs
électriques forts (électroluminescence) [216], Rayons-X, Rayons-y, particules o ou B (radio-
luminescence) [217, 218], agitation mécanique (triboluminescence ou mécanoluminescence) [219,
220] ou par des réactions chimiques (chimiluminescence) [221].

1. Justification du choix

Grace a son role de sonde structurale [15, 181-184], nous avons choisi I'europium comme l'ion
de terres rares pour étudier I'effet de la structure d’'une matrice hote ou des différentes matrices sur
les propriétés photoluminescentes de nos matériaux.

Le champs cristallin affect la symétrie de I'’europium plus que les autres terres rares, ce qui
conduit a des perturbations importantes dans I'environnement local de la matrice. Cette haute
sensibilité de I’Eu3* permet de suivre les modifications dynamiques et structurales de la matrice hote.

Cet ion est avantageux car les niveaux fondamental et émetteur sont non dégénérés. De plus,
son spectre d’émission est relativement simple a interpréter en termes des structures, ainsi que les
données spectroscopiques révelent des informations sur la symétrie du site occupé par Eu3™.

2. Niveaux d’énergie de I'Eu3*
A l'instar des autres ions de terres rares, sa couche 4f est protégée de son environnement
par les couches extérieures 552 et 5p® toujours remplies [222].

L'ion Eu3* posséde 60 électrons. Sa configuration électronique est [Xe]4f°. Le niveau

fondamental est identifié par 25+1L] tel que :

Configuration 41 :




Termes fondamentaux :
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1
S=6X-=3 - 254+1=7
2 7F
Ml-=Zmi=+3 - L= - F
Couplage spin-orbite :
L+S=6
L—S=0 0<J<6

Alors, le niveau fondamental est : 7F] avec 7 états de 7F0 a 7F6.

L'effet du champ cristallin est provoqué par les interactions entre les électrons 4f¢. On

obtient alors des sous niveaux Stark pour chaque multiplet (voire le paragraphe 1.4.1.i).

Le premier terme excité de I'Eu3™ est le 5D, avec des termes fondamentaux L = 2 et § = 2.

Alors qu’on obtient un couplage spin-orbite 0 < J < 4. Finalement, on identifie le 5D0 comme le

premier état excité.

Aprés I'absorption d’un photon, ' Eu3* se trouve dans I'état excité. Il se désexcite en émettant

de la lumiére selon des transitions entre le niveau excité le plus bas 5D0 et les niveaux fondamentaux

7F]. Ces transitions seront symbolisées par : 5D0 - 7F].

La figure 1.32 montre les niveaux d’énergie de I'ion Eu3* et toutes les désexcitations possibles

sont présentées dans le cadre.
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Figure 1.32. Diagramme des niveaux d’énergie de Iion Eu®*. Dans le cadre : Les désexcitations possibles de Iion Eu3*
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3. Spectre d’émission

La photoluminescence intense de I'europium trivalent est due aux transitions de |'état excité
5D0 vers les niveaux 7F] avec 0 < J < 6[184] (Figure 1.4.16). Mais cet ion possede des transitions
principales qui peuvent décrire sa photoluminescence essentiellement : de SDO vers 7F0, 7F1 et 7F2

dont leurs énergies de radiation se traduisent par un spectre d’émission a trois bandes [184] (Figure
1.33).
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Figure 1.33. Gauche : Diagramme des trois émissions principales de Iion Eu3*
Droite : Spectre d’émission d’un ion Eu®* dans Si0, (la longueur d’onde d’excitation est 355 nm)

La premiére, 5D0 - 7F0 est une transition dipolaire électrique. Elle indique la symétrie du
site occupé par I'Eu* qui dépend de I'environnement local de I'ion. Elle est interdite par le spin et
uniqguement autorisée par les effets de couplage-J [184, 223].

La transition 5D0 - 7F1 est une transition dipolaire magnétique. L’intensité du pic est
indépendante de I'environnement de I'Eu3* mais I'élargissement inhomogéne en dépend [184, 224].
C'est pourquoi, I'analyse de la forme de la bande 5D0 - 7F1 peut fournir des informations
pertinentes sur la structure locale autour de l'ion des terres rares [225]. L'intensité de cette bande est
également utilisée comme référence pour normaliser et comparer les différents spectres d'émission.

La derniére transition vers le ’F, est hypersensitive dipolaire électrique et responsable de la
couleur rouge ; son intensité est liée a I'asymétrie du site occupé par 'Eu3t et elle dépend fortement
de la force du champ cristallin de I'ion [184, 226]. La forme de sa bande est donc plus délicate a
analyser et a relier a la structure du site luminescent.

D’autre part, le rapport des intensités de la transition dipolaire électrique SDO - 7F2 et de
la transition dipolaire magnétique 5D0 - 7F1 peut nous renseigner sur la symétrie du site occupé
par I'europium [184]. En effet, I'abaissement de la symétrie d'inversion conduit a un mélange de
différents états de parité, permettant ainsi des transitions dipolaires électriques. Par conséquent, une
faible valeur du rapport des intensités R = I( °Dy = "F,)/I( °Dy = ’F;) indique des sites de
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symétrie élevée, alors qu'une valeur élevée de R indique une distribution de différents sites déformés
[181].

1.4.4. Caractéristiques principales

Aprés la présentation des différentes propriétés structurales, électroniques et optiques des
ions de terres rares, il est nécessaire de parler des principales caractéristiques de ces ions qui nous
servent a interpréter leurs propriétés, a comprendre leurs comportements et a identifier leurs
applications.

1. Elargissement des transitions électroniques

Les transitions électroniques des ions de terres rares sont obtenues sous forme de spectres
d’absorption et d’émission. Les largeurs des pics de ces spectres nous permettent de comprendre la
photoluminescence des ions ainsi que I'effet de I’environnement sur cette photoluminescence.

On identifie deux types d’élargissement de pics de transitions : homogéne et inhomogene.

i. Elargissement homogéne

Nommé également naturel, I’élargissement homogene est la plus fine largeur susceptible
d’étre obtenue pour la transition optique élémentaire (transition entre les sous-niveaux Stark) d’un
ion isolé de toute interaction ol tous les ions occupent des sites équivalents dans la matrice, donc des
transitions optiques identiques pour tous les ions (Figure 1.34). Le pic de la transition homogéne est
une fonction Lorentzienne.

Principalement, il est lié a la durée de vie radiative du niveau excité. Il dépend encore de
I'interaction entre I'ion de terres rares et son environnement, on parle du couplage entre les électrons
de l'ion et les phonons de la matrice. En outre, la diminution de la température décroit cet
élargissement.

ii. Elargissement inhomogéne

Lorsque les ions de terres rares sont insérés dans une matrice, ils possedent différents
environnements. L’éclatement des niveaux Stark di au champ cristallin s’opére d’'une maniére
différente pour chacun d’entre eux et chaque ion possede alors différents sites d’accueil, interactions,
symétries, etc...

Elargissement

Elargissement Inhomogéne

Homogéne

Figure 1.34. Les différents élargissements des transitions électroniques
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Par conséquence, les transitions optiques sont légerement décalées. Elles conduisent a une
signature spectroscopique spécifique pour chaque ion et a une répartition statistique des ions
déformés d’un ion a l'autre. Une forme gaussienne est obtenue. Cet élargissement associé aux
différents sites est I'élargissement inhomogéne.

Le pic inhomogéne est I'enveloppe de I'ensemble des pics homogenes propres a chaque ion
présent dans la matrice (Figure 1.34).

2. Durée de vie d’un niveau d’énergie

La désexcitation d’un niveau excité vers le niveau fondamental se fait au bout d’'un temps « T »
nommé temps de vie de désexcitation d’un niveau d’énergie. Leurs durées longues pour les terres
rares rendent ces derniers avantageux.

Le temps de vie peut étre décomposé selon le mécanisme de désexcitation en radiative et non
radiative. On distingue une probabilité de transition d’un niveau excité inversement proportionnelle
au temps de vie :

! + L Equation 1.2

TR TNR

1
WT=;=WR+WNR=

Avec « Wr », « Wi » et « Wyg » les probabilités de transition totale, radiatives et non-
radiatives respectivement ; « T », « Tz » et « Tyg » les temps de vie totale, radiatives et non-radiatives
respectivement.

Le temps de vie est inversement proportionnel avec la population du niveau excité, leur
relation est décrite par :

-t

Ny = Ny.et Equation 1.3

Ou « N; » et « Ny » correspondent respectivement aux nombres d’ions dans I'état excité a
I'instant « t » et a I'instant initial, et « T » est la durée de vie.

Cette relation est présentée sous forme de déclins mono-exponentiels généralement. Mais ce
déclin peut aussi étre non-exponentiel a cause des transferts d’énergie, de la diversité des sites
occupés par les ions de terres rares, etc... Le déclin de luminescence correspond a la somme des
déclins de tous les sites luminescents.

3. Rendement quantique
Appelé encore I'efficacité quantique. C'est le rapport entre le nombre de photons émis et le
nombre de photons absorbés. Il mesure I'efficacité de conversion des matériaux luminescents. Il est
donné par:
w
b ==L Equation 1.4
wr
Le rendement quantique dépend de la capacité d’absorption de I'ion ainsi que de sa capacité
a transférer son énergie d’excitation a un autre ion. Il diminue fortement en présence des transitions
non-radiatives.
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|.5. Nanoparticules dans les fibres optiques

Le bas codt, la transparence, la stabilité mécanique et chimique ainsi que le seuil élevé aux
dommages optiques rendent les fibres optiques a base de silice dopée d’ions de terres rares trés
utilisées dans de nombreuses applications comme par exemple la transmission et I’'amplification pour
les télécommunications ainsi que dans les lasers a forte puissance et beaucoup d’autres domaines [49,
80, 109, 150].

Malgré ces avantages, la silice n'est pas le verre idéal pour toutes les applications et certaines
de ces caractéristiques peuvent étre néfastes pour les propriétés de luminescence comme nous allons
en discuter dans cette partie. Par exemple, pour évaluer I'efficacité des systemes luminescents, il faut
regarder |'efficacité quantique [150]. Afin d’améliorer cette derniére, il est indispensable d’améliorer
la maximisation de la population sur le niveau émetteur et la minimisation des pertes du matériau
[150].

I.5.1. Limitations des systemes silice - terres rares et solutions

Afin d'améliorer la luminescence des systemes silice-terres rares, nous allons dans cette partie
indiquer quelques limitations connues dont il conviendra de s'affranchir. Des solutions possibles
seront présentés enfin.

1. Les désexcitations non-radiatives

Les diagrammes d'énergie des ions de terres rares sont riches, les écarts énergétiques entre
les niveaux étant typiquement de quelques milliers de cm™. La silice posséde une énergie de phonons
élevée (1100 cm™), ce qui peut engendrer des désexcitations non-radiatives des ions luminescents.
Ces désexcitations affectent les dynamiques de population et |'efficacité quantique d’émission de
certaines transitions optiques.

2. La concentration élevée des ions de terres rares

Les ions de terres rares posseédent une faible solubilité dans la silice. Méme a faible
concentration (<100 ppm), les ions de terres rares peuvent former des agrégats. Dans ce cas, la
distance inter-ionique diminue, ce qui augmente la probabilité des transferts d’énergie et provoque
des phénomeénes d’extinction de luminescence (quenching).

3. Le photo-noircissement

Lorsque les matériaux sont soumis a des irradiations (UV, X, gamma), ces rayonnements
peuvent conduire a l'ionisation de défauts naturellement présents dans le matériau. Ces centres ainsi
créés (souvent appelés centres colorés) possédent une bande d'absorption généralement dans le
domaine du visible. Ce phénoméne s'appelle le photo-noircissement. Ce phénoméne peut aussi
apparaitre par interaction avec le faisceau d'excitation se propageant au sein du cceur de la fibre
optique. Le photo-noircissement dégrade le fonctionnement des lasers ou des amplificateurs en
diminuant l'intensité du faisceau émis ou du faisceau excitateur.

4. Solutions

Différents types de verre ont été utilisés tels que les verres fluorés ou les verres de
chalcogénures qui possédent des énergies de phonons plus basses [227-230]. Mais ces verres
possedent un bas seuil de dommage optique [231, 232].
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Le dopage de la silice a été appliqué afin de modifier les propriétés structurales et
spectroscopiques des fibres optiques. Le dopage avec Al, 05 par exemple augmente la solubilité des
ions luminescents et diminue I'extinction de luminescence et I'énergie de phonon [150, 233]. L’énergie
de phonon peut étre également diminuée en dopant la silice avec Ce, 05 et La, 05, réduisant aussi les
photo-noircissements [234]. Le dopant GeO, augmente l'indice de réfraction afin de mieux guider la
lumiere dans la fibre optique, mais son incorporation augmente la possibilité des phénomenes de
photo-noircissement [235].

[.5.2. Les nanoparticules comme solution

Pour s’affranchir des limitations, il a été proposé de développer des fibres optiques a base de
silice contenant des nanoparticules de composition adaptée a I'application visée. Cette combinaison
permet de profiter simultanément des avantages de la silice (colt bas, durabilité mécanique et
chimique, transparence, etc...) et des propriétés spécifiques apportées par les nanoparticules.

Il est bien connu que les propriétés des ions luminescents sont sensibles aux caractéristiques
de leur environnement local, surtout a une échelle de I'ordre de la dizaine de nanomeétres [236, 237].
Par conséquent, I'encapsulation des ions luminescents modifie leurs propriétés optiques par rapport
a lasilice. Ensuite, I'insertion des nanoparticules dopées d’ions terres rares dans la silice sert a modifier
localement la structure héte de ces ions.

Ces systémes ont été étudiés dans le but d’améliorer la luminescence des ions terres rares en
présence de nanoparticules d’or et d’argent [238, 239] ou d’augmenter les effets non-linéaires [240]
ainsi que de réduire les phénomeénes de photo-noircissement par des nanoparticules de Y, 05 dopées
ytterbium [241] et plusieurs autres systemes pour augmenter |'efficacité de lasers [242].

Historiguement, le début de ces systémes a commencé par la découverte accidentelle des
vitrocéramiques (matrice amorphe contenant des particules cristallines) en 1953 chez Corning par S.
D. STOOKEY qui s’intéressait au développement des propriétés mécaniques, chimiques et électriques
des verres [243].

Les premieres applications optiques de ces nouveaux matériaux ont été rapportées par F.
AUZEL et al. en 1975 a partir d’une vitrocéramique d’oxyfluorure co-dopée Yb3*/Er3* [7]. Mais ce
matériau était opaque a cause de la grande taille des cristaux (10 um de diametre). Apres presque 20
ans, Y. WANG et J. OHWAKI ont introduit la premiére vitrocéramique transparente, un verre
fluoroaluminosilicate dopé Yb3*/Er3+ [8].

Le grand intérét de la recherche dans ce domaine revient au début du troisieme millénaire,
lorsqu’une équipe chez Corning a réalisé une fibre optiques contenant des nanoparticules de taille 10
nm obtenues en appliquant un traitement thermique sur la fibre directement en utilisant les
techniques de fabrication rod-in-tube [244] et double-creuset [245].

I.5.3. Pertes dues a la présence des nanoparticules

L'insertion des nanoparticules dans les fibres apporte des avantages du point de vue de la
luminescence, mais elles sont des hétérogénéités dans la silice. Leur présence dans le guide optique
crée une diffusion de type Rayleigh de la lumiére. Celle-ci est liée a la taille des nanoparticules, leur
quantité, leur degré d’uniformité et leur différence d’indice de réfraction avec le matériau hote.
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1. Effet de la taille
La taille des nanoparticules dopées terres rares doit étre contrélée et optimisée pour obtenir
les propriétés optiques intéressantes.

La perte liée a la diffusion Rayleigh est considérée comme acceptable si elle ne dépasse pas
un seuil de 0,1 dB/m. Cette diffusion croit avec la taille des nanoparticules en R®, ce qui exige de bien
contréler leur tailles. D’autre part, des nanoparticules tres petites augmentent le rapport surface-
volume, ce qui conduit a approcher les ions de terres rares de la surface, ce qui peut favoriser les
transferts d’énergie et les extinctions de luminescence.

Ces pertes sont liées a la taille des nanoparticules et a la différence d’indice de réfraction (An)
entre la matrice et les nanoparticules [12, 13]. La figure 1.35 montre cette relation a une longueur
d’onde de 1550 nm en fonction de la taille des nanoparticules.

——an=2 ,
1 ---an=02 ’
109 ... An=0,02 /

---=-An=0,002 /

Pertes Rayleigh (dB/m)

Diamétre des particules (nm)
Figure 1.35. Pertes Rayleigh en fonction de la taille de nanoparticules pour plusieurs An

Cette figure montre que la taille des nanoparticules doit étre inférieure a 100 nm, avec la
différence d’indice la plus faible possible entre la matrice et la nanoparticule pour que les pertes
restent acceptables, et plus la différence de I'indice de réfraction est importante, plus la taille des
nanoparticules doit étre plus petite.

2. Effet de la quantité

La fraction volumique de nanoparticules affecte aussi la propagation de la lumiére. Un grand
nombre des nanoparticules conduit a la présence des nombreuses hétérogénéités. Ceci peut
provoquer des interactions entre les champs diffusés par les nanoparticules (appelées interférences)
et par conséquent modifier la diffusion. Cependant, si la taille des nanoparticules est tres grande, ces
interactions augmentent pour atteindre des diffusions proches de Rayleigh [246].

3. Effet du degré de polydispersité

Ce dernier facteur correspond a la distribution des nanoparticules dans la matrice hote. Celle-
ci affecte I'intensité de la diffusion totale de la lumiére en combinant les interférences et non pas les
diffusions Rayleigh de chaque nanoparticule [247].

Les pertes sont proportionnelles au degré de polydispersité quelle que soit la fraction
volumique du systéeme, tandis qu’un systéme monodisperse (distribution homogene) possede les
pertes les plus faibles [248].
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4. Choix de nanoparticules

D’apres les trois facteurs précédents qui influencent les pertes dues aux nanoparticules, il est
nécessaire d’'insérer des petites nanoparticules (diameétre inférieur a 100 nm) avec une fraction
volumique optimisée, une distribution homogéne (monodisperse) et la plus faible différence d'indice
de réfraction possible pour minimiser leur contribution aux pertes optiques.

I.5.4. Fabrication des nanoparticules

La fabrication des nanoparticules seront envisagées selon deux voies: soit elles sont
synthétisées a l'intérieur de la fibre par traitement thermique (nucléation puis croissance ou
séparation de phases), soit elles sont synthétisées dans le laboratoire par voie chimique puis insérées
dans la fibre optique via le dopage en solution.

1. Croissance dans la fibre

Nous avons présenté précédemment (paragraphe 1.2. Verre) que la cristallisation de verre est
possible si la diminution de la température est contrélée [13]. Dans ce contexte, de nombreux travaux
ont décrit le déclenchement de la nucléation et la croissance des cristaux dans le verre des fibres
optiques en chauffant ces derniéres a des températures ente celle de la transition vitreuse (T;;) et la
température de liquidus (T} ) du verre de la fibre [244, 245, 249]. lIs ont étudié également le temps de
traitement nécessaire pour contréler la taille et la densité des cristaux créés.

Cependant, ces traitements thermiques possédent deux inconvénients essentiels. Tout
d’abord, ils fragilisent la fibre. Ensuite, puisque ces traitements se font aprés I'étirage, il est nécessaire
de retirer la gaine polymere, qu'il faut ensuite remettre car le stockage des fibres sans aucune
protection contre les chocs mécaniques n'est pas envisageable.

2. Séparation de phases

Le procédé MCVD posséde des traitements thermiques inhérents dont on peut profiter pour
synthétiser des nanoparticules spontanément [13].

Ces cycles thermiques sont représentés sur la figure 1.36. lls ont été mesurés en pointant un
pyrometre sur la surface externe du tube substrat de silice lors des étapes de densification et de
rétreint. Lors du dopage en solution, des ions tels que des terres alcalines sont insérés dans la couche
poreuse afin de déclencher des mécanismes de séparation de phase.
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Figure 1.36. Cycles thermiques en un point fixe a la surface du tube lors des étapes
de densification et rétreint du procédé MCVD apres le dopage en solution
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Les traitements thermiques associés a la fabrication induisent alors la démixtion au sein du
matériau. Des nanoparticules silicatées de taille entre 50 et 100 nm enrichies en magnésium et erbium
ont été obtenus a partir d’'une couche poreuse a base de Si0, — P,0s — GeO, [250]. Le choix du
magnésium a été dicté par le diagramme de phase du mélange binaire Si0, — M g0 qui présente une
zone d'immiscibilité pour une concentration inférieure a 40%mol de MgO et une température
supérieure a 1700°C [251]. D’autre part, il a été mis en évidence que les nanoparticules se forment
spontanément et offrent des propriétés spectroscopiques améliorées [252].

La figure 1.37 montre deux structures de séparation de phases qui peuvent se présenter dans
un verre [253].

Figure 1.37. Représentation d’un mélange de deux phases visqueuses

suivant une structure spinodale (a gauche) et binodale (a droite)

Une structure spinodale, a gauche sur la figure 1.37, correspond a un mélange interconnecté
des phases en présence. Sa formation se fait spontanément par diffusion. Une structure binodale
correspond a une dispersion de gouttes plus ou moins sphériques dans une phase majoritaire ; elle se
forme suivant le principe de la nucléation-croissance.

3. Préparation externe
La préparation a priori des nanoparticules afin de les insérer dans la fibre optique fait partie
des travaux de cette thése.

Cette technique sert a préparer des nanoparticules dopées d’ions luminescents, avec des
tailles et des concentrations en ions luminescents contrdlées, puis les incorporer dans la préforme
avant I'étape de retreint selon la nature des nanoparticules, soit par dopage en solution, soit par
dopage évaporatif.

Les nanoparticules sont synthétisées par le procédé Sol-Gel ou par (co)-précipitation de sels
dissout. En effet, ces méthodes permettent de controler les caractéristiques morphologiques (taille,
forme) et structurales (amorphe ou cristalline) des nanoparticules.

Des nanoparticules de type coeur/coquille avec plusieurs couches de compositions différentes
peuvent étre aussi incorporées. Elles permettent I'introduction d’une structure tres différente de celle
de la silice et éviter les contraintes et les pertes par une meilleure adaptation de la structure de la
coquille a la matrice de silice.
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Dans ce contexte, nous avons pris I'avantage du procédé Sol-Gel pour synthétiser des
nanoparticules de silice dopées europium afin d’étudier I'effet de la taille et de la concentration d’ Eu
sur les propriétés luminescentes.

De plus, dans le méme projet ANR et en collaboration avec le laboratoire INPHYNI a Nice, une
partie de la thése de M. VERMILLAC partait sur I’étude de I"’évolution des nanoparticules LaF; dopées
thulium (Tm) préparées par précipitation au cours de la fabrication de fibres optiques par le procédé
MCVD. Une partie des travaux de cette these était sur I’étude des réactions possibles entre le LaF; et
les oxydes de la composition de la fibre optique.

|.6. Procédé Sol-Gel

Depuis des milliers d'années, des matériaux inorganiques non métalliques, tels que le verre
ou la céramique, ont été préparés a partir de sources solides en appliquant des procédures a tres
haute température [72, 254]. Les matiéres premiéres utilisées étaient des minéraux naturels, et le
traitement de ces matériaux employait habituellement le broyage des solides et leur frittage a hautes
températures de plusieurs centaines ou milliers de degrés [72, 254].

En particulier, les céramiques et les verres a oxydes ont suscité beaucoup d'intérét au cours
des derniers siecles en raison de leur capacité thermique et de leur inertie chimique [61, 72]. lls sont
généralement préparés a partir de minéraux d'oxyde mélangés avec divers additifs pour aboutir a la
composition ciblée. Les températures élevées sont toujours nécessaires dans ces réactions a |'état
solide car les précurseurs sont sous forme de poudres et réagissent soit a I'état solide, soit a I'état
fondu pour former le produit final.

De nombreux dispositifs modernes dans |'électronique ou l'optique nécessitent des tailles et
des formes spécifiques ou une liaison a des pieces en céramique, mais ne peuvent pas faire face a des
températures de traitement élevées [255]. De plus, des produits céramiques spécifiques ne sont pas
disponibles en appliquant une technologie a base de poudre. En résumé, les conditions de réaction
classiques a I'état solide présentent les inconvénients suivants :

e Des températures élevées et de longs temps de réaction en raison de la nécessité d'un
mouvement d'ions a travers un solide ou la formation de masses fondues.

e Les conditions de réaction et la qualité des produits dépendent fortement des conditions
de préparation des matieres premiéres (forage, pressage, etc.).

e Dans de nombreux cas, les morphologies spécifiques ne sont pas disponibles avec les
méthodes classiques (films minces, matériaux a porosité adaptée, etc.).

e |l est évident que la combinaison avec des substances organiques ou des biomatériaux
n'est pas possible en raison des conditions de réaction extrémes.

Des schémas réactionnels alternatifs dans la formation d'oxydes ont été découverts tel que
les voies de précipitation [256], le traitement hydrothermal [257, 258] ou I'utilisation du procédé Sol-
Gel [254, 259].

Le procédé Sol-Gel est probablement le plus adapté en ce qui concerne les applications de
haute technologie surtout dans I'électronique [260-262], I'optique [255, 263] et les biomatériaux [264,
265] grace a la grande variété d’oxydes pouvant étre élaborés sous différentes configurations tels que
des monolithes, des films minces, des fibres et des poudres [260, 266]. Il est utilisé pour préparer des
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matériaux inorganiques a des températures trés basses (<100°C) via des réactions d'hydrolyse et de
condensation des précurseurs moléculaires, généralement des alcoxydes métalliques, qui peuvent
étre modifiés chimiquement afin d'introduire des groupements organiques dans un réseau
inorganique [266, 267]. Contrairement aux préparations classiques a I'état solide, la formation du
matériau est habituellement réalisée dans un solvant. De plus, la pureté des précurseurs moléculaires
révéle I'avantage de la formation des matériaux propres, ce qui est important dans les domaines
technologiques [266, 267]. La figure 1.38 présente la différence entre la méthode classique et le
procédé Sol-Gel dans la préparation des oxydes.

Méthode classique Sol-Gel
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Figure 1.38. Deux voies de préparation des oxydes entre la : méthode classique et le procédé Sol-Gel
L'appellation Sol-Gel est issue des termes « Solution-Gélification ».

« Sol » est une solution stable de particules colloidales dans un liquide. Ces particules
peuvent étre amorphes ou cristallines ; et peuvent avoir des sous-structures denses, poreuses ou
polymeéres. Ce dernier peut étre d(i a I'agrégation d'unités chimiques sous-colloidales.

« Gel » est un réseau solide poreux, tridimensionnellement continu, entourant et supportant
une phase liquide continue ("gel humide") avec des liaisons chimiques assurant la cohésion mécanique
du matériau en lui donnant un caractere rigide, non déformable. La structure d'un réseau de gel
dépend dans une large mesure de la taille et de la forme des particules de Sol.

On appelle « Gélification » la formation des gels. Elle est due a la formation de liaisons
covalentes entre les particules du sol dans la plupart des systemes Sol-Gel pour la synthése d'oxydes.
Le temps nécessaire au Sol pour se transformer en Gel est appelé temps de gel.

La silice a été le premier matériau préparé par voie Sol-Gel, mais avec le temps, de nombreux
oxydes métalliques préparés par ce procédé ont été étudiés. On cite a titre d’exemple les oxydes de
magnésium, aluminium, titane, vanadium, chrome, fer, cobalt, nickel, cuivre, zinc, zirconium,
ruthénium, cérium, europium, etc... [254, 255, 268-270].

[.6.1. Historique
Le procédé Sol-Gel n'est pas une nouvelle méthode pour la préparation de matériaux d'oxyde.
C’était le chimiste frangais J-J. EBELMEN en 1845 [271] qui a décrit « la conversion en verre solide de
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I'acide silicique (Si(OH),) exposé a I'air humide » et a rapporté une lente synthése de silice hydratée
a partir d’alcoxydes de silicium. Il a suggéré d'utiliser ce procédé pour fabriquer des verres. C'était en
fait la premiére synthese d'un matériau inorganique (silice) a partir d'un précurseur moléculaire
organométallique. Par la suite, T. GRAHAM a montré en 1864 que I'eau contenue dans le gel de silice
pouvait étre remplacée par des solvants organiques [272], ce qui a plaidé en faveur de la théorie selon
laquelle le gel consistait en un réseau solide a porosité continue.

En 1932, tandis que S. S. KISTLER était intéressé a démontrer I'existence du squelette solide
du gel et a étudier sa structure, il a inventé le procédé de séchage supercritique et a produit ainsi des
aérogels [273]. Mais la structure en réseau des gels de silice a fini par étre largement acceptée en 1938
grace aux travaux de C. B. HURD qui a montré que les gels devaient étre constitués d’un squelette
polymérique d'acide silicique renfermant une phase liquide continue [274].

Cependant, le procédé Sol-Gel a dii attendre pres d'un siecle aprées sa découverte avant qu’il
commence a attirer l'intérét industriel. En 1939, W. GEFFCKEN et E. BERGER ont breveté leur
préparation des couches minces d'oxydes synthétisées par Sol-Gel pour la réalisation de rétroviseurs
classiques [275]. lls exercaient au sein de la société de verre Schott Glaswerke qui a commercialisé les
premiers produits en 1953. La production a grande échelle de rétroviseurs automobiles (Ti0, —
Si0, — Ti0,) acommencé en 1959, poursuivi par des revétements antireflets (Ti0, / Si0, — TiO, —
Si0,) en 1964, et par des fenétres pare-soleil (Calorex, IROX, essentiellement TiO,) en 1969. A la
méme époque, les minéralogistes ont commencé a s'intéresser a |'utilisation de ce procédé pour la
préparation de poudres homogénes destinées a I'étude des équilibres de phase [276, 277]. Cette
méthode a ensuite été popularisée dans la communauté de céramistes pour la préparation de poudres
d’une grande homogénéité [278, 279].

La syntheése contrdlée des alcoxydes pour la préparation de verres a plusieurs composants a
été clarifiée et développée indépendamment et simultanément par L. LEVENE et I. M. THOMAS [280,
281] et H. DISLICH et al. [282, 283] autour de 1970. Depuis leur explication, il a été admis que tout
type d'oxyde multi-composants peut étre synthétisé en utilisant les alcoxydes de divers éléments par
le procédé Sol-Gel. Les fibres céramiques ont été fabriquées a partir de précurseurs organométalliques
et commercialisées par plusieurs entreprises internationales [284-286]. Ensuite, des monolithes ont
été produits par un séchage soigneux des gels et ont été démontrés par B. E. YOLDAS [287, 288] et M.
YAMANE et al. [289] dans la deuxiéme moitié des années 1970. A partir de ces années, les activités de
recherche et de développement dans le domaine du Sol-Gel ont connu un essor considérable, essor
qui continue encore aujourd'hui.

[.6.2. Principe

Dans cette partie on se concentre sur la silice comme matériau final et on se base sur les
références [255, 266, 269, 270, 290-294] pour expliquer le principe et le mécanisme du procédé Sol-
Gel et ses conditions d’élaboration.

La solution de départ dans un procédé Sol-Gel est constituée principalement par :

» Précurseur
Eau
Solvant

Y V V

Catalyseur
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La réaction se fait entre le précurseur et I'eau. La nature du matériau souhaité impose celle
du précurseur qui dicte le choix du catalyseur et du solvant.

Un matériau est préparé par le procédé Sol-Gel suivant plusieurs étapes principales :

1. Hydrolyse et Polycondensation
2. Gélification

3. Mise en ceuvre

4. Vieillissement

5. Séchage

6. Vitrification

Le principe chimique de base de la fabrication des matériaux a base de silice par voie Sol-Gel
est la transformation des espéces contenant du Si — OR et du Si — OH en réseau siloxanes. D'un
point de vue structural, cela correspond a la connexion des tétraedres Si0O, par le partage des
sommets. Pour obtenir un gel stable, le nombre de liaisons siloxane (Si — O — Si) doit étre maximisé
et, par conséquent, le nombre de groupes silanol (Si — OH) et alcoxo (Si — OR) doit étre minimisé.

Avant de continuer a présenter les étapes au-dessus, il est important de décrire quelques
facteurs influencant ce procédé.

a. Précurseur

Les alcoxysilanes les plus couramment utilisés sont le tétraméthoxysilane Si(OCH3)4 ou le TMOS
et le tétraéthoxysilane Si(OCH,CH3),4 ou le TEOS. Les taux d'hydrolyse des alcoxysilanes sont
également influencés par des facteurs stériques. En effet, toute ramification du groupe alcoxy
(—OR) ou augmentation de la longueur de chaine diminue le taux d'hydrolyse. Cela signifie que le
TMOS montre une réaction d'hydrolyse plus rapide que le TEOS mais génére en méme temps du
méthanol qui n'est souvent pas I'alcool souhaité dans une réaction Sol-Gel en raison de sa toxicité.
L'application de TMOS ou de TEOS en tant que précurseurs dans le procédé Sol-Gel conduit a un
réseau tridimensionnel et finalement vers la silice.

Cependant, I'utilisation d’organosilanes tels que (R0)3SiR’,(R0),SiR'R", (RO)SiR'R"R"" ou
(RO)3Si — R" — Si(R0O)5 comme précurseurs conduisent a des matériaux hybrides dont leurs
propriétés dépendent du groupement « R ». Le résultat aprés leur utilisation dans une réaction
Sol-Gel est I'incorporation du groupe organique dans le matériau final.

b. Choix du catalyseur : le pH

Les réactions d’hydrolyse et de polycondensation dans le procédé Sol-Gel sont trés lentes. C’'est
pourquoi il est nécessaire d’ajouter un catalyseur qui peut étre acide, basique ou nucléophile, ce
qui change le pH du milieu, qui a son tour, affecte la structure finale du matériau (Figure 1.39).

La présence d’un catalyseur acide libére des cation H;0™ qui facilite la substitution des groupes
apres attraction par I'oxygéne, ce qui accélére I’hydrolyse. Le pH acide favorise alors la croissance
du réseau et conduit a une solution polymérique donnant aprés gélification une structure ouverte.
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En revanche, le pH basique favorise la nucléation. Le métal électropositif attire les anions HO™ et
forme ensuite des liaisons M — O — M par condensation. Une solution colloidale est obtenue en
donnant apreés gélification une structure poreuse avec une taille contrélable des pores.

Globalement, on peut dire qu’un milieu acide favorise I'hydrolyse (v nyqrotyse > V condensation)s
alors qu’un milieu basique accélere la condensation ( Vpyaroiyse = V condensation )» OU ¥
correspond a la vitesse de la réaction.
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Figure 1.39. Diagramme montrant comment le pH affecte la croissance et la texture d'un gel

c. Température

Malgré qu’il soit un procédé cinétiquement contrblable, la température intervient dans ces
réactions chimiques. Plus la température est élevée, plus la vitesse de différentes étapes du
procédé des la préparation du sol (hydrolyse, condensation, gélification, vieillissement...) est
rapide.

d. Rapport groupe alcoxo par rapport a I’eau (R, = OR/H>0)

La réaction globale pour le traitement Sol-Gel du tétraalcoxysilane implique que deux équivalents
d'eau (Rw = 2) sont nécessaires pour convertir Si(OR), en Si0,. L'augmentation de la quantité de
I’eau (c-a-d I'abaissement de Ry) favorise généralement la formation de groupes silanols sur les
groupes Si — 0 — Si.

Ainsi, des faibles concentrations en eau favorisent une structure de réseau linéaire, et les fortes
concentrations conduisent plutot a une structure ramifiée et réticulée. Le Ry, avec le type de
catalyseur, influence donc fortement les propriétés des gels de silice.

e. Solvant

Le solvant est nécessaire pour homogénéiser le mélange réactionnel de systemes a base
d'alcoxyde, en particulier au début de la réaction.
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La polarité, le moment dipolaire, la viscosité et le comportement protique ou aprotique du solvant
influencent les vitesses de réaction et donc la structure du matériau final. En effet, les solvants
sont classés en trois catégories :

e Protiques et polaires (H.0, méthanol).
e Aprotiques et polaires (diméthylformamide, acétonitrile).
e Aprotiques et apolaires (hydrocarbures).

Les solvants polaires et particulierement les protiques sont utilisés pour les especes polaires telles
que [Si(OR),(OH)y]y. Ce type de solvant joue généralement un réle trés important dans les
systémes Sol-Gel.

En catalyse acide, ces solvants stabilisent mieux les intermédiaires en formant avec eux des
liaisons hydrogenes. Par contre, en catalyse basique, ils inhibent la réactivité des nucléophiles en
les protonant. Dans ces conditions, les solvants les plus appropriés sont donc les aprotiques
polaires. lls stabilisent I’état de transition chargé et solvatent les réactifs.

Les plus mauvais solvants sont les aprotiques apolaires qui ne stabilisent pas les intermédiaires
réactionnels et qui solvatent mal les catalyseurs. Les solvants apolaires sont parfois utilisés pour
des organo-trialcoxysilanes (R0)3;SiR' ou des systémes d'alcoxyde complétement non
hydrolysés.

D’autre part, le type du solvant joue un réle sur la morphologie des réseaux créés. Les solvants
polaires donnent des structures plus linéaires et les solvants apolaires des structures plus denses
et sphériques ce qui s’explique par une réactivité plus grande dans le réseau qu’en périphérie, ou
le solvant diminue la réactivité, ce qui conduit aux différences de densité qui seraient dues a des
porosités plus importantes aprés le séchage.

1. Hydrolyse et Polycondensation

L'hydrolyse et la polycondensation conduisent a des structures solides qui sont en suspension
dans le liquide, ce qu'on appelle Sol. Ces deux réactions sont successives et généralement ne peuvent
pas étre séparées, sauf qu’une réaction peut étre favorisée une par rapport a I'autre. La présence des
catalyseurs (acides ou basiques) est nécessaire pour accélérer ces réactions ce qui affecte les
mécanismes réactionnels.

Le processus d'Hydrolyse peut commencer avec un mélange d'alcoxysilane avec I’eau dans un
solvant, généralement un alcool, a température ambiante ou légérement élevée. C’est une réaction
de substitution nucléophile qui peut se répéter sur chaque groupement (—OR) de la molécule
conduisant a la formation de groupes silanols (Si — OH) et a la libération de molécules d’alcool (R —
OH). La réaction générale de I'hydrolyse est la suivante :

Si(OR), + H,0 —» HO — Si(OR); + R — OH

En présence d’un catalyseur acide, I'atome d'oxygéne d'un groupe Si — OR est protoné dans
une premiéere étape rapide en créant un bon groupe partant. De plus, la densité électronique est
retirée de I'atome de silicium central, ce qui le rend plus électrophile et donc plus susceptible d'étre
attaqué par la molécule d’eau (Figure 1.40).
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Figure 1.40. Hydrolyse d'alcoxysilane catalysée par un acide

Dans des conditions basiques, la réaction se déroule par attaque nucléophile d'un HO™ sur
I'atome de silicium avec un mécanisme de substitution nucléophile de type Sn2 (Figure 1.41). Le
groupement HO™ entrant est formé par la déprotonation de I'eau. Dans des conditions fortement
alcalines, les liaisons siloxanes Si — O — Si peuvent étre attaquées a nouveau par HO™.

. B -
RO RO\ /OR OR
RO 2 5 5 § OR
/\\>Si —OR = |HOwwwSi-OR| = HO—s”  +RO"
HO . / | % .
0 » 0

Figure 1.41. Hydrolyse d'alcoxysilane catalysée par une base

La Polycondensation implique des condensations consécutives de molécules adjacentes par
des réactions entre des groupes silanols ou alcoxydes dans lesquelles I’eau ou I'alcool seront éliminés
et des liaisons siloxanes sont formées. Les réseaux polymériques atteignent des dimensions colloidales
a I'état liquide (le Sol). Cette réaction a pour conséquence la formation de ponts siloxanes, qui
constituent I'unité de base du polymere inorganique qui va ensuite donner le réseau silicique.

Dans un milieu acide, le méme mécanisme d’hydrolyse se déroule sauf que I'attaque de
I’alcoxysilane se fait par un silanol et pas par groupement HO™ en libérant de I'eau (Figure 1.42). La
premiere étape d'hydrolyse est typiquement la plus rapide en milieu acide, mais la condensation
commence avant que I'hydrolyse ne soit compléte. La condensation se produit souvent sur les silanols
des extrémités, ce qui se traduit par des structures en forme de chaine dans le sol et des gels de type

réseau.
T
RO RO RO\ /OR RO OR
RO RO\ % RO % 5+ 5* RO % § 4OR
RO\:E_ ._/_\b\Si—'!E!H = \/Si_a ......... Sli ......... SH = \Si—O—Si, +H,0+ H*
Si— OH
RO RO OR RO OR
RO

Figure 1.42. Polycondensation d'alcoxysilane catalysée par un acide

En milieu basique, I'attaque se fait par I'oxygene avec un mécanisme proche de celui de
I’hydrolyse en libérant un HO™ (Figure 1.43). Dans les conditions basiques, I'hydrolyse se termine
avant que la premiére étape de condensation se produise et les étapes d'hydrolyse deviennent
progressivement plus rapides. Des étapes de condensation multiples conduisent a de petits
agglomérats fortement ramifiés dans le Sol qui se réticulent finalement pour former un gel colloidal.
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Figure 1.43. Polycondensation d'alcoxysilane catalysée par une base

Par conséquence, la répétition de ces deux réactions, quel que soit le catalyseur, conduit au
matériau final.

Si on prend comme précurseur le tétraéthoxysilane Si(OEt),, le TEQS, la figure 1.44 peut
donner une idée trés simplifiée du mécanisme globale du départ jusqu’a I'obtention de son réseau 3D.
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Figure 1.44. Représentation simplifiée de I'obtention de la silice a partir du TEOS par le procédé Sol-Gel
2. Gélification

Cette étape, connue encore comme la transition Sol-Gel, correspond au passage de |'état
liquide, le Sol, a I’état infiniment visqueux, le Gel.

La Gélification représente 'avancement des réactions d’hydrolyse et de condensation ou les
monomeres s’agrégent entre eux pour former des particules puis des amas de particules dont la taille
croit avec le temps. Ces amas continuent a grossir en agrégats et avec la poursuite de ces réactions,

ces entités se lient en formant des chaines ramifiées qui créent un réseau tridimensionnel (3D) a
travers le liquide.

Selon les conditions expérimentales déja discutées, les particules primaires initialement
formées continuent leurs processus de gélification selon le pH. Dans un milieu acide, elles s'agregent
pour former un réseau tridimensionnel, on parle dans ce cas de I'obtention d’un Gel humide. Tandis
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que dans un milieu basique, elles continuent a croitre en particules plus grandes qui restent en
suspension, ce qui conduit a ce qu’on appelle un Sol stable.

La Figure 1.45 décrit les différents chemins de gélification. Parfois, |'agrégation des particules
primaires peut conduire a des particules secondaires plus grandes. Toutefois, les processus chimiques
de base (hydrolyse et condensation) sont toujours les mémes.

La gélification s"accompagne d’une augmentation progressive de la viscosité du systéme qui
tend brusquement vers I'infini a un instant précis nommé temps de gélification « Tg » formant le Gel
avec une structure désordonnée. Avant que le point de Gel ne soit atteint, la dispersion colloidale se
comporte comme un liquide plus ou moins visqueux.

Le systéme devient un peu rigide, caractéristique d'un Gel, en éliminant le solvant du Sol.
L'agrégation de plus petites unités au réseau principal continue progressivement pendant le
vieillissement du Gel. Cependant, le solvant ainsi que les molécules d'eau et d'alcool restent a
I'intérieur des pores du Gel, leur élimination se fait par évaporation.

Monomere
!
Particule
Conditi
c::nclj:ez-.ns s -1 nm Conc!itions
N .5 nm Basiques
/
/ \o 10 nm B\
go 30 nm
% Q :

Réseaux Gel

Tridimensionnels Sol

Figure 1.45. Développement structural des gels de silice

3. Mise en ceuvre

Comme expliqué dans les paragraphes précédents, I'obtention du matériau final dépend de
plusieurs parametres : solvant, pH, précurseurs, température, etc... D’ailleurs, I'application ciblée par
le matériau affecte le choix de la structure et la forme de ce matériau et exige un chemin de traitement
entre la solution initiale et le produit final.

La Figure 1.46 représente les différentes voies d’obtention des différents matériaux. Les
couches minces peuvent étre obtenues apres traitement thermique du revétement recouvert soit
directement de la solution initiale ou I'hydrolyse et la polycondensation se font sur le substrat ainsi
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que la gélification, le vieillissement et le séchage, soit par revétement du Sol qui a déja été suivi par
les autres étapes du procédé.

Par contre, le filage du Sol en le passant dans un four directement conduit a des fibres
céramiques. Tandis que pour fabriquer des particules, il suffit de précipiter le Sol puis appliquer le
vieillissement et le séchage. Nous avons appliqué cette précipitation d’'un Sol/ préparé en milieu
basique pour fabriquer nos nanoparticules de silice dopée europium.

REVE“’“/E"‘V

Solution Couche Dense

Oxyde
Meétallique

Dense

Céramique
Revétement

i"s
®,
g,
Hydrolyse \
Polycondensation
l Gélification Particules
Uniform

Extraction
du Solvant

Fibres Céramiques

Figure 1.46. Représentation schématique des différentes étapes et voies de la technologie Sol-Gel

En outre, la gélification suivie par une extraction rapide du solvant transforme le Gel en
aérogel léger, tandis que |'évaporation classique et un séchage nous donne un matériau massif dense.
Nous avons utilisé cette derniere voie, en milieu acide, pour fabriquer nos massifs de silice dopée
europium.

4. Vieillissement

L'augmentation brutale de la viscosité au point de gel fige le réseau dans une structure
particuliere. Cependant, cette structure peut étre changée considérablement avec le temps, en
fonction des conditions de température, de solvant ou de pH. Il est trés important de réaliser que les
réactions chimiques conduisant a la formation du réseau ne sont pas finies avec la gélification, et les
réarrangements structuraux sont toujours en cours. Ce phénomeéne augmente la rigidité des gels et il
s'appelle le Vieillissement.

Le vieillissement du gel se traduit par des modifications physico-chimiques qui ont lieu aprés
la gélification. Il est d( a plusieurs processus :

e Le réseau d'un Gel humide contient toujours une phase liquide continue. Ce liquide est
initialement un Sol qui contient des particules condensables ou méme des monomeres
qui se condensent éventuellement dans le réseau existant. Cela provoque des
changements graduels dans la structure et les propriétés des gels.
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e Leréseau de Gel est a l'origine encore trés flexible. Cela permet aux groupements voisins
Si— OH ou Si — OR de se rapprocher et de subir des réactions de condensation,
provoquant ainsi la contraction du réseau et I'expulsion du liquide interstitiel. Ce
rétrécissement spontané de certains gels est appelé synérése et continue tant que le
réseau de gel présente une flexibilité suffisante. La force motrice est la réduction de la
grande interface solide-liquide dans les gels.

e La masse est dissoute a partir de régions thermodynamiquement défavorables,
principalement des régions a forte courbure positive ou de petites particules. Les solutés
se condensent en régions thermodynamiquement plus favorables, en particulier dans les
pores, les crevasses, les cols de particules, etc. Ce processus ("maturation" ou
"grossissement") entraine la réduction de la courbure nette, disparition de petites

particules et remplissage de petits pores.

Le temps de vieillissement a un impact majeur sur les propriétés texturales du matériau final.
Cette étape peut étre accélérée par une augmentation maitrisée de la température, ceci est
principalement le role du séchage. Par conséquent, selon les matériaux souhaités et afin de les obtenir
avec des propriétés reproductibles, la période entre le vieillissement et le séchage doit étre bien
contrdlée ainsi que le temps et la température de chacun.

5. Séchage

L'évaporation de I'eau et I'alcool du liquide a partir d'un gel humide par augmentation de la
température ou diminution de la pression, s’appelle le Séchage. Cette étape, conduisant a un oxyde
métallique hydroxylé avec une teneur organique résiduelle, se déroule en trois étapes :

o Le gel serétracte dans le volume qui était précédemment occupé par le liquide. Le liquide
s'écoule de l'intérieur du corps de gel jusqu'a sa surface. Lors du rétrécissement, les
groupements OH a la surface interne s'approchent les uns des autres et peuvent réagir
entre eux et de nouveaux ponts Si — O — Si seront formés. Au fur et a mesure que le
séchage progresse, le réseau devient de plus en plus rigide et la tension superficielle dans
le liqguide augmente d'autant plus que les diametres des pores deviennent plus petits.

e Lorsque la tension de surface n'est plus capable de déformer le réseau et que le corps de
gel devient trop rigide pour un rétrécissement supplémentaire, la tension dans le gel
devient si grande que la probabilité de fissuration est la plus élevée. Dans cette étape de
séchage, l'interface liquide-gaz se retire dans le corps de gel. Néanmoins, la majeure partie
du liquide s'évapore encore de la surface extérieure du corps de gel.

e Finalement, le liquide est seulement dans des poches isolées et ne peut quitter le réseau
que par diffusion via la phase gazeuse.

Deux processus sont importants pour l'effondrement du réseau. Premierement, le
rétrécissement plus lent du réseau a l'intérieur du corps de gel entraine un gradient de pression qui
provoque des fissures. Deuxiemement, les pores les plus grands se vident plus rapidement que les
plus petits pores pendant le séchage; mais si des pores de rayons différents sont présents, le
ménisque du liquide baisse plus rapidement dans les pores les plus grands et les parois entre les pores
de différentes tailles seront donc soumises a des contraintes inégales et ils se fissurent.
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Le temps, la température ainsi que la pression choisis pendant le séchage sont des facteurs
primordiaux pour préparer le matériau souhaité : massifs, monolithes, couches minces ou poudres.

Les poudres et les couches minces sont habituellement obtenues lorsque les corps de gel
humides sont séchés de maniere classique et contr6lée. L’élaboration des monolithes est trés délicate,
le séchage s’accompagne d’une contraction. Or cette contraction doit se produire de fagon trés
homogene dans le matériau et trés lentement.

Cependant, pour obtenir des matériaux avec une tres grande porosité, les aérogels, il faut
appliquer un séchage supercritique, c-a-d a des températures et pressions élevées ou la formation des
ponts Si — O — Si est empéchée par I'hydrophobisation des parois des pores.

6. Vitrification
La derniere étape de la synthése de nombreux matériaux Sol-Gel est un traitement thermique
post-synthése aprés ou en concomitance avec le séchage, selon les propriétés ou utilisations prévues.

La Vitrification sert a chasser les résidus organiques et I'eau liée chimiquement pour donner
un oxyde métallique vitreux et former un produit dense. Le défi est toujours d’éviter la fissuration du
matériau obtenu pendant le chauffage. Par conséquent, la sélection du temps et de la température
de ce traitement thermique n'est pas si évidente.

En ciblant des matériaux purement inorganiques, les gels sont chauffés sous air ou sous
atmosphere inerte a des températures relativement peu élevées (quelques centaines de °C) pour
éliminer les groupes organiques résiduels ou les composés organiques ajoutés délibérément lors de
la synthéese.

Des températures plus élevées (> 1000 °C) sont nécessaires pour la cristallisation. Bien que les
matériaux cristallins ne soient pas la cible principale du traitement Sol-Gel, les avantages du
traitement (comme pour la production de films ou de fibres) pourraient néanmoins faire du procédé
Sol-Gel la méthode de choix.

1.6.3. Sol-Gel Non-Hydrolytique

Il est important de noter qu’il existe une route de préparation des matériaux Sol-Gel en
absence compléete d’eau bien connue sous le nom de Sol-Gel Non-Hydrolytique (SGNH) ou comme Sol-
Gel Non-Aqueuse. Nous n’avons pas utilisé cette méthode au cours de nos travaux, mais de nombreux
scientifiques utilisent cette voie pour synthétiser des matériaux dans des conditions spécifiques.

W. GERRARD était le premier a rapporter une réaction par voie SGNH par la formation de SiO,
[295] et du B,05 [296] par réaction de chlorures de silicium et de bore respectivement avec des
alcools. Au début des années 1990, les recherches sur les voies non hydrolytiques de préparation des
oxydes métalliques ont commencé a étre intensifiées par le groupe de A. VIOUX et P. H. MUTIN [297-
299]. Depuis lors, plusieurs voies SGNH ont été proposées, basées sur la réaction de différents
précurseurs avec des alcools, des éthers, des esters, des alcoxydes, etc... [300-308].

EnI'absence d’eau, la spécificité du procédé SGNH vient de I'utilisation de donneurs d'oxygene
organiques (typiquement des alcools et des éthers, mais aussi des acides carboxyliques, des alcoxydes,
des cétones ou des B-dicétones). Cette voie a été utilisée dans la synthése des xérogels mésoporeux
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a oxyde mixte, des hybrides organiques-inorganiques et des nanoparticules d'oxydes métalliques avec
controle de la taille, de la forme et de la structure cristalline.

Généralement, les scientifiques profitent du SGNH pour mieux contrbler la composition,
I'nomogénéité et la texture pendant la préparation des matériaux hybrides ou des oxydes mixtes. Pour
plus des détails sur ce type de Sol-Gel, le lecteur peut se reporter aux revues suivantes [300, 302, 306,
308].

1.6.4. Nanoparticules de silice par voie Sol-Gel

Les nanoparticules de silice (NPSi) constituent une part importante de la recherche et du
développement de matériaux. Les applications des NPSi vont des biocapteurs [309, 310] aux systemes
de délivrance de médicaments [311, 312] en passant par I'électronique [313, 314], le magnétisme
[315, 316] et la photonique [12,317-319].

Les NPSi sont généralement obtenues par hydrolyse et condensation d'alcoxydes de silicium
dans une solution alcoolique en présence d’eau et dans un milieu basique. Les études structurales
ainsi que le controle de la taille et de la monodispersité des NPSi ont été largement abordés pendant
les derniéres décennies [320-334].

1. Par Sol-Gel Classique
Le premier qui a observé la formation de particules de silice sphériques était G. Kolbe en 1956
[335] lorsque le tétraéthoxysilane (TEOS) était hydrolysé en présence d'ammoniac.

i. Méthode de Stober

Classiquement, la méthode la plus utilisée pour synthétiser des NPSi est celle améliorée par
W. STOBER en 1968 [336]. Il a décrit qu’il suffit de mélanger le TEOS avec I'eau dans I'éthanol en
ajoutant de I'ammoniac comme catalyseur basique pour obtenir des particules de silice
exceptionnellement monodisperses ; ce qui est I'avantage de cette méthode par rapport aux systémes
catalysés par un acide qui donnent habituellement des gels avec une structure polymérique. La Figure
.47 représente la réaction globale de la préparation de NPSi par la méthode de Stober.
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Figure 1.47. Synthése des NPSi par méthode de Stéber

Aprés la parution de ce processus, de nombreux scientifiques ont commencé a I'appliquer
dans leurs travaux de recherche pour synthétiser des NPSi utilisées dans divers domaines. La taille
finale des particules a pu étre raisonnablement bien contrélée allant de quelques dizaines de
nanometres jusqu'a 2 um. Des groupes hydroxyles sont toujours présents a la surface des NPSi apres
la synthése, ces groupes sont soit utilisés pour fonctionnaliser la surface des NPSi pour certaines
applications, soit éliminés par traitement thermique.

Plusieurs parametres jouent sur le contréle de la taille des NPSi préparées par méthode Stober
classique [333, 337-339]. La taille est inversement proportionnelle a la concentration en TEOS [266,
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338], tandis qu’elle est proportionnelle a la concentration en eau et en ammoniac [266, 325, 336, 340],
la longueur de la chaine alcoolique du solvant utilisé [336, 341, 342] et la température de la réaction
[338, 343].

2. Par Sol-Gel modifié

Une partie de nos travaux consiste a synthétiser des NPSi de trés petite taille au-dessous de
10 nm, mais la méthode Stdber classique et peut donner des NPSi homogénes et monodisperses de
taille minimale autour de 20 nm.

Aujourd'hui, il est possible de contréler avec précision la taille des particules de silice, la
porosité, la cristallinité et la forme pour ajuster la nanostructure pour diverses applications, pour cela
il faut modifier la méthode de Stober en changeant les conditions des réactions ainsi que le mécanisme
de synthése de ces nanoparticules [330, 344-346].

Une des modifications de la méthode de Stdber est de I'accompagner par la microémulsion
(directe ou inverse). Dans notre cas, la microémulsion inverse aide a I'obtention des NPSi
monodisperses avec des tailles parfaitement contrélées [330, 345].

D’autre part, des nombreux scientifiques se servent de la microémulsion pour modifier leurs
matériaux préparés par voie Sol-Gel. Elle peut servir a fabriquer des massifs et des nanoparticules de
silice avec des porosités homogenes et controlées [347, 348]. De plus, elle est utilisée pour encapsuler
les NPSi et préparer des particules de type coeur-coquille [349, 350] ainsi que pour fonctionnaliser les
surfaces silylées [351, 352].

i. Microémulsion [345, 353-357]

Une simple émulsion est un systéme instable constitué d’un liquide dispersé sous forme de
fines gouttelettes dans un autre liquide. Ces deux liquides, généralement aqueux et organiques
(huileux), sont tres peu miscibles.

La dispersion est obtenue par agitation du mélange eau / huile conduisant a la formation des
gouttelettes qui peuvent atteindre une taille de I'ordre du millimetre. Lorsque I'agitation cesse, les
gouttelettes coalescent entre elles trés rapidement pour revenir au systeme initial séparé (Figure 1.48).
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Figure 1.48. Schéma d'une émulsion simple

Cependant, il est possible de ralentir ce phénomeéne de coalescence par I'ajout d’un surfactant
(tensioactif) possédant des groupements susceptibles d’avoir une affinité avec les deux phases. Le
nouveau systéme obtenu s’appelle microémulsion et se forme spontanément a partir d'un mélange
d'huile, d'eau et de surfactant. Ce systeme physico-chimique possede une haute stabilité a long terme
grace a une tension interfaciale trés faible et proche du zéro.
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Ces systemes n'ont été reconnus qu'a partir de 1943 grace aux travaux de Hoar et Schulman
en 1943 [358], qui ont rapporté une émulsion spontanée d'eau et d'huile avec I'addition d'un agent
tensio-actif puissant. Le terme Microémulsion a été utilisé plus tard par Schulman et al. [359] en 1959
pour décrire le passage d’un systéme laiteux et visqueux a un systéme transparent et fluide stabilisé
par un surfactant ionique aprés I'addition d’un alcool a courte chaine hydrocarbonée.

Un surfactant est une molécule amphiphile (Figure 1.49) présentant une double affinité : une
téte polaire hydrophile (lipophobe) et une queue apolaire lipophile (hydrophobe).

Groupe polaire hydrophile y Groupe apolaire lipophile
llTétell » "3 ‘.'.- IIQUEUE”

Figure 1.49. Structure générale d’une molécule amphiphile

Ces molécules prennent place a I'interface des deux phases et permettent d’émulsifier le
systeme en s’arrangeant pour former de trés petites gouttelettes, non seulement de I'ordre du
micron, mais aujourd’hui nous sommes capables d’obtenir des émulsions nanométriques. Les
gouttelettes formées s’appellent micelles. Elles contiennent un des deux liquides du systeme, tandis
que 'autre reste a l'extérieur. Par conséquent, on distingue deux types principaux de microémulsion
présentés dans la Figure 1.50 : directe ou huile dans eau (H/E) et inverse ou eau dans huile (E/H).

Microémulsion Directe Microémulsion Inverse

Huile

% -

ﬂ

Figure 1.50. Représentation schématique de I’Emulsion Directe (H/E) et de I'Emulsion Inverse (E/H)

L'auto-organisation des surfactants en micelles est assurée par les forces de van der Waals et
liée a leurs concentrations dans le milieu. On distingue alors une concentration critique de micelles
(Critical Micelle Concentration - CMC) qui est la concentration des surfactants au-dessus de laquelle
les micelles se forment spontanément. La valeur de la CMC dépend du surfactant : la longueur de sa
queue hydrophobe et le type de sa téte hydrophile.

En outre, les surfactants peuvent étre ioniques ou non. lls peuvent aussi dans certains cas étre
associés par un co-surfactant pour former les micelles (surfactant ionique avec une courte queue,
présence d’un solvant inapproprié, etc...).

D’autre part, la phase dispersée est constituée des gouttelettes monodispersées dans la
gamme de taille de 5 a 100 nm. La taille des nano-gouttelettes peut étre modifiée en faisant varier les
parameétres concernés, tel que le type du surfactant et du cosurfactant, le type du solvant, la
concentration des réactifs, la présence des additifs ioniques et le rapport molaire eau / surfactant.
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Plusieurs parametres jouent sur l'influence du type du surfactant et du cosurfactant sur la
taille des micelles dont son ionisation, la longueur de sa queue ainsi que sa polarité, son interaction
avec le solvant et avec les autres tensioactifs, etc... La relation entre ces parametres et la taille finale
des micelles est plus complexe que simplement relier la taille moyenne d’une fagon directe avec un
ou plusieurs facteurs, d’olu la formation des micelles avec un intérét souhaité exige I'emploi d’un
systeme approprié.

A titre d’exemple, la taille est inversement proportionnelle a I'échange intermicellaire qui est
influencé par la longueur de la chaine des molécules de solvant. Avec I'augmentation de la longueur
de la chaine, les molécules du solvant deviennent de plus en plus enroulées et l'interaction entre les
tensioactifs et les molécules de solvant diminue, et par conséquence, le taux d'échange intermicellaire
augmente, ce qui conduit a une décroissance de la taille des micelles. Une haute concentration en
tensioactifs favorise les échanges intermicellaires. De plus, la présence de sels dans le milieu affecte
la forme des micelles.

ii. Sol-Gel en Microémulsion Inverse [269, 330, 355, 357, 360-362]

La premiere tentative d'étendre le processus de Sol-Gel des alcoxydes aux systemes de
microémulsion inverse a été rapportée par M. Yanagi en 1986 [363]. Quelques années plus tard, H.
Yamauchia publié les premiers travaux qui décrivent I’évolution de ce processus [364]. Durant les trois
dernieres décennies, beaucoup de travaux ont porté sur la nouvelle méthode de synthése des NPSi
[361, 365-374].

En effet, les approches de microémulsion E/H fournissent une monodispersité élevée des
nanoparticules par rapport a la méthode de Stober classique en permettant une synthése contrélée
des nanoparticules a I'intérieur des micelles inverses obtenues.

Ces dernieres, qui agissent comme des poches d'eau nanométriques dispersés dans le solvant
organique, correspondent a des nano-réacteurs aqueux qui servent comme des sites de nucléation et
de croissance de nanoparticules tout en empéchant I'agrégation des nanoparticules entre elles.
L’hydrolyse et la polycondensation prennent place a l'intérieur de la micelle formée, ainsi que la
croissance des nanoparticules. En outre, le contréle de la taille des micelles sert par conséquence a
controler la taille des NPSi.

1.6.5. Sol-Gel pour les matériaux optiques

Comme présenté précédemment, le contréle chimique des réactions d'hydrolyse et de
condensation dans le procédé Sol-Gel ainsi que celui du traitement post-réactionnel permet la
synthése des matériaux sur mesure. Cette propriété offre de nombreux avantages pour la synthése
de matériaux pour I'optique. Les éléments luminescents peuvent étre facilement incorporés dans des
gels d'oxydes métalliques afin de réaliser des dispositifs optiques [255].

De nombreux matériaux optiques peuvent étre préparés par voie Sol-Gel. On cite a titre
d’exemple les oxydes métalliques [375-378], les matériaux hybrides organique-inorganique [379-381],
les oxydes métalliques dopés terres rares [382-384]. Plusieurs mises en forme de ces matériaux sont
actuellement possibles telles que les couches minces et le revétements [385-387], les monolithes et
fibres [388-391], les nanoparticules [392-395], etc...
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Cependant, les matériaux optiques les plus utilisés sont les matériaux a base de la silice, soit
des oxydes mixtes ou matériaux hybrides [396, 397], soit dopés terres rares [398, 399], soit les deux
en méme temps [400-402].

Les nanoparticules de silice dopées terres rares représentent une partie importante de
recherche depuis plusieurs années compte tenu de la possibilité de les incorporer facilement dans
différentes matrices [403, 404]. Comme nous avons discuté dans le paragraphe 4, I'’europium présente
un grand intérét dans le domaine de la photonique. Les recherches sur la fabrication de nanoparticules
de silice dopée europium sont au cceur des recherches pour les matériaux optiques [405-408]. Au
cours de cette thése, nous nous sommes intéressés a étudier |’effet de taille des NPSi sur les propriétés
optiques de I'europium.
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I1.1. Massifs de silice dopée et co-dopée europium

Au cours de cette these, plusieurs méthodes et techniques ont été utilisées pour préparer et
caractériser les différents matériaux étudiés.

La premiere partie de ce chapitre est consacrée a la description des protocoles de synthése.
En seconde partie, les techniques de caractérisation chimiques, structurale et optiques seront
exposées. Pour chacune, nous décrirons les concepts théoriques qui sous-tendent leurs principes et
nous présenterons les appareils utilisés durant la these. Les résultats obtenus seront présentés et
discutés dans les chapitres suivants.

I1.1. Massifs de silice dopée et co-dopée europium

Au cours de ce travail de these, des verres de silice dopée et co-dopée europium de différentes
dimensions ont été préparés. Dans la suite du manuscrit, nous appellerons « massifs » tous les verres
qui n'ont pas une dimension nanométrique. Ces massifs sont typiquement des poudres de taille
micrométrique et non des échantillons de taille millimétrique ou centimétrique. lls ont été élaborés
afin d'étre comparés aux nanoparticules.

Pour synthétiser ces massifs, nous avons appliqué le procédé Sol-Gel en milieu acide. Nous
avons choisi d’utiliser deux précurseurs d’europium différents pour étudier I'effet de la modification
de la source d’europium sur les propriétés de photoluminescence des matériaux :

e Chlorure d’europium (Ill) hexahydraté « EuCl;.6H,0 » (366,41 g.mol™).
e Nitrate d’europium (Ill) hexahydraté « Eu(NOs3)3.6H,0 » (446,06 g.mol™).

Les massifs de silice ont été dopés avec trois pourcentages molaires d’Eu : 0,2, 0,5 et 1 %.

Nous avons aussi étudié I'effet de I'addition d’un modificateur du réseau vitreux sur les
différentes propriétés des massifs dopés en ajoutant 10 % molaire de :

e Nitrate de magnésium (ll) hexahydraté « Mg(NO3),.6H,0 » (256,41 g.mol™).

Les trois sels ont été achetés chez Sigma-Aldrich. Le tableau Il.1 présente les compositions et
les nomenclatures des différents massifs préparés.

tandton | B ) | e | i mlare)

SiEudf 0,2 ) i
SiEud? 0,5 _ -
SiEug, 1 i i
SERL & - 0,2 i
SiEug® - 0,5 _
SiEuy - 1 i

SiM gy’ Euy® - 0,2 10

SiMgy Euy® - 0,5 10

SiMgy Euy : 1 10

Tableau I1.1. Compositions et nomenclatures des massifs de silice dopée et co-dopée europium
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La nomenclature principale est Sngg‘Eu;’, tel que "x" et "y" sont les pourcentages molaires
de Mg et Eu respectivement, tandis que "z" correspond a la source du sel d’europium (N pour nitrate
et Cl pour chlorure).

Le protocole de la préparation des massifs est le suivant :

1. Les quantités appropriées de sels d’europium et de magnésium sont dissous dans 5 ml d'eau
acide (pH =1,5).

2. Apres la dissolution totale, 5 ml d’éthanol sont ajoutés.

3. Addition lente de 24 mmol (3,65 g) de tétraméthylorthosilicate, TMOS, « Si(OCH3)4 » (152,22
g.mol?).

4. Agitation pendant 10 - 15 min.

5. Addition de 4 - 5 gouttelettes d’acide chlorhydrique « HCI » 37%.

6. Agitation pendant 6 heures.

7. Le mélange a été laissé plusieurs jours sous air a température ambiante jusqu'a I'obtention
des morceaux de « verre » sec.

8. Les morceaux de verre obtenus sont broyés en fine poudre blanche.

9. Séchage a 80°C pendant 18 heures.

Les différentes masses ajoutées de chaque sel sont présentées dans le tableau I11.2.

Echantillon EuCl3;.6H,0 | Eu(NO3)3.6H,0 | Mg(NO3),.6H,0
(mg) (mg) (mg)

SiEud? 17,62 - _
SiEudP 44,19 - )
SiEu}, 88,82 - i
SiEug? - 21,45 _
SiEuy® - 53,79 )
SiEuy - 108,13 ]

SiM gy’ Eup? - 23,84 685,28

SiM gy Eugy® - 59,81 687,58

SiMgy’Euy - 120,29 691,44

Tableau 11.2. Masse ajoutée de chaque sel pendant la synthése des massifs de silice dopée et co-dopée europium

Tous les matériaux obtenus ont été divisés en deux moitiés dont une a été traitée
thermiquement pendant 5 heures a 900°C avec une vitesse d’échauffement de 10°C/min afin d’étudier
I’effet de la température sur les différentes propriétés des matériaux.

Le protocole global de la préparation des massifs peut étre résumé par la figure 11.1.



I1.2. Nanoparticules de silice dopée europium

.
ymol% EuCh.6H:0  —| H:0pH=15 — SiEuy, — 900°C — SiFug,900
+
MeOH
+
y mol% Eu(NOs).6H.0 | TMOS - SiFu!, — 900°C | — SiEu}900
+
HC137%
4
y mol% Eu(NOs);.6H20 4-5 days RT
10 mol% Mg(NOs)2. 6120 — ! — SiMgiPEuy — 900°C |~ SiMg}°Eu900
80°C

Figure II.1. Protocole global de la préparation des massifs de silice dopée et co-dopée europium

I1.2. Nanoparticules de silice dopée europium

Dans le paragraphe 1.6, nous avons décrit les inconvénients de la présence des grosses
particules (> 100 nm) dans la fibre optique, vis-a-vis des pertes optiques (diffusion de la lumiére). Nous
avons alors focalisé notre travail sur la synthése de nanoparticules. Les nanoparticules de silice (NPSi)
dopée europium ont aussi été synthétisées par voie Sol-Gel, en milieu basique contrairement au
massifs.

L'objectif étant d’étudier I'effet de la taille des nanoparticules de silice sur la
photoluminescence de I'europium, nous avons synthétisé trois gammes de taille de nanoparticules :

e Tres petite autour de 10 nm.
e Moyenne autour de 50 nm.
e Grosse autour de 100 nm.

Le sel d’europium choisi est le chlorure d’europium (lll) hexahydraté « EuCl;.6H,0 ». Afin
d’étudier 'effet de la quantité d’europium sur la luminescence des nanoparticules, nous avons choisi
trois pourcentages molaires d’europium a appliquer pour chaque taille de nanoparticules.

e 0,2%
e 05%
e 1%

Les compositions des différentes nanoparticules dopées europium ainsi que leurs
nomenclatures sont présentées dans le tableau II.3.

La nomenclature principale est NPSi(X)Eué’l, tel que "X" est la taille des nanoparticules de

silice tandis que "y" est le pourcentage molaire de I'Eu.

Deux méthodes de procédé Sol-Gel ont été appliquées pour ['élaboration de ces
nanoparticules. La méthode de Stober est utilisée pour synthétiser les grosses NPSi (=~ 100 nm), tandis
qgue pour préparer les petites nanoparticules, nous avons utilisé également la voie Sol-Gel mais en
microémulsion inverse.
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Echantillon Taille (nm) Taux ‘(j;) f:;f:;’;”z 0 Mass:‘jiiitc(‘i?;}lz 0
NPSi(10)Eudf 0,2 20,56
NPSi(10)Eu? 10 0,5 51,55
NPSi(10)Eug, 1 103,6
NPSi(50)Eudf 0,2 15,94
NPSi(50)Eud? 50 0,5 39,98
NPSi(50)Eu}, 1 80,38

NPSi(100)Eud? 0,2 16,48
NPSi(100)Eud? 100 0,5 41,09
NPSi(100)Eug, 1 83,27

Tableau I1.3. Compositions et nomenclatures des nanoparticules de silice dopée europium

Pareillement aux massifs et pour les mémes raisons, toutes les nanoparticules synthétisées

ont été divisées en deux lots dont un a été traité thermiquement pendant 5 heures a 900°C avec une
vitesse de chauffage de 10°C/min.

[1.2.1. Synthese des NPSi par Sol-Gel classique : méthode de Stober
La simplicité, la rapidité et 'homogénéité en taille des nanoparticules obtenues par la

méthode de Stdber I'ont rendue la plus utilisée dans la fabrication des nanoparticules de silice [266,
336, 345].

Nous l'avons appliqué pour I’élaboration des NPSi de taille autour de 100 nm selon le

protocole suivant :

1. Dissolution de la quantité appropriée du sel d’europium dans 36 ml d'eau ultra pure.

2. Ajout de 100 ml de méthanol « MeOH ».

3. Addition de 13,9 ml d’ammoniac 27 % « NH,OH ».

4. Agitation pendant 5 - 10 min.

5. Addition lente de 28 mmol (5,84 g) de tétraéthylorthosilicate, TEOS, « Si(OCH,CH3)4 »
(208,33 g.mol?).

6. Agitation pendant 1 heure.

7. Centrifugation pendant 30 min a une vitesse de 20000 tours/min.

8. 4 lavages successifs : deux fois par un mélange d’eau et éthanol (rapport 1/2) et deux fois par
I’éthanol pur.

9. Séchage a 80°C pendant 24 h.

[1.2.2. Synthese des NPSi par Sol-Gel en microémulsion inverse
La méthode de Stober est limitée a cause de la taille des NPSi obtenues. Il était nécessaire de

chercher une autre méthode pour élaborer les moyennes et les petites NPSi. Notre choix s’est porté

sur le procédé Sol-Gel en microémulsion inverse.
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La taille des NPSi est liée a celle des micelles inverses dans le milieu selon plusieurs facteurs

(cf. paragraphe 1.6.3). Par conséquent, un protocole spécifique pour I'obtention de chaque taille a été

appliqué. Cependant, méme si les deux protocoles sont différents, les réactifs sont les mémes :

1.

Le Triton X-100 « C14H,,0(C,H40)9_1¢ » est le surfactant diblock choisi pour créer le nano
réacteur aqueux dans huile. Il possede une chaine lipophile relativement courte (Figure 11.2).

OH

8.10

Figure I1.2. Structure chimique du Triton X-100

Hexan-1-ol « CH3(CH;)s0H » joue le rble du co-surfactant. Il sert a inverser I’émulsion et
orienter le milieu hydrophile vers 'intérieur de la micelle.

Cyclohexane « C¢Hy5 » correspond a la phase huileuse «lipophile» du milieu réactionnel.

Le TMOS est utilisé comme précurseur des NPSi parce qu’il s’hydrolyse plus rapidement que
le TEOS, ce qui est souvent exigé pour la synthése des petites nanoparticules.

1. Protocole de synthése des NPSi 50 nm

Ce protocole est basé sur les travaux du W. Yang et al. [372]. Les micelles sont préparées

premierement en mélangeant a température ambiante :

P wnNPR

Triton X-100 : 42,4 ml.
Hexan-1-ol : 43,2 ml.
Cyclohexane : 100 ml.
H,0 ultra-pure : 4,5 ml.

Le mélange est laissé sous agitation pendant 15 min pour que les micelles inverses se forment.

Une solution transparente est finalement obtenue.

0 N o w;

Dissolution de la quantité appropriée du sel d’europium dans 4,5 ml d’eau ultra pure.
Addition de la solution d’europium au mélange initial.

Agitation pendant 5 - 10 min.

21,72 mmol (3,31 g) du TMOS sont ajoutés goutte a goutte sur la microémulsion inverse.

Le mélange est agité vigoureusement pendant 15 min afin d’assurer un bon contact entre le
TMOS et la phase aqueuse dans le cceur de gouttelettes micellaires inverses.

. Addition de 3,2 mldu « NH,OH » 27%.
11.

Maintien de réaction pendant 24 heures.

Les NPSi sont formées a l'intérieur de la micelle, et leur croissance est arrétée lorsqu’elles

atteignent le volume de la micelle. La solution devient translucide pendant I'agitation (Figure 11.3).
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12.
13.

14.
15.
16.

Figure 11.3. Solution translucide de la préparation des NPSi par Sol-Gel en microémulsion inverse

Centrifugation pendant 30 min a une vitesse de 20000 tours/min.

2 lavages successifs : une fois par un mélange d’eau et éthanol (rapport 1/2) et une fois par
I’éthanol pur.

Deuxiéme centrifugation pendant 30 min a une vitesse de 20000 tours/min.

2 lavages par I'éthanol pur.

Séchage a 80°C pendant 24 h.

2. Protocole de synthése de NPSi 10 nm

Un autre protocole a été utilisé pour synthétiser les trés petites NPSi en se basant sur les

travaux de N. Touisni et al. [374].

vk wnN e

Dissolution de la quantité appropriée du sel d’europium dans 2,7 ml d’eau ultra pure.
Addition de 0,9 ml « NH,OH » 27%.
Ajout de 46,5 ml de cyclohexane.
Addition goutte a goutte de 22,5 mmol du TMOS.
Agitation pendant 5 - 10 min.
Puis ajout au mélange de :
6. 50,45 ml de Triton X-100.
7. 18,8 ml d’Hexan-1-ol.
8. 12 ml d’eau ultra pure.
Maintien de la réaction pendant 24 heures.

Les micelles sont formées autour des nanoparticules pour empécher leur croissance vers des

tailles non visées.

10.
11.

12.
13.
14.
15.

Centrifugation pendant 30 min a une vitesse de 20000 tours/min.

2 lavages : une fois par un mélange d’eau et éthanol (rapport 1/2) et une fois par I’éthanol
pur.

Deuxiéme centrifugation pendant 30 min a une vitesse de 20000 tours/min.

2 lavage par I’éthanol pur.

Séchage a 80°C pendant 24 h.

Des poudres blanches fines sont obtenues et collectées (Figure 11.4).
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Figure I.4. Produit final sous forme de poudre blanche

[1.3. Systeme ternaire SiO; - GeO; - LaFs

Dans le méme contexte d’étude de I'effet de I'étirage, les chercheurs de 'INPHYNI ont utilisé
des nanoparticules de LaF; dopées thulium lors du dopage en solution de la couche poreuse de la
préforme (procédé MCVD). Apres I'étirage de la préforme qui se fait a trés haute température (environ
2200°C), ils ont observé la présence de nanoparticules dans le cceur de la fibre optique (Figure 11.5)
mais aussi une évaporation du fluor a été remarquée par XPS ou il y avait une absence du signal a
685,30 eV correspondant a I'énergie du photoélectron du F1s.

» .. - Pl

CNRS-CRHEA YAG 150KV X40,000 100nm WD 10.4mm

Figure 1.5. Image MEB du cceur de la fibre optique

Afin d’étudier ce mécanisme d’évaporation, et sachant que les fibres optiques fabriquées a
'INPHYNI contiennent du dioxyde de germanium « Ge0O, » dans le coeur, nous avons étudié les
réactions possibles entre les trois composés : Si0,, GeO, et LaF;.

Deux réactions sont possibles entre chaque oxyde et le LaF; :
3,5M0, + 2LaF; - 1,5MF, T + La,M,0,
1,5M0, +2LaF; - 1,5MF, T + La,04
M = Siou Ge

Comme les éléments sont présents dans le méme milieu, une compétition entre les deux
oxydes pour réagir avec LaF; peut prendre place.
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L’étude consiste a mélanger physiquement et séparément chaque oxyde avec le LaF5 ainsi
gue mélanger les trois composés ensemble, selon les quantités stoechiométriques présentes dans les
deux équations au-dessus.

Les trois composés ont été achetés chez Sigma-Aldrich. Les quantités mélangées des
composés selon les réactions de départ sont indiquées dans le tableau 11.4 :

Masse (mg)
Réaction
Si0, GeO, LaF;
(60 g.mol™) (104,5 g.mol?) (196 g.mol?)

3,5S5i0, + 2 LaF; 840 | @ 1568
3,5Ge0, + 2LaF; | = - 1463 1568
3,5Si0, + 3,5 GeO, + 2 LaF; 840 1463 1568
1,5 Si0, + 2 LaF; 360 | 1568
1,5GeO, + 2LaF; | = - 627 1568

1,5 Si0, + 1,5 GeO, + 2 LaF; 360 627 1568

Tableau I1.4. Les masses des composés mélangés selon les réactions de départ

Le mélange des poudres a été fait en les broyant ensemble en présence d’éthanol pendant 15
min afin d’assurer I'homogénéisation et la répartition des grains, ce qui permet une granulométrie
submicrométrique (inférieure a 0,5 um). La présence d’un liquide permet généralement de diminuer
les contraintes importantes appliquées sur les grains, qui peuvent provoquer des changements de
phases, de redox et de stoechiométrie [13].

Apres broyage, les mélanges ont été calcinés en augmentant la température a une vitesse de
5°C/min jusqu’au maximum possible avec le four a notre disposition, 1500°C. On applique ensuite un
palier de 5 heures a cette température, suivi d’un retour lent a la température ambiante. Enfin, les
poudres sont sorties et mises directement dans un dessiccateur afin d’éviter toute contamination de
I’environnement, en particulier I’"hydratation.

11.4. Méthodes de caractérisation

Plusieurs méthodes de caractérisation ont été utilisées pendant cette these afin d'analyser les
matériaux synthétisés. Des techniques de caractérisation aussi bien structurelles et chimiques que
spectroscopiques seront décrites dans ce paragraphe. Une breve description du principe de chaque
technique est donnée, ainsi que la méthode de préparation des échantillons et les paramétres
d’acquisition utilisés au cours des expérimentations. Les résultats obtenus par ces appareils seront
présentés et discutés dans les chapitres qui suivent.

I.4.1. Microscopie Electronique en Transmission (MET) [409-411]

La MET est une des techniques principales utilisées au cours de cette thése. Elle est
généralement employée pour étudier la morphologie des matériaux. Elle donne une visualisation
directe de I'échantillon avec une résolution de quelques Angstroms et la possibilité d’enregistrement
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des clichés. Ceci permet de visualiser la morphologie adoptée par les grains étudiés, leur taille et forme
ainsi que leur distribution.

La MET est basée sur la diffusion élastique des électrons dans la matiere. La figure Il.6-a
montre le schéma typique de cet appareil. Un faisceau d’électrons, obtenu par un canon d’électrons
qui correspond au chauffage d’un filament de tungsténe ou a partir d’un cristal d’hexaborure de
lanthane, accéléré par une forte tension et condensé par une lentille magnétique, traverse
I’échantillon et permet de former une image de I'objet avec les électrons qui ont interagi avec la
matiére traversée, qui, suivant son épaisseur, sa densité ou sa nature chimique, absorbe plus ou moins
les électrons. Ces derniers sont récupérés par un jeu de lentilles qui projette I'image de I'échantillon
sur un écran fluorescent qui transforme |'image électronique en image optique.

Canon a électrons

(a)

Canalisation de pompage nh .
: Pompag Faisceau d'électrons

Alignement du faisceau dans Paxe

} Concentration du faisceau

Condenseur

Commande de sélection de I'ouverture Echantillon

Diaphragme d’ouverture —
} Lentilles de mise au point

Transmission de 'image

Chambre & vide —

Figure 11.6. (a) Schéma du principe du MET (b) appareil JEOL 1200 EXII (c) grille en cuivre contenant les NPSi

L'appareil utilisé dans cette these est de marque JEOL modele 1200 EXII (Figure I1.6-b)
fonctionnant a une tension d'accélération de 100 kV. Les images ont été capturées avec une caméra
de marque EMSIS Olympus modele Quemesa et posséde un capteur CCD de 11 Mpixels. La résolution
point a point de ce MET est de 0,4 nm et sa résolution sur réseaux est de 0,2 nm.

Nous avons utilisé la MET pour vérifier les tailles des NPSi ainsi que pour visualiser la
morphologie des massifs de silice. Les poudres sont dispersées dans I'éthanol (2,5 mg/ml), mises dans
un bain a ultra-son pendant 10 - 15 min, puis déposées sur une grille en cuivre (Figure 11.6-c). La grille
est laissée exposée jusqu’a I'évaporation du solvant, puis transférée grace a porte échantillon dans
I"appareil.

[1.4.2. Microscopie électronique a balayage couplé a I'analyse dispersive en

énergie (EDX-SEM) [411, 412]

L'acronyme EDX-SEM vient du nom anglais "Energy Dispersive X-ray Spectroscopy coupled
Scanning Electron Microscope". Ce couplage permet d’obtenir des informations sur la topographie de
I’échantillon ainsi que sur sa composition chimique.

Lorsqu’un faisceau d’électron, appelé rayonnement primaire, est envoyé sur la cible, des
interactions électrons-matiére se créent et différents rayonnements sont ensuite émis par les
atomes : électrons secondaires, électrons rétrodiffusés, électrons Auger ou rayons X (Figure 11.7).
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1. Les électrons secondaires : créés par le passage d’un électron incident prées d’un atome.
L’électron incident peut transmettre (diffusion inélastique) une partie de son énergie a un
électron peu lié de la bande de conduction provoquant ainsi une ionisation par éjection de ce
dernier électron. On appelle électron secondaire cet électron éjecté, qui possede
généralement une faible énergie. Ces électrons proviennent essentiellement de la surface et
sont trés sensibles a la topographe de I'échantillon.

2. Les électrons rétrodiffusés : résultent des collisions élastiques entre un électron incident et
un atome de I'échantillon. lls sont alors dispersés dans toutes les directions avec une faible
perte d’énergie. Les électrons rétrodiffusés ont une énergie relativement élevée, beaucoup
plus importante que celle des électrons secondaires. Ces électrons donnent des informations
sur les différences de composition chimique du matériau.

3. Les photons X (ou rayons X): émis lorsqu’'un atome ionisé sous l'impact du faisceau
d’électrons, revient a son état fondamental. Quand un électron d’une couche interne d’un
atome est éjecté, un électron d’une couche plus externe comble la lacune : c’est la différence
d’énergie entre ces deux couches qui provoque I’émission d’un photon X. Ces photons X sont
a la base de la détermination de la composition chimique du matériau car chaque atome
possede un spectre propre de rayonnement X.

4. Les électrons Auger : Un atome ionisé par un faisceau d’électrons peut également revenir a
son état fondamental grace a I'’émission d’électrons Auger. Lors de la désexcitation, un
électron d'une couche supérieure vient combler la lacune créée par I'électron initialement

éjecté. Durant cette transition, |'électron périphérique perd une certaine quantité d'énergie
qui peut étre émise sous forme de photon X ou peut alors étre transmise a un électron d'une

orbite plus externe et donc moins énergétique.

Electron secondaire Electron rétrodiffusé

ol B

Photon X Electron Auger
Figure I.7. Rayonnements émis par les atomes sous un faisceau d'électrons

La microscopie électronique a balayage est une technique capable de produire des images a
haute résolution de la surface d’un échantillon, par la collecte des électrons secondaires (contraste
topographique) ou rétrodiffusés (contraste chimique), émis par la surface du matériau.

Le couplage avec l'analyse dispersive en énergie (appelé encore microanalyse), permet
I'analyse des rayons X émis lors de la désexcitation des atomes irradiés par le faisceau sonde. Elle
conduit a obtenir des informations semi-quantitatives sur la composition chimique ainsi que
déterminer la distribution des éléments dans I’échantillon analysé.
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Dans I’étude des réactions dans le systéeme ternaire Si0, — Ge0O, — LaF;, nous avons utilisé
I’EDX-SEM pour comparer la surface et la composition chimique avant et apres traitement thermique
de différents échantillons étudiés.

L'EDS utilisé durant I'étude est un X-max 50 mm? de marque OXFORD INSTRUMENT. Les
mesures ont été prises a une tension d'accélération de 15 KeV avec une distance de travail (WD) de
10 mm.

[1.4.3. Spectrométrie a émission optique couplée a plasma inductif (ICP-OES)
[411, 413]

L'ICP-OES (Inductively Coupled Plasma - Optical Emission Spectrometry) est une technique
analytique utilisée pour les déterminations élémentaires. Elle est basée sur le couplage d'une torche
a plasma générant des ions excités thermiquement et d’un spectrométre a émission optique qui
sépare, identifie et quantifie ces ions en fonction de la longueur d'onde de la lumiere émise aprés
excitation. L’atout de cette technique est sa capacité a détecter la majorité des éléments du tableau
périodique et méme en trés faibles quantités (jusqu’a 10 atomes/cm? ou 10 ppb).

L'échantillon est premierement mis en solution. Un passeur automatique d'échantillons
couplé a une pompe péristaltique introduit la solution dans une chambre de vaporisation ou le
nébuliseur la transforme en un aérosol liquide composé de microgouttelettes de quelques pm? 3 l'aide
d'argon gazeux. L'aérosol ainsi formé est envoyé dans une torche a plasma d'argon a tres haute
température (entre 6000 et 10000°C), suffisante pour vaporiser, dissocier, atomiser et ioniser
complétement les éléments.

Cette haute température sert aussi a exciter les ions dans le plasma a un niveau énergétique
supérieur. Le retour a [I'état stable est accompagné de ['émission d’une série d’ondes
électromagnétiques dans la gamme du spectre visible/UV caractéristique de chaque élément. Les
longueurs d'onde sont alors séparées, identifiées et leurs intensités mesurées par un spectrometre a
émission optique. L'intensité de la radiation est proportionnelle a la concentration de I'élément qui
est déterminée par confrontation a une calibration externe.

Pendant nos études, nous avons utilisé I'ICP-OES afin de vérifier si les quantités
expérimentales de I'europium dans les nanoparticules et les massifs de silice sont équivalentes aux
guantités théoriques.

Figure 11.8. Appareil Perkin-Elmer Optima 7000 DV
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Nos analyses ont été effectuées par un Perkin-EImer Optima 7000 DV (Figure 11.8). La
minéralisation des échantillons a été réalisée par voie humide acide dans des béchers en
polytétrafluoroéthylene (PTFE) a une température entre 250 et 280°C.

11.4.5. Analyse de sorption d'azote [414, 415]

La sorption décrit le phénomene d’interaction entre la surface d’un solide et un gaz ou liquide.
Ces derniers peuvent se fixer sur la surface du solide par un processus appelé I'adsorption (différent
de l'absorption ou un fluide ou le composant d'une solution solide est absorbé ou pénétré dans le
volume du solide). Inversement, les molécules adsorbées se détachent de la surface selon un autre
processus appelé désorption.

Concernant I'adsorption, il faut distinguer I'adsorption physique (physisorption) ou I'attraction
entre le solide et la molécule adsorbée est due aux forces intermoléculaires, et I'adsorption chimique
(chimisorption) ou se forme une liaison chimique.

L’adsorption physique est souvent étudiée pour déterminer la quantité de gaz adsorbé
(adsorbat) a la surface d’un solide (adsorbant) dans le but de caractériser la porosité (la présence de
cavités dans leur structure) de n'importe quelle matiére en plus de sa surface spécifique (la surface
interne accessible par masse de solide), de la distribution de la taille et du volume des pores.

La principale approche expérimentale des propriétés d’adsorption des matériaux poreux est
la mesure a température constante du volume de gaz adsorbé sur le matériau en fonction de la
pression relative, et est donc appelée isotherme d’adsorption et de désorption. L’analyse de sorption
d'azote est probablement la technique de caractérisation des matériaux poreux par adsorption de gaz
la plus courante et la plus décisive.

Les interactions créées et les types de porosité des matériaux sont caractérisés selon le type
de I'isotherme obtenu. Les isothermes d’adsorption ont été classés a I'origine en cing types principaux
apres développement des équations d’adsorption par S. Brunauer et al [416-418], et surtout par
Brunauer, Emmett et Teller (BET), un sixieme a été ajouté par I'lUPAC [419] aprés une quarantaine
d’années (Figure 11.9), en distinguant 3 classes de matériaux poreux :

e Microporeux, dont la taille des pores est inférieure a 2 nm.
e Mésoporeux, dont la taille des pores est comprise entre 2 et 50 nm.
e Macroporeux, dont la taille des pores est comprise entre 50 et 1000 nm.

Le terme de “nanoporeux” regroupe les deux premiéres catégories.

1. Type |: un matériau contenant uniquement des micropores ou pour lequel seuls les
micropores se remplissent lors de I’adsorption.

2. Type Il : un milieu non poreux ou macroporeux. Une couche adsorbée se forme et s’épaissit
progressivement.

3. Type lll : un systéme proche de celui de type Il, mais pour lequel les interactions entre le
matériau poreux et |'adsorbat sont faibles.

4. Type IV : un matériau mésoporeux pour lequel une premiéere couche d’adsorbat se forme sur
la surface interne du matériau, puis l'adsorbat condense a [lintérieur des pores.
Contrairement au cas d’une isotherme de type Il (pour lequel le phénomene est tres similaire)
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on observe un palier de saturation. De plus, le phénoméne de condensation n’est en général
pas réversible.

5. Type V est trés similaire a l'isotherme de type IV, mis a part que les interactions entre
I’adsorbat et le matériau poreux sont faibles. La monocouche qui se forme n’est pas complete
lorsque la condensation a lieu a I'intérieur des pores.

6. Type VI caractérise un systeme dans lequel les couches adsorbées se forment les unes aprés
les autres.

Quantité spécifique adsorbée

Pression relative

Figure 11.9. Différents types d’isothermes tels que définis par I'lUPAC [419]

Ces isothermes décrivent trés bien la plupart des isothermes d’adsorption dans les matériaux
poreux rigides. La flexibilité des structures peut conduire a des types d’isothermes inédites, qui
peuvent souvent étre vues comme une combinaison des différentes isothermes d’adsorption.

D’autre part, les équations BET sont les plus utilisées pour déterminer la surface spécifique
qui est un parametre essentiel dans la caractérisation de la porosité des matériaux. Ainsi, les
isothermes donnent une idée satisfaisante sur le volume, la taille et la distribution des pores.

Aujourd’hui, les appareils modernes indiquent automatiquement toutes les données
présentées au-dessus. Nous avons utilisé I'appareil Micromeritics Tristar 3000 qui fait les analyses par
sorption d'azote a -196°C. Les échantillons sont dégazés sous vide a 150°C pendant 12 heures. La
surface spécifique BET est déterminée a une pression relative P/Po entre 0,01 et 0,3 en utilisant 74
points. Le volume total des pores est mesuré a P/Po > 0,985.

L'intérét de I'analyse de sorption d'azote pour nos travaux est d’étudier I’évolution des
surfaces spécifiques des nanoparticules et des massifs de silice par traitement thermique.

I1.4.6. Diffraction des Rayons-X (DRX) [411, 420, 421]

Cette méthode non destructive basée sur l'interaction des rayons X avec la matiére permet
d’accéder a des informations sur I'arrangement atomique des matériaux étudiés. Elle permet de suivre
I'évolution de leurs phases selon certaines conditions expérimentales telles que la température de
recuit, la pression, la composition etc. L'échantillon étudié par la DRX peut-étre sous forme d’un
massif, d’une couche ou de poudre.
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L'identification des phases entre cristalline et amorphe, ainsi que |’évaluation des parametres
de maille, voire la détermination de la structure, sont autant d’informations accessibles par cette
méthode. Cette identification est rendue possible grace aux périodicités de I'arrangement atomique
(structure) au sein du matériau qui est unique d’une phase a I'autre. Ces périodicités sont dues a un
empilement de plans identiques dans un cristal et sont décrites par des longueurs correspondant aux
distances entre les plans d’empilement, appelés plans réticulaires. Les distances entre les plans
réticulaires sont nommées distances inter-réticulaires et sont notée dp;, ou les indices de Miller hkl
désignent la direction considérée dans le matériau.

Un plan hkl d'un matériau peut diffracter des rayons X en formant des interférences entre les
rayons diffusés suivant des angles de déviation spécifiques (Figure 11.10). Ces angles de déviation sont
caractéristiques de I'organisation des atomes dans la maille cristalline.

Figure 11.10. Principe de la Diffraction des Rayons-X

Cette diffraction se fait en respectant la loi de Bragg suivante :

2.dpg-Sinf =n. A
Qo

e dpy; : distance inter-réticulaire entre deux plans successifs d’'une famille de plans hkl.

avec: dpg =

e (g :parameétre de maille du cristal.
e 26 :angle de diffraction ou angle de Bragg.

n : ordre de plan de réflexion (nombre entier).
e JA:longueur d’'onde du rayonnement utilisé.

Le balayage de I'échantillon dans une plage d'angle permet d'identifier plusieurs dp; et
d’obtenir un diffractogramme qui est utilisé pour identifier les différentes phases selon les positions
et les intensités des raies en se référant a une base de données de DRX connue.

Dans cette these, la DRX est utilisée pour vérifier la phase amorphe dans les massifs et les
nanoparticules synthétisés par voie Sol-Gel. Ainsi, les phases cristallines des matériaux obtenus en
étudiant le systéme ternaire Si0, — GeO, — LaF; ont été identifiées par DRX. Les échantillons sont
déposés sur un porte-échantillon spécifique avec une surface suffisamment plane afin d’assurer la
meilleure diffraction possible (Figure I1.11).
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Figure 11.11. Echantillon déposé dans son porte-échantillon pour effectuer une mesure par DRX

Quant a I'équipement, nous avons utilisé un diffractométre Philips X'Pert pro MPD 6-8 équipé
d’un détecteur X’Celerator avec radiation Cu Ka (A = 1,5418 A) et un filtre en nickel pour éliminer les
radiations Cu KPB. Les diffractogrammes obtenus sont traités avec le logiciel X'Pert Highscore
(PANalytical) pour I'identification des phases.

I1.4.7. Spectroscopie d’absorption Infra Rouge (IR) [422, 423]

C'est I'un des outils spectroscopiques le plus utilisé pour la caractérisation des liaisons
moléculaires car la plupart des fréquences de vibrations moléculaires correspondent au domaine
infrarouge du rayonnement électromagnétique situé entre 4000 cm™ et 400 cm™.

Lorsque I'énergie apportée par le faisceau lumineux est voisine de I'énergie de vibration de la
molécule ou de la liaison, cette derniere absorbe le rayonnement et on enregistre une diminution de
I'intensité réfléchie ou transmise. On observe alors un pic d’absorption a la longueur d’onde
correspondante a I'énergie de liaison. En effet, la position du pic d’absorption, son intensité et sa
largeur a mi-hauteur sont les facteurs permettant de déterminer les modes de vibrations mis en jeu
dans le matériau.

En plus de sa rapidité d’exécution, cette méthode de caractérisation est relativement sensible
et non destructrice. En effet, I'analyse des bandes d’absorption permet de remonter aux groupements
structuraux existants dans la matrice vitreuse et d’obtenir des informations précises sur I’organisation
structurale du matériau. Cependant, il est important de préciser que c’est une méthode non
quantitative.

Figure 11.12. Spectrométre Perkin Elmer Spectrum Two™

Un spectrométre Perkin Elmer Spectrum Two™ en mode de réflectance totale atténuée
(Attenuated Total Reflectance - ATR) a été utilisé (Figure 11.12). L’avantage de cet appareil est 'absence
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de I'exigence des autres appareils correspondant a la préparation des pastilles de I’échantillon en le
mélangeant avec le KBr ; il suffit de mettre les poudres directement sur une lentille qui joue le réle
d’émetteur des rayonnements IR et du détecteur de la réponse en méme temps. Les spectres sont
obtenus par I'accumulation de 10 balayages entre 4000-400 cm™ avec une résolution de 2 cm™.

Nous avons appliqué la spectroscopie d’absorption IR sur les nanoparticules et les massifs de
silice dopée europium dans le but de vérifier les modes vibrationnels présents dans les matériaux, en
particulier ceux de I'oxygéne. En outre, I’évolution structurale en fonction du traitement thermique
est également étudiée.

11.4.8. Spectroscopie Raman [411, 423, 424]

C'est un outil d’analyse physico-chimique de milieux tres divers (solides ou liquides,
organiques ou minéraux, semi-conducteurs ou isolants, cristaux ou verres, polymeres, etc.) qui nous
renseigne sur la structure : liaisons chimiques, arrangement cristallin, symétrie, phase...

L’effet Raman provient de la diffusion inélastique d’un faisceau lumineux par un matériau. La
différence d’énergie entre le photon incident et le photon diffusé est exactement égale a I'énergie de
vibration (ou de rotation) de la molécule diffusante. Cet échange d’énergie permet sous certaines
conditions d’accéder aux différents états d’énergie vibrationnelle (ou rotationnelle) d’'une molécule
ou d’un réseau cristallin : 'enregistrement de I'intensité de cette lumiere diffusée en fonction de la
différence d’énergie constitue le spectre Raman. Cet écart ou décalage Raman (Raman shift)
s’exprime, non pas en énergie, mais en nombre d’onde (en cm™).

Lorsqu’un atome, a I'état fondamental, absorbe un photon, il entre dans un état excité avec
une énergie virtuelle. C'est un état instable et I'atome finit par retourner a son état initial. La Figure
[1.13 présente différents cas de désexcitation possibles. Dans la plupart des cas, I'atome retourne au
méme état vibrationnel et on parle dans ce cas de diffusion Rayleigh ou I'énergie des photons émise
est égale a celle absorbée. Cependant, il est possible que d'autres transitions se produisent. Lorsque
la longueur d’onde de la lumiere diffusée par le milieu est décalée vers les grandes valeurs, on parle
de diffusion Stokes. Lorsqu’elle est décalée symétriquement vers les courtes longueurs d’ondes, on
parle de diffusion anti-Stokes. Ce décalage en longueur d’onde ne dépend pas de la longueur d’onde
d’excitation, mais uniquement du milieu analysé. Le spectre Raman fournit alors une empreinte
caractéristique du milieu.
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Figure 1.13. Transitions énergétiques lors des processus de diffusion Rayleigh et Raman
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Un spectrométre Raman est composé d’un laser focalisant un faisceau monochromatique sur
le milieu a analyser par un microscope. La lumiére rétro-diffusée est filtrée de fagcon a éliminer le signal
élastique (diffusion Rayleigh) et le signal inélastique est récupéré et analysée par un détecteur.

Au cours de cette thése, la spectroscopie Raman a servi dans la compréhension de I’évolution
structurale des matériaux traités thermiquement dans I’étude des réactions dans le systeme ternaire
Si0, — GeO, — LaF;. Les mesures ont été réalisées en collaboration avec Daniel R. NEUVILLE au sein
de I'Institut de Physique du Globe de Paris (IPGP) ou trois séjours d’'une semaine chacun ont été
effectués a Paris.

Les spectres Raman ont été enregistrés par un spectrométre Raman T64000 Jobin-Yvon®
équipé d’un détecteur CCD. La source de la lumiére était un laser Ar* fonctionnant & 488 nm avec
une sortie typique de 100 mW sur I’échantillon. Le temps d'intégration était de 300 s et tous les
spectres ont été enregistrés entre 50 et 1000 cm™.

11.4.9. Spectroscopie de Photoluminescence [411, 425, 426]

Le phénomene de photoluminescence est I'’émission de photons d’un matériau apres
excitation par une radiation. Cette spectroscopie est largement utilisée pour étudier les propriétés
optiques (spectre d’émission et durée de vie de désexcitation) des matériaux contenant des centres
luminescents : I'europium dans notre cas.

La spectroscopie d’émission est basée sur le principe de I'émission spontanée. On excite un
matériau avec un laser émettant une radiation dont I'énergie est égale a celle d’'une transition
d’absorption d’un ion de terres rares. Les électrons situés dans les niveaux excités se désexcitent en
émettant de la lumiére dont I'énergie correspond a la transition optique relative aux niveaux
électroniques impliqués.

D’autre part, I'utilisation d’un laser impulsionnel et de détecteurs rapides permet d’envisager
les mesures du déclin de luminescence. Cette mesure consiste a exciter le matériau par une breve
impulsion laser a une longueur d’onde choisie, puis a observer la décroissance de l'intensité de sa
luminescence en fonction du temps.

Pendant cette thése, nous avons étudié les spectres d’émission et les temps de vie de
désexcitation de I'europium dans les nanoparticules et les massifs de silice. Pour faire ces mesures,
les échantillons ont été pressées sous forme de pastilles (Figure 11.14).

Figure 11.14. Pastille d’un échantillon pour les mesures optiques

Les expériences ont été réalisées en collaboration avec le Prof. Stéphane CHAUSSEDENT et Dr
Nathalie GAUMER au sein du Laboratoire de Photonique d'Angers (LPhiA). Pendant cette thése, trois
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séjours de deux semaines chacun ont été effectués a Angers afin de réaliser ces mesures. Le dispositif
utilisé est schématisé dans la figure 11.15.

Compteur
a= Laser
Ordinateur . Nd:YAG
Amplificateur
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i Photomultiplicateur
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4 4 g
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Figure 11.15. Schéma du dispositif expérimental de la photoluminescence utilisée au LPhiA

Les éléments essentiels de ce montage et le role de chacun sont les suivants :

e Laser Nd:YAG : photo-excitation.

e Miroir et lentilles : collection et orientation du faisceau laser.

e Monochromateur : dispersion du signal monochromatique.

e Photomultiplicateur : transformation du signal lumineux en signal électrique.
e Amplificateur : amplification du signal électrique.

e Compteur et ordinateur : acquisition, traitement et affichage des résultats.

Le laser utilisé comme source d'excitation pour les mesures de spectres d’émission et de durée
de vie d'europium est un laser Nd:YAG pulsé (Indy Quanta Ray de Spectra Physics) doublé émettant a
532 nm a une fréquence de 10 Hz. Les déclins ont été effectués aux alentours du maximum de la raie
d'émission de |'europium avec des largeurs de fenétres temporelles de 10,24 ps. Toutes les mesures
ont été effectuées a température ambiante avec un dispositif de comptage de photon (Stanford 430).

11.4.10. Analyse Thermogravimétrique (ATG) [411, 427]

L'ATG est adaptée pour I'étude des phénomeénes thermiques qui se produisent avec une
variation de la masse d’un échantillon. Cette méthode est couramment appliquée aux études de
décomposition thermique des matériaux. Son principe repose sur la mesure de la variation de la masse
du matériau en fonction de la température, laquelle, le plus souvent, varie linéairement avec le temps
(vitesse de balayage constante), ou en fonction du temps a température constante, et dans certains
cas, les deux protocoles sont intégrés.

Nous avons utilisé I'ATG pour étudier les pertes massiques pendant les traitements
thermiques lors de I'étude des réactions dans le systéme ternaire Si0, — GeO, — LaF;.
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L’échantillon est mis dans une nacelle posée sur un support vertical qui est introduit dans une
enceinte ol I'atmosphére peut étre controlée selon les besoins (soit un gaz inerte comme le N, ou
Ge, soit un gaz pouvant réagir avec I"échantillon comme I'air ou le C0O,). Un four entoure tout ce
systeme afin d’assurer son échauffement. Le support est placé par sa deuxiéme extrémité sur une
balance électromagnétique. Un schéma typique est présenté sur la figure I.16-a.

Four

Echantillon

Systéme de pesage

Figure 11.16. (a) Schéma typique de I’ATG (b) Netzsch STA 409 PC Luxx

Le Netzsch STA 409 PC Luxx était I'appareil utilisé (Figure 11.16-b). Il posséde une résolution
massique de 2 pg et atteint une température maximale de 1450°C. Les nacelles utilisées sont en
aluminium.
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[11.1. Introduction

L’objectif principal du projet ANR Nice-DREAM est de fabriquer des nanoparticules dopées
terres rares puis de les incorporer dans les préformes pour étudier leur comportement pendant la
fabrication des fibres. Un des buts de cette these est d’étudier les nanoparticules de silice (NPSi) dopée
europium, mais il nous faut un matériau de référence pour comparer ses propriétés avec celles
obtenues a partir des nanoparticules. C'est pourquoi nous avons élaboré et étudié des massifs de silice
dopés europium.

l11.1. Introduction

Depuis des décennies, les verres de silice préparés par Sol-Gel dopés et co-dopés europium
présentent un intérét particulier en raison des propriétés optiques de I’Eu (lll), notamment en tant
que sondes structurales pour analyser les structures matricielles des matériaux [14-17, 181-184].

De plus, I'oxyde de magnésium, MgO, est miscible dans les verres de silice et considéré
comme |'un des principaux modificateurs de réseau de ces verres qui augmentent la résistance
mécanique et la stabilité chimique du verre [428, 429]. Lorsque sa quantité dépasse les 20 % molaires
par rapport alasilice, il commence a agir en tant que formateur de réseau ou intermédiaire [429-431].
De plus, l'incorporation de MgO permet de densifier le réseau de verre et de réduire la dimension du
réseau sans séparation de phase lorsque le matériau est préparé par Sol-Gel a basse température ;
elle diminue également la température de transition vitreuse (T;) et augmente la température de
cristallisation du verre (T,). Ainsi, I'incorporation de MgO permet d’élargir la fenétre de température
de frittage du verre (T, — Ty), conduit a I'inhibition de la cristallisation du verre et permet le frittage
du verre sans formation de phases cristallines. Ces effets sont dus aux liaisons Si — 0 — Mg
nouvellement formées plus faibles que les liaisons Si — O — Si [429, 432-435].

De méme, le traitement thermique des matériaux induit des effets significatifs sur la structure
de la silice, tel que favoriser la condensation de Si0O, en un réseau tridimensionnel conduisant a une
structure plus organisée apres diminution de la concentration en groupement silanols (Si — OH) [18-
21].

A. Massifs de silice dopée europium et co-dopée

magnésium-europium

Dans cette partie, nous allons nous intéresser a I'élaboration des massifs de silice préparés

par Sol-Gel dopée europium et aux différents résultats structuraux et de photoluminescences
obtenus. En outre, afin d’étudier I'effet d’'un modificateur de réseau sur la structure des matériaux
ainsi que sur les propriétés optiques, des massifs de silice co-dopée magnésium-europium ont été
élaborés et étudiés. Finalement, I'étude de l'influence de traitement thermique a 900°C de ces
matériaux sur leurs différentes propriétés sera présentée et discutée.

I11.2. Caractérisations structurales des massifs de silice dopée et co-
dopée Eu

Ce paragraphe présente les différents résultats des études structurales effectuées sur tous les
massifs de silice dopée et co-dopée, avec et sans traitement thermique.
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Nous rappelons que deux sources d’europium ont été étudiées: EuCl;.6H,0 et
Eu(NO3)5.6H,0, avec trois pourcentages molaires : 0,2, 0,5 et 1%. Pour le co-dopage, la source de
magnésium est le Mg(NO3),.6H,0 et a été incorporé avec un pourcentage molaire de 10% en
gardant le nitrate d’europium. La synthése des massifs a été détaillée dans le chapitre Il. Le traitement
thermique a été effectué a 900°C pendant 5 heures.

Le tableau Ill.1.1 présente les compositions et les nomenclatures des différents massifs

préparés.

Echantillon E(u%crﬁ;gﬁj)o Eu((lior:zzi?SZO Mg((j/:’zi)é}:)qzo
SiEuy’ 0,2 i )
SiEuy 0,5 _ )
SiEu}, 1 i ]
SiEuy’ - 0,2 i
SiEuy’ - 0,5 -
SiEuy - 1 ]

SiMgy Euy? - 0,2 -
SiMgAPEuy® - 0,5 -
SiMgiPEuy, - 1 10

Tableau I1l.1. Compositions et nomenclatures des massifs de silice dopés europium et co-dopés magnésium-europium

1.2.1. ICP-OES
Grace a I'lCP-OES nous avons mesuré la quantité d’europium introduite dans les matériaux.
Les valeurs trouvées sont tres proches de celles théoriquement attendues (Tableau I1.2).

Echantillon % molaire théorique d’Eu % molaire par ICP-OES d’Eu
SiEud? 0,2 0,22
SiEud’ 0,5 0,54
SiEu}, 1 1,07
SiEuy? 0,2 0,21
SiEuy® 0,5 0,53
SiEu}, 1 1,08
SiMgALEuy® 0,2 0,20
SiMgiP Euy® 0,5 0,51
SiMgiPEu} 1 0,98

Tableau IIl.2. Pourcentages molaires en Eu dans SiM g% Eu}
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1.2.2. TEM

Tous les échantillons ont été caractérisés par TEM avant et aprés traitement thermique. Nous
présentons a titre d’exemple I’échantillon SiEug'l2 comme représentant des massifs de silice dopée
Eu, et SiM gy’ Eul? comme celui des massifs co-dopés Mg-Eu (Figure 111.1).

Figure IIl.1. Images MET de (a) SiEud? (b) SiEu2? 900 (c) SiMgi’ Eud?(d) SiM gi’ Euy? 900

Avant le traitement thermique, la texture de la poudre de silice préparée par Sol-Gel, soit
dopée Eu ou co-dopée Mg-Eu, montre une porosité (Figure Ill.1-a et -c). Apres calcination a 900°C, la
structure semble plus homogene (Figure lll.1-b et -d). Le matériau poreux est transformé en un xérogel
de silice semi-densifié.

[11.2.3. Analyse de sorption d'azote

Les isothermes d’adsorption de N, sur les matériaux dopés europium avant et apres
calcination ainsi que sur celui co-dopé Mg — Eu avant calcination (Figure 1l.2-3, -b, -c, -d, -e) sont de
type IV, caractéristiques d’'un matériau mésoporeux (taille des pores entre 2 et 50 nm).

Tandis que celui du massif de silice co-dopé Mg — Eu calciné (Figure Ill.2-f), semblerait
combiner les deux isothermes : type Il qui correspond a un matériau non poreux (surfaces planes) ou
macroporeux (taille des pores entre 50 et 1000 nm) et type VI qui caractérise un systéeme dans lequel
les couches adsorbées se forment les unes apres les autres.

Nous remarquons que le traitement thermique réduit, presque de moitié, la quantité
adsorbée du N, pour tous les échantillons. Ceci confirme la diminution de la porosité observée en
microscopie des massifs aprés traitement thermique.
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Figure Il.2. Isothermes d’adsorption-désorption de N, sur SiM g Eu} et de SiMg¥Eu} 900

En outre, les surfaces spécifiques par la méthode BET et les volumes des pores de ces
échantillons sont présentés dans le Tableau III.3.

Pour tous les échantillons, le traitement thermique entraine une diminution de la surface
spécifique ainsi que des volumes des pores, ce qui va dans le sens de la densification observée par
TEM. Par contre, il est remarqué que I'effet du traitement thermique sur les échantillons contenant
du magnésium est beaucoup plus marqué.
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Echantillon Surface spécifique BET (m?/g) Volume des pores (cm3/g)
SiEu}, 334,06 0,32
SiEu},900 212,93 0,09
SiEu}, 306,93 0,21
SiEu}900 142,86 0,08
SiMgiPEu} 289,67 0,51
SiMgi°Eu900 52,48 0,16

Tableau II1.3. Surfaces spécifiques et volumes des pores dans SiM g% Eu} et SiMgXEu} 900

En effet, dans le cas de silice sans Mg, la calcination réduit la surface spécifique de 36,2% et
de 53,4% respectivement pour SiEul, et SiEu},. Cette réduction atteint les 82% pour SiMgr Euy.
Les mémes tendances sont observées pour toutes les autres concentrations en europium.
L'incorporation de magnésium dans la silice tend a modifier la structure du réseau vitreux conduisant
a des tétraedres Si0, moins connectés, diminuant la viscosité du massif [436]. Ceci pourrait expliquer
la diminution des surfaces spécifiques dans les échantillons co-dopés Mg [437].

D’autre part, le volume des pores augmente par dopage en magnésium. Il est environ deux
fois plus élevé que dans les massifs sans Mg. Mais, il diminue fortement avec le traitement thermique
pour tous les échantillons : 72%, 63% and 68% respectivement pour SiEug,;, SiEu} and SiMgrEuy,
prouvant la densification des échantillons par traitement thermique.

[11.2.4. DRX

Pour étudier I’évolution structurale des massifs en fonction de I'incorporation de magnésium
et du traitement thermique, les échantillons ont été caractérisés par diffraction des rayons X (DRX).

La Figure 111.3 présente les diffractogrammes DRX de chaque massif de silice dopée 1% Eu avant et
apres traitement thermique.

(b)

—— Si Eug, 900
—— Si Euj, 900
—— SiMg{{ Euy, 900

Intensité (a.u.)
Intensité (a.u.)

20 30 40 50 60
20 (°) 26 (°)

Figure Il1.3. Diffractogrammes DRX de (a) SiMgXEu} et (b) SiM gXEul 900

Pour tous les échantillons, les diffractogrammes présentent les mémes caractéristiques : (i)
une bande large a 26 = 23° et (ii) des pics a environ 44°.
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La bande large a 20 = 23° est la signature de la structure amorphe du réseau [20, 438]. Aprés
traitement thermique, la position de ce pic se déplace vers les petits angles, de 23° a 21,5°. Un tel
déplacement est généralement attribué a un changement structural du réseau de silice, faisant preuve
d'un ordre de la structure amorphe [20]. Notons que les pics a 268 = 44° correspondent a un artefact
d( au porte-échantillon utilisé. Ceci a été vérifié en passant un porte-échantillon vide.

Le traitement thermique n’engendre pas de cristallisation. Nous n’observons pas la présence
de phase cristalline a-quartz comme il a été rapporté par N. P. Bansal aprés un traitement thermique
a 1000°C, ni des pics correspondant au Mg(NO3),.6H,0qui devraient étre présents seulement pour
une concentration nominale supérieure a 15% molaire [439].

Autrement dit, il n'y a pas de présence de pics correspondant au MgO cristallin.
Normalement, les cristaux de MgO montrent trois pics de diffraction de faible intensité autour de 26
=36,9°, 74,6° et 78,6° et deux autres autour de 20 = 42,8° et 62,2° plus intenses par rapport au pic de
corrélation de la silice amorphe [440-442]. Cette observation va dans le sens d'une bonne dilution de
MgO dans lasilice.

[1.2.5. FT-IR

Nous avons enregistré les spectres FT-IR des échantillons étudiés (Figure II.5). Tous les pics
observés peuvent étre associés au réseau SiO, et a la présence de groupes hydroxyles (—OH).

Dans un oxyde de silicium, I'atome d’oxygene est lié a deux atomes de silicium et cette
configuration lui permet de se mouvoir de trois fagons indépendantes (Figure 111.4) responsables de
trois pics principaux présents dans la région entre 400 et 1300 cm™.

@ siiicium

O Oxygéne
Balancement Elongation symétrique Elongation asymétrique

Figure 1ll.4. Les trois modes de vibrations de I’'oxygéne dans le groupement Si — O — Si

Un pic intense a environ 450 cm™ (marqué "1" sur la Figure 111.5) est attribué a un mode appelé
balancement qui prouve la présence du réseau tridimensionnel du silicate dans le verre ; I'atome
d'oxygene, pontant deux atomes de silicium adjacents formant des liaisons siloxanes (Si — 0 — Si),
vibre dans une direction perpendiculaire au plan formé par le groupement Si — O — Si [443-448]. Le
suivant, un pic plus faible autour de 800 cm™ (marqué "2") est associée a un mode d'élongation
symétrigue ; un mouvement dans la direction de la bissectrice de I'angle Si — O — Si [443-447]. Enfin,
un pic intense autour de 1100 cm™ (marqué "4") est assigné au mode d'élongation asymétrique ou les
atomes d'oxygene pontant se déplacent dans une direction paralléle a la droite reliant les deux atomes
de silicium [443-447]. De plus, I'épaulement a environ 1200 cm™ est généralement interprété comme
signature supplémentaire du réseau amorphe de Si0O, [18].
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Figure Ill.5. Spectres FT-IR a température ambiante de tous les échantillons

Le traitement thermique provoque un déplacement du pic principal a environ 1100 cm™?

(numéro "4") vers un nombre d'onde plus élevé : 1063 a 1071 cm™, 1063 & 1079 cm™ et 1059 a 1068
cm? respectivement pour SiEuf,, SiEuY et SiMgi’Eu},. Ce décalage est expliqué par une
amélioration de I'ordre de la structure de la silice amorphe avec une variation de l'angle moyen de
liaison pontant Si — O — Si [19-21]. Cette amélioration de |'ordre va dans le sens de ce qui a été

observé par DRX.
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Les pics IR marqués 3, 5 et 6 sur la Figure 1.5 sont associés a la présence des groupes OH.
Dans les spectres de matériaux non calcinés, le pic de basse fréquence autour de 950 cm™ ("3") est
attribué aux élongations symétriques de Si — OH [445, 446, 449, 450]. L'autre bande de basse
fréquence autour de 1650 cm™ ("5") est attribuée a la déformation des liaisons OH de I'eau (H,0)
adsorbée [445, 446, 449]. Ceci est confirmé par la large bande entre 3000 et 3650 cm™ ("6") qui se
crée apres un chevauchement des bandes des vibrations d'élongation de I’'hydrogene lié de 'OH dans
les molécules d’eau adsorbées par les échantillons (3300-3500 cm?) et I’élongation de I'hydrogéne
des groupes silanols (Si — OH) a l'intérieur du verre (environ 3650 cm™) [445, 446, 449, 451].

Avant le traitement thermique, tous les échantillons présentent des pics IR associés a la
présence de groupes hydroxyles (bandes 3, 5 et 6). En comparant les spectres des massifs de silice
dopés europium, il n'y a pas de différence dans les positions et les formes des pics pour tous les
échantillons et ceci quels que soient les complexes et la quantité d'europium utilisés (avant et aprés
calcination a 900°C). Les échantillons contenant du magnésium présentent une teneur plus élevée en
groupes OH. Cela pourrait étre d{ au nitrate de magnésium qui est hexahydraté. Apres calcination a
900°C, les pics attribués a I’'OH décroissent fortement, voire disparaissent.

Ces résultats sont confirmés par les analyses élémentaires de I'hydrogéne. Ces analyses
montrent des pourcentages de 1,76, 1,82 et 2,96 % dans SiEu},, SiEuy et SiMgi’Euj
respectivement, et 1,22, 1,19 et 0,41 % apreés le traitement thermique des matériaux respectifs. Ainsi,
par analyses chimiques, nous notons une diminution de 31, 34 et 86 % massique d'hydrogene apres
calcination respectivement pour SiEug,;, SiEuy et SiMgr’Euy,. L'origine de ces traces résiduelles
d'eau dans les échantillons calcinés n'est pas claire et pourrait fortement étre due a de I'eau adsorbée
de I'atmosphére ambiante lors de la préparation des différentes analyses [439].

Enfin, un pic entre 1350 et 1400 cm™ (marqué "7") est présent uniquement pour la silice
contenant du magnésium avant calcination. Il est attribué a la présence d'ions NO3 dans le réseau
vitreux [439, 452]. Ce pic IR disparait apres le traitement thermique a 900°C ce qui indique la
décomposition (comme attendue) de ces ions a haute température. Tandis que le pic "1" devient plus
fin apres calcination du massif co-dopé Mg, cette finesse apparait aprés élimination de I'eau et des
groupes OH. Elle est attribuée au chevauchement du pic correspondant au balancement de I'oxygéne
dans la liaison Si — O — Si et celui de la vibration Mg — O — Si autour de 450 cm™ [453, 454].

[11.2.6. Conclusion

La présence de I'europium dans la silice préparée par sol-gel ne modifie pas sa structure
amorphe. La calcination conduit principalement a la déshydratation et la déshydroxylation de la silice,
ainsi qu’a une densification accompagnée d’une structure faiblement plus ordonnée et une
décroissance de la porosité.

La structure amorphe a été conservée méme apres addition du magnésium. Nous avons pu
remarquer une densification élevée de la silice dopée magnésium apreés le traitement thermique qui
conduit a une macroporosité. De plus, le magnésium s’intégre dans la structure du massif en formant
des liaisons Mg — O — Si.
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Les spectres d’émission et les durées de vie du niveau 5DO de I'europium dans les massifs de
silice ont été mesurés. Les différents résultats en fonction de la quantité et la source d’Eu ainsi qu’en
fonction de la température sont présentés et discutés ci-apreés.

[11.3.1. Spectres d’émission
La figure 1.6 représente les spectres d’émission des massifs dopés a différents pourcentages
en chlorure d’europium et en nitrate d’europium (0.2, 0.5 et 1% molaire), avant et apres traitement

thermique a 900°C. Les spectres présentent les trois bandes caractéristiques des transitions 5D0 -
7F0,1,2 de I'europium.

25°C

5 7
(a) D0 - F2
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Intensité (a.u.)
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Figure 111.6. Spectres d'émission a température ambiante des massifs de silice dopée Eu (a) avant et (b) apreés traitement
thermique & 900°C (les intensités sont normalisées au maximum de la bande d'émission °Dy — ’Fj).
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Pour rappel, la transition de plus haute énergie, 5D0 - 7F0, est interdite par le spin et
uniquement autorisée par les effets de couplage-J [184, 223]. La forme et la position de la bande
spectrale associée sont fortement influencées par le champ électrostatique local du site luminescent.
La deuxieme transition, 5D0 — 7F,, est principalement dipolaire magnétique et son intensité est trés
peu sensible au champ local, mais sa forme dépend de la levée de dégénérescence du multiplet 7F1,
laquelle dépend directement du champ cristallin rencontré par le site luminescent [184, 224]. C'est
pourquoi, I'analyse de la forme de la bande SDO — ’F, peut fournir des informations pertinentes sur
la structure locale autour de l'ion de terres rares [225]. L'intensité de cette bande est également
utilisée comme référence pour normaliser et comparer les différents spectres d'émission. Enfin,
I'intensité et I'élargissement inhomogene de la troisieme transition 5D0 - 7F2 dépendent fortement
de la force du champ cristallin [184, 226]. La forme de sa bande est donc plus délicate a analyser et a
relier avec la structure du site luminescent.

De plus, on peut comparer la symétrie structurale des sites luminescents en comparant les
intensités de la transition dipolaire électrique 5D0 - 7F2 et de la transition dipolaire magnétique
5D0 — ’F,. En effet, |'abaissement du degré de symétrie conduit & un mélange de différents états de
parité, permettant ainsi des transitions dipolaires électriques plus intenses. Par conséquent, une faible
valeur du rapport des intensités R = I( °Dy = "F,)/I( °Dy = ’F;) indique des sites de symétrie
élevée, alors qu'une valeur élevée de R indique une distribution de différents sites déformés [181].
Les valeurs de R obtenues sont présentées dans le tableau IIl.4.

Echantillon avant _I( Do — "Fy) Echantillon apreés _I( 5Dy — "Fy)

calcination 1(5Dy = "Fy) calcination 1(5Dgy - "Fy)
SiEud? 2,25 SiEud? 900 5,31
SiEudp 3,34 SiEu2? 900 5,09
SiEud, 3,66 SiEug; 900 5,76
SiEuy? 2,65 SiEu%? 900 5,21
SiEuy® 3,15 SiEug® 900 4,94
SiEuy 3,39 SiEup 900 4,51

Tableau I1l.4. Rapport R dans les massifs de silice dopée Eu avant et aprés traitement thermique a 900°C

i. Influence de la quantité et de la source de I’europium

Quelle que soit la concentration en Eu3* et pour les deux sels d’europium, les spectres
d'émission des massifs sans Mg non calcinés sont trés similaires : I'élargissement inhomogeéne est
faible pour les bandes d'émission 5D0 - 7F0 et 5D0 — 7F,, ce qui est typiquement caractéristique
de I'ion luminescent dans un milieu aqueux ou les sites occupés sont similaires et sont composés de
groupes OH [181].

De plus, les valeurs R varient entre 2,25 et 3,66 pour les échantillons dopés chlorure
d’europium, et entre 2,43 et 3,06 pour le nitrate d’europium. Ces résultats indiquent la présence de
groupes OH autour de I'ion Eu3* : I'environnement aqueux permet des sites avec une symétrie
élevée pour les ions luminescents [455].
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Quant au taux de dopage, aucune tendance claire ne peut étre observée sur les spectres
d'émission en faisant varier la concentration en Fu3* de 0,2 & 1% molaire. Seule une légére
augmentation de I'élargissement inhomogéne, accompagnée également d'une faible augmentation
du rapport R, peut étre observée pour la concentration la plus élevée d'Eu3*. Cela signifie qu'il n'y a
pas de modifications structurelles importantes et qu'une augmentation du niveau de dopage ne
conduit pas a un regroupement des ions de terres rares (jusqu'a la concentration la plus élevée utilisée
dans cette étude) mais seulement a une légére augmentation de la diversité structurale des sites
luminescents.

D’autre part, I'utilisation d'un nitrate ou d'un chlorure d'europium comme source de l'ion
luminescent n’impacte que faiblement les spectres d'émission : tous les échantillons présentent
globalement des spectres similaires. La seule différence vient du fait que le sel de nitrate est connu
pour former facilement des complexes d'europium et il peut affecter I'environnement proche des ions
europium, en particulier en rendant plus difficile I'élimination du solvant pendant I'étape de séchage
du procédé sol-gel. Ceci peut donc expliquer le fait que les échantillons SiEu% donnent des spectres
d'émission plus proches de ceux obtenus a partir de Eu3* dans un milieu aqueux.

ii. Influence du traitement thermique

L'effet du traitement thermique est important sur les spectres d'émission de tous les
échantillons sans Mg. Nous pouvons observer un élargissement inhomogene accompagné d’une
augmentation du rapport R. Ce comportement est spécifique a I'élimination des solvants et est
généralement interprété comme un passage d'un environnement aqueux a un environnement a
dominance cationique autour de I'ion de terres rares : les sites luminescents deviennent plus divers et
déformés avec une faible symétrie [456].

On peut supposer que le traitement thermique agit pleinement sur la structure et/ou sur la
diversité structurale des sites luminescents. D’autant que les spectres IR montrent |’élimination de
I’eau par calcination, et qu’en méme temps la teneur en hydrogéne mesurée par analyse élémentaire
a diminuée de 31 et 34 % massique aprés calcination respectivement pour SiEug; et SiEuj,.

Apres calcination des échantillons, la variation de la concentration d’europium n’a aucune
influence autre que celles reportées pour les échantillons non calcinés. De plus, le traitement
thermique a 900°C supprime clairement tout effet du sel d'europium sur les spectres d'émission et
donc sur I'environnement local des ions de terres rares.

[11.3.2. Déclins de luminescence et durées de vie

Les déclins de luminescence du niveau 5D0 de I'ion Eu3* ont été enregistrées pour les
massifs dopés a différents pourcentages de chlorure d’europium et de nitrate d’europium (0,2, 0,5 et
1% molaire) au maximum d’intensité de la bande d'émission 5D0 — F,. La figure 1.7 montre ces
déclins avant et apres traitement thermique a 900°C.

Tous ces échantillons montrent des déclins qui ne sont pas exponentiel simple. Ces déclins
pourraient étre ajustés par des courbes multi-exponentielles, mais la justification de durées de vie
multiples n’est pas triviale et peut préter a confusion. Pour cette raison, les durées de vie « T » ont été
estimées en calculant une valeur moyenne selon I'équation :
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Equation I11.1

Ou I(t) est le profil de I'intensité du déclin. Les valeurs obtenues sont reportées dans le

tableau Il1.5.
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Figure I11.7. Déclins de luminescence du niveau °D, de 'Eu3* mesurés au maximum d'intensité de la bande d'émission

SDO - "F, des massifs de silice dopée Eu (a) avant et (b) aprés le traitement thermique & 900°C.

Echantillon avant calcination T (ms) Echantillon aprés calcination T (ms)
SiEudf 0,11 SiEud? 900 1,03
SiEud? 0,12 SiEulP 900 1,42
SiEug, 0,13 SiEug; 900 1,22
SiEu? 0,16 SiEu? 900 0,87
SiEu® 0,16 SiEug® 900 0,98
SiEuy 0,15 SiEuj 900 0,96

Tableau I1.5. Durées de vie des massifs de silice dopée Eu avant et apres traitement thermique a 900°C
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Il est connu que l'effet le plus important d'un environnement aqueux est I'extinction de la
luminescence des ions Eu3* [456]. En général, les résidus organiques ont des fréquences de vibration
élevées et peuvent efficacement neutraliser la luminescence des ions optiquement actifs. Il est
reporté que la fréquence de vibration OH peut étre aussi élevée et atteint 3340 cm™ [457] de sorte
qgue seulement cing phonons sont nécessaires pour relier I'état excité 5D0 et les niveaux d'état
fondamental 7FI de Eu3*. En conséquence, la présence des groupes OH a proximité des ions Eu3*

fournit un chemin de relaxation non-radiative et provoque une extinction de la luminescence.

D'autre part, le traitement thermique peut réduire ou éliminer les groupes hydroxyle résiduels
et autres groupes organiques dans les matériaux, en réduisant I’extinction de luminescence par effet
de vibration des groupes OH, et par conséquent augmenter le temps de déclin. Alors, la durée de vie
augmente avec le traitement thermique a 900°C pour tous les échantillons en raison de la réduction
des centres d’extinction.

i. Influence de la quantité et la source de I’europium

En comparant les profils des déclins et les durées de vie moyennes, il semblerait que la
concentration de dopage Eu* n'a pas d'effet significatif. Ceci est en accord avec les observations
faites a partir des spectres d'émission et confirme que, jusqu'a 1% molaire, il n'y a pas d’extinction de
la luminescence par effet de la concentration, qui est généralement attribuée a la conjonction d’un
groupement de terres rares avec des transferts d'énergie entre les ions groupés par un mécanisme de
relaxation croisée ou un transfert d'énergie assisté par des phonons [458].

En outre, I'effet du sel d'europium est également tres faible pour les échantillons sans Mg non
traités.

ii. Influence du traitement thermique

L'influence de la calcination est évidente sur les profils des déclins (Figure I11.7-b), avec une
prolongation remarquable des durées de vie. En outre, en comparant les échantillons SiEugl et
SiEu}(,, le traitement thermique est légérement plus efficace sur I'allongement de la durée de vie en
utilisant un sel de chlorure d'europium : en moyenne, la durée de vie est multipliée par 10 et par 6
respectivement pour les échantillons SiEugl et SiEu%. Ceci confirme que I'élimination du solvant
autour des ions des terres rares est plus difficile en utilisant un sel de nitrate.

I1l.4. Propriétés photoluminescentes des massifs de silice co-dopée
Mg-Eu

Les massifs de silice co-dopée Mg-Eu ont été étudiés. Leurs spectres d’émission et durées de

vie de luminescence en fonction du co-dopage et de la température sont présentés et discutés ci-
apres.

[11.4.1. Spectres d’émission

La figure 111.8 représente les spectres d’émission de la silice dopée a différents pourcentages
de nitrate d’europium (0,2, 0,5 et 1% molaire) et co-dopée a 10 % molaire de nitrate de magnésium
et différents pourcentages de nitrate d’europium (0,2, 0,5 et 1% molaire) avant et apres traitement
thermique a 900°C. Les spectres présentent les trois bandes attribuées aux transitions °D, — 7F0,1,2
de I'europium.
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Figure 111.8. Spectres d'émission a température ambiante des massifs de silice dopée Eu et co-dopée Mg-Eu (a) avant et (b)
apreés traitement thermique a 900°C (les intensités sont normalisées au maximum de la bande d'émission 5DO - ’F)

Echantillon avant _ 1(°Dg ~ "Fy) Echantillon apreés _ 1(°Dy -~ "F5)

calcination 1(5Dg - "Fy) calcination 1(°Dgy - "Fy)
SiEug? 2,64 SiEu$? 900 5,21
SiEuy® 3,15 SiEu$® 900 4,94
SiEuy 3,39 SiEuj 900 4,51
SiMgiPEul? 5,01 SiMgiPEul? 900 4,41
SiMgiPEul?® 5,54 SiMgiPEu%® 900 5,19
SiMgiPEu} 6,94 SiMgiPEu3 900 5,79

Tableau I1l.6. Rapports R des massifs de silice dopés Eu et co-dopés Mg-Eu avant et apreés traitement thermique a 900°C
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De plus, les valeurs du rapport R entre les intensités de la transition dipolaire électrique

5D0 - 7F2 et de la transition dipolaire magnétique 5D0 - 7F1 sont présentées dans le tableau IIl.6.

i. Influence du co-dopage en magnésium

Nous observons clairement a partir des spectres d'émission des massifs co-dopés que le Mg
permet un élargissement inhomogéne avant traitement thermique, méme pour la plus faible
concentration de dopage Eu3™. Ce résultat est surprenant car il a été mesuré par analyse élémentaire
une teneur en hydrogene avant traitement thermique plus élevée dans le massif co-dopé Mg (2,96%
dans SiMgi°Eu};) que dans le massif sans Mg (1,82% dans SiEuy). Cela signifie qu'une organisation
structurelle dans le massif co-dopé Mg empéche les groupes OH d'affecter les propriétés d'émission
de 'Eu3t.

Les valeurs élevées des rapports R qui varient entre 5,01 et 6,94 dans les échantillons co-
dopés Mg confirment une grande diversité de sites a faible symétrie dans les massifs co-dopés Mg,
ainsi que I'élargissement inhomogene observé dans les spectres d'émission.

ii. Influence du traitement thermique

Pour les massifs co-dopés Mg, le traitement thermique améliore I'élargissement inhomogéne
déja observé a partir des échantillons non traités. Le changement structural di au traitement
thermique peut étre observé d’aprés la teneur en hydrogene mesurée par analyse élémentaire qui a
fortement diminué apreés calcination (de 2,96 % a 0,41 %). Une diminution de 84 % est beaucoup plus
importante par rapport a celle observée auparavant sur le massif sans Mg (34 % pour SiEuy). Ainsi,
nous pouvons supposer que les groupes OH ne sont pas initialement situés dans I'environnement
proche des ions de terres rares dans les échantillons co-dopés M g.

En outre, comme dans la silice sans Mg, nous n’observons aucune influence notable due au
changement de la concentration d’europium sur les spectres d’émission des massifs co-dopés Mg
méme apreés traitement thermique.

[11.4.2. Déclins de luminescence et durées de vie

Les déclins de luminescence du niveau 5D0 de 'Eu3* ont été enregistrés pour les massifs
dopés a différents pourcentages de nitrate d’europium (0,2, 0,5 et 1% molaire) et co-dopés a 10 %
molaire de nitrate de magnésium et différents pourcentages de nitrate d’europium (0,2, 0,5 et 1%
molaire) au maximum d'intensité de la bande d'émission 5D0 — ’F,. Lafigure I11.9 montre ces déclins
avant et apres le traitement thermique a 900°C.

Les durées de vie moyennes « T » des échantillons sont toujours calculés selon I’équation 111.1.
Le tableau II.7 présente les valeurs des « T » des différents massifs dopés Eu et co-dopés Mg-Eu.

Méme en présence de magnésium, on peut remarquer que la quantité d’europium dans le
massif n’affecte pas de maniere significative ni les profils des déclins ni les durées de vie.
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Figure I11.9. Déclins de luminescence du niveau °Dy de VEu3* mesurés au maximum d'intensité de la bande d'émission

SDO — F, des massifs de silice dopée Eu et co-dopée Mg-Eu (a) avant et (b) apreés le traitement thermique & 900°C

Echantillon avant calcination T (ms) Echantillon aprés calcination T (ms)
SiEud? 0,16 SiEu%? 900 0,87
SiEuy® 0,16 SiEug® 900 0,98
SiEuy 0,15 SiEuj 900 0,96
SiMgil Eul? 0,40 SiMgiPEu? 900 1,80
SiMgiPEud® 0,42 SiMgiPEul® 900 1,80
SiMgiPEu}, 0,34 SiMgiPEuy, 900 1,78

Tableau Ill.7. Durées de vie des massifs de silice dopée Eu et co-dopée Mg-Eu avant et aprés traitement thermique a 900°C

i. Influence du codopage en magnésium
Comme observé a partir des spectres d'émission, I'effet de Mg sur les déclins et les durées de
vie est assez frappant. Avant le traitement thermique, les échantillons Sng,},OEu% produisent des
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déclins fortement non-exponentiels, avec des durées de vie correspondantes environ trois fois plus
longues que celles obtenues a partir d'échantillons sans Mg.

Dans une étude précédente [456], il a été montré qu'une augmentation progressive de la
température de traitement thermique conduit a une évolution progressive d'un déclin rapide quasi
exponentielle (0,15 ms) a une décroissance plus lente et exponentielle (1,5 ms) dans un gel de silice
dopé Eu3*. Dans la méme étude [456], un co-dopage Al associé a un traitement thermique progressif
a permis d'atteindre des durées de vie plus longues (jusqu'a 2,2 ms a 800°C) associées a des déclins
non-exponentiels.

Dans notre étude, sans aucun traitement thermique, le co-dopage Mg permet également un
allongement de la durée de vie (de 0,15 ms a 0,38 ms comme valeurs moyennes entre les valeurs
obtenues pour les trois pourcentages d’Eu) et conduit également a des déclins non-exponentiels. Cela
peut étre considéré comme une preuve supplémentaire que les groupes OH sont initialement
rarement situés dans I'environnement proche des ions des terres rares dans les échantillons co-dopés
Mg.

ii. Influence du traitement thermique

Le traitement thermique a 900°C des massifs co-dopés Mg compléete I'élimination du solvant
et fournit aux sites luminescents des chemins de relaxation non-radiative réduits puisque les durées
de vie sont environ 80% plus longues que dans les échantillons sans Mg.

[11.5. Conclusion

Nous avons étudié dans cette partie le role du traitement thermique et de I'addition de Mg,
et nous avons pu constaster I'amélioration des propriétés de photoluminescence de I'europium dans
des massifs de silice préparés par voie Sol-Gel. En outre, il n’a pas été observé d’effets significatifs dus
a la quantité et au sel d’Eu3* dans les massifs de silice sur les spectres d’émission ni sur les déclins,
exceptée une élimination par traitement thermique plus efficace des solvants autour des ions
europium en utilisant le sel de chlorure. Par contre, nous avons montré que le traitement thermique
réduit généralement le nombre de sites en environnement aqueux, lesquels sont responsables de
I’extinction de luminescence des ions d’Eu3*. Ainsi, les durées de vie de luminescence sont
considérablement augmentées.

Généralement, |'addition de magnésium est bénéfique pour les propriétés luminescentes,
tant dans le massif non calciné que dans celui calciné. La durée de vie est améliorée en ajoutant du
magnésium méme en présence d’une teneur élevée en groupes OH qui sont maintenus a distance des
sites luminescents. La calcination du massif co-dopé Mg conduit a un matériau présentant une longue
durée de vie.

B. Nanoparticules de silice dopée europium

Dans cette partie, nous allons nous intéresser a I'élaboration des nanoparticules de silice

(NPSi) préparées par voie Sol-Gel, dopées europium, ainsi qu’aux différents résultats structuraux et
de photoluminescence obtenus. En outre, afin d’étudier I'effet de la taille des NPSi sur les propriétés
optiques, différentes tailles ont été élaborées et étudiées. Finalement, I'étude de I'influence du
traitement thermique a 900°C sur leurs différentes propriétés sera présentée et discutée.
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I1l.6. Caractérisations structurales des nanoparticules de silice dopée
Eu

Les différents résultats des études structurales effectuées sur toutes les nanoparticules de
silice dopée europium, avec et sans traitement thermique, seront présentés dans ce paragraphe.

Nous rappelons que trois tailles de NPSi ont été synthétisées : 10, 50 et 100 nm. Par ailleurs,
la source d’europium utilisée pour le dopage est le : EuCl;.6H,0 avec trois pourcentages molaires
suivants : 0,2, 0,5 et 1%. La synthéese des NPSi a été détaillée dans le chapitre Il. Le traitement
thermique a été effectué a 900°C pendant 5 heures.

Le tableau I11.8 présente les compositions et la nomenclature des différents NPSi préparées.

Echantillon Taille moyenne (nm) | EuCl3;.6H,0 (% molaire)
NPSi(10)Euy 0,2
NPSi(10)Eu? ~10 0,5
NPSi(10)Eu}, 1
NPSi(50)Euly 0,2
NPSi(50)Eu? ~ 50 0,5
NPSi(50)Eu}, 1

NPSi(100)Euy 0,2
NPSi(100)Eudy’ ~ 100 0,5
NPSi(100)Eug, 1

Tableau I11.8. Compositions et nomenclature des nanoparticules de silice dopée europium

La nomenclature principale est NPSi(X)Eujc/l, ou "X" est la taille des nanoparticules de silice

tandis que "y" est le pourcentage molaire en EuCl;.6H,0.

Le procédé Sol-Gel par la méthode de Stober est utilisé pour synthétiser les grosses NPSi (=
100 nm), tandis que nous avons appliqué la voie Sol-Gel en microémulsion inverse pour élaborer les
autres NPSi (=10 et = 50 nm).

[11.6.1. ICP-OES

Grace a I'ICP-OES, nous avons mesuré la quantité d’europium introduite dans les NPSi, et les
valeurs trouvées sont trés proches de celles théoriquement attendues (Tableau 111.9).

Echantillon Taille (nm) % molaire théorique d’Eu % molaire d’Eu par ICP-OES
NPSi(10)Euyy 0,2 0,19
NPSi(10)Eu’ ~ 10 0,5 0,52
NPSi(10)Eu}, 1 1,01
NPSi(50)Euly 0,2 0,21
NPSi(50)Eud’ ~ 50 0,5 0,51
NPSi(50)Eu}, 1 1,02
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NPSi(100)Eugy 0,2 0,21
NPSi(100)Eu’ ~100 0,5 0,51
NPSi(100)Eug, 1 1,12

Tableau 111.9. Pourcentages molaires théoriques et obtenus en Eu dans NPSi(X)E ugl

[1.6.2. MET

Tous les échantillons ont été caractérisés par MET avant et aprés traitement thermique. Nous
présentons a titre d’exemple les NPSi dopées 1 % europium comme représentatives de chaque taille
de nanoparticules (Figure 111.10).

134,12 nm

A

Figure 111.10. Images MET de (a) NPSi(10)Eul, (b) NPSi(10)Eu}, 900
(c) NPSi(50)Eu}, (d) NPSi(50)Eu}; 900 (e) NPSi(100)Eul, (f) NPSi(100)Eul, 900

Les images des nanoparticules obtenues par MET montrent des NPSi dispersées pour tous les
échantillons avant traitement thermique (a, c et e). Ce dernier affecte les NPSi de taille inférieure a 50
nm préparées par Sol-Gel en microémulsion inverse ou les nanoparticules perdent leur forme
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sphérique et coalescent (b et d), tandis que les NPSi de taille supérieure a 100 nm préparées par Sol-
Gel classique gardent leur forme sphérique ainsi que leur taille sans coalescence.

[11.6.3. Analyse de sorption d'azote

Les isothermes d’adsorption de N, sur les NPSi dopées europium avant calcination (Figure
[ll.11-3, -c, -e) sont de type Il, caractéristiques d’un matériau non poreux ou macroporeux (taille des
pores entre 50 et 1000 nm), tandis que les isothermes des matériaux calcinés sont de type Ill qui
caractérise le méme type de matériaux (non poreux ou macroporeux) sauf que la différence entre ces
deux types d’isothermes se trouve au niveau des interactions entre le matériau et le N, qui est plus
faible lorsque I'isotherme de type Il est obtenue.
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Figure I11.11. Isothermes d’adsorption-désorption de NPSi(X)Eu}, et de NPSi(X)Eul, 900
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Nous remarquons que le traitement thermique augmente la quantité adsorbée du N, pour
les NPSi de taille 10 nm, tandis qu’elle se réduit pour les NPSi de taille proche de 50 nm et supérieure
a 100 nm.

En outre, le Tableau IV.3 présente les surfaces spécifiques mesurées par la méthode BET et
les volumes des pores pour les NPSi et, pour comparaison, ceux obtenus pour le massif de silice dopés
1% europium.

Echantillon Surface spécifique BET (m?/g) Volume des pores (cm3/g)
NPSi(10)Eu}, 58,42 0,16
NPSi(10)Eu}, 900 40,84 0,22
NPSi(50)Eu}, 55,19 0,27
NPSi(50)Eug, 900 41,05 0,23
NPSi(100)Eug, 232,39 0,18
NPSi(100)Eug; 900 26,21 0,16
SiEug, 334,06 0,32
SiEu¢,900 212,93 0,09

Tableau 111.10. Surfaces spécifiques et volume des pores pour les NPSi(X)E u}l et pour le massif SiE uél avant et apres
traitement thermique a 900°C

Avant calcination, les surfaces spécifiques des NPSi de taille 10 nm et 50 nm sont plus faibles
que celle des NPSi de taille 100 nm. En comparaison avec les massifs de silice dopée europium, le
traitement thermique induit le méme effet sur les surfaces spécifiques des nanoparticules. Pour toutes
les nanoparticules de silice, le traitement thermique entraine une réduction de la surface spécifique
de 30, 25 et 89 % respectivement pour NPSi(10)Eul,, NPSi(50)Eug, et NPSi(100)Eu,, ce quiva
dans le sens de la densification observée par MET pour NPSi(10)Eug, et NPSi(50)Eug,.

D’autre part, le volume des pores diminue apres traitement thermique pour tous les
échantillons sauf pour NPSi(10)Eug; ou il augmente, ce qui explique la différence de quantité de N,
adsorbée observée dans les isothermes : augmente pour NPSi(10)Eu}, et diminue pour les autres.

[11.6.4. DRX

Pour vérifier s’il y a une différence structurale des nanoparticules en fonction de leur taille
apres traitement thermique, les échantillons ont été caractérisés par DRX. La Figure 111.12 présente le
diffractogramme DRX des nanoparticules de silice dopée 1% Eu avant et aprés traitement thermique.

Pour tous les échantillons de NPSi, les diffractogrammes présentent le méme comportement
gue ceux obtenus pour les massifs de silice dopée europium. lls présentent toujours le pic a 20 = 44°
correspondant a l'artefact dG au porte-échantillon utilisé ainsi que la large bande a 26 = 23°
correspondant a la signature de la structure amorphe du réseau [20, 438].

Méme pour les nanoparticules, le traitement thermique n’engendre aucune cristallisation. On
note toujours le décalage de la position de la bande large vers 20 inférieur (de 23° a 21,5°)
correspondant a la diminution du désordre de la structure amorphe [20].
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Figure II1.12. Diffractogrammes DRX de NPSi(X)EuZ, (a) avant et (b) apreés traitement thermique

Cependant, il n'y a pas de présence de pics correspondants a Eu,05. Normalement, les
cristaux de Eu, 05 montrent un pic intense de diffraction autour de 26 = 29° et deux autres moins
intenses autour de 26 = 33 et 47° [459, 460].Cette observation va dans le sens d'une bonne dilution
de I'europium dans les NPSi.

[1.6.5. FT-IR

Nous avons enregistré les spectres FT-IR des échantillons de NPSi étudiées (Figure I11.13).
Toutes les bandes observées peuvent étre associées au réseau Si0, et a la présence de groupes
hydroxyles (—OH). Une premiére comparaison des spectres des nanoparticules de silice dopée
europium montre quelques légeéres différences d’intensité de certains spectres, ceci étant di a la
variation de la quantité de matériau utilisé du matériau pendant les mesures IR.

Avant et apres traitement thermique, toutes les NPSi montrent les bandes associées au
mouvement de |'oxygéne dans le réseau Si0O, : le balancement « pic 1 » [443-448], I'élongation
symétrique « pic 2 » [443-447] et I’élongation asymétrique « pic 4 » [443-447], ainsi que I'épaulement
a environ 1200 cm™ qui est généralement interprété comme signature supplémentaire du réseau
amorphe de SiO, [18].

Le traitement thermique provoque un déplacement du pic principal a environ 1100 cm™ « pic
4 » vers un nombre d'onde plus élevé : 1059 a 1081 cm™, 1047 & 1078 cm™ et 1068 a 1079 cm*
respectivement pour NPSi(lO)Eujc’l, NPSi(SO)Eugl et NPSi(lOO)Eugl. Comme pour les massifs, ce
décalage est expliqué par une amélioration de 'ordre de la structure de la silice amorphe avec une
variation de I'angle moyen de liaison pontant Si — O — Si et une diminution des défauts [19-21]. Cette
amélioration de I'ordre a été observée aussi par DRX.

En outre, nous observons dans tous les échantillons non calcinés les bandes associées a la
présence des groupes OH. Etiquetés 3, 5 et 7, elles correspondent a I'élongation symétrique de la
liaison Si — OH « pic 3 » [445, 446, 449, 450], a la déformation des liaisons OH de |'eau adsorbée « pic
5 » [445, 446, 449] et au chevauchement de pic d’élongation de I'hydrogéne lié de I'OH dans les
molécules d’eau adsorbées par les échantillons et de pic d’élongation de I’hydrogene des groupes
silanols (Si — OH) a l'intérieur du verre « pic 7 » [445, 446, 449, 451].
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Figure 11.13. Spectres FT-IR a température ambiante de toutes les NPSi, avant et aprés traitement thermique

Cependant, les échantillons préparés par Sol-Gel en microémulsion inverse (NPSi(lO)Eugl
et NPSi(SO)Eugl) montrent un pic supplémentaire, « pic 6 », entre 2870 et 2950 cm™. Ce pic est
attribué a I’élongation symétrique et asymétrique de CH, et CH3 [461-463].
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Par ailleurs, le « pic 5 » prend une nouvelle forme associée a la flexion du CH; [461-463]. Ces
groupes hydrocarbonés proviennent essentiellement du surfactant (Triton X-100), co-surfactant (1-
Hexanol) et solvant (cyclohexane) utilisés pendant la préparation de la microémulsion inverse.

Apreés calcination a 900°C, les pics attribués a I'OH et aux groupes hydrocarbonés décroissent
fortement voire disparaissent, faisant preuve de la forte réduction de ces groupes dans les NPSi par
traitement thermique. Ces résultats sont confirmés par les analyses élémentaires de I’hydrogene. Ces
analyses montrent des pourcentages de 1,65, 4,63 et 1,81 % massique respectivement pour
NPSi(10)Eu},, NPSi(50)Eu}, et NPSi(100)Eu},, et 0,14, 0,17 et 0,18 % massique aprés le
traitement thermique pour les NPSi respectives. Ainsi, nous notons une diminution de 91, 96 et 89 %
massique d'hydrogéne aprés calcination respectivement pour NPSi(10)Eu},, NPSi(50)Eu}, et
NPSi(100)Eug,. La grande quantité d’hydrogéne détectée dans NPSi(50)Eug; est due a I'utilisation
d’une quantité plus importante de surfactant, co-surfactant et solvant pendant la synthése par rapport
a celle utilisée pour la préparation de NPSi(10)Eug,. L'origine de traces résiduelles d’hydrogéne dans
les échantillons calcinés pourrait fortement étre due a de I'eau adsorbée de I'atmosphére ambiante
lors de la préparation des différentes analyses [439].

[11.6.6. Conclusion

La présence de I'europium dans les nanoparticules de silice préparée par sol-gel ne modifie
pas sa structure amorphe. Les nanoparticules de silice dopée europium préparées par sol-gel en
microémulsion inverse s’agglomeérent apres traitement thermique, tandis que celles préparées par
sol-gel classique gardent leurs formes sphériques et reste dispersées.

Le traitement thermique des NPSi conduit principalement a leur déshydratation et
déshydroxylation, ainsi que leur densification qui est accompagnée d’'une augmentation d’ordre
structural mineur et une décroissance de porosité.

l1l.7. Propriétés photoluminescentes des nanoparticules de silice
dopée Eu
Les spectres d’émission et les durées de vie du niveau 5DO de l'europium dans les

nanoparticules de silice ont été mesurés. Les différents résultats en fonction de la quantité d’Eu, de la
taille des NPSi, avant et apres traitement thermique, sont présentés et discutés ci-apres.

[11.7.1. Spectres d’émission

La figure 111.14 représente les spectres d’émission des nanoparticules dopées a différents
pourcentages en chlorure d’europium (0,2, 0,5 et 1% molaire) ainsi que ceux des massifs de silice
dopée par le méme sel d’europium avec les mémes pourcentages, avant et apres traitement
thermique a 900°C.

Les spectres présentent les trois bandes caractéristiques des transitions SDO - 7F0,1,2 de
I’europium.
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Figure Il1.14. Spectres d'émission a température ambiante des nanoparticules et des massifs de silice dopée Eu (a) avant et
(b) apres traitement thermique a 900°C (les intensités sont normalisées au maximum de la bande d'émission SDO - Fy)
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Les valeurs de R (le rapport des intensités des transitions Dy — ’F, et °Dy — "F,),
obtenues sont présentées dans le tableau I11.11.

Echantillons avant _K Do > "Fy) Echantillons aprés _ 1(°Dg ~ "Fy)

calcination 1(5Dy - "Fy) calcination 1(5Dy - "Fy)
NPSi(10)Eudy 2,72 NPSi(10)Euy? 900 4,81
NPSi(10)Eud;’ 3,51 NPSi(10)Eu’ 900 6,26
NPSi(10)Eu}, 4,35 NPSi(10)Eug, 900 6,21
NPSi(50)Eu’ 1,73 NPSi(50)Euy 900 2,38
NPSi(50)Eul;’ 3,12 NPSi(50)Eu’ 900 4,62
NPSi(50)Eu}, 3,82 NPSi(50)Eu, 900 6,35
NPSi(100)Eu; 3,03 NPSi(100)Eug? 900 3,84
NPSi(100)Eul;’ 3,02 NPSi(100)Eu2;’ 900 4,47
NPSi(100)Eug, 3,31 NPSi(100)Eul; 900 5,01
SiEug? 2,25 SiEugf 900 5,31
SiEud’ 3,34 SiEud’ 900 5,09
SiEug, 3,66 SiEug; 900 5,76

Tableau Ill.11. Rapport d’intensités R des nanoparticules et des massifs de silice dopée Eu avant et apreés traitement
thermique a 900°C

i. Influence de la quantité d’europium

Quelle que soit la concentration en Eu3™, les spectres d'émission des NPSi non calcinés sont
tres similaires, et ils ressemblent a ceux du massifs de silice dopée Eu ou I'élargissement inhomogéne
est faible pour les bandes d'émission 5D0 - 7F0 et 5D0 - 7F1 , ce qui est typiquement
caractéristique de l'ion luminescent dans un milieu aqueux ou les sites occupés sont similaires et
composés de groupes OH [181].

De plus, les valeurs R augmentent d’'une maniére significative avec la quantité d’Eu pour
NPSi(lO)Eué’l et NPSi(SO)Eugl, ceci s’explique par une diminution de la symétrie des sites occupés
par les ions luminescents lorsque leur quantité augmente [181, 456]. Pour les NPSi(lOO)Eu%’l on
remarque une absence de variation de R, hormis une faible augmentation pour les NPSi dopées a 1%,
ce qui indique la présence de groupes OH autour de I'ion Eu3*. Ces groupes OH géneérent des
environnements aqueux symétriques pour I'europium [455]. Ces environnements aqueux diminuent
en nombre quand le taux de dopage augmente, sauf pour les plus grosses NPSi.

ii. Influence de la taille des nanoparticules de silice

La taille des nanoparticules de silice n'impacte que faiblement les spectres d'émission : tous
les échantillons présentent globalement des spectres similaires. La seule différence apparait sur la
bande d’émission SDO - 7F2 ou lélargissement inhomogene devient plus important avec
I"augmentation de la taille des NPSi.

Quant auxvaleurs de R, elles diminuent globalement avec I'augmentation de la taille des NPSi,
a taux de dopage égal. Ce comportement traduit une augmentation de la symétrie des sites
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luminescents [181, 456]. En comparaison avec les massifs de silice dopée Eu, les valeurs R de ces
derniers sont plus importantes que pour les NPSi, excepté pour celle de taille 10 nm. Ceci indique que
les environnements luminescents deviennent plus aqueux quand la taille des NPSi augmente, et ces
environnements aqueux sont plus nombreux dans les NPSi que dans les massifs.

iii. Influence du traitement thermique

L'effet du traitement thermique est important sur les spectres d'émission de tous les
échantillons. Nous pouvons observer un élargissement inhomogéene accompagné d’une augmentation
du rapport R. Ce comportement est caractéristique de I'élimination des solvants et est généralement
interprété comme un passage d'un environnement aqueux a un environnement a dominance
cationique autour de I'ion de terres rares : les sites luminescents deviennent plus divers et déformés
avec une faible symétrie [181, 456].

On peut supposer que le traitement thermique agit fortement sur la structure et/ou sur la
diversité structurale des sites luminescents. D’autant que les spectres IR montrent |’élimination de
I’eau par calcination, et qu’en méme temps la teneur en hydrogéne mesurée par analyse élémentaire
a diminuée de 91, 96 et 89 % massique aprés calcination respectivement pour NPSi(10)Eug, (de
1,647 4 0,140 %m), NPSi(50)Eul; (de 4,631 20,171 %m) et NPSi(100)Eu}, (de 1,811 4 0,184 %m).

Apreés calcination des NPSi, la variation de la concentration de I'europium n’a aucune influence
autre que celle reportée pour les échantillons non calcinés.

[11.7.2. Déclins de luminescence et durées de vie

Les déclins de luminescence du niveau SDO de Iion Eu* ont été enregistrés pour les
nanoparticules de silice dopée a différents pourcentages de chlorure d’europium (0,2, 0,5 et 1%
molaire) au maximum d’intensité de la bande d'émission 5D0 - ’F,. La figure 11.15 montre ces
déclins ainsi que ceux des massifs de silice dopés avec les mémes pourcentages de chlorure
d’europium, avant et aprés traitement thermique a 900°C.
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(b) 900°C
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Intensité (a.u.)
Intensité (a.u.)

Temps (ms) Temps (ms)
—— NPSi(10) Eu)? —— NPSi(50) EuZ? —— NPSi(10) Eu)? 900 —— NPSi(50) EuZ? 900
- NPSi(10) Eu¥® - - - NPSi(50) Eu%’ - - - NPSi(10) Eu%* 900 - - - NPSi(50) Eu%’ 900
----- NPSi(10) Eul,  ----- NPSi(50) Eu, ----- NPSi(10) Eul, 900  ----- NPSi(50) Eu, 900
—— NPSi(100) Eu¥® —— SiEu g’ —— NPSI(100) Eu%? 900 —— SiEu 22900
- - NPSi(100) Eu}® - - - SiEu’ - NPSi(100) Eu2’ 900 - - - SiEu 2° 900
----- NPSi(100) Eu}, ----- SiEu ----- NPSi(100) Eu}, 900 ----- Si Eu ,900

Figure I11.15. Déclins de luminescence du niveau °D, de 'Eu3* mesurés au maximum d'intensité de la bande d'émission

SDO — ’F, dans les nanoparticules et les massifs de silice dopée Eu (a) avant et (b) aprés traitement thermique & 900°C

Comme dans le cas des massifs de silice dopée Eu, tous ces échantillons montrent des déclins
qui ne sont pas de simples exponentielles. Ces déclins pourraient étre ajustés par une courbe double-
exponentielle mais avec des durées de vie difficiles a interpréter ou a justifier. Les durées de vie « T »
ont donc été estimées en calculant une valeur moyenne selon la méme équation Ill.1 utilisée en cas
des massifs de silice. Les valeurs obtenues sont reportées dans le tableau 111.12.

Comme expliqué dans la partie A de ce chapitre, les environnements aqueux et les résidus
organiques provoque une extinction de la luminescence des ions Eu3* ce qui fournit un chemin de
relaxation non-radiative [456]. De plus, le traitement thermique peut réduire ou éliminer les groupes
hydroxyle résiduels et autres groupes organiques dans les matériaux, réduisant |’extinction de
luminescence et par conséquent augmenter le temps de déclin. Alors, la durée de vie augmente avec
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le traitement thermique a 900°C pour tous les échantillons en raison de la réduction des centres
d’extinction.

Echantil'lonﬁ avant « (ms) Echanti!lon§ apres « (ms)
calcination calcination

NPSi(10)Euyy 0,26 NPSi(10)Eudy 900 1,76
NPSi(10)Eud’ 0,15 NPSi(10)Eud’ 900 1,54
NPSi(10)Eug, 0,32 NPSi(10)Eug, 900 1,39
NPSi(50)Eudy 0,45 NPSi(50)Eud? 900 1,65
NPSi(50)Eud’ 0,39 NPSi(50)Eud’ 900 1,59
NPSi(50)Eu}, 0,37 NPSi(50)Eu, 900 1,49
NPSi(100)Eug; 0,11 NPSi(100)Eud;? 900 1,19
NPSi(100)Eul;’ 0,11 NPSi(100)Eu;’ 900 0,91
NPSi(100)Eu}, 0,16 NPSi(100)Eug; 900 1,22
SiEud? 0,11 SiEud? 900 1,03
SiEu? 0,12 SiEud’ 900 1,42
SiEud, 0,13 SiEug; 900 1,22

Tableau I1l.12. Durées de vie des NPSi et des massifs de silice dopée Eu avant et aprés traitement thermique a 900°C

i. Influence de la quantité de I’europium

En comparant les profils des déclins et les durées de vie moyennes, il semblerait que la
concentration en Eu3" n'ait pas d'effet significatif. Ceci est en accord avec les observations faites a
partir des spectres d'émission et confirme que, jusqu'a 1% molaire, il n'y a pas d’extinction de la
luminescence par effet de la concentration, qui est généralement attribuée a la conjonction d’un
groupement de terres rares avec des transferts d'énergie entre les ions groupés par un mécanisme de
relaxation croisée ou un transfert d'énergie assisté par des phonons [458].

ii. Influence de la taille des nanoparticules de silice

Nous remarquons des durées de vie moyennes plus importantes dans le cas des
NPSi(SO)Eué’l que les autres tailles. Les grosses NPSi (100 nm) possedent les 7 les plus faibles, qui
sont trés proches de celles de massifs de silice dopé Eu. Aucune tendance n’est marquée entre 7 et la
quantité d’Eu dans les NPSi(lO)Eugl, tandis que T décroit en augmentant la quantité d’europium
dans les NPSi(50)Euy;.

iii. Influence du traitement thermique

L'influence de la calcination est évidente sur les profils des déclins (Figure 111.15-b),
accompagnée d’une prolongation remarquable des durées de vie dans tous les échantillons. En outre,
pour NPSi(lO)Eugl et NPSi(SO)Eugl, le traitement thermique conduit a des valeurs proches des
durées de vie, ce qui peut étre expliqué par les structures agglomérées et densifiées obtenues par
calcination. En revanche, les NPSi(lOO)Eugl calcinées possedent encore des T proches de celles de
massifs de silice, qui sont plus faibles que celles des NPSi de taille 10 nm et 50nm.
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[11.8. Conclusion

Nous avons étudié dans cette partie I'effet du traitement thermique et de la taille des
nanoparticules sur les propriétés de photoluminescence de I'europium dans des nanoparticules de
silice préparées par voie Sol-Gel. Il n’a pas été observé d’effets significatifs de la quantité d’Eu3* dans
les nanoparticules de silice sur les spectres d’émission ni sur les déclins.

Généralement, la réduction de la taille des NPSi est bénéfique pour les propriétés
luminescentes, tant dans les NPSi non calcinées que dans celles calcinées. La calcination des NPSi de
taille 10 nm et 50 nm conduit a I'agglomération et la densification des nanoparticules, ce qui produit
deux matériaux finaux de propriétés photoluminescentes tres proches.

Comme dans le cas des massifs de silice, le traitement thermique réduit généralement les sites
aqueux responsables de Iextinction de la fluorescence des ions Eu3*, ce qui modifie le champ
cristallin de I'europium et prolonge les durées de vie de luminescence.
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IV.1. Contexte

IV.1. Contexte

Dans le cadre du projet ANR Nice-Dream, M. Manuel VERMILLAC, doctorant a I'Institut de
Physique de Nice (INPHYNI), a soutenu en décembre 2017 sa these intitulée "Nanoparticules dans les
fibres optiques en silice dopées aux ions luminescents et leur évolution au cours de I'étirage" [464].
Une partie de ses travaux était axée sur I'imprégnation par dopage en solution de la couche poreuse
par des nanoparticules de LaF; dopées thulium (Tm3*).

Le thulium trivalent est un ion luminescent faisant partie des terres rares. Il est utilisé pour
I"amplification des signaux, par exemple a 1,47 um pour la bande S des télécommunications [465], et
pour des émissions lasers émettant par exemple a 2 um [150]. Certaines transitions électroniques du
thulium ont des écarts énergétiques « faibles » (4000 cm™) et souffrent alors d'une forte probabilité
de désexcitations non-radiatives dans la silice compte tenu de I'énergie de phonon élevée de ce verre
(= 1100 cm™). Afin de s'affranchir de cette limitation, les nanoparticules de LaF; ont été étudiées car
ce matériau posséde une énergie de phonon beaucoup plus faible (= 300 cm™) ce qui permettrait
d'augmenter I'efficacité quantique de certaines transitions électroniques [237].

Des nanoparticules de LaF; de taille de 10 nm dopées thulium avec deux pourcentages
atomiques (0.1 et 1 %) ont été élaborées en collaboration avec I'équipe de John BALLATO de
I’'Université de Clemson par une méthode de précipitation [466]. Ces nanoparticules ont été insérées
dans le coeur d'une préforme MCVD via une méthode de dopage en solution.

La préforme et la fibre ont été analysées par différentes méthodes structurales et
spectroscopiques. Les images MEB ont montré la présence de nanoparticules de taille inférieure a 50
nm dans le coeur de la fibre (Figure 1V.1). En outre, les analyses XPS n’ont pas permis de détecter la
présence des ions fluorures. En effet, le spectre XPS ne présente aucun signal a 685,3 eV (raie
caractéristique due aux photoélectrons F1s des ions F~). Ce résultat indique une évaporation de ces
ions ou de leur présence mais en trés faible concentration, inférieure a la limite de détection de I’XPS.
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Figure IV.1. Image MEB du cceur de la fibre optique

Ces résultats démontrent bien que les ions fluorures réagissent avec la matrice pendant la
fabrication, qui s'opére a des températures tres élevées (typiquement 2000 — 2200°C), avec la
formation de nouvelles nanoparticules. Malgré cette transformation, M. VERMILLAC a rapporté que



Chapitre IV. Réactivité chimique dans le systéme ternaire SiO,-GeO»-LaFs a haute température

les propriétés spectroscopiques des ions Tm3* insérés par dopage en nanoparticules LaF; sont
améliorées par rapport au dopage ionique (La®*, Tm3") [467, 468].

Dans ce contexte, il était important de comprendre la réactivité du LaF; a haute température
avec la matrice hote, notamment pour identifier les nouvelles phases formées. La fibre de silice (Si0-)
étudiée est dopée en dioxyde de germanium (Ge0,) afin d’augmenter I'indice de réfraction du cceur
par rapport a la gaine optique. Par conséquence, il fallait étudier les réactions possibles a haute
température entre ces trois composés présents dans le cceur de la fibre.

Dans cette these, le but est d’étudier la réactivité chimique dans le systeme ternaire Si0, —
GeO, — LaF3 a haute température. Dans ce systeme ternaire proche de celui étudié dans les travaux
du M. VERMILLAC, des grains de LaF; sans dopage ont été étudié et pas des nanoparticules de LaFs,
ni du LaF; dopé thulium.

Ce chapitre présente et discute les résultats obtenus par ATG, EDS-MEB, DRX et spectroscopie
Raman de chaque composé ainsi que des différents mélanges binaires et ternaires entre les composés
avant et apres traitement thermique. Les mesures ont été répétées plusieurs fois. L’ATG, la DRX et le
Raman donnent les mémes résultats a chaque mesure, tandis que des valeurs moyennes seront
présentées pour I'EDS.

IV.2. Présentation des matériaux

Si0,, GeO, et LaF; purs ont été utilisés pour élaborer les mélanges a étudier. Les principales
propriétés physico-chimiques de ces trois composés sont présentées dans le tableau IV.1
suivant [193] :

Masse molaire Masse TS
Composé Symbole | Structure (g.mol) volumique f(t:zl)on
g- (g.cm3)
Dioxyde de silicium Si0, | Amorphe 60,085 2,196 1713
- Silice -
Dioxyde de germanium GeO, Cristalline 104,640 4,250 1116
Trifluorure de lanthane LaF; Cristalline 195,900 5,900 1493

Tableau IV.1. Principales propriétés physico-chimiques des trois composés étudiés [193]

IV.3. Réactions possibles entre les différents composés

Les résultats obtenus par XPS nous ont conduit a conclure que les ions fluorures subissaient
des transformations pendant les différentes étapes du traitement thermiques durant la fabrication de
la fibre. Avec la présence de SiO, et de GeO, dans le milieu, la premiére hypothese est que les
nanoparticules de LaF; aient réagi, soit avec un des oxydes, soit avec les deux en méme temps, pour
former un fluorure métallique gazeux.

Les différentes réactions des oxydes avec le LaF; ont été étudiées en chauffant les mélanges
a 1500°C pendant 5 heures. Le protocole détaillé de la calcination est déja présenté dans le chapitre
Il. Le produit final obtenu est analysé par DRX, EDS-MEB et spectroscopie Raman. D’autre part,
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I’évaporation du composé fluoré est accompagnée par une perte de masse. Afin d’analyser cette perte
dans les réactions, nous avons étudié le comportement des différents mélanges par I'ATG.

IV.3.1.Composés seuls

Avant d’étudier les mélanges, il est nécessaire de comprendre le comportement de chaque
réactif et d’étudier I’évolution de la structure chimique en fonction de la température de tous les
composés de départ. C'est pourquoi, nous avons réalisé les mémes études thermiques pour chaque
réactif pris séparément. Un traitement thermique a 1500°C a été appliqué avec une étude ATG qui
sera détaillée par la suite.

Les images de la microscopie électronique a balayage (MEB) d’un mélange de trois composés
avant traitement thermique montrent trois zones différentes (Figure 1V.2), chacune correspondant
majoritairement a un des composés.

Une image d’un mélange est présentée pour montrer la différence des couleurs au niveau des
images MEB entre les composés. Cette différence de couleur est due au contraste de composition (ou
de numéro atomique) causée par la variation de la section efficace d’émission avec le numéro
atomique. La section efficace d’émission des électrons rétrodiffusés augmente fortement avec le
numéro atomique. Les zones riches en éléments lourds apparaissent donc plus claires que les zones
riches en éléments Iégers. On peut donc avoir une estimation relative de la différence de numéro
atomique d’une zone a I'autre. Ainsi le lanthane qui est un élément lourd (Z = 57) apparait blanc alors
que le silicium qui est un élément léger (Z = 14) apparait noir.

A Il o X
HY mag o det pressure [spot d Wi pressure |spot
15.00 kV 37 x BSED[10.0 mm|2.98e-1 Torr| 3.5 15.00 kV 2 500 x.BSED 10.0 mm 2.98¢e-1 Torr| 3.5

Figure IV.2. Images MEB par électrons rétrodiffusés d’un mélange a trois composés avant traitement thermique :
Si0, (noire), GeO, (gris foncé) et LaF; (blanc)

En s'appuyant sur des mesures EDX présentées dans le tableau IV.2 et en comparant aux
valeurs théoriques attendues pour chaque composé pur, la zone noire dans I'image prise par électrons
rétrodiffusés (Figure IV.2) correspond principalement a la silice, la grise foncée principalement au
dioxyde de germanium et la blanche principalement au trifluorure de lanthane. Aucune de ces trois
zones ne correspond a un composé pur et chacune montre la présence en plus faible quantité des
phases autres que celles majoritaires.
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% atomique
Elément (Thgel)gczyue) Zone noire (rhiﬁfféue) Z;Zfrir ? (rhéggsue) blza‘:::ze
Si 33,34 30,81 6,12 4,48
Ge 1,38 33,34 30,96 2,63
(0) 66,66 62,62 66,66 56,50 5,77
La - 0,81 - 1,13 25 23,20
F 4,37 5,29 75 63,93

Tableau IV.2. Pourcentages atomiques théoriques et moyens obtenus par EDS des différents éléments constituant les trois
composés étudiés avant traitement thermique

Nous avons commencé par étudier les pertes massiques de chaque composé (Si0,, GeO,,
LaF;) par analyse thermogravimétrique. Une augmentation trés lente de la température avec une
vitesse de 2°C/min, a été appliquée de la température ambiante jusqu’a 1450°C. Ceci, nous permet de
controler toutes les pertes ou évolutions en fonction de la température de I'échantillon. Arrivée a
1450°C, une isotherme d’une heure est appliquée suivi d’un retour lent a température ambiante. La
figure IV.3 montre les pertes mesurées en fonction de la température.
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Figure IV.3. Courbes ATG des différents composés étudiés

Les deux oxydes montrent des tres faibles pertes jusqu’a environ 1200°C qui sont expliquées
par la déshydratation et la déshydroxylation des matériaux. Ces résultats montrent que les oxydes ne
subissent pas des modifications majeures (décomposition, dismutation, ..) sous air a cette
température. Cependant, le dioxyde de germanium commence a perdre de la masse a partir d’environ
1400°C a cause du rapprochement avec sa température d’évaporation (a partir de 1500°C).

Tandis que la masse de LaF; reste quasiment stable avec 'augmentation de la température
jusqu’a environ 1300°C, des pertes massiques notables sont observées a plus haute température. Ces
pertes continuent méme apres l'arrivée a 1450°C. Il est important de noter qu’aprés une heure
d’isotherme, I’échantillon a perdu environ 18% de sa masse initiale.
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Ce type de protocole peut endommager I'appareil a long terme, particulierement lorsqu’on
travaille a sa limite d’échauffement. C'est pourquoi nous avons limité a une heure la mesure a haute
température. Il est trés probable que le LaF; continue de perdre de sa masse si une isotherme d’une
durée plus longue est appliquée.

B. Zhu et al. [469] ont reporté la formation de LaOF a partir d’un traitement thermique de
LaF; a 800°C pendant 2 heures avec une perte massique de 10%. En outre, W. H. Zachariasen a
reporté que le traitement thermique du LaF; a 920°C pendant environ 5 heures conduit a la formation
du LaOF avec une perte de masse proche de 15% [470]. Il a également remarqué, qu’une phase de
La,0; commence a apparaitre apres 31 heures a cette température. Une augmentation de la
température jusqu’a 1130°C avec un palier de 19 heures, conduit a une oxydation totale de LaF; en
en La, 03 avec une perte de 18,5% par rapport a la masse initiale de I'échantillon.

Les réactions 1V.1 et 1V.2 montrent les deux produits possibles lorsque le LaF; réagit avec
I’oxygéne de I'air, ainsi que les pertes massiques théoriques qui accompagnent ces deux réactions.

LaF; + 0, o LaOF + OF, 1 (IvV.1)
24%
2LaF; + 30, = Lay03 + 30F, 1 (IV.2)
33%

Aprés calcination du LaF; a 1500°C, les diffractogrammes de rayons-X donnent des
informations importantes en nous renseignant sur le produit final obtenu. Afin de suivre I'évolution
de la structure en fonction de la température, un traitement thermique a 1000°C a été appliqué.

Une formation du LaOF autour de 1000°C est confirmée en comparant le diffractogramme
de notre échantillon calciné avec celui de la littérature [469, 471], avec une correspondance presque
parfaite (Figure IV.4). Les résultats d’EDS approuvent I'obtention de ce produit avec des pourcentages
atomiques moyens respectifs de 34,1, 33,2 et 32,7% de lanthane, oxygene et fluor. Théoriquement,
ces valeurs sont égales a 33,33% pour chaque élément.
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Figure IV.4. Diffractogrammes DRX du LaF5 avant (bleu) et apreés (rose) traitement thermique a 1000°C
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D’autre part, les pics présents dans le diffractogramme de I'échantillon calciné a 1500°C
correspondent majoritairement aux pics connus du La,05 [472] (Figure IV.5 - rouge). Toutefois,
d'autres pics n'appartiennent pas a la structure La,0;.

—— LaF, 1500°C (aprés 4 semaines)
A La(OH),

— LaF, 1500°C (aprés 1 semaine)
*  LaO,

Intensité (u.a.)
*

Figure IV.5. Diffractogrammes DRX du LaFj traité thermiquement a 1500°C aprés 1 (rouge) et 4 (vert) semaines

Afin d’élucider ce probléme et de mieux comprendre |'origine de ces pics, notre échantillon a
été étudié par DRX une semaine aprés sa calcination. Nous avons réalisé alors la DRX du méme
échantillon aprés 4 semaines. Le diffractogramme obtenu montre une structure tres proche de celle
de La(OH)5 [473] (Figure IV.5 - vert). L'obtention de I’hydroxyde de lanthane est due a une réaction,
a température ambiante, entre le La, 05 et I'’eau provenant de 'atmosphére [474, 475].

Par conséquence, la calcination du LaF3 a treés haute température conduit a la formation de
La, 03, un composé confirmé par les mesures EDS avec des pourcentages atomiques moyens tres
proches de ceux théoriquement calculés (Tableau IV.3). La présence de fluor en tres faible quantité
(0,9%) est toujours observée, provenant probablement du fluor non évaporé a cause de la forme du
creuset empéchant une oxydation de la totalité de I’échantillon. Cependant, I'exposition du produit a
I"’humidité de I'air conduit a son hydrolyse pour donner du La(OH);. Afin d’éviter cette hydrolyse, le
produit sera conservé sous atmosphere inerte.

% atomique % atomique % atomique
La,04 LaF; GeO, GeO, Sio, Sio,
(Théorique) | 1500°C (Théorique) | 1000°C (Théorique) | 1500°C
La 60 63,69 Ge 33,34 34,70 Si 33,34 32,76
(4] 40 35,41 o 66,66 65,30 0 66,66 67,24
F 0 0,90 --- ---

Tableau IV.3. Pourcentages atomiques théoriques et moyens obtenus par EDS des différents éléments constituant les trois
composés étudiés aprés traitement thermique
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Concernant les deux oxydes, les résultats obtenus par ’'EDS montrent que le changement de
leur composition par traitement thermique reste trés limité. En effet, les pourcentages atomiques
moyens obtenus des éléments sont tres proches des valeurs théoriques.

Le dioxyde de germanium s’évapore totalement a 1500°C, mais il garde sa structure sans

aucune réaction avec I’humidité de I’air a 1000°C comme le montre le diffractogramme DRX (Figure
IV.6).

— GeO, 1000°C

J I DY VW B S S WD

Intensité (u.a.)
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26 (°)
Figure IV.6. Diffractogrammes DRX du GeO, avant (bleu) et apres (vert) traitement thermique a 1000°C

D’autre part, la structure amorphe de la silice commence a se cristalliser en quartz [476] a
1100°C, et elle donne la phase cristalline la cristobalite [477] a 1500°C (Figure IV.7).

*
— Si0, 1500°C
* Cristobalite
* % % % * % %% * % *
©
3 A — Si0, 1100°C
2 A Quartz
2
o A A A A
< - —~ -
— SiO,
2IO I 3I0 I 4IO I 5I0 I 6I0 I 7I0 I 80
20 (°)

Figure IV.7. Diffractogrammes DRX du SiO, avant et apres traitements thermiques a 1100°C et 1500°C
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Apres cette présentation du comportement de chaque élément séparé sous traitement
thermique a haute température, nous allons présenter les différentes réactions possibles entre les
oxydes métalliques et le LaF; en fonction de la température.

L’étude qui a été menée sur chacun des trois produits (Si0,, GeO,, LaF;) a été appliquée
pour chaque mélange présenté ultérieurement. Nous nous sommes basés sur les hypothéses que
chacun des oxydes réagit avec le LaF; selon deux réactions principales.

IV.3.2.Systemes binaires

Aprés avoir identifié le comportement propre de chaque composé, nous avons étudié la
réaction possible pour chaque binaire (trifluorure de lanthane et I'oxyde) avant d’étudier le mélange
ternaire (trifluorure de lanthane avec les deux oxydes simultanément). Nous avons montré que les
deux oxydes réagissent avec le LaF; de méme maniére selon deux rapports molaires de départ. La
réaction générale entre un oxyde métallique et LaF; est la suivante :

x MO, + 2LaFs = 15MF, 1 + A (IV.3)

M : SiouGe
x:350u1l,5
Le produit final « A » dépend du rapport de départ (ou x de I'oxyde métallique).

IV.3.3.Systemes ternaires
Comme les deux oxydes sont présents dans le coeur de la fibre, il est important d’étudier les
réactions qui prennent place entre les trois composés dans le méme milieu.

Les mélanges sont préparés a partir des quantités identiques de deux oxydes en se basant sur
les réactions obtenues pour les systemes binaires, avec une quantité de LaF; équivalente pour I'un
d’entre eux.

35Si0, + 3,5Ge0, + 2LaF; — 1,5 MF, T+X (IV.4)
155i0, + 1,5Ge0, + 2LaF; — 1,5 MF, T+Y (IV.5)

L’étude du mélange ternaire a été réalisé dans le but de mieux comprendre les réactions mises
en jeu entre les oxydes et les nanoparticules de LaF; afin d’élucider la composition des nouvelles
nanoparticules formées pendant I'étirage.

IV.4. 3,5 MO, (M = Si ou Ge)

La fibre optique étudiée est constituée de silice dans laquelle le dioxyde de germanium et le
trifluorure de lanthane sont des dopants, nous avons commencé alors nos études en considérant que
la silice est en grand exces dans la fibre optique par rapport aux autres composés. La composition en
silice typique d'une fibre est de 95 mol %.

La réaction prévue entre le LaF; et la silice ainsi que la perte massique théorique apres un
traitement thermique a haute température sont les suivantes :
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3,55i0, + 2LaF; = L5SiF, 1 + LaySiy0; (IV.6)
26 %

Ensuite, nous avons reconduit la méme expérience en remplagant Si0, par GeO, pour
étudier la réaction de LaF5 avec le GeO,. La réaction et la perte massique théoriques sont :

3,5Ge0, + 2 LaF; s 1,5GeF, T + La,Ge,0, (IV.7)
29%
Enfin, nous avons mélangé les trois composés selon la réaction IV.4. En supposant qu’un oxyde

réagira totalement avec le LaF; avant que I'autre n’intervienne, les pertes massiques prennent les
valeurs suivantes :

3,58i0, + 3,5Ge0, + 2 LaF; = 1,5SiF, ou 1,5GeF, + X (IvV.8)
16 % 23%

La nomenclature (elle prend la lettre T aprées traitement thermique) de ces trois mélanges est
présentée dans le tableau IV.4 :

Nom Nom apres traitement thermique a 1500°C Mélange

M1 M1-T 3,58i0, + 2 LaF,

M2 M2-T 3,5 GeO, + 2 LaF;

M3 M3-T 3,5S5i0, + 3,5Ge0, + 2 LaF;

Tableau IV.4. Nomenclature des mélanges étudiées lorsque x = 3,5

IV.4.1.ATG

Tout d’abord, les différents mélanges physiques ont été étudiés par ATG avant d’étre traitées
thermiquement a 1500°C. Le protocole d’étude par ATG est le méme que celui appliqué dans le cas
des composés seuls.

L’évolution de la masse pendant le traitement thermique des différents mélanges est
présentée dans la Figure IV.8.

Les pertes massiques totales de M1, M2 et M3 atteignent 22, 28 et 20 % respectivement. Les
deux premiéres valeurs sont proches de celles théoriques observées par les réactions V.6 et V.7. Nous
pouvons également remarquer que ces pertes sont faibles pour M1 lors de l'isotherme a 1450°C, alors
gu'elles sont importantes pour M2 et M3. Cette perte pour M2 et M3 peut étre expliquée par une
évaporation du dioxyde de germanium non-réagissant avec le LaF;.

Il est bien clair que M1 commence a perdre de la masse a une température inférieure a celle
de M2. En effet, pour M1, la perte commence a environ 1000°C et cette chute est tres rapide jusqu’a
1235°C aprés avoir perdu environ 19% de sa masse puis elle continue d’'une maniére moins marquée.
Cette température (1235°C) est proche de celle du début de perte pour le LaF5; seul (1300°C) (Figure
V.3.1). La courbe du M2 montre que la masse diminue presque 1,5 % entre 885 et 1145°C puis diminue
rapidement avec une petite diminution de la vitesse de la perte a partir de 1235°C.
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Figure IV.8. Courbes ATG de deux mélanges binaires et du mélange ternaire lorsque x = 3,5

Ce point d’inflexion commun entre M1 et M2 peut étre di a I'existence de deux réactions
simultanées a cette température élevée : une premiére entre I'oxyde et le LaF; déja en cours, et une
deuxiéme qui aurait lieu avec le LaF; n’ayant pas encore réagi et le dioxygene.

En regardant la courbe d’ATG du M3, on peut remarquer une perte massique d’environ 1 %
au début de I’étude avant 100°C. Ceci est d(i a la déshydratation du mélange qui pourrait adsorber de
I’eau de I'atmosphére pendant la préparation. Ensuite, la forte diminution de la masse commence a
1000°C. Elle est plus lente au méme point d’inflexion de M1 et M2 (1235°C) mais a une valeur
intermédiaire de perte massique (15%). Nous pouvons remarquer que les courbes de M3 et M1 sont
semblables mais avec une perte inférieure pour M3.

Afin de mieux comprendre les réactions précédentes, des analyses EDS-MEB, DRX et
spectroscopie Raman ont été appliquées apres calcination des mélanges a 1500°C.

IV.4.2.M1-T

i. EDS-MEB

Apres calcination, le mélange binaire entre la silice et le LaF; (M1-T) montre par imagerie
MEB deux zones différentes : grise claire et noire (Figure 1V.9). Cette observation va dans le sens que
les réactions sont incomplétes ou bien produisent plusieurs composés.

Les résultats obtenus par I'EDS apres I'analyse de chaque zone sont présentés dans le tableau
IV.5.

Ces valeurs indiquent qu’il y a une petite quantité du fluor qui peut étre attribuée a du LaOF
résiduel, et que la zone noire correspond essentiellement a de la silice qui n’a pas réagi. Tandis que
I"autre zone peut correspondre a un produit résultant de la réaction entre les deux composés en
présence ou non de traces de fluor ou de la silice.
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HY |mag = det WD pet] —2mm
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Figure IV.9. Images MEB du M1-T

Elément Zone grise claire Zone noire
La 11,08 % 2,85 %
Si 23,51 % 35,49 %
F 0,75 % 0,42 %
(0] 64,66 % 61,24 %

Tableau IV.5. Résultats EDS du M1-T
ii. DRX
Le diffractogramme DRX (Figure V.4.3) du M1-T correspond parfaitement a celui du La,Si, 0,
monoclinique [478, 479]. Le pic intense vers 20 = 22°C est attribué a la silice cristallisée de structure

de cristobalite (Figure IV.10). Le traitement thermique a cristallisé la silice n’ayant pas réagie avec le
LaF3; ou quin’a pas eu le temps nécessaire pour réagir.

La,Si,O, - Monoclinique (carte ICSD)
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Figure IV.10. Diffractogramme DRX du M1-T avec la carte ICSD du La,Si, 0, monoclinique [478, 479]
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iii. Raman

La figure IV.11 montre que le spectre Raman du M1-T correspond fortement a celui du
La,Si,0- [480]. Ceci vient en bon accord avec les résultats obtenus précédemment.

La,Si, 0,

Intensité (u.a.)

U R TR T [U S S R R R
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Déplacement Raman (cm™)

Figure IV.11. Spectres Raman du M1-T et du La,Si, 0, [480]

Nous pouvons remarquer la présence de deux pics principaux différents dans le spectre du
M1-T par rapport a celui du La,Si,0, : a 400 et 850 cm™. Cette apparition est expliquée par la
formation d’autres matériaux. La figure IV.12 présente les différents spectres Raman pour différents
matériaux a base de silicate de lanthane [481].
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Figure IV.12. Spectres Raman de différents silicates de lanthane [481]
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Les quatre spectres du bas (e, f, g et h) peuvent étre éliminés de la discussion parce qu’ils
correspondent aux matériaux dopés baryum, magnésium ou aluminium. De méme, le spectre du haut
(a) posséde un pic a 850 cm™ trés intense par rapport a celui du M1-T.

Le spectre «b» est celui du La,Si,0, pur. Les deux spectres restants «c» et «d»
correspondent aux deux apatites type La — Si — 0, Laq 33Sig0,¢ €t Lag ¢7Si046.5 respectivement,
dont on identifie clairement les deux pics présents dans le spectre du M1-T, mais avec des intensités
plus importantes parce que ces spectres ont été mesurés pour des apatites pures.

iv. Discussion

Les résultats DRX ont été confirmés par les analyses EDS. Le tableau IV.6 présentent les
pourcentages atomiques théoriques des éléments chimiques dans le cas d’obtention d’'un mélange du
La,Si,0, et de la silice ou chacun pris séparément.

| % atomique théorique
Elément - - Zone grise claire
La,Si,0, Sio, La,Si, 04 +8i0,
La 18,2 % 14,2 % 11,08 %
Si 18,2 % 33,33% 21,6 % 2351 %
o 63,6 % 66,67 % 64,2 % 64,66 %
F 0,75 %

Tableau IV.6. Pourcentages atomiques théoriques de différents éléments des produits possibles dans M1-T et ceux de la
zone grise claire

De la comparaison de ces valeurs avec les résultats obtenus par EDS dans la zone gris clair, en
notant en particulier que le pourcentage expérimental de silicium est supérieur a celui du lanthane, il
ressort que le traitement thermique de M1 a 1500°C conduit a I'obtention d’'un mélange de deux
produits (La,Si, 0, et Si0,).

Le spectre Raman du M1-T est en accord avec les résultats obtenus par DRX et EDS.
Cependant, ces derniers ne montrent pas |’existence d’une apatite dans le mélange. La présence de
deux pics a 400 et 850 cm™ dans le spectre Raman du M1-T peut signifier qu’un de ces deux apatites
se forment en faibles quantités dans notre produit final. Comme elles sont obtenues a partir d’un
mélange de La, 05 (lui-méme provenant de la réaction entre le LaF; et 'oxygene de I'air) et Si0, a
une température supérieur a 1250°C [482], leur formation est difficile dans nos conditions, ce qui
pourrait en expliquer la faible concentration dans le produit final.

IV.4.3.M2-T

i. EDS-MEB
L'image MEB de M2-T montre deux zones, grise claire et grise foncée (Figure IV.13). Ce qui
signifie également la présence de deux produits dans le milieu apres traitement thermique.

Le tableau IV.7 présente les résultats obtenus par EDS apreés I'analyse de chaque zone. On peut
remarquer que le dioxyde de germanium est toujours présent dans le milieu et ce quelle que soit la
zone étudiée malgré son évaporation a 1500°C lorsqu’il a été étudié seul.
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HVY |mag = det WD pressure  spot 2mm ——
1500 kV| 37 x BSED[10.0 mm 2.98e-1 Tor 3.5 Retro

Figure IV.13. Image MEB du M2-T

Elément Zone grise claire Zone grise foncée
La 21,21 % 3,50 %
Ge 20,29 % 34,30 %
F 0,86 % 0,26 %
(0] 57,73 % 61,94 %

Tableau IV.7. Résultats EDS du M2-T
ii. DRX
Le diffractogramme DRX du M2-T (Figure 1V.14) montre que la structure du produit obtenu
correspond a celle du La,Ge, 0, [483].

La,Ge,O, (carte ICSD)
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Figure IV.14. Diffractogramme DRX du M2-T avec la carte ICSD du La,Ge, 0, [483]
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iii. Raman

Nous n"avons pas trouvé de spectre Raman de La,Ge, 0, dans la littérature pour le comparer
avec celui du M2-T. Mais pour se faire une idée sur l'allure attendue, nous avons comparé notre
spectre avec celui du LaBGeOs [484] (Figure 1V.15).

LaBGeO,
]
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Figure IV.15. Spectres Raman du M2-T et du LaBGeOs5 [484]

iv. Discussion

La comparaison de ces deux spectres Raman tend a montrer que le produit obtenu pourrait
étre un oxydo-germano-lanthane. Selon les analyses en DRX, le diffractogramme indique qu’il s'agirait
de La,Ge,0,. De plus, la composition mesurée par EDS dans la zone grise claire est en accord avec
cette composition dont les pourcentages théoriques des éléments dans le La,Ge; 0, sont 63,6 %
d’oxygene et 18,2 % de germanium et lanthane chacun. La zone grise foncée pourrait étre associée a
la présence majoritaire de GeO,.

IV.4.4. M3-T

i. EDS-MEB

Aprés avoir présenté les résultats des deux mélanges binaires, il est temps de présenter ceux
du mélange ternaire, M3-T. Pour ce mélange calciné, I'image MEB montre encore une fois une
hétérogénéité des zones (Figure IV.16). Apres analyse par EDS des zones foncées, il était montré que
c’est de lasilice : 33,20 % de silicium et 62,60 % d’oxygéne avec des traces de germanium et de fluor.

Concernant la partie claire, les pourcentages obtenus des éléments chimiques pour plusieurs
zones sont indiqués dans le tableau IV.8.

Les résultats EDS montrent que, pour toutes les zones, les quantités de germanium sont
relativement faibles avec la présence de traces de fluor. Tandis que celles du silicium et du lanthane
sont trés proches I'une de |'autre, en présence d’une grande quantité d’oxygéene.
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Figure IV.16. Images MEB du M3-T

Elément Zone claire 1 Zone claire 2 Zone claire 3
La 15,13 % 19,68 % 17,46 %
Si 16,14 % 17,29 % 15,66 %
Ge 5,80 % 5,13 % 4,99 %
F 0,98 % 0,64 % 0,71 %
(0] 61,95 % 57,26 % 61,18 %

Tableau IV.8. Résultats EDS des zones claires du M3-T

ii. DRX
La DRX donne un diffractogramme proche de celui de La,Si,0, (Figure IV.17), mais la

structure cristalline obtenue de ce dernier est tétragonale [485], différente de celle obtenue pour M1-

T (monoclinique).

La,Si,O, - Tétragonale (carte ICSD)
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Figure IV.17. Diffractogramme DRX du M3-T avec la carte ICSD du La,Si, 0, tétragonale [485]
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Comme dans M1-T, le pic intense a 26 = 22° provient de la présence de la cristobalite dans le
milieu. En outre, on ne trouve pas de pics correspondants a un composé cristallisé qui contient du
germanium.

iii. Raman
La figure IV.18 présente les spectres Raman du mélange ternaire M3-T.

M3-T
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Figure IV.18. Spectre Raman du M3-T

Ce spectre Raman présente de trés nombreuses bandes et se distinguent nettement de ceux
mesurés pour M1-T et M2-T. En particulier, nous ne retrouvons pas le pic intense vers 750 cm™

caractéristique de La,Si, 0 ni celui vers 780 cm™ observé pour M2-T.

iv. Discussion

D’apres les courbes ATG déja présentées, la perte de masse pour M1 commence 150°C avant
celle du M2. De plus, les pertes massiques pour M1 et M3 commencent a la méme température
(1000°C). Cela peut signifier que dans le mélange ternaire, la réaction commence ente la silice et le
trifluorure de lanthane pour former La,Si,0,. Cette réaction consomme la totalité du LaF; avant
d’atteindre la température de réaction entre ce dernier avec le GeO,, qui a son tour, s’évapore en
majorité en absence d’un autre réactif.

Les pourcentages atomiques obtenus par EDS des éléments La, Si et O peuvent étre attribués
a la présence du La,Si,0,. L'EDS montre aussi qu’une petite quantité du GeO, réussit a réagir dans
le milieu pour donner un composé de type La — Ge — O en faible quantité.

IV.4.5.Discussion sur la composition en cas de 3,5 MO

Les résultats présentés ci-dessus vont dans le sens d’une réaction entre les ions fluorures et
I’'oxyde avec libération du SiF,. Cette libération a été observée dans les deux mélanges binaires mais
également dans le ternaire. Le fluorure est considéré comme un ion tres nucléophile avec une forte
densité électronique lui permettant d’attaquer le centre métallique, considéré comme électrophile.
La grande stabilité de la liaison M — F engendre une rupture de la liaison M — O dont les énergies des
liaisons sont plus faibles (cas du Si). La répétition de ces attaques sur M conduit a la formation de
MF,. A titre d’exemple, le mécanisme de formation de SiF, est présenté dans la figure 1V.19. La
libération de ce gaz conduit a la formation du La,Si, 0, et La,Ge, 0, aprés le traitement thermique
de M1 et M2 respectivement.
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Figure IV.19. Mécanisme de libération du SiF, apres une réaction entre la silice et les ions fluorures provenant de LaF;

L'ATG a montré que la réaction dans les mélanges M1 et M3 commence a une température
inférieure d’environ 150°C par rapport a celle dans M2. L’énergie plus faible de la liaison Si — O que
celle de la liaison Ge — O (Tableau IV.9) favorise une réaction dans M1 a une température plus basse.

Liaison E (kJ.mol?) Référence
Si—0 452 [486]
F —Ge 485 [487]
F—=S5i 552 [488]
Ge—0 659 [489]

Tableau IV.9. Les principales énergies des liaisons

La ressemblance des allures de I’ATG entre M1 et M3, ainsi que celle des résultats EDS et DRX
montre bien que la réaction entre le fluorure et le silicium dans le systeme ternaire est favorisée par
rapport a celle avec le germanium. La différence des énergies des liaisons des métaux avec |'oxygene
rend la rupture de la liaison Ge — O moins favorisée dans le mélange ternaire.

Avec la quantité molaire x = 3,5, la quantité de silice est assez suffisante pour réagir avec la
totalité du LaF; en donnant I'oxyde mixte La,Si,0,. La température plus faible de cette réaction,
conduit a la consommation de la majorité du LaF3 par la silice, ce qui ne laisse qu’une quantité faible
pour réagir avec le dioxyde de germanium qui a déja commencé a s’évaporer du mélange.
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La forte énergie du liaison Ge — O par rapport a celle du F — Ge explique la persistance de
I’oxyde de germanium remarquée par EDS-MEB dans M2-T, qui peut étre expliqué par une réaction
entre le GeF, avec I'oxygéne de I'air a la température élevée qui conduit a la formation du GeO,.

IV.5. 1,5 MO; (M = Si ou Ge)

D’autres réactions peuvent se produire entre le trifluorure de lanthane et des quantités
steechiométriques des oxydes pour former I'oxyde de lanthane comme produit final.

Apreés un traitement thermique a haute température, la réaction théorique entre LaF; et la
silice (en plus faible concentration que LaF3) ainsi que la perte massique théorique sont les suivantes :

L55Si0, + 2LaFs = 15SiF, T + Lay05 (IV.9)
32.5%

D’autre part, la réaction et la perte massique théoriques apres calcination de LaF; avec la
méme quantité molaire de GeO, sont :

1,5 GeO, + 2 LaF; = 1,5 GeF, T + La,0; (Iv.10)
40.5 %

Enfin, la réaction dans le mélange ternaire ainsi que les pertes massiques possibles, en cas
d’une réaction totale entre LaF; et un seul oxyde avant que I'autre ait la possibilité de réagir, sont :

15Si0, + 15Ge0, + 2LaF; = 15SiF, ou 15GeF, + Y (IV.11)
24.5% 35%

La nomenclature de ces trois mélanges est présentée dans le tableau 1V.10.

Nom Nom apres traitement thermique a 1500°C Mélange

M4 M4-T 1,5 Si0, + 2 LaF,

M5 M5-T 1,5 GeO, + 2 LaF;

M6 M6-T 1,585i0, + 1,5 GeO, + 2 LaF;

Tableau IV.10. Nomenclature des mélanges étudiés lorsque x = 1,5

IV.5.1.ATG

L’ATG montre que les pertes massiques pendant le traitement thermique de M4 et M5 sont
identiques (30 %), tandis que celle du M6 est égale a 23 % (Figure IV.20). On remarque aussi que ces
pertes peuvent continuer si le temps d’échauffement est plus long.

La valeur expérimentale de la perte pour M4 (30 %) est trés proche de celle estimée dans la
réaction IV.9 (32.5 %), ainsi que la valeur pour M6 (23%) dans le cas ou LaF; réagit avec la silice dans
le mélange ternaire (réaction IV.11) (24,5%). En revanche, la valeur mesurée pour M5 (30%) est trés
différente de celle attendue selon la réaction V.10 (40,5%).

Les courbes montrent encore que la réaction pour M4 commence a 1000°C, soit la méme
température du début de réaction pour M1, ce qui va dans le sens d’'une attaque des ions fluorures
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sur la silice a cette température. Mais le point d’inflexion ou la vitesse de la perte diminue est située
a 1170°C, tandis qu’il était a 1235°C pour M1.

Les résultats montrent que la température du début de la réaction pour M5 est proche de
celle pour M2, qui est toujours supérieure de 150°C environ par rapport a celle observée entre la silice
et LaF;. De plus, la diminution de la masse est rapide et linéaire sans aucun point d’inflexion.
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Figure IV.20. Courbes ATG de deux mélanges binaires et du mélange ternaire lorsque x = 1,5

D’autre part, I'allure de la courbe pour M6 est semblable a celle de M4. La perte massique
commence a 1000°C, le point d’inflexion est toujours a 1170°C mais la perte a ce point est supérieure
a celle obtenue pour M4. La déshydratation du mélange est présentée comme une perte massique
d’environ 1 % au début de la courbe avant 100°C.

IV.5.2.M4-T

i. EDS-MEB
L'image MEB montre trois zones dans le mélange calciné M4-T : noire, grise et blanche (Figure
IV.21), tel que, selon I'EDS, la zone noire présente toujours de la silice n’ayant pas réagi.

HVY mag = det WD pressure  spot 2mm HY magoc det | WD pressure 5{)0( B
1500 kV| 37 x BSED[10.0 mm 2 98e-1 Torr 4.5 Retro 15.00 kV 1 200 x BSED| 10.0 mm 2.98¢-1 Torr| 4.5

Figure IV.21. Image MEB du M4-T
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En détails, les résultats EDS montrent que les deux autres zones correspondent a deux
produits finaux différents (Tableau 1V.11). Un composé de type La — Si — O dans la zone grise et
tandis que la zone blanche correspond essentiellement a un oxyde de lanthane ou un mixte avec un
composé a base de silicium. Par rapport au précédent mélange (x = 3,5), on peut noter une

concentration en fluor plus importante, en particulier dans la zone blanche.

Elément Zone grise Zone blanche
La 23,95 % 31,73 %
Si 14,94 % 9,29 %
F 1,04 % 1,69 %
(0] 60,07 % 57,28 %

Tableau IV.11. Résultats EDS du M4-T

ii. DRX
Le diffractogramme DRX de M4-T est en bon accord avec celui du Lag 335i504¢ [482] (Figure
IV.22). Cette structure n'était pas celle retenue pour écrire la réaction IV.9.
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Figure IV.22. Diffractogramme DRX de M4-T avec la carte ICSD du Lag 33Sis0,¢ [482]
iii. Raman

Une premiere correspondance peut étre réalisée entre le spectre Raman de M4-T (Figure
IV.23) et ceux des apatites type La — Si — O [481] de la figure IV.12 (reportés dans la figure 1V.23),
mais il y a une absence du pic a 850 cm™. La comparaison avec le spectre Raman du La, 05 [490] est
aussi possible, mais a nouveau on note "absence du pic vers 450 cm™.
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Figure IV.23. Spectre Raman de M4-T et ceux des apatites de type La — Si — O [481] et de La, 03 [490]

iv. Discussion

Le tableau IV.12 présente les pourcentages théoriques des éléments formant les composés

possibles aprés le traitement thermique de M4.

% atomique théorique
Elément La,03 Lag33Sis026 | Zone grise
Laz 03 SiOZ La9_33$i6026
+ SlOZ + Laz 03
La 40,00 % 22,50 % 25,00 % 24,50 % 31,73 %
Si 33,33 % 14,50 % 12,50 % 13,00 % 9,29 %
(0] 60,00 % | 66,67 % 63,00 % 62,50 % 62,50 % 57,28 %
F 1,69 %

Tableau IV.12. Pourcentages atomiques théoriques des différents éléments des produits possibles dans M4-T et ceux de la

zone grise

En comparant ces valeurs avec celles mesurées (Tableau I1V.11), il ressort que la zone blanche

pourrait étre associée a la présence de La,03. La zone grise peut étre associée au Lag33S5i50,4. La

formation de cette apatite type La — Si — O peut-étre expliquée par la présence de deux réactions

simultanées : une entre LaF; et lasilice pour donner le La, 05 et 'autre par la formation de ce dernier

par oxydation de LaF; sous I'effet thermique, ce qui provoque un excées de la silice qui sous haute

température réagit avec La, 05 qui sera a son tour en exces pour donner de |'apatite [482].

D’apres les spectres Raman déja présentés des composés de type La — Si — O, on peut

attribuer le pic entre 800 et 850 cm™ au métal dans les apatites: le silicium dans le cas du
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Lag33Sig0,6. Ce qui conduit a dire que le spectre du M4-T correspond a un composé de type La —
Si— 0. Les résultats EDS, sont en accord avec la présence du La, 05 dans la zone blanche, ce qui est
en méme direction avec le spectre Raman du M4-T probablement obtenu par sondage de cette zone
du matériau.

Il est trés probable d’avoir un mélange de Lag 33Sig0,4 et de La, 05 en faible quantité dans
MA4-T, surtout que les pourcentages théoriques des éléments en cas de ce mélange sont proches de
ceux obtenus par EDS en sondant la zone grise.

IV.5.3.M5-T

i. EDS-MEB

En ce qui concerne la réaction entre le dioxyde de germanium et le trifluorure de lanthane a
haute température (M5-T), I'image MEB représente une bonne homogénéité (une seule couleur) dont
on peut prévoir la présence d’un seul composé (Figure 1V.24).

HV |mag = det WD presst 2 mm
15.00 kV. 40 x BSED 10.0 mm|2.98e-1 Tarr| 3.5 Retro

Figure IV.24. Images MEB du M5-T

L'EDS a son tour donne des valeurs similaires et ceci quelle que soit la zone étudiée du
matériau. Les pourcentages moyens reportés dans le tableau V.13 :

Elément Zone blanche
La 23,45%
Ge 17,16 %

F 0,94 %
(0] 58,45 %

Tableau IV.13. Résultats EDS du M5-T

ii. DRX
Le diffractogramme DRX le plus proche de celui de M5-T est celui d’'une apatite type La —
Ge — 0, le Lag cGeg0y4 65 [491] (Figure IV.25).
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Figure IV.25. Diffractogramme DRX de M5-T avec la carte ICSD du Lag ¢GegO4¢.65 [491]

iii. Raman

Le spectre Raman du M5-T obtenu présente une grande similarité avec celui d'une apatite
type La — Ge — O, mais nous n’avons pas pu trouver dans la littérature un spectre Raman de cette

apatite pure. La figure 1V.26 compare le spectre Raman du M5-T avec celui de I'apatite dopée
tungsténe [492].
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Figure IV.26. Spectres Raman de M5-T et ceux des apatites type La — Si — O dopées W
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En outre, le petit pic vers 650 cm™ a été attribué a l'existence d'ions oxyde dans des sites
interstitiels, ce qui conduit a la formation de I'atome de germanium en coordinence 5 [493], ce qui
confirme I'obtention d’une apatite type La — Ge — 0.

iv. Discussion

La formation de cette apatite est semblable a celle de I'apatite type La — Si — O, une réaction
entre le La, 05 avec I'oxyde métallique a haute température, mais la différence est que celle avec
GeO0, prend place a environ 1150°C [494]. La formation du La, 05 peut étre expliquée par le méme
mécanisme présenté dans le cas du M4-T, une réaction entre le LaF; et I'oxygéne provenant de I'air.

IV.5.4.M6-T

i. EDS-MEB

Finalement, le mélange ternaire M6 montre un aspect bi-phasique aprés traitement
thermique, I'image MEB du M6-T montrant deux zones bien définies : grise et blanche avec une
prédominance de cette derniere (Figure IV.27).

HY |mag = det WD pressure  spot L) — HV
15.00 k| 37 x BSED|[10.0 mm 3.01e-1 Tomr 3.5 Retro 15.00 kV 1 300 x BSED|10.0 mm 2.98e-1 Torr| 3.5

Figure IV.27. Images MEB du M6-T

Les résultats obtenus par EDS sont présentés dans le tableau IV.14. La zone blanche présente
une concentration identique en Si et Ge et une concentration plus élevée en La. Pour la zone grise,
la concentration en Si est similaire a celle mesurée dans la zone blanche alors que les concentrations
en La et Ge sont plus élevées, au détriment de la concentration en oxygene.

Elément Zone blanche Zone grise
La 17,82 23,69
Si 10,72 9,65
Ge 10,55 16,57
F 1,38 0,47
(0) 59,53 49,62

Tableau IV.14. Résultats EDS du M6-T
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ii. DRX
Grace a une analyse DRX, nous pouvons identifier la présence de La,Si, 0, tétragonale [485]
pour le M6-T (Figure 1V.28).
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Figure IV.28. Diffractogramme DRX de M6-T avec la carte ICSD du La,Si, 0, tétragonale [485]

iii. Raman

La figure IV.29 présente les spectres Raman de deux mélanges ternaires M3-T et M6-T.
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Figure IV.29. Spectres Raman du M3-T (violet) et du M6-T (rose)

Il est clair que les deux mélanges possedent des spectres Raman assez proches. Comme dans
M3-T, on peut attribuer le spectre du M6-T a un mélange de deux matériaux de type La — Si — O et
La — Ge — 0.

iv. Discussion

La phase tétragonale du La,Si, 0, est la méme que celle obtenue dans le cas du M3-T. Le
diffractogramme ne fait pas apparaitre des pics appartenant a la cristobalite, ni des pics pouvant étre
attribués a un composé qui contient de germanium. On peut remarquer que les pics entre 150 et 450
cm™ sont moins intense en cas du M6-T, tandis que son pic autour de 800 cm™ est plus intense, ce qui
peut conduire a conclure que la quantité du composé de type La — Ge — O est plus importante dans
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M6-T. Les différents résultats montrent que M6-T correspond au mélange d’une apatite et d’un
La,Si,0, dont la quantité du dernier est prédominante.

Comme dans M3-T, la DRX met en évidence la méme phase tétragonale de La,Si, 0, et aucun
pic lié a un composé a base de germanium n'est révélé. En revanche, le diffractogramme de M6-T ne
fait pas apparaitre de pics appartenant a la cristobalite. Ceci peut s'expliquer par le fait qu'il y a moins
de silice dans M6-T donc il est effectivement moins probable d'avoir de la cristobalite. On peut
remarquer que les pics Raman entre 150 et 450 cm™ sont moins intense en cas du M6-T, tandis que
son pic autour de 800 cm™ est plus intense, ce qui peut conduire a conclure qu’une quantité du
composé de type La — Ge — O peut-étre plus importante dans M6-T. Les différents résultats
montrent que La — Ge — O correspond au mélange d’une apatite et un La,Si, 0, dont la quantité du
dernier est prédominante.

IV.5.5.Discussion sur la composition en cas de 1,5 MO;

Le mécanisme de libération de M F, dans ces trois mélanges est le méme que dans le cas de x
=3,5. De méme, I’ATG montre que la température de début de la réaction en M4 et M6 est la méme
mais inférieure a celle de M5.

La formation des apatites dans les mélanges binaires a été favorisée par la double réaction du
LaF; dans le milieu : avec les oxydes métalliques et avec I'oxygene de I'air. Les deux réactions se
déroulent simultanément et conduisent a la formation de La, 05 et par conséquence a des exces des
MO, qui vont réagir a leur tour avec le La, 05 formé pour donner les apatites.

D’autre part, la quantité initiale de la silice dans le mélange ternaire n’est pas suffisante pour
donner le La,Si, 05, mais '’ATG de M6 (comme de celui de M3) montre que la silice réagit avec le
LaF; avant le dioxyde de germanium puis on voit un point d’inflexion dans la perte de M6 a 1170°C,
ce qui peut étre expliqué par une réaction entre GeO, et LaF; qui consomme une quantité de ce
dernier du milieu et met la silice en exces avec la quantité de LaF; restante pour donner La,Si,0-.
Tandis que la réaction ente le dioxyde de germanium et le trifluorure du lanthane est traduite par la
présence d’une quantité importante de germanium par EDS, d’ou le produit le plus favorable de cette
réaction est une apatite de type La — Ge — O, d’autant plus que la réaction du LaF; avec I'oxygéene
conduit au La, 05 qui est un réactif essentiel dans la formation des apatites [482, 491, 495, 496].

IV.6. Conclusion du chapitre

Nous avons étudié dans ce chapitre les différentes réactions selon différents rapports molaires
des réactifs dans les systémes binaires Si0O, — LaF; et GeO, — LaF5 ainsi que dans le systéme
ternaire Si0O, — GeO, — LaF; afin de comprendre la réactivité des ions fluorures dans la fibre
optiques co-dopée LaF;:Tm3* qui a montré aprés étirage une disparition du fluor ainsi qu’une
apparition de nouvelles nanoparticules dans la fibre.

Les résultats ont montré que la silice réagit a plus basse température que le dioxyde de
germanium avec le trifluorure de lanthane. En outre, pour les deux rapports molaires étudiés (c-a-d
quantité de Si0, et GeO, plus importante ou moins importante que celle de LaFs), le produit
prédominant aprés une réaction dans un mélange ternaire est le La,Si, 0, avec toujours la méme
structure cristalline (tétragonale). Cependant, lorsque la quantité de la silice est faible, une apatite
type La — Ge — O se présente dans le matériau final.
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Dans cette étude, nous avons proposé des réactions mises en jeu dans le cas ou les quantités
de Si0, et de GeO, sont égales. La quantité de LaF; utilisée était la stoechiométrie molaire de I'oxyde
métallique. Dans I'étude effectuée a I'INPHYNI a Nice, les quantités de GeO, et de LaF; ne dépassent
pas 2% chacun dans la fibre optique. La silice est la matiére premiére qui est en trés grand excés par
rapport aux deux autres composés. Ceci signifie que la réaction prédominante, et peut étre la seule
réaction, pendant la fabrication de la fibre optique est celle entre le LaF; avec un excés du Si0, qui
libére du SiF, et produit des nanoparticules de La,Si,0,. Compte tenu des températures nécessaires
a cette réaction, un tel mécanisme peut commencer des la phase de densification de la couche
poreuse lors du procédé MCVD.
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Ce travail de thése consistait a étudier de matériaux luminescents a base de silice dopés par
des ions de terres rares pour des applications dans le domaine de la photonique.

Nous avons montré tout d’abord comment la présence du magnésium change la structure des
massifs de silice dopée europium préparés par voie Sol-Gel. Cette modification de structure a amélioré
les propriétés de photoluminescence de I'europium tel que son émission et sa durée de vie de
fluorescence. Le traitement thermique a joué un réle primordiale en augmentant I'ordre de la
structure amorphe de la silice. En particulier, la montée en température a pour effet d'éliminer les
impuretés telles que les molécules d’eau et les groupements hydroxyles qui induisent une extinction
de la fluorescence des ions Eu3*.

Suite a cette élimination, les ions europium se trouvent localiser dans des sites présentant une
amélioration des propriétés de luminescence, remarquable par l'allongement de la durée de vie. La
quantité d’europium n'implique aucun effet significatif sur les spectres d’émission ni sur les déclins,
et ce malgré une concentration aussi élevée que 1 mol %. De méme, le type de sel d’europium
n’affecte pas la luminescence des matériaux. En revanche, I'élimination des impuretés autour du
chlorure d’europium est plus efficace en comparaison avec le nitrate d’europium.

Ensuite, des nanoparticules de silice (NPSi) dopée europium ont été élaborées. Nous avons
mis a profit I'existence de différentes méthodes d’application du procédé Sol-Gel pour synthétiser des
NPSi dopées europium avec différentes tailles moyennes : 100 nm par Sol-Gel classique, ainsi que 10
nm et 50 nm par Sol-Gel en microémulsion inverse. Comme dans le cas des massifs de silice dopée
europium, il n’a pas été observé d’effets significatifs de la quantité d’Eu3* dans les nanoparticules de
silice sur les spectres d’émission ni sur les déclins. Quant a la taille, la réduction de la taille des NPSi
est bénéfique pour les propriétés luminescentes, tant pour les NPSi non calcinées que dans celles
calcinées. Les propriétés photoluminescentes des grosses NPSi (100 nm) dopées europium sont
proches de celles de massifs de silice dopée europium. Les durées de vie des petites NPSi sont plus
importantes. Le traitement thermique améliore toujours les durées de vie et les spectres d’émission
apres I'élimination des impuretés, en particulier des sites aqueux. Nous avons observé des durées de
vie proches pour les NPSi de taille 10 nm et 50 nm apres traitement thermique, cette observation n’est
pas surprenantes vu que ces NPSi s’agglomerent et se densifient en conduisant a des matériaux finaux
de structures tres proches.

Ce travail de synthése des NPSi était motivé dans le cadre du projet ANR Nice-Dream. Le but
était (i) de préparer des NPSi a incorporer via le dopage en solution dans la couche poreuse d'une
préforme MCVD, (ii) d'améliorer nos connaissances sur l'effet de la taille des NPSi sur les propriétés
de luminescence des ions de terres rares tels que I'europium. Ce travail trouve son extension dans le
cadre du nouveau projet ANR Nano-Slim (ANR-17-CE08-0002), pour lequel nous avons commencé a la
fin de cette these la fabrication de monolithes de silice contenant des nanoparticules de silice dopées
europium. Les résultats préliminaires sont présentés dans I’Annexe A. Nous avons pu fabriquer des
monolithes homogenes avec le minimum de porosité possible, sans avoir de fissures dans la structure.
Ce sujet a continué avec un stagiaire de Master 2 qui a introduit aussi des nanoparticules de
magnésium afin de modifier la structure du verre. L’étirage et I'étude optique de ces monolithes sera
le prochain travail a effectuer. Pour ce projet, une nouvelle thése va commencer en janvier 2019 a
I'INPHYNI. Le sujet concernera I'étude de la mise en forme de ces nanoparticules et autres
nanoparticules pendant |'étirage des fibres optiques.



Chapitre V. Conclusion générale et perspectives

L’étude de la réactivité de fluor dans un systeme ternaire Si0, — GeO, — LaF5; dans la
troisieme partie de ce travail de these a montré comment le fluor est libéré aprés imprégnation des
nanoparticules de LaF; dopées Tm3* dans une fibre optique a base de silice contenant du GeO,.
Aprés I'étude des différents systéemes binaires et ternaires a haute température et apres les
différentes caractérisation des matériaux obtenus, nous avons confirmé que le fluor réagit a haute
température avec le silicium en formant du SiF, qui est un gaz qui se libére pendant la fabrication. En
outre, puisque nous travaillons dans la fibre optique avec un grand exces de silice par rapport au GeO,
et LaF;, nous avons conclu que la composition des nanoparticules observées dans la fibre optique
apres étirage est du type La,Si,0-.

Les résultats obtenus par cette étude nous ont permis d'appréhender la réaction des
nanoparticules de LaF; suite a leur imprégnation par le dopage en solution. Ces résultats nous
permettent d'améliorer notre connaissance par rapport aux résultats obtenus dans la fibre.

Enfin, le projet ANR Nano-Slim (2018-2021) permettra de prolonger cette étude. Ce projet
concerne |'étude de la mise en forme des nanoparticules (allongement et rupture) au cours de I'étirage.
Il représente une collaboration entre différents laboratoires dont les travaux sont distribués de la
maniere suivante : I'lCGM de Montpellier préparera des préformes par voie Sol-Gel qui seront étirées
a 'INPHYNI de Nice; le CEMES de Toulouse, le GPM de Rouen et le CP2M de Marseille effectueront
des caractérisations des matériaux ; tandis que le LPhiA d’Angers et I'ICI-ECN de Nantes prendront en
charge la modélisation.



Annexe A

Monolithe de silice contenant des nanoparticules de

silice dopée europium

Cette these fait partie d’'un projet ANR qui s’intéresse a I’'étude des nanoparticules dans les
fibres optiques. Donc, il est nécessaire d’étudier I'effet de I'étirage de ces derniéres sur les
nanoparticules insérées dans les fibres. C'est pourquoi nous avons préparé des monolithes de silice
contenant des NPSi afin de les étirer et initier les études sur les effets provoqués par ce processus sur
les NPSi.

Le procédé Sol-Gel est encore utilisé pour élaborer ces monolithes. Pour cette mise en forme,
les températures et les temps de gélification et ceux de séchage sont primordiaux. C'est pourquoi il
est important de les optimiser. Comme les nanoparticules seront ajoutées dans les monolithes, il faut
chercher a diminuer le temps de gélification afin d’éviter la précipitation des nanoparticules et assurer
gu’elles seront bien dispersées dans le monolithe obtenu finalement.

En se basant sur les travaux du H. EL HAMZAOUI et al. [497], nous avons maitrisé les
températures et les temps de fabrication des monolithes purs et transparents. Les résultats seront
présentés dans ce paragraphe vue que notre mission était d’élaborer ces monolithes et de les envoyer
au laboratoire INPHYNI a Nice pour les étudier. En plus, dans le méme cadre de recherche, un stagiaire
a I'lCGM a été recruté pour continuer ce travail.

Le TMOS est utilisé comme précurseur de la silice parce qu’il assure une meilleure
transparence du matériau final le TEOS.

Le protocole est trés simple, il suffit de mélanger et d’agiter pendant 30 min :

0,04 mol de TMOS (5,85 ml)

0,16 mol de méthanol (6,47 ml)

0,4 mol d’eau ultra pure (7,2 ml)

0,04 mol de N, N-diméthylformamide, DMF, « HCON(CH3), » (3,08 ml)
Agitation pendant 30 min

Ajouter rapidement 2.10° mol d’ammoniac (soit 2,615 pl de NH,OH 30%)

ok wnN P

La quantité d’ammoniac ajoutée est relativement élevée, elle conduit a un temps de
gélification rapide de I'ordre de 10 a 20 secondes.

7. Lasolution est versée dans des tubes a hémolyse immédiatement apres I'ajout de 'ammoniac.

Ensuite, les tubes contenant les matériaux subissent un traitement thermique spécifique afin
d’éliminer les solvants et densifier les monolithes. Les différentes étapes de ce protocole ainsi que
I’évolution des monolithes au fur et a mesure du traitement sont présentées dans le tableau A.
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to
Le mélange est une solution liquide transparente.
t = 20 secondes

Un Gel transparent est obtenu dans le tube.
Le tube est chauffé a 50°C pour évaporer le méthanol.

t=3jours

Gel transparent, 50-60 % de son volume initial.

Le monolithe est trés fragile et contient encore du
solvant.

Il est maintenu a 50°C.

t=8jours

Le monolithe est blanc et reste fragile, 45-55 % de son
volume initial aprés 8 jours a 50°C.

Le maximum de réduction du volume a cette
température est atteint.

Le monolithe est déplacé dans un four sous vide

On augmente la température lentement jusqu’a 180°C
(2-3°C/min) avec une application lente du vide pour
éviter toutes fissures possibles.

Cette température sert a évaporer I'excés d’eau ainsi
que le DMF.

t=11jours

Aprés 3 jours a 180°C sous vide, on obtient un
monolithe quasi-transparent, d’une taille égale a
environ 40-50 % de son volume initial.

Ce monolithe est rigide mais fragile sous contrainte.

t=12jours

Le monolithe est mis dans un four a moufle en
augmentant la température avec une vitesse de 1°C/
min jusqu’a 1000°C, suivi d’un palier d’'une heure a cette
température avant de retourner lentement a T°amp.

La figure (a) montre un monolithe rigide et transparent,
a presque 30-40 % de son volume initial, mais lorsqu’on
le met devant un fond foncé, figure (b), on peut
remarquer un aspect translucide a l'intérieur.

Tableau A.1. Les différentes étapes du traitement thermique appliqué pendant la préparation des monolithes de silice




Monolithe de silice contenant des nanoparticules de silice dopée europium

L'aspect translucide final du monolithe obtenu est lié a une porosité résiduelle, ce qui nous a
conduit a essayer de prolonger le temps de traitement thermique a 180°C sous vide jusqu’a 10 jours.
Cette prolongation a amélioré la transparence et réduit la taille du monolithe (Figure A.1).

Figure A.1. Les monolithes obtenus suivant les deux temps d’échauffement a 180°C sous vide.
A) 3 jours et B) 10 jours
Les deux monolithes obtenus ont laméme masse de 0,53 g, mais la surface spécifique mesurée
par BET a subi une réduction de 94,34% en passant de 3 jours sous vide (403,25 m?/g) a 10 jours (22,83

m?/g).

Le protocole utilisé pour préparer le monolithe B a été appliqué pour élaborer un autre
contenant des NPSi dopée europium. Nous avons choisi d’insérer 1 % de NPSi de taille moyenne 50
nm dopées a 0,2% d’Eu. Le monolithe obtenu est présenté sur la figure A.2.

Figure A.2. Monolithe de silice contenant 1 % de NPSi de taille moyenne 50 nm dopées 0,2% d’Eu

Ce monolithe fait partie d’'une étude en cours au sein de I'INPHYNI a Nice sur I'effet de I'étirage
des fibres optiques dans lesquelles des nanoparticules sont incorporées.
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Matériaux luminescents a base de silice dopés d’ions de terres rares

Les matériaux dopés avec des ions de terres rares continuent de faire I'objet de nombreuses
recherches grace a leur efficacité dans les domaines de la photonique et leurs applications dans les
amplificateurs ou laser a fibre optique. Dans ce contexte, dans un premier temps, des massifs de silice
(Si0,) dopée par des ions europium (Eu3*) ont été préparés par le processus Sol-Gel. Les propriétés
de luminescence des ions de terres rares ont été étudiées dans ces massifs, ainsi que dans des massifs
co-dopés avec du magnésium et traités thermiquement a 900°C. Les propriétés optiques des ions
Eu3* ont été étudiées aussi dans un environnement totalement différent : des nanoparticules de silice
(NPSi). Ces différents matériaux ont été caractérisés par ICP-OES, MET, DRX, analyse de sorption et
FT-IR. La premiéere partie de ce manuscrit décrit comment la taille des NPSi, la quantité d’europium, le
traitement thermique et la présence de magnésium modifient les propriétés de photoluminescence
des ions Fu3*t.

Le second axe de ce travail de thése concerne I'étude de la réactivité des ions fluorures dans
le systéme ternaire Si0, — GeO, — LaF;. Plusieurs mélanges binaires et ternaires ont été élaborés et
calciné a 1500°C puis étudiés par ATG, EDS-MEB, DRX et spectroscopie Raman. L'évaporation des ions
F~ a été mise en évidence via une réaction préférentielle avec le silicium (pour former SiF,) plutot
qgu'avec le germanium. Dans le systéme ternaire, nous avons observé la formation de la phase
La,Si,0-.

Mots clés : Matériaux luminescents, Nanoparticules, Sol-Gel, Silice, Terres rares, Photoluminescence

Silica based luminescent materials doped with rare earth ions

Rare earth ions doped materials continue to be of high interest for several researches thanks
to their efficiency in the fields of photonics and their applications as amplifiers or optical fiber lasers.
In this context, firstly, silica bulks (Si0,) doped with europium ions (Eu3*) were prepared by Sol-Gel
process. The luminescence properties of rare earth ions were studied in these bulks, as well as in bulks
co-doped with magnesium and heat-treated at 900°C. The optical properties of Eu3" ions have also
been studied in a very different environment: silica nanoparticles (NPSi). These different materials
were characterized by ICP-OES, TEM, XRD, sorption analysis and FT-IR. The first part of this manuscript
describes how the size of the NPSi, the amount of europium, the heat treatment and the presence of
magnesium modify the photoluminescence properties of Eu3* ions.

The second axis of this work concerns the study of the reactivity of fluoride ions in the ternary
system Si0, — GeO, — LaFs5. Several binary and ternary mixtures were prepared and heat-treated at
1500°C and then studied by TGA, EDS-SEM, XRD and Raman spectroscopy. The evaporation of F~ ions
has been evidenced by a preferential reaction with silicon (to form SiF,) rather than with germanium.
In the ternary system, we observed the formation of La,Si, 0, phase.

Keywords: Luminescent materials, Nanoparticles, Sol-Gel, Silica, Rare earth, Photoluminescence



