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Résumé et Abstract

Etude de la structure locale d’oxydes alcalins par
diffusion Raman des rayons X

Résumé
L’oxygène, qui est l’un des éléments les plus abondants de l’univers, est caractérisé par

sa capacité à former des composés avec la plupart des autres éléments chimiques. Parmi
les oxydes, les borates et les silicates alcalins ont des applications dans de nombreux do-
maines scientifiques. Afin de mieux comprendre leurs propriétés, il est nécessaire d’avoir une
bonne compréhension de leur structure, qu’elle soit cristalline ou vitreuse. La diffusion Raman
des rayons X (XRS), est une technique de spectroscopie permettant d’étudier des matériaux
composés d’éléments légers, et qui est compatible avec des mesures en environnements échan-
tillons complexes (haute pression, haute température). Des outils théoriques étant nécessaires
pour améliorer la compréhension des données expérimentales, nous avons développé une mé-
thode de simulation des seuils K en XRS qui a été validée par une comparaison systématique
entre données expérimentales et théoriques réalisée sur des composés de référence. Nous nous
sommes ensuite intéressés à la structure des borates et des silicates alcalins, en nous concen-
trant sur l’environnement local de l’oxygène dans ces composés. Nous avons ainsi pu mettre
en évidence la sensibilité de l’oxygène à la symétrie de son environnement chimique et élec-
tronique, ainsi que des signatures spectrales liées aux ordres à courte et moyenne distance
dans ces oxydes binaires. Certaines signatures spectrales de l’oxygène peuvent être suivies
lors de mesures in situ en pression . Leur suivi nous a permis de proposer un mécanisme de
densification pour les borates alcalins qui dépend de l’empilement des atomes d’oxygène dans
le composé.
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Study of the local structure of alkali oxides using
X-ray Raman Scattering

Abstract
The oxygen is an abundant element on Earth, which is able to make oxide by bonding

with many other elements. Among the diverse oxides, alkali borates and silicates are studied
in many scientific fields for their properties, which requires to improve the understanding of
both their crystalline and vitreous structures. X-ray Raman Scattering (XRS) is an adequate
technique to study the local structure of those compounds as it allows measurements carried
out on light elements even using a complex sample environment, like high-pressure or high-
temperature device. XRS requires the development of theoretical tools in order to interpret
the experimental spectra, we have thus developed a computational code to simulate XRS
spectra at K edges. A good agreement between theoretical and experimental spectra at all
the edges of references compounds composed of light elements was found, allowing us to
use this code to interpret data on alkali borates and silicates. We mainly focused on the
oxygen local environment in alkali borates and silicate in order to understand the local and
medium range order of the structure of vitreous compounds using crystalline compounds as
references. We manage to evidence some specific spectral signature related to the symmetry of
the oxygen environment. Some spectral signature can be followed during in situ high-pressure
measurements as they give information on the compounds behaviour under pressure and
the structural changes it undergoes. Using those spectral signatures, we were able to follow
the behaviour of two lithium borates under pressure and to come up with a densification
mechanism depending on the structural oxygen packing.
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Avertissement

Dans ce manuscrit, les nombres sont écris en suivant la notation anglo-saxonne qui
utilise le point "." comme séparateur décimal. Les unités de mesures sont celles du
système international, à l’exception de l’Angström (Å), qui est utilisée comme unité
de mesure pour les distances interatomiques, et de l’électron-volt (eV) et du Rydberg
(Ry) qui sont utilisées comme unités de mesure pour les énergies. Bien que ces unités
n’appartiennent pas au système international, elles ont été conservées ici en raison de
leur utilisation fréquente dans la littérature.
Le manuscrit est essentiellement rédigé en français, mais certains graphiques et sché-
mas peuvent être en anglais. De même, certains termes et abréviations anglais peuvent
être utilisés lorsque leur équivalent français est peu employé, ils sont alors définis lors
de leur première utilisation.
Les références bibliographiques sont classées suivant l’ordre alphabétique et sont ras-
semblées à la fin du manuscrit.
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Introduction générale

L’oxygène est, en masse, le troisième élément le plus abondant de l’univers après
l’hydrogène et l’hélium. Appartenant à la famille des chalcogènes, dite "famille de

l’oxygène", il a été découvert au début des années 1770 et est l’un des éléments les plus
abondants sur Terre. Il est en effet présent aussi bien dans l’atmosphère sous forme de
dioxygène et d’ozone, que dans la biosphère où il peut représenter jusqu’à 80% de la
masse de certains animaux, dans les océans ou encore dans la croute terrestre dont il
représente plus de 45% de la masse totale au travers des différents oxydes qui la com-
pose. L’oxygène se caractérise par sa capacité à former des composés, principalement
des oxydes, avec presque tous les autres éléments chimiques et est donc employé dans
différentes industries comme la métallurgie (fabrication d’acier), l’industrie chimique
(fabrication de produits nécessitant une oxydation) ou encore l’industrie spatiale (pro-
pulsion des fusées).

L’oxygène étant présent dans les différentes "sphères" qui composent la Terre (atmo-
sphère, biosphère, hydrosphère, lithosphère, etc.), son étude revet une grande impor-
tance dans de nombreux domaines scientifiques, que ce soit en médecine, en biologie, en
chimie, en sciences de la Terre, ou en sciences des matériaux où il est par exemple étu-
dié dans le cadre des sciences verrières. De nombreuses méthodes ont été développées
afin d’étudier l’oxygène et son environnement dans différents composés, notamment
par des techniques d’analyse directe, chimiquement sélectives, comme les techniques
de spectroscopie X ou de Résonance Magnétique des Noyaux (RMN), cette dernière
nécessitant un enrichissement isotopique en 17O, contrairement aux techniques de spec-
troscopie. A l’ambiante, ces techniques permettent de différencier les atomes d’oxygène
constitutifs du composé étudié en fonction de leur coordination ou de la nature chi-
mique des atomes auxquels ils sont liés. A la différence des études réalisées à l’ambiante,
l’étude de l’oxygène en conditions extrêmes (haute-pression et/ou haute-température)
reste à ce jour difficile d’un point de vue expérimental, bien que des études en pression
et à relativement haute-température aient déjà été réalisées, notamment en RMN.

Dans ce contexte, la diffusion Raman des rayons X (XRS) se présente comme une
bonne alternative à d’autres techniques de spectroscopie puisqu’elle permet de sonder
les seuils K d’éléments légers en utilisant des rayons X incidents de haute énergie, ce qui
la rend compatible avec l’utilisation d’environnements échantillons complexes tels que
les fours haute-température ou les cellules haute-pression. Des expériences réalisées sur
des borates, des silicates et des germanates, couplées à des travaux théoriques basés sur
des simulations, ont permis de mettre en évidence le potentiel de cette spectroscopie
pour l’étude de l’environnement de l’oxygène dans les oxydes et de faire le lien entre cet
environnement local et la structure des matériaux, en particulier pour des composés
non-cristallins comme les verres ou les liquides.



2

Les travaux présentés dans ce manuscrit ont été menés en vue de répondre à deux
objectifs : tout d’abord, la nécessité de développer des outils de simulation autour de la
spectroscopie XRS pour permettre une meilleure interprétation des données expérimen-
tales et de mettre en avant les spécificités propres à cette technique. Le second objectif
de cette thèse était d’approfondir la connaissance de la structure locale des oxydes
non-métalliques cristallins et vitreux, à l’ambiante et à haute-pression, en s’intéressant
en particulier à l’environnement de l’oxygène dans ces composés. Pour répondre à ce
deuxième objectif, deux familles d’oxydes modèles, les borates et les silicates alcalins,
ont été étudiées en raison de leur intérêt pour les sciences de la Terre et les sciences
des matériaux.

Ce manuscrit se découpe en cinq chapitres, les chapitres 2 et 3 étant principalement
centrés sur le développement d’un outil de simulation de la spectroscopie XRS et sur
les apports de cet outil pour l’interprétation de données expérimentales. Les chapitres
4 et 5 portent quant à eux sur l’environnement de l’oxygène dans les borates et silicates
alcalins, et sur l’étude de la structure locale de ces composés.

Le premier chapitre s’articule en deux parties. La première concerne la structure
des verres d’oxyde à l’ambiante ou en conditions contraintes de type pression et/ou
température. Il y est également fait un état de l’art sur l’environnement de l’oxygène
dans les oxydes par différentes techniques d’analyse. La seconde partie de ce chapitre
porte sur la diffusion Raman des rayons X, présentée tout d’abord via un bref historique
de son développement puis sous son champ d’application expérimental et théorique.

Le deuxième chapitre présente les méthodes expérimentales et théoriques mises
en œuvre au cours de cette thèse. Outre les paramètres expérimentaux de synthèse
et de mesures des composés cristallins et vitreux étudiés durant cette thèse, nous y
présenterons le principe de la spectroscopie XRS et les choix qui ont été fait en vue
de l’implémentation d’un code de calcul permettant de simuler des spectres XRS pour
des seuils K.

Le troisième chapitre traite de l’étude de composés modèles, des sels de lithium,
par spectroscopie XRS dans le but de valider les choix d’implémentation présentés dans
le chapitre 2. Cette étude a mis en évidence l’intérêt de la comparaison entre données
expérimentales et théoriques pour l’interprétation des spectres expérimentaux, en par-
ticulier grâce aux informations extraites de la décomposition des spectres en contribu-
tions multipolaires ou en contributions des sites cristallographiquement inéquivalents.

Le quatrième chapitre est consacré à l’étude de l’environnement de l’oxygène
dans différents oxydes et à la détermination de signatures spectrales spécifiques à cer-
tains arrangements atomiques. Ces signatures spectrales permettent de caractériser
la structure locale de composés cristallins puis de composés vitreux par comparaison
avec des références cristallines. Nous nous sommes ainsi intéressés aux signatures des
oxygènes pontants et non-pontants dans les borates et les silicates qui donnent des
indications sur le degré de polymérisation de la structure d’un oxyde.
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Pour finir, la diffusion Raman des rayons X étant particulièrement adaptée à l’étude
de matériaux en environnement échantillon complexe, le cinquième chapitre porte
sur l’étude de la structure locale de deux borates de lithium en pression. Nous avons
étudiés les changements structuraux dans les verres et les cristaux de même composition
en nous appuyant sur l’évolution en pression des spectres XRS aux seuils K du bore et
de l’oxygène. Une fois le mécanisme de densification mis en évidence, nous nous sommes
intéressés au lien entre la structure des borates de lithium à pression ambiante, leur
comportement en pression et l’empilement des atomes d’oxygène dans le composé.
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Chapitre 1

Etat de l’art

Le verre est un matériau fréquemment utilisé dans notre environnement et ce depuis
l’antiquité. Au cours des siècles, les techniques de fabrication des verres se sont

améliorées, permettant l’obtention de verres répondant à de nouveaux besoins : verres
à vitre colorés, verres chimiquement résistants, fibres optiques, verres pour écrans tac-
tiles etc. Avec les évolutions technologiques, le besoin de mieux comprendre l’origine
des propriétés des verres a donné lieu à de nombreuses études tentant de relier la struc-
ture des verres à leurs propriétés.

Les verres sont définis comme des solides non-cristallins, c’est-à-dire qu’ils pré-
sentent un ordre à courte voire à moyenne distance mais sont désordonnés à grande
distance, ce qui les différencient des cristaux. Ils subissent un phénomène appelé tran-
sition vitreuse (cf. Fig. 1.1) [177], ce qui les différencient d’autres solides amorphes,
comme certains polymères qui présentent une chaleur latente de transformation lors-
qu’ils sont portés en température. Dans un solide, l’ordre à courte distance correspond
à des unités structurales composées d’un atome et de sa première sphère de coordina-
tion. L’ordre à moyenne distance est caractérisé par l’existence de regroupements de
plusieurs unités structurales. L’ordre à grande distance permet de différencier verres
et cristaux car il correspond à la périodicité du réseau d’atomes, inexistante dans les
verres.

1.1 Structure des verres d’oxydes
Les verres ne présentant pas d’arrangement périodique à grande distance, plusieurs

modèles ont été proposés pour décrire schématiquement leur structure. Le premier mo-
dèle décrivant la structure des verres a été proposé par W. Zachariasen [224] en 1932. Il
introduit différents critères structuraux favorables à la formation d’un verre qui seront
ensuite regroupés sous la forme de trois règles donnant les conditions pour la formation
d’un réseau continu à trois dimensions :
- le composé contient une grande proportion de cation entourés de trois ou quatre oxy-
gènes,
- ces polyèdres d’oxygène doivent être uniquement reliés par leurs sommets,
- certains oxygènes ne sont liés qu’à deux cations et ne forment pas d’autres liaisons.
Pour expliquer la formation d’une phase vitreuse, Zachariasen souligne la nécessité de
distortions qui viennent briser la périodicité du réseau, ces distortions pouvant par
exemple correspondre à des variations de longueurs de liaison et d’angles ou à des ro-
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Figure 1.1 – Effet de la température sur l’enthalpie d’un liquide permettant de former un
verre (figure extraite de [177]).

tations des unités structurales autour d’un de leurs axes.

Par la suite, J. Stanworth proposa de répartir les cations présents dans les verres
en trois catégories en fonction de leur électro-négativité, introduisant ainsi les notions
de formateur, d’intermédiaire et de modificateur de réseau [185]. Les formateurs de
réseau sont des cations qui peuvent former un verre en présence d’atomes d’oxygène,
c’est par exemple le cas du silicium, du bore, du germanium et du phosphore. Les
réseaux formateur-oxygène sont des composés qui répondent à l’ensemble des règles
de Zachariasen. Les modificateurs de réseau sont des cations qui, s’ils ne peuvent pas
former un verre à eux seuls, induisent des changements structuraux dans les réseaux de
formateurs en se liant avec les oxygènes du réseau (cf. Fig. 1.2 (b) et (c)). Afin d’assurer
la neutralité du composé lors de l’ajout d’un cation modificateur de réseau, un oxygène
non-pontant (noté NBO pour non-bridging oxygen) peut être formé. Un oxygène non-
pontant est défini comme un oxygène lié à un seul cation formateur et qui porte une
charge négative. La connectivité du réseau et son degré de polymérisation diminuent
avec l’augmentation du taux de NBO, et donc avec l’augmentation de la concentration
en modificateur de réseau. Les autres oxygènes du réseau sont dits pontants (notés BO
pour bridging oxygen), c’est-à-dire qu’ils sont liés à deux formateurs de réseau. Pour
finir, les cations dits intermédiaires, comme par exemple l’aluminium, peuvent jouer le
rôle de formateur ou de modificateur de réseau selon la nature des oxydes auxquels ils
sont ajoutés.

Un verre est généralement obtenu par refroidissement rapide d’un liquide, on parle
alors de synthèse par trempe. Il est à noter que pour certaines compositions chimiques,
un même liquide peut donner aussi bien un verre qu’un cristal en fonction de la vitesse
de refroidissement. En raison de leur structure désordonnée, les informations structu-
rales sur les verres ne sont pas toujours faciles à obtenir. L’étude des cristaux peut
néanmoins être utile pour discuter de la structure des verres de même composition chi-
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Figure 1.2 – (a) Schéma de la structure cristalline de SiO2 ; (b) Schéma de la structure
amorphe de v-SiO2 ; (c) Schéma de la structure d’un silicate de sodium vitreux. Pour chaque
schéma, un tétraèdre SiO4 est dessiné en pointillé (figures extraites de [105]).

mique. En effet, si des relations structure-composition peuvent être mises en évidence
sur des cristaux, par exemple via des signatures spectrales spécifiques de certains ar-
rangements atomiques, la comparaison entre les verres et cristaux peut alors fournir
des indications précieuses sur la structure des composés vitreux.

1.1.1 Les verres silicatés
1.1.1.1 Structure de la silice amorphe

Les critères structuraux de Zachiarasen permettent par exemple de décrire la struc-
ture de la silice amorphe (v-SiO2). Celle-ci est constituée de tétraèdres SiO4 qui forment
les unités structurales du réseau silicaté et assurent l’ordre à courte distance du verre.
La structure de v-SiO2 ressemble en cela à la structure de son polymorphe cristallin
qui est également entièrement constitué de tétraèdres SiO4 (Fig. 1.2 (a) et (b)). Ces
tétraèdres, qui présentent des distances inter-atomiques similaires à celles des unités
structurales des polymorphes cristallins de la silice, sont reliés par les sommets et ar-
rangés en anneaux de taille et de forme variables [155]. Ils forment ainsi un réseau
en trois dimensions entièrement polymérisé, chaque oxygène étant partagé par deux
atomes de silicium tétra-coordonnés. Le désordre dans la structure provient d’une dis-
tribution angulaire Si-O-Si entre les unités structurales ainsi que des rotations possibles
des tétraèdres selon les axes Si-O. La structure vitreuse présente également des défauts
tels que des lacunes d’oxygène ou de la présence d’impuretés dans les sites intersti-
tiels [177,214].

1.1.1.2 Structure des silicates alcalins vitreux

Pour des concentrations en alcalins suffisantes ( > 20-25 %mol), il est possible
d’obtenir des silicates alcalins vitreux à partir d’un mélange de SiO2 et de carbonates
alcalins. Pour de plus faibles concentrations en alcalin, et plus particulièrement dans
les systèmes Li2O-SiO2 et Na2O-SiO2, des phénomènes d’immiscibilité rendent difficile
la formation d’une structure vitreuse homogène [19,72].

En dehors des zones d’immiscibilité, l’ajout d’un oxyde alcalin R2O (où R est un
alcalin) à SiO2 conduit à la formation d’un verre dont la structure peut être vue comme
un réseau de tétraèdres SiO4 dont la connectivité se réduit avec la formation d’oxygènes
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non-pontants (cf. Fig. 1.2 (c)), dans lequel chaque NBO est lié à un cation alcalin. Afin
de décrire la structure des silicates, une nomenclature a été développée autour de la
notation Qn qui traduit le nombre d’oxygènes pontants n par unité structurale. La si-
lice amorphe est donc constituée à 100% de Q4, et la proportion des différentes espèces
Qn varie avec l’ajout d’un alcalin jusqu’à ce que le composé ne soit plus constitué que
d’espèces Q0 (cf. Fig 1.3) [177,203].

Figure 1.3 – Distribution des espèces Qn en fonction de la concentration en Li2O dans
les silicates de lithium vitreux, déterminée expérimentalement par RMN du silicium (figure
extraite de [31]).

De nombreuses études de Résonance Magnétique Nucléaire (RMN) du silicium ont
permis d’obtenir les distributions d’espèces Qn pour une large gamme de concentration
en alcalin dans des silicates de lithium et de sodium. Ces études ont mis en évidence
que, contrairement aux phases cristallines généralement entièrement constituées d’une
même espèce Qn, les polymorphes amorphes présentent un pourcentage de tétraèdres
d’espèce Qn+1 et Qn−1 entrainant des différences structurales pour des concentrations
identiques en NBO et en alcalin [41,43,102,121,167,173].

Concernant la position des ions alcalins dans la structure du verre, il semblerait
qu’ils ne soient pas distribués de manière aléatoire dans le réseau. Selon le modèle
proposé par G. Greaves dans les années 1985, le verre présenterait ainsi des domaines
riches en alcalin séparant des régions plus ou moins structurées (chaines et couches)
riches en silicates [20,24,68,147]. Dans les silicates alcalins, l’ordre à moyenne distance
est donc lié à la distribution des cations en zones plus ou moins riches dans le réseau
silicaté, plutôt que de manière homogène [24]. D’après des études de dynamique molé-
culaire, cela favoriserait l’organisation des Qn en clusters d’espèces identiques au sein
du réseau Si-O [32, 37]. Dans les verres silicatés, les unités SiO4 tendent à s’agencer
en anneaux dont la taille augmente progressivement avec la concentration en alcalin
passant, par exemple, d’une majorité d’anneaux de six unités SiO4 dans v-SiO2 [155]
à des anneaux d’une dizaine et d’une vingtaine d’unités dans des silicates de sodium
contenant de 10 à 25 %mol de Na2O [37].
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1.1.2 Les verres boratés
1.1.2.1 Structure de B2O3 vitreux

La structure du trioxyde de bore vitreux, v-B2O3, diffère fortement de celle de v-
SiO2, v-B2O3 est en effet entièrement constitué d’unités structurales triangulaires BO3
et non d’unités tétraédriques comme l’est v-SiO2. Ces unités triangulaires sont reliées
entre elles par des oxygènes pontants de sorte à former un réseau à trois dimensions
entièrement polymérisé. L’unité structurale de base du réseau boraté est une structure
plane BO3−

3 , la troisième dimension est apportée par des variations d’angles O-B-O qui
referment la structure sur elle-même via la formation de liaisons de Van der Waals [177].
Dans v-B2O3 et v-SiO2 les unités BO3 s’organisent en anneaux boroxol B3O6 [215,217].
la structure de v-B2O3 diffère en cela de la structure de ses polymorphes cristallins
B2O3-I et B2O3-II constitués, respectivement, de rubans d’unités BO3 et de tétraèdres
distordus BO4.

1.1.2.2 Structure des borates alcalins vitreux

Figure 1.4 – Evolution du taux de [4]B (x4) en fonction de la concentration en Li2O (xM)
dans des borates de lithium amorphes (figure extraite de [216]). Les données de RMN issues
des travaux de Jellison et al. [86] sont représentées en bleu, celles obtenues par Kroeker et
al. [100] en rouge, et celles obtenues par Bray et al. [10] en vert et les données de diffraction
de neutrons issues des travaux de Cormier et al. [23] en cyan.

Si pour les verres silicatés, l’ajout d’un oxyde alcalin à v-SiO2 entraîne la forma-
tion de NBO, les modifications structurales liées à l’ajout d’un alcalin dans les verres
boratés sont plus complexes. Pour de faibles concentrations en alcalin, l’ajout d’un
cation modificateur de réseau est responsable de l’augmentation du nombre de coordi-
nation des atomes de bore qui passe de trois à quatre. Ce changement de coordinence
se traduit par la transformation des unités triangulaires en unités tétraédriques BO−4
pouvant incorporer l’oxygène apporté par l’oxyde alcalin mais également compenser
la charge positive du cation modificateur de réseau. Cette transformation des unités
BO3 en unités BO4 a lieu jusqu’à une concentration maximale en oxyde d’alcalin de
l’ordre de 40-45 %mol (cf. Fig. 1.4). Pour de plus grandes concentrations en alcalin,
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compensation de charge se fait via la formation de NBO qui provoque la dépolyméri-
sation progressive du réseau boraté [215, 216]. Les cations modificateurs de réseau ont
un impact important sur la structure des verres boratés : en s’insérant dans les sites
interstitiels du réseau dont la taille est déterminée par leur rayon ionique, ils modifient
l’organisation locale du réseau et la distribution locale des unités structurales en pré-
sence.

Une particularité des borates tient à l’existence d’un ordre à moyenne distance
se traduisant par la présence d’unités superstructurales définies comme des arrange-
ments spécifiques d’unités triangulaires BO3 et tétraédriques BO4 (cf. Fig. 1.5) [215].
Le modèle structural actuel des verres boratés est basé sur des distributions d’unités
superstructurales reliées entre elles par des unités BO3 et BO4 de sorte à obtenir un
réseau désorganisé.

1.1.3 Polyamorphisme
Le polyamorphisme se définit comme l’habilité d’un système à former plusieurs

structures amorphes distinctes de composition chimique identique. A l’instar du phé-
nomène de polymorphisme dans les structures cristallines, le polyamorphisme se ma-
nifeste lorsque le composé est soumis à des contraintes extérieures comme les hautes
pressions et les hautes températures. Ce phénomène est généralement réversible, c’est-
à-dire que le composé reprend sa structure initiale lorsque la pression et la température
sont ramenées à leurs valeurs ambiantes.

1.1.3.1 Polyamorphisme des silicates

L’influence de la pression sur la structure des silicates amorphes a donné lieu à de
nombreuses études théoriques et expérimentales [95, 177]. Les modifications structu-
rales des silicates vitreux sous l’application de hautes pressions ont ainsi été étudiées
au travers de différentes techniques comme la spectroscopie Raman, la RMN, la diffrac-
tion de neutrons, la diffusion Raman des rayons X (XRS) ou par des études théoriques
centrées sur des calculs de dynamique moléculaire [58,111,129].

En ce qui concerne v-SiO2, les effets de la pression sont responsables d’un réarran-
gement des tétraèdres SiO4 s’accompagnant de modifications des angles Si-O-Si qui se
resserrent progressivement perdant en moyenne 1.5◦ entre l’ambiante et 2 GPa. Cela a
un effet sur la structure en anneaux de v-SiO2 dont la taille et la répartition dans le
réseau change avec la pression [80, 129]. La structure composée entièrement de Q4 est
maintenue jusque vers 15 GPa. Au delà on assiste au changement de coordinence de
certains atomes de silicium qui passent de [4]Si à [5]Si et [6]Si, ces changements de co-
ordinence s’accompagnant d’une augmentation des distances Si-O (1.59Å à l’ambiante
et 1.64Å à 20 GPa) [164].

Les effets de la pression sur la structure des silicates alcalins, se traduisent par
une réduction des angles Si-O-Si et la recombinaison de NBO pour former des espèces
Q4 [14,54]. Puis, à l’instar de v-SiO2, l’augmentation de la pression finit par entraîner
un changement de coordinence du silicium. Ce phénomène semble être favorisé par la
présence de NBO dans le verre à pression ambiante, mettant en évidence l’importance
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Figure 1.5 – Unités superstructurales dans les borates cristallins : (A) boroxol B3O6 ; (B)
pentaborate B5O10 ; (C) triborate B3O7 ; (D) tri-pentaborate B5O12 ; (E) di-pentaborate
B5O11 ; (F) diborate B4O9 ; (G) di-triborate B3O8 (H) metaborate B3O9 (figure adaptée
de [215,216]).
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du chemin thermodynamique suivi [44]. Ce dernier point est également illustré par le
fait que les phénomènes de densification du réseau silicaté apparaissent à plus basse
pression lorsque la compression est associée à des températures élevées que lorsque
celle-ci a lieu à température ambiante [44].

1.1.3.2 Polyamorphisme des borates

Alors que la structure des borates à pression ambiante est plutôt bien documen-
tée [215], les principales études sur leurs structures hautes pressions datent des années
2000 et ont été réalisées par RMN ou XRS [107,109,112].

Alors qu’à l’ambiante v-B2O3 est entièrement constitué d’atomes de bore tri-coordonnés,
sa structure change progressivement sous l’effet de la pression : à quelques GPa, Ies
premiers [4]B apparaissent dans la structure de v-B2O3 et deviennent majoritaires à
partir de 6 GPa. Ce phénomène s’accompagne d’une diminution de la longueur de liai-
son B-O et de la formation d’oxygène tri-coordonné lors du réarrangement des anneaux
boroxol (cf. Fig. 1.6) [109,110,112].

Figure 1.6 – Représentation schématique du mécanisme de densification de v-B2O3 sous
l’effet de la pression (figure extraite de [112]).

Les effets de la pression sur des borates alcalins amorphes ont été réalisés sur des
composés entièrement polymérisés. Ceux-ci subissent un phénomène de densification
avec la pression se traduisant par l’augmentation de la proportion de [4]B dans leur
structure [107]. Cette densification sous l’effet de la pression diffère en fonction de la
nature de l’alcalin. Ainsi, pour un borate de lithium comme v-Li2B4O7, ce phénomène
est assez similaire à celui observé dans v-B2O3 et peut être décomposé en trois étapes :
(i) la densification est due à des réorganisations topologiques liées à des changements
de longueurs de liaisons et d’angles sans changement de coordinence du bore ; (ii) au
dessus de 4-5 GPa, le mécanisme de densification est lié à la recombinaison des atomes
de bore et d’oxygènes pour former des unités BO4 ; (iii) au dessus d’une dizaine de GPa,
ce changement de coordinence devient moins favorable d’un point de vue énergétique.
Dans un composé au sodium, la recombinaison des [3]B en [4]B est beaucoup plus
linéaire avec la pression que pour un borate de lithium, ce qui traduit l’influence du
cation modificateur sur les changements structuraux subis par le composé [109].
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1.1.4 Environnement de l’oxygène
De nombreuses études portant sur la structure des verres boratés et silicatés sont

centrées sur l’étude des polyèdres de coordination des cations formateurs de réseau et
sur leur connectivité. La structure des verres peut également être étudiée en s’intéres-
sant à l’environnement de l’oxygène, puisque les phases vitreuses au même titre que les
phases cristallines, peuvent être considérées comme des arrangements en trois dimen-
sions de polyèdres de coordination des atomes d’oxygène dont la connectivité dépend
des ratios cation/oxygène dans le matériau [177, 187]. L’étude de l’environnement de
l’oxygène apporte alors des informations complémentaires à celle de l’étude du cation
formateur de réseau pour la compréhension de la structure de l’oxyde considéré.

Plusieurs méthodes permettent d’étudier l’environnement de l’oxygène dans des
matériaux. Pour les composés cristallins, de nombreuses informations structurales sont
obtenues directement à partir de la diffraction de rayons X et complétées par des tech-
niques de spectroscopie pour mettre en évidence des variations d’environnement local
autour des atomes d’intérêt. Pour les matériaux amorphes qui ne présentent pas de pé-
riodicité structurales, les techniques de XPS (X-ray Photoelectron Spectroscopy) [26],
de RMN [2] et les techniques de spectroscopie comme le XAS (X-ray Absorption) [135],
le XRS (X-ray Raman Scattering) [117] et l’EELS (Electron Energy-Loss Spectro-
scopy) [87] sont les plus fréquemment utilisées pour déterminer la structure locale
autour des atomes.

La RMN, qui nécessite un enrichissement du composé en isotope 17O compte tenu
de la faible abondance naturelle de cet isotope, apporte des informations sur l’environ-
nement de l’oxygène. Elle s’est développée depuis les années 1985 avec l’amélioration de
la technique rendue possible par l’utilisation d’aimants à fort champ magnétique. Cette
technique permet de distinguer BO et NBO de par sa sensibilité à la nature (taille,
électro-négativité, etc.) des cations voisins de l’oxygène [39, 188, 209] et aux distribu-
tions angulaires cation-O-cation [35, 220, 221]. Les mesures de RMN sont compatibles
avec des mesures in situ en température, permettant ainsi de suivre les changements
structuraux ayant lieu sous conditions extrêmes [184]. Elles peuvent être couplées à
des calculs théoriques afin d’améliorer la compréhension des relations entre paramètres
structuraux et spectres RMN [20,22].

La XPS est une technique qui permet de mettre en évidence les différents états des
atomes d’oxygène dans des composés cristallins et vitreux [26,140]. Il est en particulier
possible de distinguer les oxygènes liés à des cations formateurs ou modificateurs de
réseau au travers des photoelectrons émis par l’atome sondé [143]. La XPS a également
mis en évidence l’influence de la nature du cation modificateur sur les oxygènes du
composé, se traduisant par la diminution progressive de l’écart en énergie entre les
états sondés des BO et NBO avec la diminution de la force ionique du cation [12].

Les techniques de spectroscopie comme l’EELS, le XAS et le XRS sont centrées
sur l’étude de la forme du seuil K de l’oxygène qui dépend de son environnement chi-
mique et électronique local. Le caractère plutôt covalent des liaisons formateur-oxygène
a contribué à rendre ces techniques d’investigation adaptées à des études de structure
chimique et électronique basées sur l’environnement de l’oxygène. Les spectres d’ab-
sorption présentent une grande complexité d’interprétation, c’est pour cela qu’ils sont
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souvent couplés à des calculs théoriques afin d’améliorer leur interprétation. Plusieurs
méthodes de calculs permettent de simuler des spectres d’absorption X, que ce soit
des méthodes basées sur la DFT (Density Functional Theory) [117,152], les méthodes
basées sur la résolution de l’équation de Bethe-Salpeter [51,198] ou sur la méthode des
multiplets [120]. D’autres travaux portent sur la comparaison entre spectres d’absorp-
tion et structure de bandes du composé afin de relier transitions électroniques, états
vides et caractéristiques structurales [136,137].

En ce qui concerne les oxydes d’éléments des deuxième et troisième lignes du ta-
bleau périodique, les spectres au seuil K de l’oxygène sont généralement décrits au
travers des orbitales 2p de l’oxygène qui forment des liaisons liantes et anti-liantes avec
les orbitales s et p du cation. Les études de XRS effectuées sur des borates cristallins
et vitreux ont mis en évidence des signatures spectrales correspondant aux transitions
d’un électron 1s vers les orbitales σ∗ d’une unité BO3 [112]. En couplant des mesures
XRS à des calculs DFT, G. Lelong et al. ont mis en évidence des signatures spéci-
fiques aux oxygènes pontants et non-pontants dans les borates de lithium, permettant
ainsi de comparer les données structurales issues de mesures XRS à celles issues de
mesures RMN [116, 117]. Des informations similaires sur les transitions électroniques
vers des orbitales π∗ et σ∗ anti-liantes ont pu être mises en évidence sur des carbonates
comme Li2CO3 ou CaCO3, sur la coordination du germanium dans des germanates
vitreux [30, 33, 115]. L’étude du seuil K de l’oxygène permet également de fournir des
indications sur les longueurs de liaison cation-oxygène ou les distributions angulaires
dans des oxydes d’aluminium ou de silicium par exemple [78,124]. L’influence des dis-
tributions de longueurs de liaison des angles cation-oxygène-cation expliquent ainsi les
variations observées entre les seuils K de l’oxygène dans SiO2 et GeO2, qui présentent
pourtant des structures locales similaires.

A l’image de la RMN, de l’EELS et du XAS, la spectroscopie XRS présente l’intérêt
d’être chimiquement sélective et permet donc d’étudier l’environnement d’un élément
donné dans un composé. Comme cette technique utilise des rayons X incidents de
haute énergie, elle permet de sonder le bulk de l’échantillon étudié et est ainsi moins
sensible aux effets de surface que ne peut l’être le XAS par exemple. Mais, son principal
intérêt est d’être compatible avec des mesures in situ utilisant des environnements
échantillons complexes, en particulier pour simuler l’effet des très hautes pressions sur
un échantillon. Bien que des mesures in situ en pression commencent à être réalisées
en RMN, il n’est pas encore possible de réaliser des mesures RMN sous des pressions
de plusieurs dizaines de gigapascals que peuvent nécessiter des expériences visant, par
exemple, à simuler des phénomènes en sciences de la Terre.

1.2 Diffusion Raman des rayons X
La diffusion Raman des rayons X (XRS pour X-ray Raman Scattering) est une

technique utilisée en physique et chimie de la matière condensée ainsi qu’en sciences
de la Terre et en science des matériaux car elle permet d’étudier la structure ato-
mique et électronique locale des solides [45, 46, 195], des liquides [91, 153, 211] et des
gaz [84, 161]. Dans des conditions expérimentales assurant la validité de l’approxima-
tion dipolaire, cette spectroscopie donne des résultats similaires à ceux obtenus en XAS
ou en EELS car ces trois techniques mettent en évidence les mêmes transitions électro-
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niques [131,168]. Cependant, l’utilisation de rayons X incidents de haute énergie rend le
XRS particulièrement adapté à l’étude d’éléments légers pour des mesures nécessitant
des environnements échantillons très absorbants, ce qui rend possible la réalisation
d’expériences in situ en conditions contraintes. Pour réaliser ce type de mesures, le
XRS présente donc un net avantage par rapport au XAS pour lequel les mesures in
situ sont peu compatibles avec la nécessité de travailler sous vide et qui présente une
certaine sensibilité aux effets de surface. L’EELS, pour sa part, est généralement mise
en oeuvre sur des microscopes électroniques en transmission ce qui limite les possibilités
de réaliser des mesures in situ dans des environnements échantillons particuliers. C’est
dans l’optique de réaliser un suivi in situ en pression de composés constitués d’élé-
ments légers que la spectroscopie XRS a été privilégiée pour l’acquisition des données
expérimentales de cette thèse.

1.2.1 Présentation de la spectroscopie XRS

La diffusion inélastique des rayons X (IXS pour inelastic X-ray Scattering) englobe
plusieurs processus dits photon in - photon out, dont les techniques de mesure associées
permettent d’étudier diverses caractéristiques de la matière (cf. Fig. 1.7). La spectro-
scopie XRS, aussi appelée diffusion inélastique non-résonante des rayons X (notée alors
NRIXS pour Non-resonant Inelastic X-ray Scattering), est centrée sur l’étude des seuils
d’absorption par IXS.

Figure 1.7 – Diagramme des phénomènes d’excitation qui peuvent être étudiés en utilisant
des techniques de diffusion inélastique des rayons X en fonction de la perte d’énergie du
photon diffusé (figure extraite de [3]).
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Lors d’un phénomène de diffusion inélastique non-résonante des rayons X, le photon
incident excite un électron de cœur vers le continuum d’états vides. Cette technique
est en cela similaire au XAS (cf. Fig. 1.8) qui est basé sur l’absorption d’un photon
lors de l’excitation d’un électron de cœur vers les états vides du continuum. Le photon
diffusé lors de cette excitation donne accès à la perte d’énergie entre les deux photons
considérés (in et out) qui peut être modulée pour correspondre au seuil d’absorption
de l’élément d’intérêt. Un transfert de moment est également défini entre les vecteurs
d’onde des photons incidents et diffusés et sa norme est liée à l’angle de diffusion auquel
est réalisé l’expérience. Les spectres XRS donnent alors l’intensité du photon diffusé
en fonction de la perte d’énergie entre les photons incidents et diffusés.

Figure 1.8 – Schéma des processus d’excitation d’un électron de coeur 1s d’un atome
d’oxygène dans le cas de l’absorption X (gauche) et de la diffusion Raman des rayons X
(droite) (figure extraite de [190]).

La spectroscopie XRS nécessite des flux incidents de photon de haute énergie ainsi
que des détecteurs sensibles aux rayons X diffusés, ce qui est permis par de nombreuses
lignes synchrotron dans le monde.

1.2.2 Historique

Dans ses travaux sur les phénomènes de diffusion des photons, Sir C. Raman a
indiqué que ces effets pouvaient également être visibles dans le régime des rayons X.
En 1928, B. Davis et D. Mitchell mettent en évidence la présence de signaux corres-
pondant au seuil K du carbone lors d’études sur le graphite [29], qui seront suivis par
les travaux de K. Das Gupta (1959) et de T. Suzuki (1964), apportant ainsi les preuves
expérimentales de l’existence des effets de diffusion des photons X [28]. Bien que des
travaux théoriques aient déjà traité des interactions avec la matière, permettant ainsi
l’étude de seuils K d’absorption [40,183], le premier formalisme autour du XRS est mis
en place par Y. Mizuno et Y. Ohmura à la fin des années 60 à partir des expériences
de T. Suzuki sur des atomes de beryllium et de carbone [131, 192, 193]. Au cours des
années 70, de nouvelles études théoriques viennent compléter les travaux de Y. Mizuno
et Y. Ohmura, qui avaient développé la théorie du XRS dans le cadre de l’approxima-
tion mono-électronique. S. Doniach et al. mettent ainsi en évidence l’effet du trou de
cœur en IXS et développent des outils mathématiques pour l’intégrer au formalisme
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théorique du XRS [36].

Avec l’amélioration de la résolution expérimentale des spectromètres des lignes de
lumière synchrotron [170], de nouveaux travaux soulignant l’intérêt spectroscopique du
XRS dans l’étude de la matière condensée sont réalisés. Ainsi, K. Tohji et Y. Udagawa
mesurent à la fin des années 80 un équivalent d’EXAFS (Extended X-ray Absorption
Fine Structure) du graphite par XRS [195–197], et W. Schülke et al. obtiennent de
nouveaux résultats sur les excitations de cœur d’éléments comme le lithium ou le car-
bone, ce dernier étant étudié à partir d’un échantillon de graphite orienté [138, 171].
Ces travaux permettent également de prouver puis confirmer l’équivalence entre XRS
et absorption X (XANES et EXAFS) sous certaines conditions expérimentales.

Dans les années 90, les premières études sur la dépendance angulaire du XRS sont
effectuées avec la publication des travaux de H. Nagasawa et al. et de M. Krisch et al.
sur le seuil K du lithium [99, 139]. C’est également pendant cette décennie que sont
réalisées les premières mesures in situ en pression et température par N. Schell et al. sur
de l’hélium solide [165,166]. En parallèle de ces travaux centrés sur les potentialités de
la technique, l’étude de seuils K de métaux de transitions (Cu, Ag, Nb) apporte les pre-
miers éléments de correction des spectres XRS vis-à-vis des phénomènes de fluorescence
pouvant être observés accidentellement au cours d’expériences de diffusion [83,103,104].

Depuis le début des années 2000, la spectroscopie XRS connait une forte crois-
sance avec d’une part l’installation de nouveaux spectromètres sur différentes lignes
de lumière synchrotron [1, 49, 81, 206], et d’autre part le développement de codes de
simulation du XRS [30, 90, 207] s’appuyant sur le développement du formalisme théo-
rique de la technique [158,168,180]. Ces nombreuses études ont ainsi permis de montrer
l’intérêt du XRS dans l’étude de la structure de la matière, d’un point de vue fonda-
mental via la mise en évidence de transitions électroniques en fonction de la valeur de
l’angle de diffusion [45, 65], ou expérimental avec des mesures in situ en pression et
température [160].

1.2.3 Etude de la matière condensée par XRS
La possibilité de réaliser des mesures in situ en pression et température a donné

lieu depuis les années 2000 à de nombreuses études sur les modifications structurales
induites par la pression que ce soit en suivant les signatures correspondant aux liaisons
π et σ dans composés lamellaires comme le graphite ou le BN hexagonal [123, 130],
en suivant l’évolution des états vides dans le silicium massif [201], ou en détectant les
changement de coordinence du silicium [53, 111, 119, 134, 218], du germanium [115] ou
du bore [106, 108] dans des matériaux cristallins ou vitreux. Des mesures en pression
ont également été réalisées pour étudier les différentes phases de la glace [18, 153], et
des analyses combinant pression et température ont permis de mettre en évidence la
structure locale de l’eau en conditions supercritiques [160].

L’intérêt du XRS réside non seulement dans la possibilité de faire varier la perte
d’énergie entre photons incidents et diffusés mais également de pouvoir modifier la
norme et l’orientation du transfert de moment du photo-electron. La dépendance an-
gulaire des seuils K a ainsi été utilisée pour étudier la symétrie des états vides du BN
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hexagonal [46, 210], de MgB2 [128] ou pour mesurer des champs cristallins dans des
iridates [163]. Des signaux dichroïques ont également été mesurés à des seuils comme
le seuil N 4,5 du cerium dans CeCu2Si2 et CeCu2Ge2 à de grandes valeurs de la norme
du transfert de moment, ce qui a permis de mettre en évidence les orbitales de l’état
fondamental de ces composés [157,213].

La possibilité de réaliser des expériences de XRS à une grande valeur du transfert de
moment, donnant ainsi accès à des transitions multipolaires, a été à l’origine d’études
aux seuils N 4,5 des lanthanides et O4,5 des actinides pour lesquels les contributions
dipolaires perdent progressivement en intensité au profit de transitions électroniques
d’ordre plus élevé et qui apparaissent à plus basses énergies [7, 17, 65, 70]. Les transi-
tions non-dipolaires peuvent également être mises en évidence au seuil K d’éléments
légers où elles sont principalement de nature monopolaire ou dans quelques cas qua-
drupolaires [45, 73, 90, 99, 189]. Par ailleurs, des densité d’états, projetées sur des sites
spécifiques et couplées à des spectres XRS obtenus pour différentes valeurs du transfert
de moment ; ont permis de mieux appréhender la nature des premiers états vides dans
des composés solides et liquides [48,50,153,182].

Les spectres XRS ayant une forte sensibilité au transfert de moment, la modé-
lisation joue donc un rôle central dans l’interprétation des signatures spectrales et
l’obtention d’informations sur la structure atomique et électronique locale du matériau
considéré [82,157,204,213]. La théorie des multiplets est ainsi particulièrement adaptée
à la modélisation des seuils présentant des états finaux localisés comme les seuils N 4,5
des lanthanides et O4,5 des actinides. Les seuils K sont généralement mieux décrits par
des théories basées sur des approches mono-électroniques, qui peuvent présenter dif-
férents niveaux d’approximation allant de la théorie des diffusions multiples basée sur
l’approximation muffin-tin [45, 180], à des calculs basés sur la Théorie de la Fonction-
nelle de la Densité (DFT) [30, 90, 113, 117, 148, 162] ou sur la résolution de l’équation
de Bethe-Salpeter (BSE) [60,178,181,207].

1.3 Conclusion
A pression ambiante, les verres d’oxydes présentent des structures à courte et à

moyenne distance de complexité variable en fonction de la nature des cations forma-
teurs et modificateurs de réseau. La structure des composés vitreux est traditionnel-
lement étudiée du point de vue du cation formateur de réseau dont les polyèdres de
coordination sont à la base de l’organisation spatiale du matériau. L’étude de l’oxygène
apparait néanmoins comme essentielle pour fournir des informations complémentaires
sur la connectivité de ces polyèdres et les variations de longueurs de liaison et d’angles
qu’ils peuvent présenter. La spectroscopie XRS étant une technique d’analyse chimi-
quement sélective, elle permet donc d’étudier l’environnement local d’éléments légers,
et en particulier l’environnement de l’oxygène dans les oxydes. Cette technique permet
par ailleurs la réalisation de mesures in situ en environnement échantillon complexe,
ce qui la rend compatible avec le suivi de la structure de matériaux en pression ou en
température.

Sous de hautes pressions, l’étude seule des cations formateurs de réseau peut être
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insuffisante pour décrire les évolutions structurales d’un composé. Certains formateurs,
comme le bore, changent de coordination à relativement basse pression (quelques giga-
pascals), ce qui permet d’avoir de premières informations sur les évolutions structurales
du composé, alors que d’autres cations formateurs nécessitent d’importants remanie-
ments structuraux, et donc des pressions plus élevées, avant de changer de coordination.
L’oxygène reliant les polyèdres de coordination des formateurs de réseau, il est donc
sensible aux variations de longueurs de liaisons et d’angles sous l’effet de la pression, et
peut donc servir de marqueur des phénomènes de densification subis par le composé.
Suivre les changements des seuils K de l’oxygène par XRS permet donc d’obtenir des
informations sur le poly(a)morphisme de certains composés. Néanmoins, à l’image des
données mesurées en XAS, les spectres XRS peuvent être difficiles à interpréter, en
raison du manque de données décrivant le seuil K de l’oxygène.

Cette thèse ayant pour objectif de mettre en évidence le potentiel de la spectroscopie
XRS pour la réalisation et l’interprétation de mesures réalisées in situ en pression sur
des composés constitués d’éléments légers, nous allons dans un premier temps proposer
des outils théoriques permettant de mieux comprendre et interpréter les spectres XRS.
Ces outils théoriques vont ensuite permettre de distinguer des signatures spectrales
correspondant à divers environnements de l’oxygène dans des borates et des silicates
alcalins. Dans un dernier temps, nous nous intéresserons au suivi de ces signatures lors
d’expériences en pression de sorte à mieux comprendre les phénomènes de densification
dans les borates alcalins.
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Chapitre 2

Matériaux et Méthodes
expérimentales et théoriques

Cette thèse est centrée sur l’étude par spectroscopie XRS de composés cristallins
et vitreux mesurés à l’ambiante ou sous conditions extrêmes (ici des hautes-

pressions) en utilisant des environnements échantillons complexes. Il est donc nécessaire
de disposer de données expérimentales de qualité afin de caractériser le plus finement
possible les seuils d’absorption étudiés et de s’assurer de la validité de notre approche
basée sur la comparaison entre expériences et calculs. Ce chapitre est constitué de trois
parties, la première concerne les matériaux étudiés au cours de cette thèse, la seconde
détaille le cadre expérimental des mesures de spectres XRS, et la dernière partie pré-
sente le cadre d’implémentation de la spectroscopie XRS dans Quantum Espresso
ainsi que les paramètres de calcul utilisés au cours de cette thèse.

2.1 Echantillons étudiés
Avant de réaliser une étude couplant efficacement des expériences et des calculs de

spectres XRS pour la compréhension de la structure de matériaux solides cristallisés
et vitreux en conditions extrêmes, il était nécessaire de procéder à une validation des
calculs sur une série de composés de structures connues. Pour cela, une série de trois
sels de lithium a été choisie afin de couvrir une large gamme d’éléments légers mesu-
rables en spectroscopie XRS. Nous nous sommes ensuite concentrés sur deux familles
d’oxydes : les silicates et les borates alcalins pour lesquels il est possible de former des
structures cristallines et vitreuses de même composition chimique, puis sur quelques
oxydes permettant d’élargir les conclusions obtenues sur les borates et silicates alcalins.
La suite de ce paragraphe présente les échantillons étudiés regroupés par famille, en
commençant par les cristaux de sels de lithium, suivis des borates alcalins, puis des
silicates alcalins et enfin des oxydes ne rentrant dans aucune de ces catégories. Nous
donnerons des détails sur leur provenance, le cas échéant sur leur synthèse et sur les
structures cristallographiques.

A l’exception des sels de lithium, nous avons réalisé la synthèse de l’ensemble des
échantillons étudiés. Tous les échantillons ont été conservés en dessiccateur afin de
limiter l’adsorption d’eau entre la date de leur synthèse et leur mesure sur synchrotron.
Dans la suite de ce manuscrit, les verres seront notés avec un "v-" précédant leur
composition chimique ("v" pour "vitreous").
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2.1.1 Sels de lithium
Les sels de lithium LiF, Li2O et Li2CO3 sont utilisés comme des composés modèles

pour l’étude des seuils K d’éléments légers, ici du lithium, du carbone, de l’oxygène
et du fluor. Ils ne sont en effet constitués que d’éléments localisés dans la deuxième
ligne de la classification périodique des éléments. Leurs seuils K sont situés dans une
gamme en énergie allant de 60 eV pour le lithium à 700 eV pour le fluor. Ces énergies
correspondent à la zone de plus grande efficacité des spectromètres XRS actuels et font
donc de ces composés de parfaits candidats pour obtenir de bons spectres de référence,
notamment pour tester une méthode de calcul.

Ces trois échantillons ont été achetés sous forme de poudre dans le commerce :
Li2CO3 (99.99 %) et Li2O (97 %) chez Alfa Aesar, et LiF (99.99 %) chez Sigma-
Aldrich. Les données cristallographiques de ces trois composés sont rassemblées dans
le tableau 2.1.

Tableau 2.1 – Structures cristallographiques de Li2CO3, Li2O et LiF.

Composé Système Groupe Paramètres Référence
cristallin d’espace de maille

Li2CO3 monoclinique C2/c a = 8.390Å Ref. [227]
b = 5.000Å
c = 6.210Å
β = 114.5◦

Li2O cubique Fm3̄m a = 4.619Å Ref. [219]
LiF cubique Fm3̄m a = 4.028Å Ref. [146]

Dans le chapitre 3, ces trois sels de lithium seront comparés à LiBO2, de sorte à
avoir une référence et un seuil K supplémentaire pour la validation de la méthode de
calcul que nous avons mis en place et qui sera décrite dans la dernière partie de ce
chapitre.

2.1.2 Borates alcalins
Les systèmes Li2O-B2O3 et Na2O-B2O3 présentent de nombreuses phases cristal-

lines, donnant lieu à des diagrammes de phase relativement complexes [94, 156]. Les
composés boratés possèdent des structures atomiques et électroniques locales variées,
liées à la présence de deux unités structurales BO3 et BO4 agencées en superstruc-
tures, dont l’existence complexifie la détermination de la structure des verres boratés.
Six composés cristallins ont été analysés au cours de cette thèse, de manière à servir de
références pour les différentes unités structurales et superstructurales existant dans les
borates alcalins. Le tableau 2.2 regroupe l’ensemble des paramètres cristallographiques
des borates alcalins étudiés.

Les borates alcalins présentés ici ont été synthétisés suivants différentes méthodes
en fonction de leurs compositions chimiques. A l’exception de Na2B4O7, les échantillons
cristallins ont été obtenus en suivant une méthode de synthèse adaptée de celle décrite
par M. Mathews et al. [127]. Cette méthode consiste à placer un mélange de poudre
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Tableau 2.2 – Structures cristallographiques de LiBO2, Li6B4O9, Na3BO3, Na2B8O13,
Na2B4O7, NaBO2 et KBO2.

Composé Système Groupe Paramètres Verre de même Référence
cristallin d’espace de maille composition

LiBO2 monoclinique P21/c a = 5.838Å oui Ref. [223]
b = 4.348Å
c = 6.449Å
β = 115.12◦

Li6B4O9 monoclinique P21/c a = 3.319Å oui Ref. [156]
b = 23.361Å
c = 9.1582Å
β = 92.65◦

Na2B8O13 monoclinique P21/a a = 6.507Å oui Ref. [13]
b = 17.796Å
c = 8.377Å
β = 96.60◦

NaBO2 trigonal R3̄c a = 11.925Å non Ref. [125]
c = 6.439Å
α = 90.0◦
β = 90.0◦
γ = 120.0◦

Na2B4O7 triclinique P 1̄ a = 6.705Å oui Ref. [92]
b = 9.601Å
c = 13.272Å
α = 104.21◦
β = 91.58◦
γ = 106.40◦

Na3BO3 monoclinique P21/c a = 5.687Å oui Ref. [98]
b = 7.53Å
c = 9.993Å
β = 127.15◦
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de réactifs adéquats en proportions stoechiométriques dans un creuset en platine, le
mélange est ensuite portée à une température supérieure à la température de fusion
puis le creuset est trempé dans l’eau pour obtenir un verre. Le verre est ensuite broyé
puis subit un traitement thermique de plusieurs jours pour permettre la cristallisation
du composé.

Les deux borates de lithium, LiBO2 et Li6B4O9, ont été synthétisés à partir de
Li2CO3 (99.99 % chez Alfa Aesar) et H3BO3 (99.8 % chez Merck). LiBO2 étant un
composé qui cristallise très facilement, le mélange de réactif a été porté à 1225 ◦C pen-
dant 30 min pour obtenir une bonne décarbonatation et une bonne homogénéisation
du mélange. Le creuset a ensuite été sorti du four et refroidi à l’air libre pour obtenir
le composé cristallin. Pour Li6B4O9, le mélange a été porté à 1225 ◦C pendant 30 min,
puis trempé. Le verre a ensuite subi un traitement thermique de 24 heures à 823 ◦C
pour former la phase cristalline attendue.

Les borates de sodium ont été synthétisés à partir d’un mélange de Na2CO3 (99.5 %
chez Sigma-Aldrich) et H3BO3. Le métaborate de sodium NaBO2 a été synthétisé
de manière similaire à LiBO2, le mélange de réactifs a été porté à 1000 ◦C pendant
30 min puis refroidi à l’air libre pour obtenir le composé cristallin. Pour Na2B8O13
(resp. Na3BO3), le mélange a d’abord été porté à 950 ◦C pendant 30 min, puis trempé
et broyé avant d’être mis au traitement thermique à 700 ◦C (resp. 400 ◦C) pendant
168 heures (resp. 48 heures) jusqu’à cristallisation des phases attendues. Na2B4O7 a été
obtenu à partir de Borax (Na2B4O7·10H2 - 99.5 % chez Sigma-Aldrich). La poudre a été
déshydratée à 615 ◦C pendant 120 heures, jusqu’à obtenir la phase cristalline attendue.

L’ensemble des verres a été obtenu à partir de la fonte des composés cristallins de
même composition, qui ont été portés à une température supérieure à la température
de fusion pendant 20 min puis le creuset a été trempé dans l’eau, de sorte à vitrifier le
mélange. Le verre de B2O3, v-B2O3, a quant à lui été obtenu à partir de H3BO3 porté
à 1050 ◦C pendant 20 min puis trempé.

Les composés présentant un fort caractère hygroscopique (Na3BO3 cristallin et vi-
treux, et v-B2O3) ont été conservés sous forme de gros morceaux, et les autres composés
(LiBO2, Li6B4O9, Na2B8O13 et NaBO2 cristallins et vitreux) ont été réduits en poudre
à la fin de leur synthèse.

2.1.3 Silicates alcalins et alcalino-terreux
Quatre compositions à différentes concentrations en lithium ont été retenues pour

mettre en lumière les phénomènes de dépolymérisation dans les silicates, deux autres
silicates ont également été étudiés pour observer l’effet du cation modificateur sur la
structure locale du composé. Les silicates étudiés et leurs paramètres cristallins sont
regroupés dans le tableau 2.3.

Le quartz α, noté ici SiO2, est un quartz "diamant" Herkimer provenant du comté
d’Herkimer (Etat de New-York), et les fibres de verre v-SiO2 ont été fabriquées à Saint
Gobain Recherche à partir d’une préforme tirée à grande vitesse. Ces deux échantillons
ont ensuite été réduits en poudre.
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Tableau 2.3 – Structures cristallographiques de SiO2, Li2Si2O5, Li2SiO3, Li4SiO4, Na2SiO3,
et MgSiO3.

Composé Système Groupe Paramètres Verre de même Référence
cristallin d’espace de maille composition

SiO2 trigonal P3221 a = 4.921Å oui Ref. [27]
(quartz) b = 4.921Å

c = 5.404Å
γ = 120◦

Li2Si2O5 monoclinique Cc a = 5.82Å oui Ref. [118]
b = 14.66Å
c = 4.79Å

Li2SiO3 orthorhombique Cmc21 a = 9.392Å oui Ref. [79]
b = 5.397Å
c = 4.660Å

Li4SiO4 monoclinique P21/m a = 11.546Å non Ref. [199]
b = 6.090Å
c = 16.645Å
β = 99.5◦

Na2SiO3 orthorhombique Cmc21 a = 10.430Å non Ref. [69]
b = 6.0200Å
c = 4.810Å

MgSiO3 monoclinique P21/c a = 9.613Å non Ref. [93]
b = 8.822Å
c = 5.175Å
β = 108.33◦

MgSiO3 orthorhombique Pbnc a = 9.250Å non Ref. [179]
b = 8.740Å
c = 5.320Å
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Li2SiO3 (resp. Li2Si2O5) a été obtenu à partir d’un mélange de Li2CO3 et de SiO2
(99.5 % chez Alfa Aesar), le mélange a été porté à 1400 ◦C pendant 30 min puis trempé
avant d’être broyé et placé dans un four pour recuit à 1028 ◦C (resp. 1000 ◦C) pendant
63 heures (resp. 48 heures). De même, Na2SiO3 a été synthétisé à partir d’un mélange
de Na2CO3 et SiO2 porté à 1200 ◦C puis trempé, broyé et placé au recuit à 800 ◦C
pendant 72 heures.

Li4SiO4 (resp. MgSiO3) a été synthétisé à partir de la réaction solide d’un mélange
en proportion stoechiométrique de Li2CO3 (resp. MgO - 98.0 % chez Merck -) et SiO2
à 1060 ◦C (resp. 1550 ◦C) pendant 6 heures avec une phase de broyage et de mélange
de la poudre toutes les deux heures. Il est à noter que la synthèse de MgSiO3 par
réaction solide, qui est la méthode de synthèse usuelle de la protoenstatite, donne lieu
à un mélange de deux phases cristallines, la protoenstatite (structure orthorhombique)
et la clinoenstatite (structure monoclinique). Nous n’avons pas été en mesure de dé-
terminer les proportions de ces deux phases dans notre échantillon, mais la littérature
évoque un ratio d’un tiers de protoenstatite dans l’échantillon final en utilisant cette
technique [93]. Bien que les deux structures diffèrent, elles présentent toutes deux un
réseau silicaté constitué de chaines infinies d’unités SiO4, et donc un environnement
local autour de l’oxygène similaire, malgré des variations d’angles Si-O-Si et de lon-
gueurs de liaisons Si-O.

v-Li2SiO3 et v-Li2Si2O5 ont été obtenus par fusion puis trempe des composés cris-
tallins de même composition.

2.1.4 Aluminates et borosilicates alcalins
Afin d’étendre l’étude des structures spectrales au seuil K de l’oxygène à des sys-

tèmes plus complexes, trois autres composés - un aluminate (CaAl4O7) et deux borosi-
licates (Ca2SiB2O7 et CaB2Si2O8) - ont été étudiés. Le tableau 2.4 présente l’ensemble
des paramètres cristallographiques de ces trois composés.

Tableau 2.4 – Structures cristallographiques de CaAl4O7, Ca2SiB2O7 et CaB2Si2O8.

Composé Système Groupe Paramètres Verre de même Référence
cristallin d’espace de maille composition

CaAl4O7 monoclinique C2/c a = 12.89Å non Ref. [6]
b = 8.88Å
c = 5.45Å
β = 107.05◦

Ca2SiB2O7 quadratique P 4̄21m a = 7.1248Å non Ref. [63]
c = 4.8177Å

CaB2Si2O8 orthorhombique Pnam a = 8.037Å non Ref. [151]
b = 8.757Å
c = 7.7218Å

CaAl4O7 a été obtenu par réaction solide à 1600 ◦C d’un mélange en proportion
stoechiométrique de CaCO3 (99.0 % chez Sigma-Aldrich) et Al2O3 (99.99 % Merck)
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entrecoupé de broyage et homogénéisation du mélange toutes les deux heures.

Dans le cas de Ca2SiB2O7 et CaB2Si2O8, nous ne présenterons dans la suite de ce
manuscrit que des spectres théoriques car il n’a pas été possible d’obtenir des spectres
XRS expérimentaux pour ces composés.

2.1.5 Contrôle des compositions
La pureté des phases cristallines de chaque composé a été vérifiée par diffraction des

rayons X sur poudre à l’IMPMC, sur un diffractomètre Panalytical X’Pert pro MPD à
anode de cuivre ou de cobalt (raies Kα de Cu et Co). Les diffractogrammes ont ensuite
été comparés à la littérature pour identifier les phases décrites dans les tableaux 2.2, 2.3
et 2.4. L’ensemble des diffractogrammes indexés des échantillons cristallins synthétisés
au laboratoire sont présentés en Annexe A.

2.2 Spectrométrie XRS
Les mesures XRS au seuil K d’éléments légers dans les oxydes ont été effectuées

sur les lignes Galaxies [1] du synchrotron Soleil (Saint-Aubin, France) et ID20
de l’Esrf [81] (Grenoble, France) dirigées, respectivement, par Jean-Pascal Rueff et
Christoph Sahle. Les travaux menés à Soleil ont été réalisés en collaboration avec
James Ablett, scientifique de ligne sur Galaxies.

2.2.1 Description d’un spectromètre XRS
Le montage expérimental est schématiquement présenté sur la figure 2.1 (panel

(a)). Une source synchrotron émet des rayons X, dont l’énergie est déterminée par le
monochromateur qui va également jouer le rôle de collimateur du faisceau. Les photons
X diffusés par l’échantillon sont récupérés par des cristaux analyseurs placés dans une
géométrie dite de Rowland (cf. Fig. 2.1 (b)), et focalisé sur un détecteur 1D (photodiode
APD) ou 2D (Maxipix). Pour des fréquences des photons diffusés ω << ωin, le transfert
de moment q est relié à l’angle de diffusion 2θ formé entre le faisceau incident et le
faisceau diffusé selon la relation :

q ≈ 2kin sin(θ) (2.1)

où kin est la norme du vecteur d’onde du faisceau incident - quelques correspondances
entre q et 2θ sont données dans le tableau 2.5. Pour un cristal analyseur dont le dia-
mètre est d’environ 10 cm, placé à un angle de diffusion de 40◦, les photons diffusés sont
récoltés selon un angle de diffusion solide dΩ de 6◦, ce qui correspond à un transfert
de moment q = 3.36± 0.3Å−1.

Tableau 2.5 – Correspondance entre l’angle de diffusion 2θ et la norme du transfert de
moment q à kin = 4.91Å−1 (Ein = 9687 eV).

2θ (◦) 10 20 26 30 33.5 40 60 80 100 120 140 150
q (Å−1) 0.86 1.70 2.21 2.54 2.83 3.36 4.91 6.31 7.52 8.50 9.23 9.48
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(a)

𝟐𝜽

(b)

Figure 2.1 – (a) Principe du montage expérimental d’une expérience de diffusion inélastique
des rayons X ; (b) Système de cristaux analyseurs placés en géométrie de Rowland (figures
extraites de [168]).
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Les spectres XRS sont obtenus en traçant l’intensité des photons diffusés en fonc-
tion de la perte en énergie entre photons incidents et photons diffusés. L’utilisation de
photons incidents de relativement haute énergie (environ 10 keV) permet d’utiliser des
environnements échantillons complexes tels qu’une cellule à enclumes de diamant pour
les mesures sous pression, un cryostat, ou encore des montages plus atypiques comme
des systèmes de lévitation aérodynamique couplés à un chauffage laser pour réaliser
des mesures à très haute température.

Afin de maximiser l’intensité des flux de photons incidents et diffusés et de di-
minuer le bruit expérimental, des chambres sous vides (Esrf) ou remplies d’hélium
(Galaxies) sont installées entre l’échantillon et les cristaux analyseurs ainsi qu’entre
les cristaux analyseurs et le détecteur.

2.2.1.1 Ligne de lumière Galaxies du Synchrotron Soleil

Les mesures effectuées sur la ligne Galaxies du synchrotron Soleil ont été réali-
sées à l’occasion de deux sessions de 5 jours en mars 2017 et décembre 2018.

La ligne Galaxies du synchrotron Soleil est une ligne composée de deux cabanes
expérimentales, la première est dédiée aux mesures HAXPES (Hard X-ray Photoelec-
tron Spectroscopy) et la seconde aux spectroscopies de diffusion inélastique des rayons
X (IXS). Le spectromètre IXS, constitué d’un bras mobile, peut être placé dans deux
configurations différentes afin de réaliser des mesures en conditions résonantes (RIXS)
ou non-résonantes (XRS), l’agencement des cristaux analyseurs dépendant du type de
mesures à effectuer (cf. Fig. 2.2).

Figure 2.2 – (a) Configuration des cristaux analyseurs pour des expériences XRS sur
Galaxies ; (b) Spectromètre de la ligne Galaxies (figures extraites de [1]).

L’ensemble des données mesurées sur Galaxies (silicates de lithium et borates de
sodium) ont été obtenues avec une résolution en énergie d’environ 1.5 eV liée à l’uti-
lisation de monochromateur Si(111). Les quatre cristaux analyseurs sont des cristaux
Si(444) placés dans une configuration 2×2 (cf. Fig. 2.2 (a)) formant un angle de diffu-
sion d’environ 30◦ (q = 3.37Å−1) avec le faisceau incident. Un détecteur 1D de type
SDD (Silicon Drift Detector) est utilisé pour la détection [1].

La durée moyenne d’acquisition d’un spectre XRS pour un seuil K de l’oxygène est
d’environ 40 min.
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2.2.1.2 Ligne de lumière ID20 de l’Esrf

Les mesures effectuées sur la ligne ID20 de l’Esrf ont eu lieu en février 2018 sur du
temps in house. Les spectres des sels de lithium et les borates de lithium sous pression
ont été mesurés avant le début de cette thèse.

Le spectromètre dédié aux mesures XRS est constitué d’un bâti en forme d’arche
supportant 6 blocs mobiles de 12 cristaux analyseurs en configuration 3×4, dont trois
sont placés dans le plan vertical et trois dans le plan horizontal (cf. Fig. 2.3 (a) et (b)).
Ce montage permet d’obtenir en une acquisition les spectres XRS de l’échantillon à
différentes valeurs de q.

Figure 2.3 – (a) Bloc de cristaux analyseurs du spectromètre IXS sur la ligne ID20 ; (b)
Spectromètre IXS de la ligne ID20 (figures extraites de [81]).

Les données acquises sur les silicates ont été mesurées avec une résolution en énergie
d’environ 0.7 eV liée à l’utilisation couplée d’un monochromateur Si(111) et d’un second
monochromateur Si(311). Les spectres XRS de Li2CO3 et Li2O ont été mesurés en
utilisant les données acquises par deux des six blocs de 12 cristaux analyseurs Si(660)
qui composent le spectromètre XRS, ce qui a permis des acquisitions à deux valeurs
distinctes de la norme du transfert de moment : 4.5Å−1 qui sera ensuite noté "low q" et
8.5Å−1, qui sera appelé "high q". Le même spectromètre a été utilisé pour les mesures
sur les silicates, mais seules les données des 12 cristaux analyseurs du bloc placé à un
angle de diffusion de 30.5◦ (q = 2.6Å−1) ont été exploitées. Les spectres XRS de LiBO2
ont été mesurés sur un spectromètre haute résolution utilisant 5 cristaux analyseurs
Si(555), à deux valeurs différentes de transfert de moment : 2.6Å−1 pour low q et
10.2Å−1 pour high q.

2.2.2 Mesures
Tous les échantillons étudiés au cours de ces travaux de thèse étaient sous forme de

poudre. Pour la majeure partie d’entre eux, les mesures de poudre ont été réalisées en
utilisant un support en aluminium. La poudre était disposée dans des cavités circulaires
de 2 mm de diamètre et de 4 mm de profondeur directement creusées dans la plaque de
métal. Par rapport à des supports fabriqués par impression 3D, l’aluminium présente
l’avantage d’être suffisamment absorbant pour permettre de s’assurer que la mesure se
fait bien sur l’échantillon, l’intensité des photons diffusés chutant brutalement lorsque
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le faisceau traversait le porte-échantillon. De plus, les énergies des seuils K et L2,3 de
l’aluminium (1559 eV et 73 eV respectivement) sont compatibles avec des mesures au
seuil K de l’oxygène, permettant d’éviter des oscillations parasites (superposition de
seuils) dans la gamme en énergie étudiée.

Pour les composés particulièrement hygroscopiques, comme v-B2O3 et v-Na3BO3,
des pastilles de 6 mm de diamètre et de quelques millimètres d’épaisseur ont été réa-
lisées à partir de l’échantillon réduit en poudre et placées dans une platine chauffante
de type Linkam TS I500 de sorte à les maintenir à 120 ◦C et ainsi limiter l’adsorption
d’eau durant la mesure.

Pour l’ensemble des spectres expérimentaux, le pas moyen en énergie était de 0.2 eV
et le temps total d’acquisition a été choisi afin de maximiser le rapport signal sur bruit
en tenant compte à la fois du seuil mesuré et de l’absorbance de l’échantillon mesuré qui
influe sur la profondeur de pénétration du faisceau et donc sur la quantité de matière
sondée. Le seuil K du bore est plus intense que celui de l’oxygène et nécessite donc un
temps d’acquisition plus court pour un même rapport signal sur bruit.

2.2.3 Traitement des données expérimentales
Afin d’améliorer la statistique d’une mesure XRS, le choix est souvent fait de réa-

liser plusieurs scans sur la même gamme en énergie dans le but d’en réaliser ensuite
une moyenne. Sur Galaxies, les données expérimentales sont exportées sous la forme
de fichiers textes indépendants pour chaque scan. Un scan expérimental est obtenu
en traçant l’intensité du détecteur en fonction de l’énergie puis est converti afin d’être
tracé en perte d’énergie. Les scans sont ensuite sommés et moyennés avant d’être traités.

Les données de l’Esrf ont été acquises sur un détecteur 2D et doivent donc être
traitées avec le logiciel XRStools [159] qui a été développé à cet effet. Ce logiciel
permet de sélectionner pour chaque analyseur les zones où le détecteur a récupéré la
plus forte intensité lumineuse, permettant ainsi de maximiser le rapport signal sur
bruit pour chaque scan. Le logiciel effectue également l’alignement en énergie des pics
élastiques de chaque scan afin qu’ils soient superposables, il est alors possible de les
exporter sous la forme d’un fichier texte.

Lors d’une mesure XRS, les photons diffusés mesurés sont liés à différents phéno-
mènes d’excitation et, majoritairement, à la diffusion Compton. La diffusion Compton
donne lieu à une large bande intense (cf. Fig. 2.4) dont la position en énergie, donnée par
~2q2/2m [168], varie avec la valeur du transfert de moment. Le pic de diffusion Comp-
ton se décale ainsi vers les plus hautes énergies avec l’augmentation de q (cf. Fig. 2.4)
modifiant le fond à retirer sous chaque seuil K en fonction de sa position en énergie.

Plusieurs méthodes sont utilisées pour corriger les spectres XRS du fond de diffusion
Compton. Certaines méthodes sont basées sur la modélisation d’un fond de diffusion
Compton théorique qui est soustrait aux données expérimentales [159]. La difficulté
tient au fait qu’il est difficile d’obtenir un modèle satisfaisant pour la diffusion Comp-
ton et donc de s’appuyer sur ces spectres théoriques pour extraire correctement les
seuils d’intérêt. Le lithium, de par sa position à basse énergie, est souvent difficile à
extraire pour des petites valeurs de q (cf. Fig. 2.4 et 2.5 (a)), valeurs pour lesquelles il
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Figure 2.4 – Scan long en énergie de LiBO2 mesuré sur ID20 (@Esrf), à petite (low q) et
grande (high q) valeur de la norme du transfert de moment q.

se retrouve situé dans le haut du pic de diffusion Compton.

Figure 2.5 – (a) Seuil K du lithium dans LiBO2 à petit q avant retrait du fond ; (b)
Traitement du seuil K du bore dans LiBO2 à petit q. Les données expérimentales mesurées
sur ID20 (@Esrf) sont en rouge, le fond en bleu et le spectre corrigé en vert.

D’autres méthodes consistent à se focaliser sur les seuils d’intérêt et de retirer le
fond en s’appuyant sur la forme du signal sur quelques eV avant le début du seuil situé
à la base du pic de diffusion Compton [4]. Cela revient souvent à retirer un fond de
forme exponentielle comme cela est présenté pour le seuil K du bore dans LiBO2 sur la
figure 2.5 (panel (b)). Les seuils K du lithium présentés dans la suite de ce manuscrit
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ont également été extraits de cette manière.

Une fois les spectres extraits, ils sont normalisés à l’aire sur une gamme d’énergie
dépendant de l’élément et du composé étudié. Ainsi, pour les borates alcalins, les
spectres au seuil K du bore ont été normalisés entre 185 et 220 eV, et les spectres au
seuil K de l’oxygène ont été normalisés entre 525 et 560 eV. Les spectres expérimentaux
au seuil K de l’oxygène dans les silicates ont été normalisés entre 530 et 547 eV. Pour
les sels de lithium, les spectres au seuil K du lithium (resp. de l’oxygène) ont été
normalisés entre 50 et 90 eV (resp. entre 525 et 560 eV), et le seuil K du carbone (resp.
du fluor) a été normalisé sur la gamme 285-310 eV (resp. 680-730 eV).

2.3 Modélisation et implémentation basée sur la
Théorie de la Fonctionnelle de la Densité (DFT)

2.3.1 Principe théorique de la spectroscopie XRS
La spectroscopie XRS repose sur l’interaction entre un électron de masse me, de

charge élémentaire e et de quantité de mouvement p et le rayonnement incident décrit
par le potentiel vecteur A. Elle est représentée par l’hamiltonien mono-électronique
H1e−

int suivant :

H1e−
int = e2

2me

A2 + e

me

A · p (2.2)

Le premier terme de cette équation décrit tous les phénomènes de diffusion puis-
qu’il correspond aux processus à deux photons (entrant, in et sortant, out), auxquels
appartient la spectroscopie XRS. Le second terme est associé à des processus à un seul
photon et permet de décrire les phénomènes d’absorption et de photoémission qui ne
seront pas abordés ici.

Dans le cadre de la théorie des perturbations dépendantes du temps, il est possible
d’exprimer la probabilité de transition d’un état initial - ici un état de cœur - vers un
état final - ici un état inoccupé - en utilisant la règle d’or de Fermi. En développant le
premier terme de l’équation (2.2) au premier ordre de la théorie des perturbations, on
obtient l’expression de la section efficace en XRS.

2.3.1.1 Section efficace en XRS

Dans une expérience de diffusion Raman des rayons X, un photon incident, décrit
par son vecteur d’onde, son énergie et sa polarisation (kin, ~ωin, ε̂in) est diffusé par le
système. En considérant un photon sortant décrit par kout, ~ωout, ε̂out, il est possible
de définir un transfert de moment q = kin − kout et une énergie ~ω = ~ωin − ~ωout (cf.
Fig. 2.6) [158]. Dans une approche mono-électronique, la section efficace doublement
différentielle en angle solide Ω et en énergie ω du XRS s’écrit [180] :

d2σ

dΩdω (q, ω) = ωout

ωin

(
dσ

dΩ

)
Th
S(q, ω) (2.3)

Dans cette expression, S(q, ω) est le facteur de structure dynamique, et
(
dσ
dΩ

)
Th

cor-
respond à la section efficace différentielle de Thomson. Ils s’écrivent respectivement :
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Figure 2.6 – Schéma du principe d’une expérience de diffusion Raman des rayons X.

S(q, ω) =
∑
f

∣∣∣〈ψf | eiq·r |ψi〉∣∣∣2 δ(Ef − Ei − ~ω) , (2.4)

et (
dσ

dΩ

)
Th

= r0
2 (ε̂in · ε̂∗out)2 . (2.5)

Dans l’équation (2.4) Ei et Ef sont respectivement les énergies des états initial |ψi〉
et finaux |ψf〉, et r0 est le rayon classique de l’électron dans l’équation (2.5).

Le facteur de structure dynamique dépend de la distribution de Dirac qui assure la
conservation de l’énergie du système, reliant ainsi la perte d’énergie ~ω aux énergies
des états initiaux et finaux. Il couple les fonctions d’onde des états initial |ψi〉 et finaux
|ψf〉 par l’opérateur de transition qui dépend du transfert de moment q. Le facteur de
structure renferme donc l’essentiel de la physique de cette spectroscopie et son calcul
permet d’obtenir les informations sur la structure atomique et électronique du composé
étudié.

La section efficace de Thomson fait intervenir le produit scalaire entre les direc-
tions des polarisations incidentes et diffusées. Pour des polarisations orthogonales, cela
conduirait à une extinction du signal, mais lors d’une expérience de diffusion ces po-
larisations sont fixées et le produit scalaire reste constant non nul. La section efficace
du XRS dépend également du rapport entre les énergies des photons incidents et dif-
fusés (cf. Eq. (2.3)). Cette grandeur varie le long du seuil d’absorption avec ωout. En
pratique, cette variation est très faible compte tenu de la taille d’un seuil d’absorption
(environ 30 eV) et des gammes d’énergies considérées : ωin ≈ 104 eV et ωout < 103 eV, il
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est donc possible de considérer le préfacteur de la section efficace du XRS comme une
constante multiplicative sans influence sur la forme finale des spectres. Dans la suite,
seul le facteur de structure dynamique sera pris en compte pour calculer les spectres
XRS.

2.3.1.2 Développement en fonctions de Bessel sphériques

Compte tenu des valeurs importantes prises par le vecteur de diffusion dont la norme
varie de 1Å−1 à 13Å−1, il n’est pas toujours possible de travailler dans la limite des
petites valeurs de transfert de moment. L’opérateur de transition eiq·r s’obtient alors
par un développement de l’exponentielle en fonctions de Bessel sphériques :

eiq·r = 4π
+∞∑
λ=0

λ∑
µ=−λ

iλY µ
λ (q̂)∗Y µ

λ (r̂)jλ(qr) , (2.6)

Dans cette équation, q = qq̂ et r = rr̂. Les termes en λ = 0, λ = 1 et λ = 2 de l’équa-
tion (2.6) correspondent respectivement aux transitions électroniques monopolaires,
dipolaires et quadrupolaires :

eiq·r ≈ j0(qr) + 4πij1(qr)
1∑

µ=−1
Y µ

1 (q̂)∗Y µ
1 (r̂)− 4πj2(qr)

2∑
µ′=−2

Y µ′

2 (q̂)∗Y µ′

2 (r̂) (2.7)

Les fonctions j0, j1 et j2 s’obtiennent à partir du développement en série de Taylor des
fonctions de Bessel sphériques :

jλ(qr) =
+∞∑
k=0

(−1)k
2kk!(2k + 2λ+ 1)!(qr)

2k+1

2.3.1.3 Cas particulier

Dans la limite de qr << 1, et en se limitant à l’ordre deux, il est possible d’écrire
le développement limité de l’exponentielle :

eiq·r ≈ 1 + iq · r + (iq · r)2

2 (2.8)

On peut alors exprimer le produit q · r en harmoniques sphériques. Le premier terme
linéaire s’écrit q · r = qr(q̂ · r̂) où le produit q̂ · r̂ est donné par :

q̂ · r̂ = 4π
3

1∑
µ=−1

Y µ
1 (q̂)∗Y µ

1 (r̂)

Le terme quadratique est quant à lui donné par :

(q̂ · r̂)(q̂ · r̂) = 1
3 + 8π

15
∑
µ

Y µ
2 (q̂)∗Y µ

2 (r̂)

En injectant ces résultats dans l’équation (2.8), on obtient

eiq·r ≈ 1− (qr)2

6 + i
4π
3 qr

1∑
µ=−1

Y µ
1 (q̂)∗Y µ

1 (r̂)− 4π
15 (qr)2

2∑
µ′=−2

Y µ′

2 (q̂)∗Y µ′

2 (r̂)
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On retrouve ici l’expression de l’opérateur de transition calculé à partir de l’équa-
tion 2.7 en se limitant aux termes en (qr)2 du développement en série de Taylor des
fonctions de Bessel sphériques.

On peut alors s’intéresser à la pertinence de cette approximation, illustrée par la
figure 2.7. On voit que pour les petites valeurs de transfert de moment, les deux dé-
veloppements de l’opérateur de transition donne des résultats identiques, les fonctions
de Bessel sphériques coïncidant avec les polynômes de qr, mais cette approche n’est
effectivement plus valable pour les plus grandes valeurs de transfert de moment.

Figure 2.7 – Représentation des trois premières fonctions de Bessel sphériques jλ(qr) et
de leur développement, correspondant au développement à l’ordre deux de l’opérateur de
transition décrit par l’équation. (2.8).

2.3.2 Implémentation dans XSpectra
L’implémentation de la spectroscopie XRS a été réalisée dans XSpectra, un code

Fortran de la distribution Quantum Espresso, initialement dédié aux calculs de
spectres XANES (X-ray Absorption Near-Edge Structure). XSpectra est un module
de post-traitement des données obtenues avec le module PWscf (Plane-Wave Self-
Consistent Field) de Quantum Espresso.

2.3.2.1 Cadre d’implémentation : DFT et pseudopotentiels

2.3.2.1.1 Principe de la DFT La résolution de l’équation de Schrödinger non
relativiste, dépendante du temps, est à la base de l’étude d’un système cristallin ou
moléculaire. Cette équation s’écrit :

HΨ(RI , ri, t) = i
∂Ψ(RI , ri, t)

∂t
(2.9)

où H est l’hamiltonien du système appliqué à la fonction d’onde Ψ de toutes les coor-
données, les jeux de coordonnées RI = {RI} et ri = {ri} représentant respectivement
les ions et les électrons.
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Afin de résoudre cette équation, deux approximations sont considérées. La première
consiste à considérer un processus stationnaire et s’affranchir ainsi de la dépendance en
temps de l’équation de Schrödinger et de la fonction d’onde totale. La seconde approxi-
mation, appelée approximation adiabatique ou approximation de Born-Oppenheimer,
consiste à considérer le mouvement de l’électron comme toujours plus rapide que celui
du noyau en raison de leur différence de masse. En considérant que les noyaux sont
au repos, il est possible d’écrire de façon approchée la fonction d’onde totale comme
un produit d’une fonction φ(RI) décrivant les noyaux et d’une fonction ψ(ri,RI), qui
dépend paramétriquement des coordonnées nucléaires, décrivant les électrons pour une
configuration RI donnée :

Ψ(RI , ri) = φ(RI)ψ(ri,RI) (2.10)
L’hamiltonien du système peut alors se ramener à l’hamiltonien électronique qui

s’exprime comme la somme de trois termes : l’énergie des électrons Te, l’interaction
coulombienne répulsive entre les électrons Vee et un potentiel extérieur Vext résultant
de l’interaction coulombienne attractive entre noyaux et électrons. En négligeant le
spin, le problème considéré s’écrit donc comme un problème à N particules faisant
intervenir une fonction d’onde à 3N variables, qu’il faut réduire en vue de le résoudre.

2.3.2.1.2 Théorèmes de Hohenberg et Kohn La DFT, établie par P. Hohenberg
et W. Kohn, est une théorie exacte qui permet de passer d’un système à 3N variables
à un système à 3 variables en prenant en compte la densité électronique plutôt que les
fonctions d’onde pour décrire les propriétés de l’état fondamental du système. Elle est
basée sur les théorèmes suivants :

Théorème 1 : Pour tout système de particules en interaction dans un potentiel
extérieur Vext(r), ce potentiel est déterminé de façon unique - à une constante près -
par la densité électronique de l’état fondamental n0(r).

Théorème 2 : L’énergie E[n(r)] peut être définie comme une fonctionnelle univer-
selle de la densité n(r), quel que soit le potentiel extérieur Vext(r). Pour tout Vext(r),
l’énergie exacte de l’état fondamental du système correspond à la valeur du minimum
global de cette fonctionnelle, et la densité électronique n(r) minimisant la fonctionnelle
de l’énergie est la densité exacte de l’état fondamental, n0(r).

On peut alors écrire :

E[n(r)] = FHK[n(r)] +
∫
Vext(r)n(r)dr (2.11)

et
FHK[n(r)] = Te + Vee (2.12)

où FHK[n(r)] est la fonctionnelle universelle de Hohenberg et Kohn qui inclut les éner-
gies cinétiques et potentielles du système d’électrons en interaction considéré.

D’après les deux théorèmes de Hohenberg et Kohn, la résolution de l’équation de
Schrödinger pour un système à N électrons en interaction permet la minimisation de
E[n(r)] pour toute densité n(r) qui vérifie :∫

n(r)d3r = N (2.13)
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Pour déterminer l’énergie totale du système ainsi que l’ensemble des propriétés de l’état
fondamental, il suffit alors de connaitre la fonctionnelle FHK[n(r)] .

2.3.2.1.3 Equations de Kohn et Sham La méthode dite de Kohn-Sham permet
de passer d’une équation décrivant un système à N particules en interaction à un
système d’équations pour des particules indépendantes. W. Kohn et L. J. Sham ont
proposé de remplacer le système composé de N électrons en interaction par un système
fictif d’électrons indépendants dont l’état fondamental a la même densité de charge que
le système réel. Il est alors possible, en introduisant une fonctionnelle de la densité - dite
d’échange et de corrélation - qui regroupe tous les termes complexes du système à N
particules, de se ramener à un système d’équations pour des particules indépendantes
pouvant être résolu de façon exacte. Ces équations, dont la forme est similaire à celle
de l’équation de Schrödinger, sont appelées équations de Kohn-Sham et s’expriment :

HKSψi(r) = εiψi(r) (2.14)
où ψi(r) représente l’orbitale i d’un électron, εi sa valeur propre, et HKS est l’hamilto-
nien de Kohn-Sham défini par :

HKS = Te + Veff (r) (2.15)
Le potentiel Veff s’exprime en fonction du potentiel extérieur Vext, d’un terme de
répulsion coulombienne des électrons - dit terme de Hartree - et du potentiel d’échange
et de corrélation VXC(r, [n(r)]) qui regroupe tous les termes complexes du système à
plusieurs particules :

Veff (r) = Vext(r) + e2
∫ n(r)
|r − r′|

dr′ + VXC(r, [n(r)]) (2.16)

où la densité n(r) s’écrit :

n(r) =
N∑
i=1
|ψi(r)|2 (2.17)

Dans l’approche du système fictif de Kohn et Sham, l’énergie du système fondamental
peut alors se réécrire :

E[n(r)] = Te +
∫
Vext(r)n(r) dr +

∫
dr e2

∫ n(r)
|r − r′|

dr′ + EXC [n(r)] (2.18)

où la formulation exacte du terme d’échange et de corrélation EXC [n(r)] est inconnue.

L’utilisation de la DFT pour déterminer les propriétés d’un système considéré est
basée sur la résolution des équations de Kohn-Sham, ce qui nécessite d’expliciter le
terme d’échange et corrélation à l’aide d’approximations, comme par exemple l’ap-
proximation de la densité locale (LDA - Local Density Approximation) ou celle du
gradient généralisé (GGA - Generalized Gradient Approximation).

La distribution Quantum Espresso [59] - dont fait partie le module XSpectra [67,
194] -,choisie comme support pour l’implémentation de la spectroscopie XRS, est ba-
sée sur la DFT et utilise une base d’ondes planes pour la résolution des équations de
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Kohn-Sham. Les ondes planes n’étant pas adaptées à la résolution des équations de
Kohn-Sham dans les régions de l’espace où le potentiel varie rapidement, c’est-à-dire à
proximité des noyaux, cette méthode seule nécessiterait une base de taille très impor-
tante pour décrire convenablement le comportement des fonctions d’onde à proximité
des noyaux. Afin de ne pas alourdir les calculs, un formalisme basé sur l’utilisation de
pseudopotentiels a été développé.

2.3.2.1.4 Pseudopotentiels Le recours aux pseudopotentiels permet d’améliorer
l’adéquation entre l’utilisation de bases d’ondes planes et la résolution des équations de
Kohn-Sham. Un pseudopotentiel est construit pour remplacer le potentiel des électrons
de valence de sorte que les pseudofonctions d’onde associées varient le moins possible
dans la région de cœur des atomes. Pour distinguer les fonctions d’onde non pseudisées
des pseudofonctions d’onde, on appelle les premières fonctions d’onde all electron. Les
pseudopotentiels sont construits de sorte que : (i) l’hamiltonien atomique construit à
partir des pseudopotentiels et l’hamiltonien all electron aient les même valeurs propres ;
(ii) les pseudofonctions d’ondes et les fonctions d’onde all electron coïncident à l’exté-
rieur de la région de cœur.
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Figure 2.8 – Comparaison entre les spectres XRS expérimentaux et théoriques au seuil K
du lithium dans LiF (q = 4.5Å−1). Les spectres théoriques sont calculés avec un (bleu clair)
ou deux (bleu) projecteurs p. Le spectre expérimental est décalé verticalement en énergie
pour plus de clarté.

Afin de calculer des spectres XRS, des pseudopotentiels ultrasoft ont été géné-
rés à partir de la bibliothèque Pslibrary [25] en utilisant le formalisme de Rappe,
Rabe, Kaxiras, et Joannopoulos [154]. Ils utilisent l’approximation GGA-PBE (Perdew-
Burke-Ernzerhof) [149] pour la prise en compte du terme d’échange et corrélation. Le
pseudopotentiel de l’atome absorbeur est obtenu en retirant un électron de cœur 1s
de sa configuration électronique et en diminuant légèrement la taille du rayon ionique
de l’atome si besoin. Suite à des tests réalisés au seuil K du lithium dans LiF, il a
été choisi de travailler avec des pseudopotentiels incluant deux projecteurs s et deux
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projecteurs p pour l’atome absorbeur. La figure 2.8 présente une comparaison entre des
spectres au seuil K du lithium calculés avec un et deux projecteurs p. Elle montre que
les intensités relatives sont mieux représentées par le calcul avec deux projecteurs, les
calculs effectués avec un unique projecteur p sous-estimant l’intensité des structures
du seuil à haute énergie. Dans le cas où l’atome absorbeur est un atome de lithium, les
états 1s sont traités comme des niveaux de cœur.

Les paramètres de tous les pseudopotentiels utilisés lors des calculs DFT sont pré-
sentés dans le tableau 2.6.

Tableau 2.6 – Paramètres utilisés pour la génération des pseudopotentiels ultrasoft. L’asté-
risque indique les pseudopotentiels générés avec un unique électron 1s (atomes absorbeurs).

Atome At. No. Etats de Rayon Nbre proj. s Nbre proj. p
valence ionique

Li 3 2s1 0.6 2 1
Li* 3 2s1 1.2 2 2

(+ 2 proj. d)
B 5 2s22p1 0.9 1 1
B* 5 2s22p1 0.85 2 2
C 6 2s22p2 0.7 1 1
C* 6 2s22p2 0.7 2 2
O 8 2s22p4 0.7 1 1
O* 8 2s22p4 0.6 2 2
F 9 2s22p5 0.7 1 1
F* 9 2s22p5 0.6 3 3
Na 11 3s13p0 0.7 2 1
Mg 12 3s23p0 0.7 2 2
Al 13 3s23p1 1.8 1 1
Si 14 3s23p2 1.3 1 1
Ca 20 4s24p0 1.0 2 2

2.3.2.2 Réécriture de la section efficace

L’utilisation des projecteurs décrits dans le paragraphe précédant intervient dans le
cadre de la méthode de PAW (Projector Augmented Wave), qui permet de reconstruire
une fonction d’onde all electron à partir de sa version pseudisée. Dans une approche
mono-électronique basée sur la DFT, et en utilisant le formalisme PAW décrit par P.
Blöch [5], le facteur de structure dynamique peut être réécrit sous la forme [67,194] :

S(q, ω) =
∑
f

∣∣∣〈ψ̃f |φ̃0〉
∣∣∣2 δ(Ef − Ei − ~ω) , (2.19)

où la pseudofonction d’onde |ψ̃f〉 dépend de l’état final |ψf〉 qui n’est pas directement
calculé, et de |φ̃0〉 qui s’écrit

|φ̃0〉 =
∑
ν

|p̃R0,ν〉 〈φR0,ν | eiq·r |ψi〉 , (2.20)
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Dans l’équation (2.20), |φR0,ν〉 est une fonction d’onde all electron partielle, atomique,
centrée sur le site de l’atome absorbeur R0, définie par :

〈r|φR0,ν〉 = Rp`σ(r)Y m
` (r̂)χsσ(sz) , (2.21)

où Rp`σ, Y m
` et χsσ sont respectivement les parties radiale, angulaire et de spin de

φR0,ν . La fonction d’onde all electron |φR0,ν〉 coïncide avec |p̃R0,ν〉 à l’extérieur de
la sphère ΩR0 . Le projecteur |p̃R0,ν〉, qui s’annule à l’extérieur de ΩR, vérifie aussi
〈p̃R′,ν′ |p̃R0,ν〉 = δR,R0δν′,ν . L’indice ν correspond aux nombres quantiques azimutal,
magnétique, de spin (`,m, σ) ainsi qu’à un nombre additionnel p s’il y a plus d’un
projecteur par moment angulaire orbital, dont l’effet a été démontré sur la figure 2.8.

Pour obtenir une expression de |φ̃0〉 valable quel que soit le seuil considéré, il faut dé-
finir les nombres quantiques (ni, `i, j,mj) qui décrivent l’état initial |ψi〉 et qui tiennent
compte du couplage spin-orbite quand `i 6= 0, cas qui ne sera pas traité dans cette
thèse. En utilisant l’équation (2.6), et en reprenant des notations similaires à celles uti-
lisées pour l’implémentation du XANES dans XSpectra [15], on aboutit à l’expression
générale :

|φ̃0
ni,`i,j,mj〉 = 4π

∞∑
λ=0

λ∑
µ=−λ

iλ(−1)µY −µλ (q̂)

×
1/2∑

σ=−1/2
(`i mj−σ s σ|j mj)

×
∑
p,`

J λ
p`,ni`i,σ

∑̀
m=−`

G`,mλ,µ,`i,mj−σ |p̃R0,p,`,m,σ〉 ,

(2.22)

où (`1m1 `2m2|`3m3) est un coefficient de Clebsch-Gordan, G est un coefficient de
Gaunt et J λ

p`,ni`i,σ
une intégrale radiale définie par :

J λ
p`,ni`i,σ

=
∫
Rp`σ(r)Rni`iσ(r)jλ(qr)r2dr . (2.23)

Pour un état initial s (seuils K, L1, etc.), les termes monopolaire, dipolaire et quadru-
polaire de |φ̃0

ni,0, 1
2 ,σ〉 s’écrivent respectivement :

|φ̃0〉mono =
∑
p,σ

J λ=0
p0,ni0,σ |p̃R0,p,0,0,σ〉 , (2.24)

|φ̃0〉dip = i
√

3
∑
p,σ

J λ=1
p1,ni0,σ

 q̂x + iq̂y√
2
|p̃R0,p,1,−1,σ〉

+ q̂z |p̃R0,p,1,0,σ〉+ −q̂x + iq̂y√
2

|p̃R0,p,1,1,σ〉

 ,
(2.25)
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|φ̃0〉quad = −
√

15
2
∑
p,σ

J λ=2
p2,ni0,σ

(q̂x − iq̂y)2

2 |p̃R0,p,2,2,σ〉

+ (−q̂x + iq̂y)q̂z |p̃R0,p,2,1,σ〉+ 3q̂z 2 − 1√
6
|p̃R0,p,2,0,σ〉

+ (q̂x + iq̂y)q̂z |p̃R0,p,2,−1,σ〉+ (q̂x + iq̂y)2

2 |p̃R0,p,2,−2,σ〉

 ,
(2.26)

où (q̂x, q̂y, q̂z) sont les coordonnées de q̂ dans un repère cartésien.

Pour chaque transition monopolaire, dipolaire ou quadrupolaire, le facteur de struc-
ture dynamique (cf. Eq. (2.19)) est calculé sous la forme d’une fraction continue selon
la méthode récursive proposée par Haydock, Heine et Kelly [76], dont les coefficients
sont obtenus par la construction d’une base de Lanczos [66] pour une valeur fixe de la
norme de q. Pour ce faire, il faut négliger la dépendance en énergie de q sur la gamme
considérée lors du calcul du spectre XRS, soit quelques dizaines d’eV. La variation re-
lative ∆q/q est maximale pour des petits angles de diffusion et pour des petites pertes
d’énergie, c’est-à-dire pour des seuils K d’éléments légers comme ceux considérés ici.
Cependant, dans les conditions expérimentales usuelles, la valeur de ∆q/q, pour une
gamme en énergie d’environ 50 eV, est inférieure à 1 %, ce qui justifie l’approximation
faite précédemment.

2.3.2.2.1 Termes croisés Le calcul du facteur de structure dynamique nécessite
le calcul du module au carré de l’élément de matrice 〈ψf | eiq·r |ψi〉. En utilisant le
développement en fonctions de Bessel de l’opérateur de transition (cf. Eq. (2.6)), cet
élément de matrice s’écrit :

〈ψf | eiq·r |ψi〉 = 4π
∑
λ,µ

iλY µ
λ (q̂)∗ 〈ψf |Y µ

λ (r̂)jλ(qr) |ψi〉 (2.27)

D’où ∣∣∣〈ψf | eiq·r |ψi〉∣∣∣2 = (4π)2 ∑
λ,λ′,µ,µ′

iλ−λ
′
Y µ
λ (q̂)∗Y µ′

λ′ (q̂)

× 〈ψf |Y µ
λ (r̂)jλ(qr) |ψi〉 〈ψf |Y µ′

λ′ (r̂)jλ′(qr) |ψi〉∗
(2.28)

Pour représenter le comportement d’une poudre, on moyenne l’équation (2.28) sur
toutes les directions de q. Il vient alors :〈∣∣∣〈ψf | eiq·r |ψi〉∣∣∣2〉

4π
= (4π)2 ∑

λ,λ′,µ,µ′
iλ−λ

′ 〈
Y µ
λ (q̂)∗Y µ′

λ′ (q̂)
〉

4π

× 〈ψf |Y µ
λ (r̂)jλ(qr) |ψi〉 〈ψf |Y µ′

λ′ (r̂)jλ′(qr) |ψi〉∗ ,
(2.29)

avec 〈
Y µ
λ (q̂)∗Y µ′

λ′ (q̂)
〉

4π
= 1

4π

∫ 2π

0

∫ π

0
(−1)µY −µλ (θ, φ)Y µ′

λ′ (θ, φ)sin(θ)dθdφ (2.30)

= δλλ′δµµ′

4π . (2.31)
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Tous les termes ne vérifiant pas λ = λ′ et µ = µ′ sont nuls, il n’y a donc pas de
termes croisés dans le calcul de la section efficace d’un composé sous forme de poudre.
L’élément de matrice devient :∣∣∣〈ψf | eiq·r |ψi〉∣∣∣2 = 4π

∑
λ,µ

〈ψf |Y µ
λ (r̂)jλ(qr) |ψi〉 〈ψf |Y µ

λ (r̂)jλ(qr) |ψi〉∗ (2.32)

= 4π
∑
λ,µ

|〈ψf |Y µ
λ (r̂)jλ(qr) |ψi〉|2 . (2.33)

Il est à noter que, dans le cadre d’un calcul réalisé sur un monocristal, certains
termes peuvent s’annuler en fonction des symétries du cristal mais que les termes
croisés sont a priori non nuls.

2.4 Mise en œuvre des calculs

2.4.1 Influence de la fonction d’onde de l’état initial
Le facteur de structure dynamique requiert le calcul de la partie radiale d’un élé-

ment de matrice 〈ψf |O|ψ1s〉, où O est un opérateur. Dans le cas d’une transition mo-
nopolaire, il faut donc évaluer la partie radiale de 〈ψf |j0(qr)|ψ1s〉. Pour des petites
valeurs d’angle de diffusion - c’est-à-dire de q - j0(qr) tend vers 1, ce qui se traduit par
lim
q→0
〈ψf | j0(qr) |ψ1s〉 = 0 puisque les états électroniques doivent être orthogonaux. En

conséquence, le terme Smono(q, ω) doit s’annuler quand q tend vers 0.

Dans le formalisme utilisé pour l’implémentation du XRS, l’évaluation de la par-
tie radiale de 〈ψf |j0(qr)|ψ1s〉 nécessite le calcul des intégrales définies dans l’équa-
tion (2.23). XSpectra a initialement été développé pour calculer des spectres XANES
pour lesquels les transitions monopolaires sont interdites. De fait, dans le cas d’un
seuil K, les parties radiales des fonctions d’onde partielles de l’état de cœur R10σ(r) et
de l’état final Rp`σ(r) de l’atome absorbeur sont en général obtenues, respectivement,
à partir de la configuration électronique de l’état fondamental et de la configuration
électronique de l’état excité ; elles ne sont donc pas orthogonales.

Pour des calculs de spectres XRS, cette perte d’orthogonalité entre les fonctions
d’ondes se traduit par une augmentation de l’intensité de la contribution monopolaire
à petit q (cf. Fig. 2.9). Le moyen de plus simple de contourner ce problème consiste à
utiliser une fonction d’onde de cœur générée à partir de la configuration électronique
d’un état excité pour l’atome absorbeur. L’orthogonalité des états initiaux et finaux
est ainsi restaurée, ce qui, se traduit par une diminution du signal monopolaire avec
la valeur de q (cf. Fig. 2.9). On établit ainsi le bon comportement asymptotique de
〈ψf |j0(qr)|ψ1s〉 qui tend vers 0 pour q → 0.

Afin de vérifier que ce choix ne modifie pas l’intensité de la contribution dipolaire,
des calculs ont été réalisés en prenant la configuration électronique d’un état excité
pour la fonction d’onde de l’état initial de l’atome absorbeur dans le calcul de la tran-
sition monopolaire et la configuration électronique de l’état fondamental de l’atome
absorbeur pour la fonction d’onde de l’état initial dans le calcul de la transition di-
polaire. La figure 2.9 montre que le choix effectué pour assurer l’orthogonalité des
fonctions d’ondes pour les transitions monopolaires présente un effet non significatif
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Figure 2.9 – Variation de Imono(q)/Itot(q) en fonction de q aux seuils K du lithium (tri-
angles) et du fluor (cercles). La grandeur I correspond au facteur de structure dynamique
S(q, ω) intégré sur 50 eV (Imono correspond à la contribution monopolaire seule, et Itot à la
somme des contributions monopolaires et dipolaires). Trois configurations électroniques de
l’atome absorbeur ont été utilisées pour générer les fonctions d’onde de l’état initial R10σ(r) :
(i) celle de l’état fondamental (GS) pour les contributions monopolaires et dipolaires (bleu) ;
(ii) celle de l’état excité (ES) présentant un unique électron 1s pour les contributions monopo-
laires et dipolaires (orange) ; (iii) une configuration dans laquelle la contribution monopolaire
est calculée à partir de la configuration ES de l’atome absorbeur et la contribution dipolaire
à partir de la configuration GS de l’atome absorbeur (violet).

sur les autres transitions électroniques et peut donc être maintenu quelle que soit la
transition étudiée.

2.4.2 Modélisation de l’interaction électron-trou

Pour des théories allant au delà de la DFT et basées sur la théorie des perturbations
à N corps décrite par l’équation de Bethe-Salpeter (BSE), l’interaction électron-trou
peut être prise en compte explicitement lors du calcul des états finaux du système.
Dans le formalisme de la DFT, l’interaction électron-trou n’est pas prise en compte
explicitement, il existe néanmoins plusieurs approximations pour la représenter. Deux
méthodes ont été employées afin d’assurer la neutralité de la supercell contenant un
atome absorbeur avec un trou de cœur : (i) l’approche FCH (Full Core-Hole) qui revient
à considérer l’électron excité comme une charge répartie uniformément sur l’ensemble
de la supercell ; (ii) l’approche XCH (eXcited Core-Hole) dans laquelle l’électron excité
est placé sur le plus bas état inoccupé et contribue ainsi plus efficacement à l’écrantage
du trou de cœur. Ces deux approches ont été comparées afin de déterminer laquelle
représentait le mieux l’interaction électron-trou de cœur pour les éléments étudiés.
L’approche HCH (Half Core-Hole) qui consiste à retirer un demi électron de l’état de
cœur, simulant ainsi un état transitoire dans le processus d’excitation, a également été
testée au seuil K du lithium.

La figure 2.10 présente la décomposition en contributions monopolaire, dipolaire et
quadrupolaire des spectres XRS calculés avec ces diverses approximations en compa-
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Figure 2.10 – Comparaison entre spectres XRS expérimentaux et calculés au seuil K du
lithium (gauche) et du fluor (droite) dans LiF pour une grande valeur de q (8.5 Å−1). Les
spectres calculés avec le code Ocean sont basés sur la résolution de l’équation BSE. Les
spectres calculés avec XSpectra ont été obtenus en utilisant différents modèles d’interaction
électron-trou (FCH, XCH et HCH). Les spectres calculés ont tous été recalés en énergie de
sorte à aligner le premier pic du seuil avec l’expérience (pic A au seuil K du lithium et A′ au
seuil K du fluor). Les spectres calculés ont été décomposés en contributions monopolaires,
dipolaires et quadrupolaires et décalés verticalement pour plus de clarté.

raison avec le spectre expérimental du seuil K du lithium et du fluor dans LiF pour une
grande valeur de q. Les calculs BSE, qui incluent des corrections de self-energy GW,
sont présentés comme référence pour la modélisation de l’interaction électron-trou,
et ont été réalisés en utilisant le code Ocean [60] dans le cadre d’une collaboration
avec K. Gilmore (Esrf). Ces calculs ont été réalisés à partir d’une structure élec-
tronique générée par le code DFT Abinit dans l’approximation LDA [64]. Tous les
spectres (XSpectra et Ocean) ont été convolués en suivant la méthode décrite dans
le paragraphe 2.4.4. Comme cela peut être observé sur la figure 2.10, la forme des
spectres calculés dépend plus ou moins de l’approximation employée en fonction du
seuil considéré, le seuil K du lithium étant beaucoup plus sensible à la modélisation de
l’interaction électron-trou que le seuil K du fluor.

Si on s’intéresse tout d’abord au seuil K du lithium dans LiF, présenté dans la
figure 2.10 (panel de gauche), un des intérêts de cette comparaison entre les différentes
approximations consiste à étudier la pertinence de chaque approximation pour décrire le
double pic A-A′. Cette structure est composé d’un pic A correspondant à une transition
électronique interdite en approximation dipolaire, et un second pic A′, correspondant
à une transition autorisée [181]. Ces deux pics sont en effet rattachés à deux contribu-
tions distinctes, les contributions monopolaire et dipolaire respectivement. Des études
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précédentes [181] ont montré que les calculs BSE sous-estiment fortement l’écart en
énergie entre ces deux structures, en prédisant une différence d’environ 0.28 eV entre
les deux pics, pour une différence expérimentale plus proche de 0.74 eV. Si les calculs
basés sur la DFT mono-électronique permettent de reproduire ces fines structures, la
différence de position en énergie entre les pics A et A ′, dépend fortement de la manière
dont le trou de cœur et son écrantage par les électrons de valence sont représentés.
Elle varie ainsi de 1.26 eV dans l’approximation HCH, à 1.09 eV et 0.84 eV pour les
approches XCH et FCH respectivement.

Comme attendu, les calculs BSE qui s’appuient sur des fonctions de Green per-
mettent dans l’ensemble un meilleur accord à l’expérience en terme de positions re-
latives en énergie des différentes structures spectrales. Cette amélioration se retrouve
également en utilisant l’approche HCH, ce qui suggère que les positions relatives en
énergie sont très sensibles à l’écrantage du trou de cœur. L’approche HCH est égale-
ment celle qui donne le meilleur résultat pour la forme de la structure C, mais elle
sous-estime fortement l’intensité du double pic A-A′. En ce qui concerne les intensi-
tés des pics C et A, l’approche BSE surestime l’intensité du pic C pour une bonne
représentation du pic A, effet qui se retrouve dans d’autres calculs BSE de spectres
XRS au seuil K du lithium présents dans la littérature [51]. En ce qui concerne les
approches XCH et FCH, on constate que l’approximation XCH permet une meilleure
reproduction des pics A et A′, du pic B et des intensités relatives entre le pic A et la
structure C, par rapport à l’approximation FCH qui tend à sous-estimer les intensités
des structures du seuil à haute énergie.

En ce qui concerne le seuil K du fluor dans LiF, on constate qu’il est nettement
moins sensible que le seuil K du lithium à la manière de modéliser l’interaction électron-
trou (cf. Fig. 2.10 (panel de droite)). Les approches FCH et XCH donnent des résultats
similaires, la forme du pic A est légèrement mieux représentée dans l’approximation
FCH. Comme pour le seuil K du lithium, les calculs BSE apportent une amélioration
pour les positions relatives des différentes structures spectrales, mais tendent à sures-
timer l’intensité du pic A pour une bonne représentation de la structure B. Au seuil K
du fluor, les calculs DFT et BSE donnent des contributions monopolaires quasiment
superposables qui se traduisent principalement par l’apparition du pic A′ à grand q.
Le reste du spectre est majoritairement dû aux transitions dipolaires, la contribution
quadrupolaire étant négligeable, tout comme elle l’était au seuil K du lithium sur la
gamme en énergie considérée.

En pratique, l’approximation XCH a été préférée aux autres approximations pour la
modélisation de l’interaction électron-trou lors de calculs au seuil K du lithium car elle
apporte le meilleur compromis entre forme du spectre, position en énergie et intensités
relatives des structures spectrales. Pour des raisons similaires, cette approche a égale-
ment été choisie pour le calcul des spectres XRS au seuils K du bore et du carbone.
Pour des seuils K moins sensibles aux effets d’interaction électron-trou, comme le seuil
K de l’oxygène et du fluor, l’approximation FCH a été retenue puisqu’elle permet de
représenter au mieux les différentes structures spectrales et leurs intensités relatives.
En ce qui concerne notre choix d’utiliser l’approximation FCH lors de calculs au seuil
K de l’oxygène, il est à noter que cela diffère des travaux de Prendergast et al. portant
sur le seuil K de l’oxygène dans l’eau qui utilisent l’approximation XCH pour leurs
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calculs de spectres XAS [152].

Il est à noter que toutes ces mesures ont été réalisées à température ambiante, il
faudrait donc prendre en compte les effets thermiques lors des calculs. La tempéra-
ture provoque en effet des diminutions de symétrie et des déplacements atomiques qui
peuvent avoir pour conséquence des hybridations d’états électroniques et ainsi de per-
mettre des transitions normalement interdites. De nombreuses études réalisées sur des
seuils K en XAS [122,141,142,169], ou pour de petites valeurs de q en XRS [148], ont
mis en évidence que l’augmentation de la température est non seulement responsable
de l’élargissement des structures spectrales, mais peut également modifier l’intensité et
la position en énergie de ces structures en particulier dans la région du pré-seuil. Dans
le cas de LiF, les fluctuations thermiques brisent les symétries locales et hybrident les
états s avec les états p, permettant l’apparition de transitions monopolaires indirectes
1s→ s. Les effets de température peuvent donc avoir une influence sur les interpréta-
tions quantitatives des pré-seuils dans la mesure où ils peuvent favoriser des transitions
électroniques similaires à celles induites par le terme monopolaire dans des expériences
dépendant de l’angle de diffusion.

2.4.3 Extension spatiale de l’effet du trou de cœur
Dans l’optique de mieux comprendre les structures fines sur les spectres XRS, nous

nous sommes intéressés à la correspondance entre les DOS (Density of States) d’un
élément et son spectre XRS pour un composé donné. Pour cela nous avons étudié le
seuil K de l’oxygène dans le quartz α, qui présente un épaulement à basse énergie
dont nous souhaitions déterminer la nature monopolaire ou dipolaire. Nous avons donc
comparé les spectres XRS expérimental et théorique au seuil K de l’oxygène dans le
quartz α (SiO2) aux DOS projetées sur quatre atomes d’oxygène, l’atome absorbeur
Oabs et les atomes O1, O2 et O3 distants respectivement de 2.61 Å, 2.60 Å et 7.03 Å de
Oabs. Les DOS ont été calculées sur la même supercell que celle utilisée pour réaliser le
calcul du spectre XRS avec un élargissement de 0.02 Ry en utilisant le code Projwfc
de la distribution Quantum Espresso. Les états s permettent de visualiser les tran-
sitions monopolaires et les états p permettent ici de visualiser les transitions dipolaires.

Comme le montre la figure 2.11, le seuil K de l’oxygène dans le quartz est majo-
ritairement dipolaire. Cependant le pic A responsable d’un épaulement au début du
seuil est partiellement monopolaire. Les DOS de l’atome absorbeur Oabs montrent que
ce pic correspond majoritairement à des états s. On observe également un effet d’hy-
bridation entre états s et p qui rendent ce pic A visible y compris pour des techniques
qui interdisent les transitions monopolaires comme le XAS. Compte tenu de la distance
entre O3 et Oabs, on peut considérer que celui-ci n’est pas impacté par le trou de cœur
et que ses DOS correspondent à celles d’un oxygène dans une supercell sans atome
absorbeur. En comparant les DOS de Oabs à celles de l’atome O3 qui est situé à plus de
7Å de l’atome absorbeur, on constate que la présence d’un trou sur l’atome absorbeur
entraine un décalage des états s et p d’environ 1 eV vers les plus basses énergies (cf.
Fig. 2.11), cet effet se ressentant encore fortement sur les oxygènes second voisins de
l’absorbeur (O1 et O2).

Dans le quart-α (SiO2), l’effet d’attraction du trou de cœur sur les états vides
se ressent sur des distances à l’atome absorbeur pouvant aller jusqu’à 5Å. Cet effet
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Figure 2.11 – Spectre XRS expérimental (noir) et théorique (gris) au seuil K de l’oxygène
dans le quartz α (SiO2) et sa décomposition en transition monopolaire (rouge) et dipolaire
(bleu), comparés aux DOS projetées sur quatre atomes d’oxygène de la supercell (droite) : où
Oabs désigne l’atome absorbeur et O1, O2 et O3 des atomes d’oxygène non-excités distants
respectivement de 2.61 Å, 2.60 Å et 7.03 Å de l’atome absorbeur.
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d’attraction du trou de cœur sur les états vides des atomes proches de l’absorbeur
est généralisable à d’autres éléments et d’autres composés et sera de nouveau abordé
dans la suite de ce manuscrit pour permettre d’expliquer certaines structures fines des
spectres XRS.

2.4.4 Convolution des spectres et normalisation
La réécriture du facteur de structure dynamique sous la forme d’une fraction conti-

nue dans XSpectra, tel que cela a été présenté par C. Gougoussis et al. [67], fait
intervenir un paramètre de convolution γ. Afin de tenir compte du temps de vie
du photo-électron, ce paramètre γ a été choisi sous la forme d’une arc-tangente (cf.
Fig. 2.12) [172] :

γ(E) = ΓH + ΓM

2 + ΓM

π
arctan

[
π

3
ΓM

Aw

(
x− 1

x2

)]
, (2.34)

où x = (E −EF )/Ac, EF est l’énergie de Fermi et ΓH le paramètre lié au temps de vie
du trou de cœur.

Suite à une série d’essais, les paramètres suivants ont été déterminés : ΓH = 0.2 eV,
ΓM = 3 eV au seuil K du lithium and ΓM = 5 eV aux seuils K du bore, du carbone,
de l’oxygène et du fluor, Ac = 30 eV est Aw = 30 eV. Une convolution du spectre
par une fonction gaussienne est ensuite appliquée afin de tenir compte de la résolution
expérimentale et un recalage en énergie est appliqué aux spectres théoriques afin de
les aligner sur les spectres expérimentaux. Quelle que soit la valeur de q considérée,
l’intensité intégrée de Siso

tot(q, ω) est normalisée sur la même gamme d’énergie que celle
ayant servi pour normaliser l’intensité intégrée du spectre expérimental correspondant.

Figure 2.12 – Paramètre de convolution de la fraction continue γ pour les seuils K du
lithium (en noir), du bore, du carbone, de l’oxygène et du fluor (en rouge).
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2.4.5 Cas particuliers
2.4.5.1 Calcul pour une poudre

Dans sa formulation générale, le facteur de structure dynamique dépend à la fois de
la norme q et de l’orientation q̂ du moment de transfert q. Dans le cas particulier d’un
échantillon de poudre et pour une valeur de q donnée, le spectre XRS peut être calculé
comme la somme de contributions isotropes, puisque les termes croisés s’annulent (cf.
paragraphe 2.3.2.2.1). Comme le montre l’équation (2.24), la contribution monopolaire
est isotrope par définition, l’expression de |φ̃0〉mono étant indépendante de q̂. Les contri-
butions dipolaires et quadrupolaires dépendent, quant à elles de q̂, et nécessitent donc
le calcul de Siso

dip(q, ω) et Siso
dip(q, ω) pour, au maximum, trois et cinq orientations de q̂,

respectivement (cf. Eq. (2.25) et (2.26)).

Le nombre d’orientations de q̂ requis pour le calcul des contributions dipolaire et
quadrupolaire isotropes peut être réduit en fonction de la symétrie du groupe ponc-
tuel cristallographique du composé étudié. Pour les composés non-cubiques, Siso

dip(q, ω)
est obtenu par une moyenne des termes Sdip(q, ω) selon trois orientations distinctes :
q ‖ [100], q ‖ [010] and q ‖ [001] 1. Pour les composés cubiques, les transitions di-
polaires sont isotropes, et Siso

dip(q, ω) est alors égal au facteur de structure dynamique
dipolaire pour une de ces orientations de q.

Quant au facteur de structure dynamique isotrope pour les transitions quadrupo-
laires dans les composés cubiques, il peut s’exprimer comme :

Siso
quad(q, ω) = 1

5 [Squad(q‖ [100], ω) + 4Squad(q‖ [110], ω)] . (2.35)

Comme le montre la figure 2.10, la composante quadrupolaire a une intensité de deux
ordres de grandeur plus faible que les contributions monopolaire et dipolaire sur la
gamme en énergie d’intérêt, Siso

quad(q, ω) ne sera donc pas calculé pour des structures
non cubiques.

2.4.5.2 Cas d’un composé multi-sites

Pour un composé dont au moins un des éléments est présent sur plusieurs sites
cristallographiques inéquivalents, le spectre total pour ces éléments est une moyenne
pondérée des spectres théoriques distincts pour chaque site. XSpectra ne permettant
pas de calculer les énergies absolues des seuils, il est alors nécessaire de calculer les
énergies relatives de ces composantes par rapport à un atome de référence en utilisant
une approche appelée ∆SCF [117] afin de recaler les spectres correspondants aux dif-
férents sites.

Afin que la variation d’énergie ∆SCF ait un sens, il faut déterminer une énergie de
référence commune à tous les spectres, choisie ici au premier état vide εlumo. Dans un
premier temps, il faut donc aligner les énergies du plus bas état inoccupé de chaque
spectre calculé suivant l’approximation (FCH ou XCH) choisie en fonction de l’élément
considéré. Dans un second temps, les énergies d’excitation relatives sont évaluées par

1. Pour les groupes ponctuels du système trigonal, hexagonal et quadratique, deux composantes
parallèles et perpendiculaires à l’axe de rotation de plus haute symétrie, suffisent en théorie.
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différence des énergies totales Etot calculées pour la supercell dans l’approximation
XCH : en considérant un site de référence 0, choisi comme ayant la plus petite énergie
totale du système, la variation d’énergie totale associée au site i, s’obtient d’après la
formule :

∆i
CLS = Ei

tot − E0
tot ,

l’énergie recalée Ei
CLS s’écrit alors :

Ei
CLS = ∆i

CLS + E0
tot .

Par défaut, XSpectra prend le zéro des énergies à εhomo, mais il est possible de fixer le
zéro en énergie à εlumo en utilisant le mot-clé xe0. Il est également possible de faire le
calcul à partir des paramètres par défaut de XSpectra en prenant en compte un terme
∆gap dans le calcul de Ei

CLS :

Ei
CLS = ∆i

CLS + E0
tot −∆i

gap

avec

∆i
gap = gapi − gap0

= (εilumo − εihomo)− (ε0lumo − ε0homo) . (2.36)
Une fois les spectres XRS individuels calculés et recalés, il ne reste plus qu’à pon-

dérer chaque spectre en fonction de la multiplicité de la position de Wyckoff et à faire
la moyenne de l’ensemble des spectres individuels.

Cette méthode permet de calculer le spectre XRS total d’un élément quelque soit le
nombre de sites cristallographiques inéquivalents qu’il occupe dans un composé donné.
Ainsi, en appliquant l’approche ∆SCF, il a donc été possible de calculer le spectre XRS
au seuil K de l’oxygène dans Li4SiO4 qui présente 21 sites inéquivalents pour l’oxy-
gène. Le spectre théorique présente un très bon accord avec le spectre expérimental
(cf. Fig. 2.13), ce qui permet de valider la robustesse de cette méthode pour des compo-
sés présentant de nombreux sites inéquivalents. Dès lors, il sera possible d’utiliser cette
méthode lors de calculs de spectres XRS à partir de boites de dynamique moléculaire,
par exemple pour des composés non-cristallins, dont tous les atomes occupent des sites
cristallographiques inéquivalents.

2.4.5.3 Cas de plusieurs composés

Le calcul ∆SCF présenté pour un composé multi-sites est un cas particulier de la
méthode de recalage en énergie pour des composés distincts. Dans ce cas, les énergies
recalées Ei

CLS sont obtenues par :

Ei
CLS = ∆i

CLS + E0
tot

avec
∆i

CLS = (Ei
tot,XCH − Ei

tot,gs)− (E0
tot,XCH − E0

tot,gs)
où Etot,gs est l’énergie totale du système obtenue par un calcul d’état fondamental,
c’est-à-dire pour un système sans atome excité, effectué préalablement.
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Figure 2.13 – Comparaison entre les spectres XRS théoriques (noir) et expérimentaux
(rouge) au seuil K de l’oxygène dans Li4SiO4 (q = 3.37Å−1). Les contributions de chacun
des 21 oxygènes inéquivalents de Li4SiO4 sont données après leur recalage en énergie en
suivant l’approche ∆SCF. Le spectre expérimental a été mesuré sur Galaxies (@Soleil).

2.4.5.3.1 Calcul XCH Dans Quantum Espresso, un calcul dans l’approximation
XCH ne peut pas être effectué avec le paramètre occupations = ’fixed’, comme
cela est possible dans l’approche FCH, mais doit être réalisé en utilisant la configu-
ration ’smearing’ du paramètre occupations. Il existe plusieurs options possibles
pour cette configuration : l’option ’marzari-vanderbilt’ fournit généralement des
résultats satisfaisants pour les calculs d’énergie totale. En cas de non-convergence du
calcul XCH avec cette option, il est conseillé de préférer l’option ’fermi-dirac’ à
’marzari-vanderbilt’. Il est à noter que pour des cas où le calcul XCH converge avec
l’option ’marzari-vanderbilt’, la différence d’énergie totale entre les deux configu-
rations est inférieure à 0.01 eV et le choix entre ces deux options ne joue donc pas un
rôle significatif lors du tracé des spectres XRS.

2.4.6 Paramètres de calcul
Les paramètres de calcul (taille de supercell, nombre d’atomes et de sites inéquiva-

lents, etc.) pour tous les composés sont regroupés dans le tableau 2.7. L’ensemble des
calculs SCF (self-consistent field) a été réalisé avec une énergie de cutoff de 100 Ry
pour la fonction d’onde électronique et de 800 Ry pour la densité. Une grille de 4×4×4
point-k [133] a été utilisée pour le calcul des spectres.
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Tableau 2.7 – Paramètres utilisés pour les calculs SCF et les calculs des facteurs de structure dynamiques.
Des supercells rhomboédriques (rh) ont été utilisées pour les composés cubiques à faces centrées.

Composés Système Seuil K Supercell point-k
Taille Nbre. atomes Nbre. sites SCF

Li2CO3 monoclinique Li, C, O 1× 2× 2 96 atomes 2 pour O 3× 3× 3
Li2O cubique Li, O rh 3× 3× 3 81 atomes 1 pour Li, O 3× 3× 3
LiF cubique Li, F rh 3× 3× 3 54 atomes 1 pour Li, O 3× 3× 3
LiBO2 monoclinique Li, B, O 2× 2× 2 128 atomes 2 pour O 3× 3× 3
Na2B8O13 monoclinique O 2× 1× 1 184 atomes 13 pour O 1× 1× 1
NaBO2 trigonale O 2× 2× 2 192 atomes 2 pour O 1× 1× 1
Na2B4O7 triclinique O 2× 1× 1 156 atomes 21 pour O 1× 1× 1
Na3BO3 monoclinique O 2× 1× 1 112 atomes 3 pour O 2× 2× 2
SiO2 trigonal O 2× 2× 2 72 atomes 1 pour O 3× 3× 3
Li2Si2O5 monoclinique O 2× 1× 2 144 atomes 5 pour O 2× 2× 2
Li2SiO3 orthorhombique O 1× 2× 2 96 atomes 2 pour O 3× 3× 3
Li4SiO4 monoclinique O 1× 2× 1 252 atomes 21 pour O 1× 1× 1
CaAl4O7 monoclinique O 1× 1× 2 96 atomes 4 pour O 3× 3× 3
Ca2SiB2O7 quadratique O 2× 2× 2 192 atomes 3 pour O 1× 1× 1
CaB2Si2O8 orthorhombique O 1× 1× 2 104 atomes 5 pour O 2× 2× 2
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2.5 Conclusion
Dans ce chapitre nous avons présenté les différents matériaux étudiés au cours de

cette thèse qui peuvent être répartis en quatre catégories : les sels de lithium, les bo-
rates et les silicates alcalins ainsi que quelques composés n’appartenant à aucune ces
trois familles. La majorité de ces composés ont été synthétisés en laboratoire en suivant
des protocoles de synthèse permettant d’obtenir les phases les plus pures possibles dans
l’objectif de les mesurer ensuite en XRS. Les conditions de mesures XRS expérimentales
ont été présentées pour les deux lignes de lumière synchrotron (Galaxies @Soleil et
ID20 @ESrf) où elles ont été réalisées en fonction des spécificités de chacune. Le prin-
cipe théorique de la spectroscopie XRS a ensuite été détaillé de manière plus précise
afin de présenter l’écriture de la section efficace du XRS dans un formalisme adapté à
une implémentation dans le code de calcul XSpectra. Dans une dernière partie, nous
avons donné les détails de cette implémentation et les choix de traitement qu’il a fallu
réaliser afin de couvrir les différents cas particuliers que nous avons été amenés à ren-
contrer au cours de cette thèse, comme par exemple le calcul de spectre XRS pour des
composés multi-sites. Nous nous sommes en particulier intéressés à la modélisation de
l’interaction électron-trou qui dépend de la manière de représenter l’électron excité lors
du calcul des états finaux du système. Nous avons également évoqué l’influence du trou
de cœur sur les états s et p d’un atome absorbeur, effet qui sera de nouveau évoqué
dans la suite de ce manuscrit.

Afin de valider l’outil théorique de simulation du XRS que nous avons développé,
nous allons nous intéresser à la comparaison entre spectres XRS expérimentaux et
calculés au seuil K d’éléments légers en réalisant une étude systématique sur quatre
composés au lithium. Cela nous permettra également de mettre en évidence l’intérêt de
la simulation pour l’interprétation des données expérimentales. Cet outil de simulation
sera ensuite utilisé pour l’étude de la structure locale d’oxydes boratés et silicatés à
pression ambiante puis à haute pression.
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Validation du code de calcul de
spectres XRS aux seuils K
d’éléments légers

L’implémentation de la spectroscopie XRS dans le module XSpectra de la distribu-
tion Quantum Espresso, décrite dans le chapitre précédent permet d’obtenir des

spectres théoriques en vue d’améliorer l’interprétation des données expérimentales. Il
est en particulier possible de s’intéresser à l’influence de la norme du transfert de mo-
ment q sur un spectre et aux informations qui peuvent être tirées de sa décomposition
en contributions multipolaires ou en contributions des sites inéquivalents.

Afin de valider la méthode de calcul du XRS implémentée dans Quantum Es-
presso, quatre composés au lithium (LiBO2, Li2CO3, Li2O et LiF) ont été étudiés de
manière systématique. Pour chacun de ces composés, les spectres XRS aux seuils K de
tous leurs éléments constitutifs ont été mesurés pour différentes valeurs de q et ont été
comparés aux spectres théoriques correspondants. Ce chapitre présente les résultats de
ces travaux sur les apports des données théoriques à la compréhension des phénomènes
mis en jeu lors des expériences de XRS en s’appuyant sur la comparaison entre spectres
théoriques et expérimentaux.

3.1 Structure des composés au lithium
Les quatre composés au lithium, LiBO2, Li2CO3, Li2O et LiF, sélectionnés pour

cette étude permettent de couvrir une large gamme d’éléments légers et sont considérés
comme des composés modèles. Leurs structures cristallographiques sont présentées dans
la figure 3.1. Le borate de lithium (LiBO2) a une structure monoclinique constituée
de chaines infinies d’unités BO3 parallèles à l’axe unique [010] avec deux oxygènes
pontants (O2) et un oxygène non-pontant (O1) par unité triangulaire. Le carbonate de
lithium (Li2CO3) a une structure monoclinique composée d’unités triangulaires CO3
isolées comportant une double liaison C=O. Dans LiBO2 et Li2CO3, les atomes de
lithium sont dans des sites tétraédriques déformés. Li2O a une structure cubique à faces
centrées dans laquelle les atomes d’oxygène sont situés sur les noeuds du réseau et les
atomes de Li occupent tous les sites interstitiels tétraédriques. Enfin LiF présente une
structure cubique de type NaCl dans laquelle Li et F se trouvent en site octaédrique.
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Figure 3.1 – Structures cristallographiques de LiBO2, Li2CO3, Li2O et LiF [146, 219, 223,
227].

3.2 Seuils K d’éléments légers à différentes valeurs
de q

Comme nous l’avons vu précédemment, la spectroscopie XRS a pour spécificité de
dépendre de la valeur du transfert de moment. La norme de ce transfert a une influence
sur la forme du spectre car elle modifie les intensités relatives des contributions mul-
tipolaires qui le composent (cf. Eq. 2.6), les modifications qu’elles induisent doivent
donc être correctement reproduites par le calcul. La figure 3.2 présente les spectres ex-
périmentaux et calculés pour LiBO2, Li2CO3, Li2O et LiF pour deux valeurs extrêmes
de q, une petite valeur qui minimise l’intensité de la contribution monopolaire et une
grande valeur de q qui permet sa mise en évidence.

De manière générale, un bon accord entre théorie et expérience est observé, avec une
bonne reproduction de la dépendance en q. Les structures calculées apparaissent sys-
tématiquement légèrement plus contractées par rapport à l’expérience. Par exemple,
le pic à 62.5 eV du seuil K du lithium dans Li2O à petit q est plus bas en énergie
d’environ 0.5 eV en comparaison à l’expérience et cette contraction est d’autant plus
prononcée que l’énergie augmente. Ce phénomène de contraction des structures calcu-
lées est dû à l’utilisation de la DFT, normalement dédiée aux calculs de propriétés de
l’état fondamental, et qui tend à sous-estimer le gap et les énergies des états vides du
système [97,144,194].

L’allure d’un seuil K pour un même élément est liée à la structure électronique de
l’atome absorbeur qui dépend de son environnement chimique, et peut donc varier plus
ou moins fortement d’un composé à un autre. Regardons plus en détails ces différents
seuils afin de mieux les comprendre et de mieux visualiser l’influence de q sur la forme
des seuils.
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Figure 3.2 – Comparison entre les spectres XRS expérimentaux et théoriques de LiBO2,
Li2CO3, Li2O et LiF à petit q (low q = 4.5Å−1) et grand q (high q = 8.5Å−1), à l’exception de
LiBO2 (low q = 2.4Å−1, high q = 10.2Å−1). Les spectres calculés sont décalés verticalement
pour plus de clarté.
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3.2.1 Seuil K du lithium
La forme des spectres XRS au seuil K du lithium (cf. Fig. 3.2) varie fortement d’un

composé à l’autre. Comme la spectroscopie XRS est très sensible à l’environnement lo-
cal autour de l’atome absorbeur, les différences et ressemblances spectrales peuvent en
partie être reliées à des géométries particulières du polyèdre de coordination du lithium.

Dans les borate et carbonate de lithium, le lithium est en coordinence 4+1 avec
quatre premiers oxygènes (dLi−O = 1.96Å dans LiBO2 et dLi−O = 1.95Å dans Li2CO3)
et un cinquième plus lointain (dLi−O = 2.47Å dans LiBO2 et dLi−O = 3.08Å dans
Li2CO3). Cette similitude structurale entraîne la similitude spectrale et explique de
fait les ressemblances entre les spectres XRS de ces deux composés. Dans Li2O, le li-
thium est localisé au centre d’un tétraèdre régulier (dLi−O = 2.0Å), expliquant ainsi
les différences observées avec LiBO2 et Li2CO3.

Le seuil K du lithium dans LiF est spectralement très différent des trois autres
composés étudiés. Le lithium se trouve ici en site octaédrique, ce qui modifie profon-
dément la répartition des niveaux électroniques. La position en énergie du seuil est
également affectée puisqu’un décalage en énergie du début du seuil d’environ 2 eV vers
les plus hautes énergies est observé. Ces variations de position en énergie, déjà mises
en évidence lors de précédentes études [148], sont probablement dues à l’augmentation
du nombre de coordination du lithium [16, 200], de [4]Li dans LiBO2, Li2CO3 et Li2O
à [6]Li dans LiF ainsi qu’à une augmentation de la différence d’électro-négativité entre
Li-O et Li-F [75,145].

La dépendance en q est notable pour ces quatre composés : la forme du spectre s’en
trouve affectée, particulièrement dans les dix premiers eV où les variations d’intensité
relative des structures spectrales peuvent être spectaculaires. Ces résultats sont en ac-
cord avec les résultats de T. Fister et al. [51] et confirment une bonne reproduction de la
dépendance en q par les calculs. Dans les quatre composés étudiés, l’atome de lithium a
une structure électronique proche de celle de Li+, c’est-à-dire que les premiers états qui
dominent le bas de bande de conduction sont les états 2s. Pour des grandes valeurs de q,
les transitions monopolaires sont à l’origine d’une importante contribution au spectre
XRS total en raison de la grande densité d’états 2s vides de l’atome absorbeur [148],
ce qui est en accord avec le comportement prédit par la théorie (cf. paragraphe 2.3.2.2).

3.2.2 Seuils K du bore et du carbone
Les seuils K du bore et du carbone dans LiBO2 et Li2CO3 ont des formes analogues

(cf. Fig. 3.2). Cela s’explique par des similarités structurales entre les unités BO3 et
CO3 qui les constituent (cf. Fig. 3.1), à savoir des unités triangulaires planes. Ces deux
spectres sont composés d’un premier pic intense et étroit associé aux transitions dipo-
laires vers les états faiblement anti-liants π∗ et une structure plus large correspondant
aux transitions vers les états anti-liants σ∗ [8, 106].

Les spectres au seuil K du carbone dans Li2CO3 présentent une faible dépendance
en q, dont l’effet principal se limite à une légère augmentation de l’intensité vers 297 eV
de la structure σ∗ avec l’augmentation de la valeur de q. Les calculs reproduisent cet
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effet et mettent en évidence une influence de q sur l’intensité du pic π∗, ce qui est en
accord avec les spectres XRS mesurés par T. Fister et al. [51]. Bien que la gamme en
q soit légèrement différente pour LiBO2, permettant ainsi d’explorer une gamme en q
plus grande, il apparait que les intensités relatives des pics π∗ et σ∗ au seuil K du bore
sont plus sensibles à la norme du transfert de moment que le seuil K du carbone dans
Li2CO3 : le ratio des intensités des pics π∗ et σ∗ au seuil K du bore étant divisé par
un facteur 2 quand q varie de 2.4 Å−1 à 10.2 Å−1.

Pour obtenir plus d’informations sur le spectre XRS de chacun de ces éléments, on
peut s’intéresser à leur DOS partielles calculées sur les supercells utilisées pour simuler
les spectres XRS, qui comportent donc un trou sur l’orbitale 1s de l’atome absorbeur.
La figure 3.3 présente les spectres expérimentaux et calculés au seuil K du carbone dans
Li2CO3 et leurs décompositions en contributions monopolaires et dipolaires, qui sont
comparés aux DOS partielles projetées sur deux atomes de carbone, l’atome absorbeur
Cabs et un atome de carbone non-excité situé à 6.38 Å de l’absorbeur. Les états s per-
mettent de visualiser les transitions à caractère monopolaire, les états pz renseignent
sur les orbitales moléculaires π∗ et les états px + py permettent de visualiser les orbi-
tales moléculaires σ∗. De même, la figure 3.4 présente les spectres XRS théoriques et
expérimentaux au seuil K du bore dans LiBO2 ainsi que les DOS partielles projetées
sur quatre atomes de bore : l’atome absorbeur Babs et trois atomes de bore non-excités,
B1, B2 et B3, situés respectivement à 2.56 Å, 4.35 Å et 6.61 Å de l’absorbeur.

Comme le montre la figure 3.3, le pic π∗ du spectre XRS correspond aux orbitales
π∗ de l’atome absorbeur Cabs. On retrouve également les états s de l’atome absorbeur
aux énergies où les transitions monopolaires contribuent au spectre XRS. En ce qui
concerne les structures spectrales à plus haute énergie, indiquées sous le nom σ∗, on
s’aperçoit que son premier pic à environ 7 eV du début du seuil est à la fois dû à une
hybridation des orbitales s et p de l’atome absorbeur et se situe dans le domaine en
énergie des états π∗ de l’atome de carbone non-excité. Le reste de la structure est un
mélange de contributions de symétrie px + py. Ce qu’on peut retenir de cette analyse,
c’est que le pic π∗ est très affecté par la présence du trou de cœur, ce qui se manifeste
par un décalage important du pic vers les basses énergies, ici d’environ 6 eV.

Le pic σ∗ du seuil K du bore ne montre pas la même structuration que celui du seuil
K du carbone. Cela est lié à la structure en chaînes du borate de lithium, alors que le
carbonate est constitué d’unités indépendantes. En effet, si on s’appuie sur la figure 3.4,
on constate qu’à l’instar de ce qu’il se produit dans Li2CO3, le pic π∗ du seuil du bore et
sa principale contribution monopolaire sont dus, respectivement, aux orbitales p et s de
l’atome absorbeur Babs. A partir de 6 eV après le début du seuil, on voit apparaître les
contributions des atomes non excités à la DOS, avec en premier lieu les contributions
π∗ des atomes de bore faisant partie de la même chaîne boratée que l’atome absorbeur
(B1 et B2) qui ressentent fortement l’effet du trou de cœur, puis environ 1 eV plus
haut en énergie, on observe les contributions des atomes de bore B3 qui ne ressentent
pas l’effet du trou. Cette structure en chaînes favorise une distribution en énergie des
états pz des différents atomes de bore de la structure en fonction de leur proximité
avec le trou de cœur, lissant le début du pic σ∗. La seconde moitié du pic σ∗ du bore
est principalement expliquée par les orbitales σ∗ de l’atome absorbeur et se complexifie
à haute énergie avec la prise en compte des orbitales σ∗ des atomes de bore non-excités.
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Figure 3.3 – Spectres XRS expérimental (noir) et théorique (gris) au seuil K du carbone
dans Li2CO3 à q = 4.5Å−1 et sa décomposition en contribution monopolaire (rouge) et
dipolaire (bleu), comparés aux DOS partielles projetées sur deux atomes de carbone de la
supercell (droite) où Cabs désigne l’atome absorbeur et C est un atome de carbone non-excité
situé à 6.37 Å de l’atome absorbeur. Les axes cristallographiques b et c sont respectivement
confondus avec les axes y et z du repère cartésien (O, x, y, z) utilisé pour le calcul des DOS
partielles, et l’axe cristallographique a se situe dans le plan (xOz).

Pour ces deux éléments chimiques, la première sphère de coordination est similaire
avec un agencement en structure triangulaire plane formée de trois oxygènes et d’un
atome de bore ou de carbone en son centre. On voit alors que l’ordre à moyenne distance
à un effet sur les structures fines des spectres XRS de par la sensibilité accrue d’une
structure partiellement polymérisée à la présence d’un trou de cœur par rapport à une
structure entièrement dépolymérisée.
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Figure 3.4 – Spectres XRS expérimental (noir) et théorique (gris) au seuil K du bore
dans LiBO2 à q = 2.6Å−1 et sa décomposition en contributions monopolaire (rouge) et
dipolaire (bleu), comparés aux DOS partielles projetées sur quatre atomes de bore de la
supercell (droite) où Babs désigne l’atome absorbeur et B1, B2 et B3 sont des atomes de
bore non-excités situés respectivement à 2.56 Å, 4.35 Å et 6.61 Å de l’atome absorbeur. Les
axes cristallographiques b et c sont respectivement confondus avec les axes y et z du repère
cartésien (O, x, y, z) utilisé pour le calcul des DOS partielles, et l’axe cristallographique a se
situe dans le plan (xOz).
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3.2.3 Seuil K de l’oxygène
Le seuil K de l’oxygène est moins sensible à la norme du transfert de moment que

les seuils K du lithium, du bore et du carbone (cf. Fig. 3.2) [51]. Dans le cas de Li2O,
la dépendance en q est particulièrement faible puisqu’elle ne consiste qu’en un léger
épaulement au début du seuil (à environ 533 eV). Les seuils K de l’oxygène dans LiBO2
et Li2CO3 évoluent de manière similaire en fonction de q avec une modification de la
région du spectre correspondant aux états anti-liants π∗.

Malgré leur faible intensité, les différences induites par les variations de q sont bien
reproduites par les calculs y compris dans des composés comme LiBO2 et Li2CO3 qui
possèdent plusieurs sites cristallographiques non-équivalents pour l’oxygène. Nous re-
viendrons plus en détail sur la décomposition des spectres XRS au seuil K de l’oxygène
pour ces deux composés dans le paragraphe 3.3.2.

3.2.4 Seuil K du fluor
Le seuil K du fluor présente une sensibilité de ses structures spectrales à la valeur

de q, en particulier dans les premiers 10 eV. Cette dépendance est bien connue dans la
littérature et a fait l’objet de nombreuses études [51, 73, 90, 207]. Les premières études
sur la dépendance en q du spectre XRS au seuil K du fluor dans LiF ont été réalisées
en 2002 par K. Hämäläinen et al. [73]. Elles ont montré que le pic à 690 eV peut être
attribué aux transitions monopolaires, alors que le reste du seuil est majoritairement
dû à des transitions dipolaires. Ces résultats ont ensuite été confirmés par les travaux
de T. Fister et al. [51] et de Y. Joly et al. [90]. Les différences à plus hautes énergies
entre spectres à petit et grand q sont quant à elles liées aux choix de normalisation. Nos
calculs, réalisés en s’appuyant sur la DFT, reproduisent bien la dépendance en q de ce
seuil, à l’instar des calculs réalisés en DFT ou basés sur l’équation de Bethe-Salpeter
présentés dans de précédentes études sur ce composé [51,73,207].

3.2.5 Dépendance en q : analyse des spectres "différences"
La figure 3.2 présente une comparaison entre des spectres XRS expérimentaux et

théoriques à différentes valeurs de q et a permis de conclure à un bon accord global
entre les données expérimentales et les spectres calculés par la méthode décrite dans le
chapitre 2. Afin d’analyser plus finement la bonne reproduction de la dépendance en q
pour chacun des éléments considérées par les spectres théoriques, on peut s’intéresser à
la grandeur Siso(q1, ω)−Siso(q2, ω) où Siso est le facteur de structure isotrope (cf. para-
graphe 2.4.5.1) qui est proportionnel à la section efficace de diffusion en spectroscopie
XRS, et où q1 et q2 sont respectivement les plus grandes et plus petites valeurs de q
dans les conditions expérimentales utilisées pour chaque composé.
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Figure 3.5 – Différence Siso(high q, ω)− Siso(low q, ω) des spectres théoriques et expérimentaux pour LiBO2, Li2CO3, Li2O et LiF. Les variations
négatives (bleu) de la courbe correspondent à des pics majoritairement dipolaires et les variations positives (rouges) de la courbe à des pics
majoritairement monopolaire.
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Comme le montre la figure 3.5, le calcul de la grandeur Siso(q1, ω)−Siso(q2, ω) pour
chaque seuil se traduit par une alternance de lobes négatifs (bleu) et positifs (rouge),
correspondant à la nature de la transition, respectivement monopolaire ou dipolaire,
qui contribue majoritairement au pic considéré. Si cette alternance est dans l’ensemble
bien reproduite par les données calculées, on constate que l’accord avec l’expérience
n’est pas toujours parfait, comme par exemple au seuil K du lithium dans LiBO2 et
Li2CO3, ou au seuil K de l’oxygène dans LiBO2. Ces différences entre les résultats obte-
nus pour des données théoriques et des spectres expérimentaux peuvent s’expliquer de
plusieurs façons. En ce qui concerne les données expérimentales, le retrait du fond de
diffusion Compton effectué lors du traitement des données peut modifier les intensités
relatives des différents pics en particulier pour le lithium où ce fond est particulièrement
dur à soustraire en raison de la position du seuil (cf. paragraphe 2.2.3). D’autre part,
certains composés comme LiBO2 présentent une orientation préférentielle [117] qui mo-
difie les intensités relatives des différentes structures lors des mesures expérimentales,
alors que le calcul réalisé de manière isotrope s’affranchit des effets d’orientation. En ce
qui concerne les données calculées, celles-ci sont convoluées de manière à tenir compte
de la résolution expérimentale, mais cette convolution est souvent choisie de manière à
obtenir des pics un peu plus fins que les pics expérimentaux afin de mieux distinguer
les structures spectrales en présence. De plus, comme cela a déjà été mentionné, les
structures spectrales sont plus resserrées sur les spectres théoriques que sur les spectres
expérimentaux ce qui peut artificiellement augmenter l’intensité des lobes positifs et
négatifs. Avec les comparaisons des grandeurs Siso(high q, ω)−Siso(low q, ω) théoriques
et expérimentales, on peut donc mettre en évidence les limites de la reproduction des
mesures expérimentales par la simulation.

A l’exception des travaux menés par A. Soininen et al. pour déduire des densi-
tés d’états finaux à partir de spectres XRS expérimentaux [182], il n’existe pas de
méthode référencée dans la littérature pour déduire des informations sur les contri-
butions multipolaires à partir des seules données expérimentales. La question peut
alors se poser de la pertinence de cette présentation dans cette optique. Si on s’inté-
resse aux positions des contributions monopolaires et dipolaires déduites du calcul de
Siso(high q, ω)−Siso(low q, ω), on constate de plus que les pics traduisant des transitions
1s→ s (en rouge sur la figure 3.5) et 1s→ p (en bleu) ne se situent pas toujours à la
même position en fonction des différents seuils, ce qui s’explique par les configurations
électroniques des éléments considérés. Ainsi, pour l’atome de lithium dont la configu-
ration électronique s’approche de celle de Li+, les premiers états libres accessibles sont
les états 2s ce qui est cohérent avec un premier pic majoritairement monopolaire sur le
spectre XRS. Aux seuils K du bore et du carbone, le premier pic est un pic π∗ lié à des
transitions de l’électron 1s vers les états 2pz et est donc majoritairement dipolaire, les
premières contributions monopolaires correspondent alors au remplissage des états 3s
qui sont à plus hautes énergies. Pour les seuils K de l’oxygène et du fluor dans Li2O et
LiF, la liaison chimique avec les atomes de lithium permet le remplissage des couches
2p et favorise les transitions vers les états 3s d’un point de vue énergétique, ce qui
explique un premier pic à caractère monopolaire à plus haute énergie. Pour Li2CO3 et
LiBO2, les premiers pics au seuil K de l’oxygène correspondent à des transitions vers
les orbitales π∗ et sont donc principalement dipolaires.

Cette présentation permet de donner un aperçu des gammes en énergie où chaque
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transition contribue majoritairement à la forme du seuil étudié, ce qui peut être relié
à la configuration électronique de l’élément considéré et donc à des états vides acces-
sibles. Néanmoins elle ne permet pas de bien discriminer le rôle de chaque contribution
multipolaire pour les pics où les intensités relatives des transitions monopolaires et
dipolaires entre les valeurs de q considérées se compensent. Dès lors, elle ne peut servir
que d’une première étape de mise en évidence des contributions multipolaires. Bien que
la décomposition d’un spectre XRS en transitions multipolaires ait déjà été présentée
dans le paragraphe 3.2.2 dans le cas d’une comparaison avec des DOS pour améliorer
la compréhension des seuils K du bore et du carbone, elle sera par la suite réalisée de
manière systématique pour les différents composés étudiés afin de mettre clairement
en évidence les contributions relatives de chacune de ces transitions.

3.3 Décomposition des spectres XRS
Comme nous l’avons vu dans le paragraphe précédent, une première interprétation

des spectres XRS peut être faite grâce à des informations sur l’environnement élec-
tronique et chimique local de l’atome absorbeur. Les choix d’implémentation du XRS
dans XSpectra permettent d’apporter d’autres éléments d’interprétation via diverses
décompositions des spectres XRS. La première décomposition possible est la décom-
position d’un spectre XRS en contributions multipolaires et le lien qui peut alors être
fait avec des calculs de densité d’états. La seconde décomposition envisageable pour
étudier plus finement des seuils comme l’oxygène dans LiBO2 et Li2CO3, et celle qui
nous intéressera principalement dans les prochains chapitres, est la décomposition des
spectres XRS en contributions liées aux sites cristallographiques non-équivalents.

3.3.1 Transitions monopolaires versus dipolaires
L’implémentation du XRS dans XSpectra permet d’obtenir les différentes contri-

butions multipolaires pour chaque spectre calculé, et ainsi d’affiner la compréhension
des spectres de la figure 3.2. La figure 3.6 présente la décomposition en contributions
monopolaires et dipolaires de LiBO2, Li2CO3, Li2O et LiF, les contributions quadru-
polaires ne sont pas présentées puisque, comme cela a été montré au paragraphe 2.4.2,
elles sont de très faible intensité dans les régions des seuils étudiés et peuvent donc
être négligées même à grand q. Cette décomposition en contributions multipolaires des
différents seuils K vient confirmer ce qui a été observé dans le paragraphe 3.2 sur la
sensibilité des différents seuils K aux transitions monopolaires. Ainsi, pour l’ensemble
des composés, les transitions monopolaires sont particulièrement visibles au seuil K du
lithium sur toute la gamme en énergie considérée alors qu’elles sont nettement plus
localisées aux seuils des autres éléments où elles peuvent apparaitre à plus ou moins
basses énergies en fonction de l’élément. Par exemple, au seuil K du fluor, les transi-
tions monopolaires sont principalement visibles au début du seuil, alors qu’au seuil K
du bore ou du carbone elles apparaissent à plus haute énergie.

Comme on peut le voir dans la figure 3.6, les contributions multipolaires semblent
avoir la même forme à petit et grand q mais avec des intensités différentes. Cette hy-
pothèse est confirmée par la figure 3.7 qui montre que les contributions monopolaires
et dipolaires lorsqu’elles sont normalisées en aire sur la même gamme en énergie sont
superposables. La variation en norme de q a donc uniquement une incidence sur les
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Figure 3.6 – Decomposition des spectres XRS théoriques (trait continu épais) de LiF, Li2O,
LiBO2 et Li2CO3 en contributions monopolaires (pointillé) et dipolaires (trait continu fin),
à q = 4.5 Å−1 (petit q) et q = 8.5 Å−1 (grand q), tracés sur une gamme en énergie de 50 eV
pour LiF, 30 eV Li2O et 20 eV pour LiBO2 et Li2CO3. Les spectres totaux et les contributions
dipolaires sont décalés verticalement pour plus de clarté.
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Figure 3.7 – Comparaison entre les contributions monopolaires et dipolaires normalisées à
l’aire à petit (low q) et grand (high q) q dans LiF.

intensités relatives et non sur la forme des contributions multipolaires.

Si on s’intéresse maintenant à la décomposition en termes de transitions 1s→ s et
1s → p des seuils K des trois éléments de LiBO2, on constate que les spectres XRS
sont dominés par les transitions dipolaires à petit q, alors qu’à grand q les transitions
monopolaires et dipolaires contribuent toutes deux au spectre total, comme cela est
prévu par la théorie du XRS (cf. Fig. 3.7). Les transitions monopolaires sont particuliè-
rement importantes au seuil K du lithium à grand q où elles contribuent à l’ensemble
du spectre, rendant le seuil particulièrement sensible à la dépendance en q. En com-
paraison, les transitions 1s → s aux seuils K du bore et de l’oxygène apparaissent à
quelques eV après le début des seuils. Le pic π∗ du seuil K du bore n’est dû qu’aux
contributions dipolaires alors que le pic σ∗ combine transitions monopolaires et dipo-
laires, ce qui est en accord avec les informations déduites des DOS présentées dans la
figure 3.4. En ce qui concerne le seuil K de l’oxygène, à l’exception des deux pics à
534 et 536.5 eV qui sont majoritairement dûs aux contributions dipolaires des deux
oxygènes pontants et non-pontants, celui-ci est plus délicat à interpréter puisqu’il est
la somme des spectres de deux oxygènes inéquivalents (cf. paragraphe 3.3.2).

Des comportements similaires se retrouvent dans la décomposition des seuils K du
lithium, du carbone et de l’oxygène dans Li2CO3. Le seuil K du lithium présente une
grande sensibilité aux transitions 1s → s sur toute sa zone d’intérêt alors que, dans
le cas du seuil K du carbone, seul le pic σ∗ est sensible aux transitions monopolaires.
Le seuil K de l’oxygène dans Li2CO3 est principalement composé des contributions
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dipolaires des spectres de deux oxygènes inéquivalents séparés de 0.7 eV et sera étudié
plus en détail dans la suite de ce chapitre.

3.3.2 Contributions des sites cristallographiques inéquivalents
De nombreux composés possèdent plusieurs sites cristallographiques pour un même

élément. C’est par exemple le cas de LiBO2 et Li2CO3 dont les structures cristallo-
graphiques comprennent deux sites inéquivalents pour les atomes d’oxygène. L’implé-
mentation de la spectroscopie XRS dans XSpectra permet de reconstituer le spectre
total d’un élément à partir d’une moyenne pondérée des spectres associés à chaque site
cristallographique en fonction de leur multiplicité (cf. paragraphe 2.4.5.2). La figure 3.8
donne la décomposition en oxygènes inéquivalents du spectre XRS calculés au seuil K
de l’oxygène dans LiBO2 et Li2CO3.

Figure 3.8 – Décomposition du spectre XRS (en rouge) au seuil K de l’oxygène à grand
q en contributions individuelles où l’atome absorbeur (ici l’oxygène), occupe un des deux
sites cristallographiques inéquivalents de la structure, noté soit O1 (contributions en tiret),
soit O2 (contribution en trait plein), pour LiBO2 (en haut, q=10.2 Å−1) et Li2CO3 (en bas,
q=8.5 Å−1). Pour chaque cristal, l’environnement local dans un cluster de rayon 3 Å autour
des deux oxygènes non-équivalents notés O1 et O2, est présenté sur la droite. Pour LiBO2,
O1 est représenté en rose et O2 en rouge, pour Li2CO3 O1 est en rouge et O2 en orange.
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Comme cela a été évoqué précédemment, LiBO2 et Li2CO3 présentent des spectres
XRS très similaires au seuil K du lithium, du bore et du carbone. Ces ressemblances se
retrouvent également au seuil K de l’oxygène, surtout en comparaison avec le spectre
d’un composé comme Li2O. Contrairement à Li2O où l’oxygène est présent sur un
unique site cristallographique, les structures cristallines de LiBO2 et Li2CO3 présentent
deux sites inéquivalents correspondant à des atomes d’oxygène de coordinations diffé-
rentes ([3]O et [4]O), et qui sont impliqués dans des liaisons covalentes (O-B ou O-C)
ou ioniques (O-Li). En conséquence, les spectres des deux oxygènes sont associés à
des environnements électroniques différents. Ainsi, comme le montre la figure 3.8, dans
LiBO2 le pic A à 534 eV est dû à la transition d’un électron 1s de l’oxygène vers les
états π∗ des unités structurales BO3 et est associé aux oxygènes non-pontants, alors
que le pic B à 536.5 eV est lié à des transitions d’un électron vers les mêmes états
non-liants mais pour des oxygènes pontants [117].

Dans Li2CO3, l’oxygène O2 forme une double liaison avec l’atome de carbone au
centre de l’unité CO3 alors que O1 forme à la fois une liaison avec l’atome de carbone,
et une liaison avec un atome de lithium voisin. Les deux atomes étant impliqués dans
des liaisons de natures différentes, leurs spectres XRS individuels présentent un shift
en énergie d’environ 0.5 eV, le spectre XRS de O1 commençant à plus basse énergie
que celui de O2. Dans le cas de LiBO2, l’oxygène O2 est qualifié d’oxygène pontant
puisqu’il est lié à deux atomes de bore là où l’oxygène O1 est dit non-pontant et forme
une liaison avec un unique atome de bore. Ces différences d’environnement autour des
deux oxygènes se traduisent par un écart en énergie d’environ 1.5 eV entre leurs spectres
XRS respectifs (cf. Fig 3.8). Cet écart de plus d’1 eV entre les spectres XRS individuels
de O1 et O2 dans LiBO2 rend possible leur distinction, puisque seul O1 contribue au
pic A du seuil K de l’oxygène dans le borate de lithium, O2 ne contribuant au spectre
qu’à partir du pic B. A l’inverse, le shift en énergie entre les spectres individuels de O1
et O2 dans Li2CO3 est trop faible pour permettre de distinguer les spectres de chacun
des deux oxygènes qui contribuent tous deux à l’ensemble des structures du spectre
total.

Comme pour les spectres XRS du bore et du carbone, il est possible d’aller plus
loin dans la compréhension du spectre du seuil K de l’oxygène dans Li2CO3 en s’ap-
puyant sur des calculs de DOS effectués sur la même supercell que celle ayant servie
aux calculs du spectre XRS. La figure 3.9 présente les spectres XRS expérimentaux et
théoriques au seuil K de l’oxygène dans Li2CO3, et leurs décompositions en contribu-
tions des spectres individuels de O1 et O2. Ces spectres XRS sont comparés aux DOS
partielles de plusieurs oxygènes de type O1 et O2 calculées dans les deux configurations
possibles, selon que l’atome absorbeur est de type O1 (O1abs) ou O2 (O2abs). Le but
étant de déterminer la nature des oxygènes contribuants aux deux premiers pics du
spectre XRS, seuls les états pz des oxygènes considérés sont tracés ici, à l’exception des
atomes absorbeurs pour lesquels les états s sont également présentés.

En s’appuyant sur la figure 3.9, on constate tout d’abord que les états vides des
oxygènes de type O1, c’est-à-dire les oxygènes formant une liaison simple avec un
atome de carbone, apparaissent toujours à plus basse énergie que les états vides des
oxygènes de type O2 qui forment une double liaison avec un carbone, ce qui rappelle
le comportement des oxygènes pontants et non-pontants dans LiBO2. Si on s’intéresse
maintenant au premier pic du spectre XRS, on constate qu’il est composé du premier
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Figure 3.9 – Spectre XRS expérimental (noir) et théorique (gris) au seuil K de l’oxygène
dans LiBO2 à q = 4.5Å−1 et sa décomposition en contributions de chaque oxygène inéqui-
valent, comparés aux DOS partielles projetées de six atomes d’oxygène de la supercell (droite).
Les atomes O1abs et O2abs désignent des atomes absorbeurs, les atomes O1’, O2’, O1” et O2”
sont des atomes non-excités situés respectivement à 3.16 Å, 3.67 Å, 6.37 Å et 6.90 Å de
O1abs et 3.44 Å, 4.48 Å, 6.60 Å et 6.37 Å de O2abs. Les courbes en vert correspondent au cas
où O1abs porte un trou 1s, les courbes en bleu correspondent au cas où le trou de cœur est
porté par O2abs. Les axes cristallographiques b et c sont respectivement confondus avec les
axes y et z du repère cartésien (O, x, y, z) utilisé pour le calcul des DOS partielles, et l’axe
cristallographique a se situe dans le plan (xOz)
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pic des spectres individuels de O1 et O2. Pour chaque spectre individuel, ce pic est dû
aux transitions vers les orbitales π∗ de l’atome absorbeur considéré, ce qui se justifie
par la présence à ces énergies des états pz des atomes O1abs et O2abs. En ce qui concerne
le pic à 5 eV, il est en partie lié aux états s des atomes absorbeurs, ce qui permet d’ex-
pliquer pourquoi la contribution monopolaire apparaît à cette énergie sur les spectres
XRS à grand q. Ce pic porte donc la marque d’états s des atomes absorbeurs, et des
orbitales π∗ des oxygènes voisins qui sont distribuées en énergie en fonction de leur
proximité avec l’atome absorbeur.

Comme cela a été montré précédemment (cf. paragraphe 2.4.3 et 3.2.2), l’effet du
trou de cœur se ressent sur des distances de plusieurs angströms à partir de l’atome
absorbeur. Les oxygènes O1” et O2” sont à plus de 6Å de l’atome absorbeur, que ce
dernier soit de type O1 ou de type O2, et ce, même en tenant compte des conditions
de périodicité aux limites avec lesquelles sont réalisés les calculs dans Quantum Es-
presso. Ils ne ressentent donc pas l’effet du trou de cœur et la position en énergie de
leurs états pz n’est alors liée qu’à leur nature propre dans le cristal non excité. Pour
des atomes plus proches de l’absorbeur comme O1’ et O2’, qui sont à des distances
comprises entre 3.1Å et 4.5Å de O1abs et O2abs, l’effet du trou se fait probablement
ressentir par l’intermédiaire de l’atome de lithium qui sépare les deux unités CO3, ce
qui entraine un décalage vers les plus basses énergies de leurs états pz. Cet effet du trou
de cœur reste moins sensible dans une structure très dépolymérisée comme Li2CO3 que
dans une structure polymérisée comme LiBO2 où l’effet du trou se ressent sur l’en-
semble de la chaîne boratée (cf. Fig 3.4).

3.4 Conclusion
Ce chapitre est centré sur la validation du code de calcul de la spectroscopie XRS

dont l’implémentation a été décrite dans le chapitre 2. Pour cela, une comparaison
systématique entre données expérimentales et spectres XRS théoriques a été réalisée
aux seuils K des éléments constitutifs de quatre sels de lithium : LiBO2, Li2CO3, Li2O
et LiF, mesurés à différentes valeurs de q. Pour l’ensemble des cinq éléments étudiés,
les paramètres de calculs décrits dans le chapitre 2 ont permis d’obtenir un bon ac-
cord entre spectres théoriques et expérimentaux aussi bien sur la forme générale des
spectres que sur les modifications spectrales induites par les différentes valeurs de q.
Ces modifications spectrales ont pu être explicitées en terme de variations relatives des
contributions monopolaires et dipolaires en fonction de la valeur de q. Dans les diffé-
rents composés étudiés, le seuil K du lithium se caractérise par une forte dépendance
à q sur l’ensemble de la gamme en énergie considérée, et sa forme diffère fortement
en fonction de la coordination du lithium dans le composé. A l’inverse, le seuil K du
fluor ne présente qu’une modification localisée se traduisant par l’apparition d’un pic
à basse énergie avec l’augmentation de q. Les spectres XRS au seuils K du bore et du
carbone présentent des formes spectrales similaires, et peuvent être décomposés en un
pic fin π∗ et une structure σ∗ plus large. En comparant ces spectres à des DOS par-
tielles dans LiBO2 et Li2CO3, il a été possible d’attribuer le pic π∗ aux orbitales pz de
l’atome de bore ou de carbone absorbeur et d’expliciter les structures à basse énergie
de la structure σ∗ par des hybridations entre les états vides de l’atome absorbeur et
les orbitales π∗ d’atomes de bore et de carbone non-excités. Cela nous a en particulier
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permis de mettre en évidence l’effet d’attraction du trou de cœur se traduisant par un
décalage d’environ 5 eV vers les plus basses énergies des orbitales de l’atome absorbeur
par rapport à une structure non-excitée. Cet effet se ressent sur les atomes voisins de
l’absorbeur et à des distances d’autant plus grandes que la structure est polymérisée.
Le seuil K de l’oxygène a été analysé sous deux points de vue différents, tout d’abord
sous le point de vue des contributions monopolaires et dipolaires, à l’image des autres
seuils étudiés, puis, pour LiBO2 et Li2CO3 sous l’angle de la contribution des spectres
individuels d’atomes occupant des sites cristallographiques inéquivalents. Pour Li2CO3,
cette analyse basée sur la décomposition en spectres individuels a été complétée par
des calculs de DOS partielles ce qui a permis d’attribuer le premier pic du spectre XRS
aux transitions d’un électron 1s vers les orbitales π∗ des oxygènes absorbeurs, et le
second pic du spectre total aux orbitales π∗ des oxygènes non-excités.

Le bon accord entre spectres XRS théoriques et expérimentaux permet de valider
l’implémentation du XRS dans Quantum Espresso. Cela ouvre la possibilité d’utili-
ser XSpectra pour l’étude des seuils K en XRS et d’en améliorer la compréhension des
structures fines en terme d’environnement local autour de l’atome absorbeur et d’étu-
dier ainsi la configuration électronique de l’atome considéré. Nous verrons dans la suite
l’application de cette méthode pour l’étude de la structure locale d’oxydes cristallins
et vitreux à pression ambiante puis à haute pression.



73

Chapitre 4

Signatures spectrales de l’oxygène
dans des oxydes cristallins et
vitreux

Ce chapitre présente les résultats de l’étude de l’environnement de l’oxygène dans des
oxydes non-métalliques. En nous appuyant sur des références cristallines pouvant

être étudiées à la fois par le biais de mesures expérimentales et de calculs théoriques,
nous souhaitions trouver un moyen de distinguer des signatures spectrales spécifiques de
certains arrangements atomiques dans le but d’obtenir des informations sur les arran-
gements structuraux des verres d’oxydes. Dans un premier temps, nous avons étudiés
plusieurs silicates alcalins et alcalino-terreux afin de mettre en évidence des signatures
spectrales propres aux ordres à courte et moyenne distance. Nous nous sommes ensuite
intéressés à un set de borates de sodium qui présentent des unités superstructurales
variées afin de déterminer si il était possible de trouver des signatures spectrales carac-
téristiques de ces unités superstructurales. Pour finir, nous avons étudiés des composés
présentant des environnements chimiques de l’oxygène plus exotiques, au travers de
l’étude de deux borosilicates et d’un aluminate de calcium.

4.1 Signature des oxygènes non-pontants dans les
silicates alcalins et alcalino-terreux

Trois silicates de lithium cristallins, Li2Si2O5, Li2SiO3 et Li4SiO4, ainsi que le quartz
α (SiO2) qui sera utilisé ici comme composé de référence, ont été choisis pour cette
étude. Ces composés permettent de suivre la dépolymérisation progressive du réseau
silicaté [202] avec l’augmentation de la teneur en lithium. D’un réseau entièrement po-
lymérisé pour le quartz, le réseau Si-O s’organise en plans infinis pour Li2Si2O5, puis
en chaines infinies pour Li2SiO3 et se compose enfin de tétraèdres SiO4 isolés pour
Li4SiO4. A l’exception de Li4SiO4, ces composés présentent des formes amorphes de
même composition également mesurées en spectroscopie XRS : v-SiO2, v-Li2Si2O5 et
v-Li2SiO3.

Pour étendre cette étude à des matériaux d’intérêt pour les sciences de la Terre, et
s’assurer de la généralisation des résultats obtenus sur les silicates de lithium à d’autres
systèmes, nous avons également étudiés deux autres métasilicates cristallins : Na2SiO3
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et MgSiO3. A l’image du metasilicate de lithium, ces deux composés présentent des
unités SiO4 organisées en chaines infinies. L’ensemble des structures cristallines sont
regroupées dans la figure 4.1, cette figure met également en évidence la structure et la
dimension du réseau silicaté pour chacun de ces composés qui évoluent progressivement
avec la dépolymérisation du système.

Figure 4.1 – Structures cristallines de SiO2 (quartz α), Li2Si2O5, Li2SiO3, Li4SiO4, Na2SiO3
et MgSiO3 [27, 69, 79, 93, 118, 199]. Les structures des quatre composés sont également pré-
sentées au travers de leur réseau silicaté, c’est-à-dire en omettant les atomes Li, Na et Mg,
dont la dimension dépend de la teneur en cation modificateur de réseau dans le composé.

4.1.1 Mise en évidence d’une signature spectrale des oxygènes
non-pontants

Le système binaire Li2O-SiO2 est un exemple idéal de réduction de dimensionna-
lité d’un réseau constitué de tétraèdres reliés par les sommets [202]. A l’exception de
SiO2, toutes les structures cristallographiques ont un réseau silicaté partiellement voire
totalement dépolymérisé, caractérisé par la présence d’oxygènes non-pontants (NBO).
Le quartz est ici utilisé comme référence pour un réseau entièrement polymérisé dont



CHAPITRE 4. SIGNATURES SPECTRALES DE L’OXYGÈNE 75

tous les oxygènes sont pontants (BO), Li2Si2O5, Li2SiO3 et Li4SiO4 contenant respec-
tivement un, deux et quatre NBO par tétraèdres SiO4−

4 .

L’ajout d’ions lithium à SiO2 entraine de fortes modifications sur la forme du spectre
XRS au seuil K de l’oxygène (cf. Fig. 4.2). Le seuil K de l’oxygène dans le quartz α est
caractérisé par un pic intense à 538-539 eV qui correspond aux transitions d’un électron
de cœur 1s vers les orbitales non-liantes σ∗ des unités tétraédriques SiO4 [119]. Avec
l’ajout d’ions alcalins dans SiO2, des structures spectrales additionnelles apparaissent
vers 534-535 eV, l’intensité de ces pics à basse énergie augmentant avec la teneur en
alcalin dans le composé, et donc avec le nombre de NBO présents dans la structure.

528 530 532 534 536 538 540 542 544 546 548
Energy loss (eV)

0

0.1

0.2

N
o
rm

a
liz

e
d
 I
n
te

n
s
it
y
 (

a
rb

it
. 
u
n
it
s
) SiO

2
 (quartz α)

Li
2
Si

2
O

5

Li
2
SiO

3

Li
4
SiO

4

Figure 4.2 – Spectres XRS expérimentaux au seuil K de l’oxygène dans le quartz α SiO2
(noir), Li2Si2O5 (bleu foncé), Li2SiO3 (bleu) et Li4SiO4 (bleu clair) mesurés à q = 2.6Å−1

sur ID20 (@Esrf). La structure à basse énergie (environ 534-535 eV) est caractéristique de
la présence d’oxygènes non-pontants dans des silicates.

Les spectres XRS théoriques reproduisent bien la forme générale des spectres expé-
rimentaux mesurés au seuil K de l’oxygène dans les quatre composés étudiés, malgré
une contraction des structures spectrales liées à l’emploi de la DFT (cf. Fig. 4.3). Les
spectres théoriques tenant compte des contributions de tous les atomes cristallogra-
phiquement inéquivalents, ils permettent de différencier les contributions des oxygènes
pontants et non-pontants pour chaque composé. A partir de cette décomposition en
contribution des BO et NBO, il est possible de confirmer que le pic à basse énergie
(534-535 eV) est bien lié aux transitions d’un électron 1s vers les orbitales σ∗ d’un
oxygène non-pontant d’une unité SiO4. Le premier pic attribué aux oxygènes pontants
est décalé d’environ 1.5 eV vers les plus hautes énergies par rapport à celui des NBO
et apparait à environ 536-537 eV. Ce décalage en énergie, également observé dans les
borates de lithium, peut être expliqué par une différence d’écrantage du trou de cœur
par les électrons de valence dans les oxygènes pontants et non-pontants [117].

Le seuil K de l’oxygène dans les silicates de lithium est très sensible à la présence
des oxygènes non-pontants dans les premiers eV du seuil d’absorption. La signature
spectrale à 534-535 eV peut être utilisée comme un marqueur de la présence des NBO
dont la quantification présente un intérêt pour l’étude des structures cristallines et
amorphes. Les spectres XRS théoriques mettent également en évidence la difficulté de
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Figure 4.3 – Comparaison entre spectres XRS théoriques (traits pleins) et expérimentaux
(pointillés) au seuil K de l’oxygène dans le quartz α (SiO2), Li2Si2O5, Li2SiO3 et Li4SiO4 à
q = 2.6Å−1. La contribution des oxygènes non-pontants est représentée en magenta et celle
des oxygènes pontants en cyan.

réaliser un fit par des fonctions gaussiennes du début du seuil K de l’oxygène des BO
et NBO se superposent à partir de 535 eV, les rendant difficilement séparables de façon
fiable. L’intensité à 534 eV peut malgré tout être considérée comme un bon indicateur
de la quantité de NBO dans l’échantillon car elle n’est pas perturbée par le signal des
oxygènes pontants.

Une relation de proportionnalité existe entre l’intensité normalisée à 534 eV et la
proportion de NBO dans les phases cristallines. Cette relation linéaire est confirmée
par les calculs DFT, qui présentent un très bon accord avec les valeurs expérimentales
(cf. Fig. 4.4 (panel (b))), et permet d’estimer le taux de NBO dans l’échantillon à partir
de l’équation suivante :

%NBO = 2335× I[534eV] (4.1)
où I[534eV] est l’intensité normalisée mesurée à 534 eV.

Cette relation est valable pour des taux de NBO allant de 0 à 66 %, au delà de
quoi on observe une déviation. Ce phénomène, lié à un décalage vers les plus hautes
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énergies du pic des NBO dans l’orthosilicate de lithium Li4SiO4, s’observe également
dans les borates de lithium [117]. De fait, l’intensité à 534 eV s’en trouve sous-estimée
pour le cas limite d’anions SiO4−

4 isolés. Pour des concentrations en NBO inférieures à
66 %, l’équation 4.1 peut être utilisée pour quantifier le taux de NBO dans un composé
de concentration inconnue, comme par exemple dans des matériaux amorphes, des li-
quides, ou des composés sous pression.

Figure 4.4 – (a) Proportion d’oxygènes non-pontants en fonction de l’intensité expérimentale
mesurée à 534 eV au seuil K de l’oxygène pour quatre structures cristallines du système Li2O-
SiO2 : quartz α (SiO2), Li2Si2O5, Li2SiO3 et Li4SiO4. La ligne bleu représente la relation de
proportionnalité établie pour les trois premiers cristaux, et le fuseau gris indique son domaine
de validité ; (b) Corrélation entre les intensités expérimentales et théoriques à 534 eV, la ligne
grise correspondant à une corrélation parfaite entre ces deux grandeurs.

Afin de tester la validité de l’équation 4.1, trois verres de silicates de lithium (v-SiO2,
v-Li2Si2O5 et v-Li2SiO3) ont été mesurés dans les mêmes conditions expérimentales que
les cristaux de même composition (cf. Fig. 4.5 (panel (a))). Afin d’assurer la neutra-
lité du système, chaque ion lithium (Li+) doit être compensé par un unique oxygène
non-pontant, ce qui donne des ratios théoriques de NBO de 0 %, 40 % et 66 % pour,
respectivement, v-SiO2, v-Li2Si2O5 et v-Li2SiO3. Les données issues de mesures RMN
du silicium qui permettent d’estimer la proportion de NBO à partir de la distribution
des espèces Qn, où n est le nombre d’oxygènes pontants d’une unité SiO4, donnent des
taux de NBO identiques aux taux théoriques [38,41,102,121,208].

Les intensités expérimentales mesurées à 534 eV au seuil K de l’oxygène donnent
des valeurs égales à 0.001, 0.021 et 0.027, correspondant à 3 %, 49 % et 64 % de NBO
pour, respectivement, v-SiO2, v-Li2Si2O5 et v-Li2SiO3 (cf. Fig. 4.5 (panel (b))). En
sachant que les incertitudes sur ces valeurs, liées au rapport signal sur bruit ainsi qu’à
la soustraction du fond de diffusion, sont estimées à±5 %, on trouve donc un bon accord
entre ces résultats et les prédictions basées sur l’équilibrage des charges et les valeurs
déduites des données de RMN du silicium. La relation de proportionnalité proposée
précédemment apparait donc comme une méthode fiable pour la détermination et la
quantification des NBO dans le système Li2O-SiO2.
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Figure 4.5 – (a) Spectres XRS au seuil K de l’oxygène pour trois composés amorphes
du système binaire Li2O-SiO2 : v-SiO2 (rouge), v-Li2Si2O5 (rose) et v-Li2SiO3 (rose clair),
mesurés à q = 2.6Å−1 sur ID20 (@Esrf). Le spectre XRS pour le quartz α (SiO2) est donné
comme référence (gris pointillé) ; (b) Quantification de la proportion de NBO dans ces trois
verres en s’appuyant sur la relation définie précédemment (cf. Fig. 4.4 (panel (a))).

4.1.2 Généralisation aux autres silicates alcalins et alcalino-
terreux

La mise en évidence et la quantification des oxygènes non-pontants dans les silicates
de lithium étant maintenant rendue possible par l’utilisation de la spectroscopie XRS,
la question se pose de leur généralisation à d’autres silicates comme les silicates de
sodium ou de magnésium qui sont des composés d’intérêt pour les communautés des
sciences des matériaux et de la Terre.

Les spectres XRS au seuil K de l’oxygène dans Li2SiO3, Na2SiO3 et MgSiO3 sont
présentés sur la figure 4.6 et comparés à celui dans le quartz α (SiO2) qui sert de
guide visuel et de référence pour des oxygènes pontants. Les metasilicates de sodium
et magnésium présentent une signature spectrale similaire au metasilicate de lithium,
à savoir un pic supplémentaire au début du seuil K de l’oxygène [56].

La principale différence entre ces trois composés réside dans la position en énergie
du début du seuil : 532.2 eV pour Na2SiO3, 532.7 eV pour Li2SiO3 et 533.2 eV pour
MgSiO3. Le pic à 530 eV, est quant à lui attribué à des défauts d’irradiation causés par
le faisceau de rayons X incidents [56, 88]. Dans la mesure où ces composés présentent
des ordres à moyenne distance très similaires (cf. Fig. 4.1), l’origine de ce décalage en
énergie se trouve probablement dans des propriétés plus locales, comme par exemple
le pouvoir polarisant des cations modificateurs de réseau, qui est directement lié à leur
force ionique : 0.19Å2 pour Na+, 0.23Å2 pour Li+ et 0.45Å2 pour Mg2+ [34, 205].
L’ajout d’un cation modificateur de réseau tend à changer la structure électronique
des unités SiO4, la présence du cation augmentant le caractère ionique du réseau Si-
O [11, 212]. La délocalisation de la densité électronique autour de l’atome d’oxygène
est plus importante si il est lié à un ion Na+ plutôt qu’à un ion Li+ ou Mg2+, ce qui
donne un caractère ionique plus important à la liaison Na-O qu’aux liaisons Li-O et
Mg-O. La différence de polarisation entre BO et NBO augmente alors avec le pouvoir
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Figure 4.6 – Spectres XRS expérimentaux au seuil K de l’oxygène dans Li2SiO3 (bleu),
Na2SiO3 (vert) et MgSiO3 (orange) mesurés à q = 2.6Å−1 sur ID20 (@Esrf). Le spectre
XRS au seuil K de l’oxygène dans le quartz α (pointillé) est donné comme référence pour un
composé ne contenant que des oxygènes pontants.

polarisant du cation, ce qui se traduit par une augmentation de l’écart en énergie (∆E)
entre les contributions des oxygènes pontants et non-pontants, qui est d’environ 1 eV
entre Na et Li contre environ 0.5 eV entre Li et Mg. Une variation similaire de ∆E
entre des verres de silicates de sodium et de lithium a été mise en évidence à partir
de mesures sur l’oxygène réalisées en XPS [11,12] Plus intéressant encore, les mesures
XPS réalisées par R. Bruckner et al. [12] indiquent que le ∆E entre oxygènes pontants
et non-pontants est encore plus important pour les silicates de potassium et de cesium,
rendant a priori les NBO encore plus visibles dans ces composés.

Dans la configuration à faibles angles de diffusion utilisée pour réaliser ces mesures,
seules les transitions dipolaires contribuent de façon notable au spectre total. Les si-
gnatures spectrales des oxygènes non-pontants dans les silicates étudiés ici sont donc
observables de manière similaire par XAS ou EELS. En ce qui concerne la méthode de
quantification des NBO proposées par les silicates de lithium, elle est adaptable aux
autres silicates alcalins et alcalino-terreux et permet un suivi quantitatif du taux d’oxy-
gènes non-pontants dans un composé lors d’une expérience in situ sur des matériaux
soumis à des contraintes de pression et/ou température.

4.2 Structure électronique locale des borates de
sodium

A l’image des silicates alcalins, les borates alcalins sont structurés autour d’un ré-
seau boraté dont la forme et le degré de polymérisation dépend de la teneur en alcalin
dans le système. Néanmoins le comportement du réseau des borates en fonction de
la concentration en alcalin diffère de celui des silicates de par la nature du cation
formateur de réseau. Si le silicium ne forme que des unités SiO4 dans des conditions
normales de pression et température, le bore peut former des agencements complexes
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d’unités structurales planes BO3 ou tétraédriques BO4 avec l’oxygène, en fonction de la
teneur en alcalin dans le borate considéré. L’ajout d’un cation modificateur de réseau
a donc une influence bien plus importante sur la topologie des borates que sur celle
des silicates. Ces variations topologiques se traduisent par des anomalies de certaines
propriétés physiques des borates alcalins vitreux, à l’image de la viscosité qui présente
un maximum pour une concentration en Na2O d’environ 25 %mol dans les borates de
sodium alors qu’elle diminue progressivement avec la concentration en Na2O dans les
silicates de sodium [216].

Les systèmes binaires Li2O-B2O3 et Na2O-B2O3 présentent des diagrammes de
phases relativement complexes [94, 156] et bien qu’ils soient étudiés depuis plusieurs
dizaines d’années, certaines structures cristallines restent encore à déterminer. D’autres
structures ne sont connues que depuis les années 2010, à l’image de Li3B11O18, Li4B2O5
et Li6B4O9 dans le diagramme Li2O-B2O3, ou des phases haute-température de Li2B4O7,
Na2B4O5 et Na3BO3 [156,174,175].

Des études ont été menées sur de nombreuses phases cristallines et amorphes du
système binaire Li2O-B2O3, que ce soit en XRS [116, 117], en RMN [2, 71], ou en Ra-
man [42, 222], dans le but de déterminer les proportions de bore tri-coordonnés ([3]B)
et tétra-coordonnés ([4]B), le degré de polymérisation du réseau boraté, ou encore de
mettre indirectement en évidence les unités superstructurales dans ces composés. Le
diagramme binaire Na2O-B2O3 reste quant à lui moins bien connu, plusieurs phases
cristallines étant toujours inconnues à ce jour [215]. A l’instar des borates de lithium,
l’existence de nombreux borates de sodium cristallins permet de couvrir une large
gamme de concentration en sodium et donc de suivre l’évolution du réseau B-O lors
de l’ajout d’oxyde de sodium à v-B2O3 pur. Afin de suivre au mieux les évolutions to-
pologiques des borates de sodium cristallins et amorphes, cinq composés de différentes
concentrations en Na2O ont été sélectionnés : v-B2O3 utilisé ici comme référence d’un
réseau entièrement polymérisé d’unités BO3, Na2B8O13, Na2B4O7, NaBO2 et Na3BO3.

Ces composés dont les structures sont présentées dans la figure 4.7, ont également
été sélectionnés en vue d’une comparaison avec les compositions équivalentes du sys-
tème Li2O-B2O3 (cf. Fig. 4.7). Les composés de faible teneur en alcalin, Na2B8O13 et
Li3B11O18 présentent des structures entièrement polymérisées très similaires avec des
taux [3]B proches (75 % et 73 % respectivement) et des unités superstructurales de
même nature. De même les structures de Li3BO3 et Na3BO3 sont comparables, ces
deux composés étant uniquement constitués d’unités BO3−

3 isolées. Pour les composi-
tions metaborate et diborate, les composés au sodium et au lithium diffèrent. Dans
NaBO2, les unités structurales sont agencées en metaborate cyclique formées de trois
unités BO3, alors que LiBO2 est constitué d’unités BO3 formant des chaînes infinies.
Le diborate de lithium n’est constitué que de superstructures diborates formées de
deux unités BO3 et de deux unités BO4, alors que la structure du diborate de sodium
présente des arrangements triborate (deux BO3 et un BO4) et di-tiborate (deux BO4 et
un BO3). En fonction de la teneur en alcalin, borates de lithium et de sodium de même
composition peuvent donc différer fortement en terme d’arrangements structuraux ou
au contraire présenter des environnements à courte et moyenne distance similaires.
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Figure 4.7 – Structures cristallographiques de quatre borates de sodium cristallins (droite) : Na2B8O13, Na2B4O7, NaBO2 et Na3BO3 ainsi que
les unités superstructurales qui les constituent. Les structures cristallographiques des borates de lithium de composition similaire sont données pour
comparaison (gauche) [13,98,101,125,156,175,191,223].



82 Chapitre 4

4.2.1 Environnement local dans les borates de sodium
cristallins

Dans un premier temps, nous allons nous intéresser à l’influence de la concentration
en oxyde de sodium sur la structure électronique locale des borates de sodium cristal-
lins, et plus particulièrement sur la forme des seuils K du bore et de l’oxygène dans
ces composés.

4.2.1.1 Influence de la concentration en Na2O sur le seuil K du bore

A l’image d’autres composés constitués d’atomes de bore tri-coordonnés, v-B2O3
présente un seuil K de B composé de deux pics caractéristiques des [3]B : un premier
pic à 194.6 eV correspondant aux transitions d’un électron 1s du bore vers les orbi-
tales π∗ des unités BO3 et une structure plus large centrée aux environs de 203 eV
correspondant aux transitions d’un électron de cœur vers les orbitales σ∗ anti-liantes
des liaisons B-O [52,57,106].

Figure 4.8 – Spectres XRS expérimentaux au seuil K du bore dans v-B2O3 (noir), Na2B8O13
(vert), Na2B4O7 (marron), NaBO2 (orange) et Na3BO3 (bleu) mesurés à q = 3.37Å−1 sur
Galaxies (@Soleil). Les spectres sont décalés verticalement pour plus de clarté.

Comme on peut le voir sur la figure 4.8, l’intensité du pic à 194 eV diminue pour
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Na2B8O13 et Na2B4O7, phénomène qui s’accompagne d’un décalage du pic σ∗ vers les
plus basses énergies. Cela traduit l’augmentation du nombre de [4]B dans la structure
d’un composé, à l’image de ce qui a déjà été observé dans les borates de lithium [116].
Cette augmentation du nombre d’atomes de bore tétra-coordonnés est liée à la trans-
formation des unités BO3 en tétraèdres BO−4 pour assurer la neutralité du système lors
de l’ajout de cations Na+. Pour les composés contenant de plus hautes concentrations
en Na2O, on retrouve des pics π∗ plus intenses, intensité renforcée dans NaBO2 qui tend
à s’orienter préférentiellement, signifiant que le composé est de nouveau entièrement
constitué de [3]B. En parallèle, la contribution principale au pic σ∗ à 203 eV diminue
en intensité au profit de la contribution à 200 eV, ce qui est caractéristique d’unités
BO3 portant au moins un oxygène non-pontant.

Outre les variations d’intensités relatives des pics π∗ et σ∗, liées aux proportions de
[3]B et [4]B dans la structure des borates de sodium, le taux de Na2O dans le composé
a également une influence sur la position en énergie du pic π∗. Le pic π∗ se décale
vers les plus basses énergies avec l’augmentation de la concentration en sodium (cf.
Fig. 4.9 (panel (a))), passant de 194.5 eV pour v-B2O3 à 194 eV pour Na3BO3. La
position du pic π∗ dépend des longueurs de liaisons [3]B-O et des angles [3]B-O-[3]B,
elle est donc sensible à l’augmentation de la concentration en alcalin qui s’accompagne
d’une augmentation des longueurs de liaisons [3]B-O. Ainsi, dans v-B2O3, la longueur
de liaison moyenne d[3]B−O est égale à 1.350 Å , à d[3]B−O = 1.352Å dans Na2B8O13 et
d[3]B−O = 1.37Å dans Na2B4O7. Pour NaBO2 et Na3BO3, les oxygènes non-pontants
forment des liaisons plus courtes avec les atomes de bore que les oxygènes pontants,
mais la tendance reste la même, la longueur de liaison [3]B-O tendant à augmenter en
moyenne (d[3]B−O = 1.36Å dans NaBO2 et d[3]B−O = 1.39Å dans Na3BO3).

Ce décalage en énergie du pic π∗ avec la concentration en alcalin a déjà été observé
dans les borates de lithium [116]. Si on compare les deux systèmes, on constate que la
tendance globale est respectée pour chaque système, l’augmentation de la concentra-
tion en alcalin s’accompagnant d’un décalage progressif du pic π∗ vers les plus basses
énergies (cf. Fig. 4.9 (panel (a))). Deux différences apparaissent malgré tout entre les
deux systèmes. Premièrement, la position du pic π∗ n’évolue quasiment pas entre v-
B2O3 et Li3B11O18 alors qu’elle diminue fortement entre v-B2O3 et Na2B8O13. Ces deux
borates alcalins ont des concentrations en alcalin très proches (20 %mol pour Na2B8O13
et 21 %mol pour Li3B11O18), mais les longueurs de liaison [3]B-O sont plus longues en
moyenne dans le borate de lithium que dans le borate de sodium. D’autre part, la
longueur de liaison moyenne [3]B-O dans Li2B4O7 est plus courte que dans Li3B11O18,
ce qui peut expliquer un pic π∗ à plus haute énergie pour ce composé, mais elle est
de la même valeur que la longueur de liaison moyenne dans Na2B4O7. Les longueurs
de liaisons seules, bien qu’elles permettent de comparer plusieurs composés d’un même
système, ne suffisent donc pas à expliquer les différences de position du pic π∗ entre
les systèmes Li2O-B2O3 et Na2O-B2O3. Comme cela a été évoqué précédemment (cf.
paragraphe 4.1.2), sodium et lithium modifient le caractère ionique du réseau B-O. La
modification de la densité électronique des atomes du réseau par le cation modificateur
a une influence directe sur les atomes d’oxygène, et devrait se ressentir sur les atomes
de bore au travers des liaisons B-O. Dès lors, le sodium ayant un pouvoir polarisant
supérieur au lithium, il entrainerait des modifications plus importantes sur la densité
électronique des atomes de bore que le lithium, ce qui pourrait expliquer le décalage
plus important du pic π∗ au seuil K du bore dans les borates de sodium en comparaison
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Figure 4.9 – (a) Position du pic π∗ du seuil K du bore dans des borates de lithium* et de
sodium cristallins en fonction de la concentration en alcalin. L’erreur en concentration est
de la largeur des symboles ; (b) Evolution de la distance moyenne entre un atome de [3]B et
les oxygènes pontants qui lui sont liés en fonction de la position du pic π∗ pour les mêmes
composés (*données issues de [116]). L’erreur sur la longueur de liaison [3]B-BO moyenne est
de la largeur des symboles.

aux borates de lithium.

Si on s’intéresse maintenant à la position du pic π∗ en fonction de la longueur
moyenne des liaisons [3]B-BO dans les différents composés étudiés, on peut distin-
guer des domaines liés à la polymérisation du réseau boraté (cf. Fig. 4.9 (panel (b))).
Les longueurs de liaisons [3]B-BO sont plus longues dans des composés partiellement
dépolymérisés que dans des composés polymérisés. Cela peut s’expliquer par l’exis-
tence d’unités superstructurales plus complexes, par exemple des unités pentaborate
constituées de cinq unités structurales, pour les composés de concentrations en alcalin
inférieures à 50 %mol, que pour les composés partiellement dépolymérisés. Ces uni-
tés superstructurales, constituées d’unités BO3 et BO4, imposent probablement des
contraintes sur les valeurs des angles et des longueurs de liaison importantes pour des
raisons de topologie et de répartition des charges, les unités BO4 tendant à se repousser.

L’étude du seuil K du bore donne donc des informations sur les polyèdres de co-
ordination des atomes de bore dans un composé, et peut permettre de déterminer si
le composé est dépolymérisé ou non, dans le cas où les distributions de longueurs de
liaison B-O dans le composé sont connues.

4.2.1.2 Influence de la concentration en Na2O sur le seuil K de l’oxygène

La figure 4.10 présente la comparaison entre les spectres XRS au seuil K de l’oxy-
gène de quatre borates de sodium cristallins et de v-B2O3. Le seuil K de l’oxygène dans
v-B2O3 peut être séparé en deux structures principales : un pic π∗ assez étroit à 537 eV
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et une structure σ∗ plus large centrée autour de 546 eV, correspondant respectivement
aux transitions des électrons de cœur 1s d’un oxygène doublement coordonné vers les
orbitales π∗ et σ∗ non-liantes des liaisons B-O. Le pic π∗ est particulièrement sensible
aux angles [3]B-O-[3]B dont la distribution est assez faible dans v-B2O3 [77], ce qui
explique sa finesse pour ce composé.

Figure 4.10 – Spectres XRS expérimentaux au seuil K de l’oxygène dans v-B2O3
(noir), Na2B8O13 (vert), Na2B4O7 (marron), NaBO2 (orange) et Na3BO3 (bleu) mesurés
à q = 3.37Å−1 sur Galaxies (@Soleil). Les spectres sont décalés verticalement pour plus
de clarté.

Avec l’ajout dans la structure de Na2O en concentration inférieure à 50 %mol, des
unités BO4 vont se former de sorte à assurer la compensation de charge. Le pic π∗
étant associé aux liaisons [3]B-O-[3]B, il disparait avec la formation de liaisons O-[4]B
dans la structure des composés. Dans Na2B8O13 et Na2B4O7, il reste néanmoins des
liaisons [3]B-O-[3]B, qui permettent d’expliquer le maintien d’une intensité spectrale
notable à 537 eV. Pour les concentrations en oxyde de sodium supérieures à 50 %mol,
les cristaux sont de nouveaux entièrement constitués d’unités BO3, la compensation
de charge se faisant par le biais des oxygènes non-pontants. L’orthoborate de sodium
Na3BO3, étant entièrement dépolymérisé, il ne présente pas de pic π∗ caractéristique
des liaisons [3]B-O-[3]B. Par contre, NaBO2 est partiellement polymérisé, on retrouve
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Figure 4.11 – Spectres XRS théoriques et expérimentaux au seuil K de l’oxygène dans
Na2B8O13, Na2B4O7, NaBO2 et Na3BO3 à q = 3.37Å−1. Pour chaque spectre, les contri-
butions des oxygènes non-pontants sont données en magenta et celle des oxygènes pontants
en turquoise. Pour les composés présentants les deux types d’oxygènes, le spectre théorique
total est indiqué en noir. Les spectres sont décalés verticalement pour plus de clarté.
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donc un pic à 537 eV caractéristique des liaisons entre deux unités BO3. L’élargisse-
ment de la structure spectrale à basse énergie dans Na2B8O13 et Na2B4O7 s’explique
par l’augmentation des distributions de longueurs de liaison et des angles qui différent
pour un oxygène lié à deux [3]B, et un oxygène lié à un [3]B et un [4]B.

La structure σ∗ à plus haute énergie sur le seuil K de l’oxygène correspond aux tran-
sitions des électrons 1s vers les orbitales σ∗ des liaisons B-O. Les unités BO4 présentant
davantage d’orbitales de ce type que les unités BO3, l’intensité de la structure σ∗ est
censée augmenter avec la proportion de [4]B dans le composé. Cela se confirme dans
Na2B8O13 et Na2B4O7, composés pour lesquels l’intensité de la structure σ∗ devient
plus importante que celle des structures à plus basses énergies. Pour NaBO2 et Na3BO3,
on retrouve des structures σ∗ moins intenses, et ce malgré un pic π∗ dans Na3BO3 que
le spectre théorique calculé pour ce composé surestime (cf. Fig. 4.11). L’intensité de la
structure σ∗ à 542 eV parait être un bon indicateur de la présence d’unités BO4 dans
le composé, l’intensité à cette énergie étant plus faible pour un composé uniquement
constitué d’unités BO3.

Le seuil K de l’oxygène dans les borates de sodium dont le taux de Na2O est
supérieur à 33 % présente une structure additionnelle à 534-535 eV, liée à la présence
des oxygènes non-pontants dans la structure. Cette signature spectrale a été confirmée
à l’aide de calculs DFT (cf. Fig. 4.11) qui permettent de séparer les contributions des
oxygènes pontants et non-pontants dans le spectre XRS total d’un composé donné. A
l’instar d’autres systèmes complètement dépolymérisés, comme Li4SiO4 et Li3BO3, on
observe un décalage du début du seuil vers les plus hautes énergies dans Na3BO3. Ce
shift vers les plus hautes énergies, d’un composé pour lequel tous les oxygènes sont
non-pontants, pourrait être lié à l’augmentation de la symétrie des unités BO3 pour
se rapprocher de ce que l’on peut trouver dans v-B2O3 où l’agencement des unités
structurales en anneau boroxol impose des contraintes géométriques et topologiques
sur les unités BO3 [47].

4.2.2 Comparaison verre-cristal
Contrairement aux cristaux, les verres ne présentent pas l’ordre atomique à grande

distance qui correspond à la périodicité du réseau boraté, leur structure est donc plus
difficile à déterminer. Malgré l’absence d’ordre à grande distance, les borates alcalins
vitreux sont néanmoins connus pour présenter deux échelles d’ordre : un ordre à courte
distance, correspondant aux unités BO3 et BO4, et un ordre à moyenne distance, au
travers de la présence d’unités superstructurales dans leur structure.

Afin d’étudier l’ordre à courte distance dans les borates de sodium vitreux, on peut
s’intéresser aux données XRS mesurées aux seuils K du bore et de l’oxygène dans une
série de composés couvrant une grande gamme de concentration en sodium. A l’image
des données obtenues sur les cristaux, le seuil K du bore dans les verres renseigne sur
les polyèdres de coordination des atomes de bore dans la structure du composé, quant
au seuil K de l’oxygène, il permet d’obtenir des informations sur la connectivité du
réseau boraté. Le pic π∗ au seuil K du bore étant uniquement lié à la présence de
[3]B dans le système, son intensité dépend alors de la proportion d’unités BO3 dans le
composé. De fait, il est possible d’estimer la proportion d’unités BO3 dans un composé
en effectuant un rapport entre l’aire du pic π∗ du composé considéré et celle du pic
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Figure 4.12 – Spectres XRS expérimentaux au seuil K du bore et de l’oxygène dans les
verres (vert) et cristaux (bleu) des composés xNa2O-(1-x)B2O3 avec x = 0.20 (a et b), 0.33
(c et d) et 0.75 (e et f) mesurés sur Galaxies (@Soleil). Les spectres en gris présentés
sur les panels (a) et (b) correspondent aux seuils K du bore et de l’oxygène de v-B2O3 et
ceux présentés sur les panels (e) et (f) correspondent aux seuil K du bore et de l’oxygène de
NaBO2.
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π∗ d’une référence dont la proportion de [3]B est connue. Dans la suite de ce para-
graphe, les proportions d’unités BO3 pour les différents composés cristallins et vitreux
ont été estimées en utilisant v-B2O3 comme référence pour un composé boraté consti-
tué uniquement d’unités BO3. En ce qui concerne l’organisation à moyenne distance,
la comparaison entre spectres XRS des verres et cristaux de même composition peut
permettre d’obtenir des informations sur les unités superstructurales présentes dans
les verres. Les informations tirées des ressemblances et des différences entre verres et
cristaux viendraient alors compléter les données locales obtenues à partir de la seule
analyse des seuils K du bore et de l’oxygène et donner ainsi un aperçu de la structure
des verres.

Les seuils K du bore et de l’oxygène dans trois borates de sodium vitreux (v-
Na2B8O13, v-Na2B4O7 et v-Na3BO3) ont donc été mesurés en XRS dans les mêmes
conditions que les cristaux boratés de même composition afin de réaliser une comparai-
son systématique entre les seuils K des polymorphes cristallins et vitreux (cf. Fig. 4.12).

4.2.2.1 Composition Na2B8O13

Les spectres XRS au seuil K du bore et de l’oxygène dans v-Na2B8O13 sont présen-
tés en vert dans la figure 4.12 (panels (a) et (b)). Au seuil K de l’oxygène, l’absence de
signature des oxygènes non-pontants à 534 eV traduit une forte polymérisation du ré-
seau boraté. La présence du pic π∗ au seuil K du bore indique la présence d’unités BO3
dans le verre. Son intensité étant plus faible que le pic π∗ de v-B2O3, le verre contient
donc également des unités BO4, ce qui est confirmé par le décalage vers les plus basses
énergies du pic des oxygènes pontants au seuil K de l’oxygène dans v-Na2B8O13 en
comparaison au pic π∗ dans v-B2O3 (en gris pointillé). L’augmentation de l’intensité
du spectre à 542 eV confirme également la présence d’unités BO4 dans v-Na2B8O13. Le
verre v-Na2B8O13 est donc fortement polymérisé et est constitué d’un mélange d’unités
BO3 et BO4.

Si on s’intéresse maintenant à la comparaison entre v-Na2B8O13 et le cristal de
même composition, on constate que le pic π∗ du verre est moins intense que celui du
cristal. En comparant les aires des pics π∗ du cristal et du verre à celle du pic π∗
dans v-B2O3, on trouve une proportion de [3]B dans v-Na2B8O13 de 76 ± 5 % contre
83± 5 % pour le cristal. Verre et cristal contenant 25 %mol de Na2O, la proportion de
[4]B attendue dans la structure pour permettre la compensation des charges positives
apportées par les ions Na+ est de 25 % ce qui est cohérent avec les valeurs trouvées
par le rapport d’aire. La plus grande proportion d’unités BO3 mesurée dans le cristal
au seuil K du bore se retrouve également au seuil K de l’oxygène dans le cristal avec
un pic à 536.5 eV plus intense qu’au seuil K de l’oxygène dans v-Na2B8O13.

Des modèles basés sur des analyses thermodynamiques ont calculés des distributions
d’unités superstructurales pour les borates de sodium vitreux [215]. Pour un verre
de composition similaire à v-Na2B8O13, ces modèles proposent un mélange d’unités
diborates, pentaborates et triborates avec une faible proportion d’anneaux boroxols
(cf. Fig. 4.13). Le cristal Na2B8O13 est quant à lui composé de triborates (B3O−7 )
et pentaborates (B5O−10) formant des groupements tetraborates (cf. Fig 4.7). Compte
tenu de la forte ressemblance entre les spectres XRS du verre et du cristal, on peut
supposer une grande ressemblance des structures à l’ordre local mais également entre les
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Figure 4.13 – Unités superstructurales schématiques proposées pour v-Na2B8O13 (figure
adaptée de [215]) Les oxygènes sont représentés en rouge, les [4]B en bleu et les [3]B en cyan.

superstructures des deux composés. Les différences d’environnement local se traduisant
par des différences de ratio entre [3]B et [4]B peuvent s’expliquer par le désordre inhérent
à la structure vitreuse.

4.2.2.2 Composition Na2B4O7

Les spectres XRS au seuil K du bore et de l’oxygène dans le tetraborate de sodium
vitreux v-Na2B4O7 sont présentés en vert dans la figure 4.12 (panels (c) et (d)). Au
seuil K de l’oxygène, on note l’absence du pic des NBO à 534 eV, ce verre est donc
fortement polymérisé. La compensation de charge se fait par l’intermédiaire des unités
BO−4 , ce qui est cohérent avec une structure σ∗ très intense entre 540 et 545 eV. La
forte proportion d’unités BO4 dans v-Na2B4O7 est confirmée au seuil K du bore par un
rapport d’intensité entre structure π∗ et σ∗ en faveur de la structure à haute énergie.
Bien que toujours polymérisé, v-Na2B4O7 présente davantage de [4]B que v-Na2B8O13
décrit précédemment, ce qui est cohérent avec une concentration en alcalin dans le
metaborate de sodium plus importante que dans v-Na2B8O13 (33 %mol de Na2O au
lieu de 25 %mol).

En comparant verre et cristal de même composition, on constate que la proportion
de [3]B est plus importante dans le verre (52± 5 %) que dans le cristal (37± 5 %), ce
qui se traduit par un pic π∗ au seuil K du bore plus intense dans v-Na2B4O7 que dans
Na2B4O7. Le taux théorique d’unités BO4 attendu pour permettre la compensation
de charge à la composition diborate étant de 50 %, le calcul de la proportion de [3]B
à partir du spectre XRS sous-estime donc le nombre d’atomes de bore tri-coordonnés
dans le cristal. La structure cristalline présente 12 sites inéquivalents pour les atomes
de bore, la présence de ces nombreux environnements distincts tend à se traduire par
un élargissement des structures au détriment de l’intensité par rapport à une structure
plus homogène, ce qui pourrait expliquer cette différence entre les proportions mesurées
et théoriques d’unités BO3 dans le composé. Indépendamment des proportions exactes
de [3]B dans le verre et le cristal, le fait que le verre contienne davantage d’unités BO3
que le cristal de même composition est confirmé par les différences entre les spectres
XRS au seuil K de l’oxygène. Le seuil K de l’oxygène dans le verre présente en effet une
diminution d’intensité du seuil à 542 eV et un pic à 537 eV plus intense que le cristal.
Cette tendance est en accord avec les données de RMN [9] qui donnent un taux d’unités
BO3 dans v-Na2B4O7 de l’ordre de 56 % soit un peu plus que le cristal en contient 50 %.
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Figure 4.14 – Comparaison entre les spectres XRS au seuil K du bore (gauche) et de
l’oxygène (droite) de v-Na2B4O7 (bleu), Na2B8O13 (vert) et Li2B4O7* (marron) (*données
issues de [116]).

Les modèles thermodynamiques proposent des agencements tetraborates et dibo-
rates pour le verre de diborate de sodium [215]. Si on compare v-Na2B4O7 à Li2B4O7 et
Na2B8O13, respectivement constitués d’unités diborates et tetraborates (cf. Fig. 4.14),
on constate que v-Na2B4O7 diffère suffisamment de ces deux composés pour qu’un
mélange d’unités diborates et tetraborates ne permette pas d’expliquer la forme des
seuils K du bore et de l’oxygène dans v-Na2B4O7. Le cristal de Na2B4O7 est, quant à
lui, constitué d’unités triborate et di-triborate (cf. Fig. 4.7). Compte tenu de la res-
semblance entre les spectres XRS au seuil K du bore et de l’oxygène du verre et du
cristal, à l’exception du pic π∗ dont l’intensité est sous-estimée pour le cristal, on peut
supposer que les superstructures constituant v-Na2B4O7 sont assez similaires à celles
constituant le cristal de même composition. Le taux un peu plus élevé de BO3 dans le
verre serait alors potentiellement dû au désordre de la structure vitreuse.

4.2.2.3 Composition Na3BO3

Les spectres XRS au seuil K du bore et de l’oxygène dans v-Na3BO3 sont présentés
en vert dans la figure 4.12 (panels (e) et (f)). Au seuil K de l’oxygène, on observe un
intense pic à 534 eV, caractéristique de la présence d’oxygènes non-pontants dans le
composé qui est donc fortement dépolymérisé. Au seuil K du bore, on note la présence
d’un pic π∗ fin et plus intense que la structure σ∗ à plus haute énergie, le verre étant
donc constitué de nombreuses unités BO3. En comparant les spectres XRS au seuil K
du bore et de l’oxygène de v-Na3BO3 aux spectres XRS mesurés dans NaBO2 (en gris
sur la figure 4.12 (panels (e) et (f))), qui sert ici de référence pour un composé par-
tiellement polymérisé, on observe au seuil K de l’oxygène la présence d’une intensité
notable à 536 eV qui tendrait à indiquer la présence de quelques liaisons [3]B-O-[3]B
dans la structure du verre en quantité moindre que dans NaBO2.
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Si on compare maintenant les seuils K du bore et de l’oxygène de v-Na3BO3 aux
seuils du cristal de même composition (cf. Fig. 4.12 (panels (e) et (f))), on constate que
le verre semble présenter un peu plus d’unités BO3 que le cristal, les rapports d’aires
des pics π∗ donnant, respectivement, 90 ± 5 % et 82 ± 5 % de [3]B pour le verre et le
cristal. Le cristal devant être uniquement constitué d’unités BO3−

3 isolées, il est pos-
sible que les taux de BO3 dans le verre et le cristal soient un peu sous-estimés et qu’ils
soient proches de 100 % pour les deux polymorphes. Verre comme cristal présentent
des structures fortement dépolymérisées, néanmoins le cristal est uniquement composé
d’unités triangulaires BO3−

3 isolées alors que le verre semble contenir encore des unités
superstructurales polymérisées.

Figure 4.15 – Comparaison entre les spectres XRS au seuil K du bore (gauche) et de l’oxy-
gène (droite) de v-Na3BO3 (vert), Na3BO3 (bleu) et α-Li2B4O5* (violet pointillé) (*données
issues de [116]).

Pour essayer de mieux comprendre la structure du verre, il peut être intéressant de
comparer v-Na3BO3 à un composé cristallin légèrement plus polymérisé que Na3BO3,
par exemple α-Li4B2O5, qui est constitué de dimères B2O6 (cf. Fig. 4.15). Les spectres
XRS aux seuils K du bore et de l’oxygène dans v-Na3BO3 présentent à la fois des
similitudes avec les spectres XRS du cristal de même composition et avec les spectres
XRS du cristal d’α-Li4B2O5. La structure de v-Na3BO3 pourrait donc présenter un
mélange de monomères et de dimères d’unités BO3, à l’instar d’un verre de borate de
lithium de teneur en alcalin proche (70 %mol de Li2O) étudié par G. Lelong et al. [116].

4.2.3 Influence de la concentration en Na2O sur la structure
des verres

Comme indiqué précédemment, il est possible de déterminer les proportions de [3]B
et de [4]B contenues dans les borates de sodium vitreux à partir de l’aire sous le pic
π∗ au seuil K du bore et de la mesure d’un composé de référence (ici v-B2O3). En
comparant les valeurs obtenues par XRS aux données issues de la RMN du bore [9],
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on constate que la proportion d’atomes de bore tétra-coordonnés (N4) évolue de ma-
nière non-linéaire avec la concentration en Na2O dans les verres boratés (cf. Fig. 4.16).
Le bon accord entre les valeurs obtenues par XRS et les données de RMN du 11B [9]
permet de confirmer les hypothèses avancées sur la structure des verres à partir de la
seule étude des spectres XRS aux seuils K du bore et de l’oxygène.

Figure 4.16 – Evolution de la proportion de [4]B (N4) dans les borates de sodium vitreux
en fonction de la teneur en Na2O (gauche). Comparaison entre les proportions de N4 dans
les verres et les cristaux de borates de sodium en fonction de la teneur en Na2O (droite). Les
barres d’erreur en concentration pour les données de RMN sont de la taille des symboles.

En comparant l’évolution de la proportion N4 dans les verres à celle dans les cris-
taux de borates de sodium, on constate que pour des concentration en Na2O comprises
entre 25 et 40 %mol, les verres sont constitués de moins d’unités BO4 que les cristaux
et présentent donc un excès de NBO dans leurs structures afin d’assurer la compensa-
tion de charge. Un comportement similaire se retrouve dans les borates de lithium où
les verres dont la concentration en Li2O est comprise entre 25 et 40 %mol sont plus
dépolymérisés que les cristaux de même composition [116]. Le désordre structural des
verres impose donc la formation des NBO à de plus faibles taux d’alcalin que dans
les cristaux. Pour des concentrations en sodium supérieures à 40 %mol, il n’est pas
possible de synthétiser des composés vitreux dans des conditions normales de pression
et température [215].

4.2.4 Existe-t-il des signatures spectrales caractéristiques d’un
ordre à moyenne distance dans les borates alcalins ?

4.2.4.1 Différenciation des oxygènes non-pontants

Les borates alcalins présentent des agencements superstructuraux qui ont une in-
fluence sur leurs propriétés physiques. La question se pose alors de savoir s’il est pos-
sible de mettre en évidence des signatures spectrales propres à ces différentes unités
superstructurales (diborates, pentaborates, etc.). Pour cela, on peut s’intéresser à la
décomposition des spectres XRS en contributions des oxygènes inéquivalents afin d’en
extraire une tendance.
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Dans Na2B8O13 qui est entièrement constitué d’oxygènes pontants, ceux-ci se ré-
partissent en deux groupes : les atomes d’oxygène qui sont liés à deux [3]B et ceux
qui sont liés à un [3]B et un [4]B. La figure 4.17 présente la décomposition en oxygènes
inéquivalents du spectre XRS au seuil K de l’oxygène dans Na2B8O13. On constate que
les oxygènes qui contribuent au pic à 536 eV du spectre XRS sont des oxygènes liés à
un [3]B et un [4]B, les oxygènes liés à deux [3]B apparaissant à plus haute énergie, et ce
quelque soit la superstructure à laquelle appartient l’oxygène considéré. Si on compare
ces résultats aux longueurs de liaisons et distributions angulaires qui caractérisent les
liaisons entre chaque oxygène et ses premiers voisins (cf. Tableau 4.1), on constate que
les longueurs moyennes de liaison B-O sont plus courtes pour des liaisons [3]B-O que
pour des liaisons [4]B-O et que les contributions des oxygènes liés à un [4]B tendent à
apparaitre à plus basses énergies que celles des oxygènes uniquement liés à des [3]B. Ce
comportement ressemble à celui qu’on observe pour les oxygènes non-pontants dont les
liaisons avec les atomes de bore voisins sont plus longues que celles des oxygènes pon-
tants et dont les contributions sortent également à plus basse énergie. Il est à noter que
si cette tendance se vérifie en moyenne sur des oxygènes dont l’environnement diffère,
il ne semble pas y avoir de corrélation directe entre les longueurs de liaison B-O, la
valeur des angles B-O-B et la position en énergie d’un oxygène donné parmi les autres
oxygènes de même type.

Tableau 4.1 – Environnement atomique des oxygènes dans Na2B8O13

Oxygène Premiers voisins Longueur de liaison Angle B-O-B Unité
B-O moyenne (Å) (degrés) superstructurale

O12 [4]B + [3]B 1.405 120.3 triborate
O13 [4]B + [3]B 1.410 118.8 triborate
O1 [4]B + [3]B 1.395 136.4 -
O9 [4]B + [3]B 1.425 121.6 pentaborate
O6 [4]B + [3]B 1.395 122.6 pentaborate
O4 [4]B + [3]B 1.410 122.1 pentaborate
O3 [4]B + [3]B 1.395 132.0 -
O5 [4]B + [3]B 1.405 122.7 pentaborate
O2 2 [3]B 1.380 121.5 pentaborate
O11 2 [3]B 1.385 117.1 triborate
O7 2 [3]B 1.380 118.4 pentaborate
O10 2 [3]B 1.365 130.1 -
O8 2 [3]B 1.365 134.8 -

Il peut être intéressant de regarder une structure boraté équivalente à Na2B8O13 en
termes de composition et d’unités superstructurales afin de déterminer si la tendance
observée sur les contributions des différents oxygènes dans Na2B8O13 est généralisable.
Il se trouve que Li3B11O18 et Na2B8O13 présentent des concentrations en alcalin très
proches et sont constitués des mêmes arrangements superstructuraux, à savoir des uni-
tés triborates et pentaborates, ce qui fait de Li3B11O18 un bon candidat pour une
comparaison.

La figure 4.18 présente la décomposition du spectre XANES au seuil K de l’oxygène
dans Li3B11O18 en contributions des oxygènes inéquivalent de la structure cristallogra-
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Figure 4.17 – Décomposition du spectre XRS au seuil K de l’oxygène dans Na2B8O13 en
contribution des différents oxygènes inéquivalents de la structure cristallographique (gauche).
Les oxygènes de type [3]B-O-[4]B sont représentés en rouge et ceux de type [3]B-O-[3]B sont
en bleu. Les contributions moyennes de chaque type d’oxygènes pontants au spectre total
(gris) ainsi que le spectre XRS expérimental (vert) sont donnés pour comparaison. Les lignes
verticales grises servent de guide visuel. Les courbes en pointillés correspondent aux oxygènes
au centre d’agencements triborates, celles en tiret correspondent aux oxygènes au centre
des structures pentaborates, et les courbes en trait plein sont des oxygènes partagés par
plusieurs superstructures. Des représentations schématiques des superstructures triborates et
pentaborates sont indiquées pour une meilleure visualisation (droite).
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Figure 4.18 – Décomposition du spectre XANES au seuil K de l’oxygène dans Li3B11O18
en contribution des différents oxygènes non-équivalents de la structure cristallographique
(gauche). Les oxygènes de type [3]B-O-[4]B sont représentés en rouge, et ceux de type [3]B-O-
[3]B sont en bleu. Les contributions moyennes de chaque type d’oxygènes pontants au spectre
total (gris) ainsi que le spectre XRS expérimental (vert) sont donnés pour comparaison. Les
lignes verticales grises servent de guide visuel. Les courbes en pointillés correspondent aux
oxygènes au centre d’agencements triborates, celles en tiret correspondent aux oxygènes au
centre des structures pentaborates, et les courbes en trait plein sont des oxygènes partagés par
plusieurs superstructures. Des représentations schématiques des superstructures triborates et
pentaborates sont indiquées pour une meilleure visualisation (droite).
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phique, dont les environnements atomiques sont donnés en annexe (cf. Annexe B) 1. On
constate que, si en moyenne les oxygènes liés à deux bores tri-coordonnés apparaissent
effectivement à plus haute énergie que les oxygènes liés à un [3]B et un [4]B, il y a un
recouvrement des deux contributions moyennes plus important pour ce borate de li-
thium que pour Na2B8O13. L’écart en énergie (chemical shift) entre le premier oxygène
de type [3]B-O-[4]B et le premier oxygène de type [3]B-O-[3]B est d’environ 0.6 eV dans
Li3B11O18 contre environ 1 eV dans Na2B8O13. Cette différence de chemical shift entre
les différents types d’oxygène dans les borates de sodium et de lithium se retrouve par
exemple dans les métaborates alcalins, avec un écart en énergie entre BO et NBO d’en-
viron 1.4 eV dans LiBO2 et de presque 2 eV dans NaBO2. Ce phénomène, également
observable dans les silicates, (cf. paragraphe 4.1.2), pourrait être lié aux différences
d’électro-négativité du lithium (0.98) et du sodium (0.93) qui modifieraient les répar-
titions des densités électroniques des autres atomes.

Parmi les oxygènes pontants, il semble donc possible de distinguer les oxygènes liés
à deux bore de même coordination ([3]B ou [4]B) de ceux liés à deux atomes de bore de
coordinations différentes. Les composés Na2B8O13 et Li3B11O18 présentent deux types
d’oxygènes pontants ([3]B-O-[3]B et [3]B-O-[4]B), et nécessiteraient d’être comparés à un
composé comprenant des oxygènes partagés entre deux unités BO4 afin de déterminer
si la position en énergie de la contribution d’un oxygène est liée à la coordination de
ses voisins ou si c’est la symétrie de son environnement qui joue un rôle prépondérant
(deux bores de même coordination ou non). Les compositions diborate (Li2B4O7 et
Na2B4O7) présentent quant à elles le troisième type d’oxygènes pontants, correspon-
dant à un atome d’oxygène lié à deux [4]B. En particulier, le tetraborate de sodium
Na2B4O7 est constitué d’agencements triborates et di-triborates, et présente donc les
trois types d’oxygènes pontants possibles dans sa structure. La figure 4.19 présente la
décomposition du spectre XRS au seuil K de l’oxygène dans Na2B4O7 en contribu-
tions des oxygènes inéquivalent de la structure cristallographique, dont les environne-
ments atomiques sont donnés en annexe (cf. Annexe B). Visuellement, la contribution
moyenne des oxygènes liés à deux [4]B commence à contribuer au spectre XRS total à
partir de 537 eV, c’est-à-dire à une énergie similaire à celle du pic π∗ de la contribution
moyenne des oxygènes liés à deux [3]B.

Afin de déterminer si la distinction entre les oxygènes [4]B-O-[4]B et les autres oxy-
gènes pontants est généralisable, on peut comparer Na2B4O7 à un composé boraté
présentant également des oxygènes [4]B-O-[4]B. Li2B4O7 est un borate de lithium de
même teneur en alcalin que Na2B4O7 et présentant également deux unités BO4 parta-
geant un oxygène, ce qui en fait donc un candidat intéressant pour une comparaison
avec Na2B4O7.

Dans Li2B4O7, dont la décomposition en oxygène est donnée en annexe (cf. An-
nexe B), la situation est un peu différente de Na2B4O7. La contribution de l’oxygène
lié à deux [4]B apparait à la même énergie que celle des oxygènes liés à un [3]B et un
[4]B. Plusieurs raisons peuvent être proposées pour expliquer ce phénomène. La pre-

1. Les données XANES présentées ici sont issues des travaux de G. Lelong et al. sur les borates de
lithium [117]. Les mesures XRS effectuées sur les borates de sodium ayant été réalisées à faible valeur
de q, l’influence de la contribution monopolaire sur les spectres XRS théoriques et expérimentaux au
seuil K de l’oxygène est ici négligeable et permet une comparaison directe entre les données XANES
et XRS.
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Figure 4.19 – Décomposition du spectre XRS au seuil K de l’oxygène dans Na2B4O7
en contribution des différents oxygènes non-équivalents de la structure cristallographique
(gauche). Les oxygènes de type [3]B-O-[4]B sont représentés en rouge, ceux de type [3]B-O-
[3]B sont en bleu, et les oxygènes de type [4]B-O-[4]B en vert. Les contributions moyennes de
chaque type d’oxygènes pontants au spectre total (gris) ainsi que le spectre XRS expérimental
(marron) sont donnés pour comparaison. Les lignes verticales grises servent de guide visuel.
Les courbes en pointillés correspondent aux oxygènes au centre d’agencements triborates,
celles en tiret correspondent aux oxygènes au centre des structures di-triborates, et les courbes
en trait plein sont des oxygènes partagés par plusieurs superstructures. Des représentations
schématiques des superstructures triborates et di-triborates sont indiquées pour une meilleure
visualisation (droite).
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mière explication tient à la structure de Li2B4O7 qui est entièrement constitué d’unités
diborates, ce qui entraine des contraintes importantes en termes d’angles et de lon-
gueurs de liaison et et peut donc avoir un effet sur la position en énergie du spectre des
différents oxygènes. Une autre hypothèse tient à l’influence de la nature du lithium qui
diffère de celle du sodium, influence qui a déjà été évoquée précédemment. L’écart en
énergie entre les contributions des [3]B-O-[4]B et des [3]B-O-[3]B ou des [4]B-O-[4] étant
inférieure à 1 eV dans Na2B4O7, elle est a priori encore plus faible dans Li2B4O7, ce qui
pourrait expliquer la superposition des signaux des différents oxygènes dans le composé
au lithium.

La question peut se poser de si cet effet de décalage en énergie est réel ou est lié
aux effets d’excitation qui peuvent varier d’un oxygène à l’autre. Pour cela on peut
s’intéresser aux DOS des oxygènes de Na2B8O13 calculées sur un système dans son état
fondamental, de sorte à s’affranchir des effets d’excitation.
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Figure 4.20 – DOS moyennes des états 2p de quatre atomes d’oxygène de Na2B8O13,
calculées pour un système dans son état fondamental. Les oxygènes O12 (rouge) et O6 (rouge
clair) sont de type [3]B-O-[4]B et les oxygènes O2 (bleu) et O7 (bleu clair) sont de type [3]B-
O-[3]B. La numérotation des oxygènes est identique à celle utilisée pour le calcul des spectres
XRS de chaque oxygène de Na2B8O13.

La figure 4.20 présente les DOS des états 2p de deux oxygènes de type [3]B-O-[4]B,
O6 et O12 (en rouge), et de deux oxygènes de type [3]B-O-[3]B, O2 et O7 (en bleu). On
constate que, malgré l’absence du trou de cœur sur un oxygène du composé, la densité
d’états 2p à basse énergie est plus importante pour les oxygènes de type [3]B-O-[4]B
que pour les oxygènes de type [3]B-O-[3]B. L’oxygène est donc sensible aux variations
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de son environnement électronique selon qu’il est lié à deux [3]B ou à un [3]B et un
[4]B. L’effet du trou de cœur s’ajoute à ces différences d’environnement électronique et
est responsable d’un décalage en énergie des états des différents oxygènes en fonction
de leur distance à l’absorbeur. Pour les oxygènes de type [4]B-O-[4]B qui ne présentent
pas d’états π∗, l’écart en énergie avec les oxygènes de type [3]B-O-[4]B peut s’expliquer
par le fait que leurs premiers états vides accessibles correspondent aux orbitales σ∗ des
liaisons B-O qui sont à plus haute énergie que les orbitales π∗. Ce phénomène peut
être partiellement compensé par le décalage vers les plus basses énergies des orbitales
σ∗ dans les unités BO4 par rapport à l’énergie de ces mêmes orbitales dans les unités
BO3.

Au vu de la décomposition en oxygènes inéquivalents, on constate que les unités
superstructurales sont difficiles à suivre puisqu’elles correspondent à des spectres rela-
tivement larges constitués des plusieurs signatures se superposant les unes aux autres.
Il est néanmoins possible de distinguer les différents types d’oxygène en fonction de
l’énergie à laquelle ils commencent à contribuer de manière notable au spectre total.
L’oxygène semble en effet sensible à la symétrie de son environnement électronique,
l’asymétrie de son environnement électronique tendant à faire ressortir la contribution
de l’oxygène considéré à plus basse énergie. Cela se traduit de manière schématique
par une contribution des [3]B-O-[4]B sortant plus basse énergie (environ 536 eV), suivie
de celle des [3]B-O-[3]B (environ 537 eV) puis de la contribution des [4]B-O-[4]B (537-
540 eV) (cf. Fig. 4.21).

Figure 4.21 – Représentation schématique de l’ordre d’apparition des contributions des
différents types d’oxygènes pontants dans les borates alcalins.

La distinction entre les différentes contributions dépend alors de la sensibilité de la
mesure en terme de résolution expérimentale et de l’écart en énergie entre les différents
oxygènes qui peut être plus ou moins prononcé en fonction de la composition chimique
du composé étudié.

4.2.4.2 Existe-t’il des signatures spectrales caractéristiques des unités
superstructurales ?

La possibilité de distinguer des oxygènes pontants en fonction de la nature de leurs
voisins démontre une certaine sensibilité de l’oxygène à un ordre à moyenne distance,
puisque la nature des unités structurales se partageant un oxygène pontant dépend
directement des unités superstructurales qui constituent le composé. On peut alors se
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demander si il est possible de mettre en évidence des signatures spectrales caracté-
ristiques de certaines unités superstructurales. Pour cela nous nous sommes intéressés
aux unités triborates présentes dans de nombreux composés boratés.

Figure 4.22 – Comparaison entre les spectres XANES (gauche) des oxygènes au centre de
deux unités triborates dans Li3B11O18. Les oxygènes O6 (bleu clair) et O11 (turquoise) sont
des oxygènes de type [3]B-O-[3]B et les oxygènes O1 (orange), O15 (rouge clair), O10 (ma-
genta) et O17 (violet clair) sont de type [3]B-O-[4]B. Les spectres moyens des unités triborates
1 (marron) et 2 (gris foncé) sont également représentés, de même que le spectre moyen de ces
deux unités (pointillé). Les unités triborates 1 et 2 sont représentées schématiquement pour
servir de guide visuel (droite).

Si on s’intéresse à la forme des spectres des oxygènes au centre de deux unités tri-
borates dans Li3B11O18 (cf. Fig. 4.22), on constate que les oxygènes ayant des positions
équivalentes (par exemple O1 et O15) présentent des seuils K de forme globale simi-
laire, les différences d’intensité relatives des différentes structures pouvant s’expliquer
par des variations d’angles et de longueurs de liaisons entre les deux unités superstruc-
turales. Il est à noter que pour les deux unités triborates étudiées, les deux oxygènes de
type [3]B-O-[4]B appartenant à la même unité (par exemple O1 et O10) ont des seuils
K de forme différente alors qu’on pourrait s’attendre à ce que ces oxygènes aient un
rôle parfaitement symétrique. En réalité, les unités triborates ne sont pas parfaitement
planes et présentent une distortion dont l’impact se ressent sur la forme des spectres
des oxygènes [3]B-O-[4]B.

Compte tenu des ressemblances entre les spectres des différents oxygènes, on pour-
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Figure 4.23 – Comparaison entre les spectres XANES des unités triborate (marron), penta-
borate (rouge) de Li3B11O18, d’une unité diborate (vert) de Li2B4O7 et le spectre XRS d’une
unité di-triborate (bleu) de Na2B4O7. Les spectres sont recalés de sorte à aligner les pics π∗.

rait s’attendre à obtenir des spectres moyens similaires pour les unités triborates 1
et 2. On constate que ces deux unités triborate présentent effectivement des spectres
moyens relativement proches, constitué d’une structure à basse énergie relativement
fine puis une structure à plus haute énergie plus large et plus intense. Néanmoins, les
chemical shift entre les oxygènes d’une même unité diffèrent entre les unités triborate
1 et 2. De fait, les spectres moyens présentent certaines différences, en particulier sur
la structure à basse énergie qui est constituée d’un unique pic pour l’unité triborate
2 contre deux pics pour l’unité 1. Il semble donc difficile de déterminer une forme de
spectre réellement caractéristique de cette unité superstructurale. La forme globale du
spectre des unités 1 et 2 étant classique d’un composé présentant des unités BO3 et BO4.

En outre, si on s’intéresse maintenant à la contribution moyenne de ces deux unités
triborates dans Li3B11O18, on constate qu’on perd en finesse des structures spectrales.
Cela rend encore plus difficile le fait de trouver une signature spectrale spécifique aux
unités triborates, et de distinguer cette contribution de celles d’autres unités contenant
des unités BO3 et BO4, nous reviendrons sur ce deuxième point dans la suite de ce
paragraphe. Il parait donc difficile de distinguer des unités superstructurales à par-
tir des l’étude des seuils K de l’oxygène. Cela est encore plus vrai sur des composés
amorphes pour lesquels les grandes distributions d’angles et de longueurs de liaison
vont davantage lisser les différences entre les signaux correspondant aux différentes
unités superstructurales et à leurs moyennes.

Si on compare maintenant les spectres XANES et XRS correspondant à différentes
unités superstructurales (cf. Fig. 4.23), issues de borates de lithium et de sodium,
on constate qu’ils présentent de légères différences dans les intensités relatives des
différentes structures spectrales, mais qu’ils ont des formes générales très similaires.
Il parait donc difficile de différencier ces unités superstructurales, en particulier si la
résolution expérimentale ne permet pas de séparer les structures fines qui différencient
ces spectres. Pour des composés cristallins, le calcul permet de séparer les contributions
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de chaque unité superstructurale, mais il semble difficile de pouvoir les différencier dans
des composés vitreux à partir de mesures expérimentales seules, d’autant que ces unités
peuvent être décalées en énergie faisant disparaitre les structures fines qui pourraient
permettre de les distinguer du spectre moyen. La spectroscopie Raman est en cela
plus adaptée que la diffusion Raman des rayons X puisqu’elle permet de distinguer
les différentes unités superstructurales en fonction de leurs fréquences de vibration,
fréquences qui diffèrent d’une unité à l’autre.

4.3 Autres signatures spectrales de l’oxygène dans
les oxydes

4.3.1 L’oxygène dans les borosilicates
Après avoir étudié des borates et des silicates de lithium, il était naturel de regarder

l’évolution de ces signatures lorsque l’on mélange ces deux formateurs de réseau aux
caractéristiques différentes.

Les borosilicates cristallins étudiés ici présentent un réseau constitué d’un enchai-
nement d’unités structurales tétraédriques BO4 et SiO4. A la différence des borates
et des silicates alcalins, les oxygènes pontants en présence peuvent être liés à deux
formateurs de même nature chimique (Si-O-Si et B-O-B) ou chimiquement différents
(Si-O-B). Deux borosilicates de calcium ont été choisis afin de couvrir les quatre ar-
rangements atomiques possibles pour l’atome d’oxygène et ses deux voisins : Si-O-Si,
Si-O-B, B-O-B, et Ca-O-Si/B.

Les structures cristallographiques de ces deux composés sont présentés dans la fi-
gure 4.24. CaB2Si2O8 a une structure orthorhombique constituée d’un réseau entière-
ment polymérisé, formant des anneaux constitués d’unités BO4 et SiO4. On distingue
trois environnements possibles pour l’oxygène dans ce composé : Si-O-Si, Si-O-B et B-
O-B. Ca2SiB2O7 se présente sous la forme de plans infinis composés d’un enchainement
d’unités BO4 et SiO4. Afin d’assurer la neutralité du système, un oxygène d’une unité
BO4 est non-pontant. Les oxygènes pontants sont quant à eux liés soit à un atome de
bore et un atome de silicium soit à deux atomes de bore.

En l’absence de données expérimentales, les spectres XRS du seuil K de l’oxygène
présentés pour ces deux composés sont uniquement des spectres théoriques calculés
avec des paramètres identiques à ceux utilisés pour calculer les spectres théoriques des
borates de sodium (q = 3.37Å−1). L’écart relatif en énergie entre les spectres de ces
deux composés a été obtenu en suivant la méthode décrite dans le paragraphe 2.4.5.3.

Comme on peut le voir sur la figure 4.25, les spectres XRS ont le même type de
structures fines à basse énergie que ceux des borates alcalins mais avec une forme géné-
rale qui rappelle davantage celle des silicates. La ressemblance entre la forme générale
du spectre XRS dans les borosilicates et celle des spectres XRS dans les silicates est
probablement liée au fait que les unités structurales de Ca2SiB2O7 et CaB2Si2O8 sont
des tétraèdres, comme c’est le cas dans les silicates. Si on s’intéresse maintenant à la dé-
composition de ces deux seuils en différents environnements de l’oxygène, on retrouve la
contribution des oxygènes non-pontants dans Ca2SiB2O7 qui commence environ 1.1 eV
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Figure 4.24 – Structures cristallographiques de CaB2Si2O8 et Ca2SiB2O7 [63, 151].

à plus basse énergie que celle des oxygènes pontants. En comparant la position relative
du début du seuil pour ces deux composés, on constate que ceux-ci sont décalés d’en-
viron 1.5 eV, ce qui correspond principalement au signal des oxygènes non-pontants.
Bien que les spectres calculés par DFT ne donnent pas la position exacte en énergie de
chaque seuil, cet écart relatif permet de confirmer que les oxygènes non-pontants sont
également visibles à basse énergie au seuil K de l’oxygène dans des composés contenant
deux formateurs de réseau différents.

Si on s’intéresse maintenant aux contributions des différents oxygènes pontants
(cf. Fig. 4.25), on constate qu’elles sont plus difficiles à distinguer. Dans chacun des
deux composés étudiés, les contributions majoritaires correspondent aux oxygènes Si-
O-[4]B qui présentent des formes similaires, bien que dans le cas de Ca2SiB2O7 cette
contribution soit structurée en pics légèrement plus fins que dans CaB2Si2O7. Les oxy-
gènes liés à deux [4]B sont visibles au travers d’un épaulement situé à environ 8 eV
du début du seuil sur les deux spectres. Seul CaB2Si2O8 présente une contribution
pour des oxygènes liés à deux atomes de silicium, et dont la forme diffère de celle des
oxygènes [4]B-O-[4]B. Les différences de nature chimique ont une influence sur les lon-
gueurs de liaison Cation-O et sur les angles Cation-O-Cation. Ainsi, les unités BO−4
qui ont tendance à se repousser, présentent des longueurs de liaisons (dB−O = 1.61Å)
et des angles [4]B-O-[4]B (136.8◦) plus grands que les unités SiO4 partageant un oxy-
gène (dSi−O = 1.45Å et un angle Si-O-Si de 130.3◦). Ces différences peuvent expliquer
les formes différentes des spectres XRS des oxygènes observées dans CaB2Si2O8. On
constate également que la position des pics principaux des oxygènes liés à deux silicium
coïncident avec les pics des oxygènes Si-O-[4]B, les rendant indétectables sur le spectre
global.

Les différences entre les ordres d’apparition des contributions des oxygènes pontants
dans les borosilicates n’est pas sans rappeler les variations observées dans les borates
alcalins. Au vu des décompositions en oxygènes des borates de sodium et des borosili-
cates, il apparait donc que l’oxygène est sensible à la symétrie de son environnement
chimique et électronique. De manière simplifiée, les oxygènes dont l’environnement est
asymétrique, que ce soit en terme de nature chimique de ses voisins ou de différence de
coordination entre des cations de même nature, tendent à contribuer au spectre total à
plus basse énergie que les oxygènes dont l’environnement chimique et électronique est
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Figure 4.25 – Spectres XRS théoriques au seuil K de l’oxygène dans CaB2Si2O8 et
Ca2SiB2O7 (q=3.37Å−1).
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parfaitement symétrique. Les oxygènes non-pontants seraient alors un cas particulier
de ce comportement, la liaison avec un ou plusieurs cations modificateurs de réseau
entrainerait une forte asymétrie d’environnement autour de l’oxygène et serait respon-
sable du décalage de la signature de ces oxygènes vers les plus basses énergies.

Pour finir, il parait être impératif d’avoir recours aux calculs théoriques pour séparer
les différentes contributions et affiner la compréhension des spectres expérimentaux en
ses différentes composantes pour des oxydes composés d’au moins deux formateurs de
réseau.

4.3.2 Cas d’un oxygène tricluster dans CaAl4O7

Dans tous les composés présentés jusqu’à présent, l’oxygène, qu’il soit pontant ou
non-pontant était doublement coordonné ([2]O). Toujours dans une optique explora-
toire et afin de déterminer s’il était possible de mettre en evidence un oxygène avec
une coordination plus importante, nous avons choisi de nous intéresser à CaAl4O7. Cet
aluminate de calcium, dont la structure est présentée figure 4.26, possède un réseau
entièrement polymérisé constitué de tétraèdres AlO4 reliés entre eux par les sommets.
Ce composé cristallin a la particularité de présenter des oxygènes tri-coordonnés ([3]O)
dits oxygènes "tricluster", mis en évidence en 2001 par RMN [186].

Figure 4.26 – Structure cristallographique de CaAl4O7 [6].

La figure 4.27 montre la comparaison entre les spectres XRS expérimentaux et
théoriques au seuil K de l’oxygène dans CaAl4O7, le spectre calculé a été décomposé
de sorte à séparer la contribution moyenne des oxygènes en coordination deux de la
contribution de l’oxygène tricluster. L’oxygène [3]O donne une contribution à plus haute
énergie, soit une signature similaire à ce qui a été observé par S. Lee et al. au seuil
K de l’oxygène de la phase haute pression d’un verre de MgSiO3 [111]. Cela laisse à
penser qu’il s’agit d’une tendance plus générale, tendance qu’on retrouve également sur
les spectres d’absorption au seuil K de l’oxygène des phases haute-pression de GeO2 et
SiO2 [115,150,176]. La comparaison entre spectres théoriques et expérimentaux permet
d’attribuer l’épaulement à 535 eV aux [2]O et celui à 540.5 eV aux [3]O, ce qui rend
possible le suivi des deux types d’oxygènes en pression et/ou en température. Il est à
noter que l’apparition en énergie des contributions des différents oxygènes au spectre
d’absorption suit l’ordre suivant : NBO → BO → [3]O.

En ce qui concerne la forme de la contribution de l’oxygène tricluster, celle-ci pré-
sente une structure constituée de trois pics, soit une forme générale qui ressemble à
celle du seuil K de l’oxygène dans des composés ne comportant que des [3]O comme la
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Figure 4.27 – Comparaison entre spectres XRS expérimentaux et théoriques au seuil K de
l’oxygène dans CaAl4O7 à q=3.37Å−1.

forme rutile de GeO2 ou la stishovite [89,150]. Dans ces composés, l’oxygène tricluster
est au sommet des octaèdres de coordination du germanium ou du silicium, alors que
dans CaAl4O7 il est situé au sommet d’un tétraèdre de coordination de l’aluminium.
L’appartenance à une unité en trois dimension, qu’elle soit octaédrique ou tétraédrique,
semble alors avoir principalement un effet sur les intensités relatives des différents pics
plutôt que sur la forme générale du seuil K de l’oxygène. Il est à noter que cela diffère
du passage d’une unité triangulaire - de dimension deux -, à une unité tétraédrique -
de dimension trois -, transition qui entraine une modification importante de la forme
du seuil K de l’oxygène, comme l’illustre les spectres des oxygènes dans des unités BO3
et BO4.

Les principales signatures aisément détectables de l’oxygène par XRS correspondent
donc à des oxygènes présentant des environnements locaux très différents des autres
oxygènes du composé, que ce soit lié à un nombre de coordination plus élevé ou à la
nature des cations auxquels sont liés les oxygènes considérés. Pour des composés plus
complexes et constitués de plus de deux formateurs de réseau, certaines contributions
peuvent être distinguées sur les spectres expérimentaux, mais cette différenciation est
de plus en plus difficile avec l’augmentation du nombre de constituants qui entraine
une augmentation du nombre d’environnements différents de l’oxygène. Les calculs
théoriques apportent alors de précieuses informations en permettant de visualiser la
contribution de chaque oxygène inéquivalent de la structure cristalline.
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4.4 Conclusion
Ce chapitre est centré sur l’environnement de l’oxygène dans divers oxydes dans des

conditions normales de pression et température. Les oxydes binaires dépolymérisés de
type M2O-B2O3 et M2O-SiO2 vitreux et cristallins présentent des signatures spectrales
caractéristiques de la présence d’oxygènes non-pontants apparaissant à basse énergie
(534 eV) au seuil K de l’oxygène. Cette signature, dont l’intensité dépend de la propor-
tion de NBO dans le composé, a été confirmée à l’aide de calculs DFT qui permettent
de séparer les contributions des BO et des NBO. Par ailleurs, la comparaison entre
les spectres XRS des composés vitreux et cristallins de même composition a permis
d’apporter des informations sur les structures des verres, avec la proposition d’une mé-
thode pour estimer le nombre de NBO dans les verres silicatés et la détermination des
proportions de [3]B et [4]B dans les verres boratés.

Les calculs de spectres XRS ont également permis de s’intéresser à d’autres envi-
ronnements de l’oxygène dans des composés ternaires comme les borosilicates ou dans
un aluminate de calcium présentant un oxygène tricluster. En s’appuyant sur des cal-
culs DFT, il a été possible de séparer les contributions des différents oxygènes dans
les borosilicates en fonction de la nature des cations auxquels ils étaient liés. En ce
qui concerne la signature de l’oxygène tricluster dans CaAl4O7, celle-ci est visible à
haute énergie (541 eV) au seuil K de l’oxygène, ce qui est en accord avec les données
expérimentales obtenues sur d’autres composés qui présentent ce type d’oxygène.

Nous avons également pu mettre en évidence deux tendances qui semblent régir l’ap-
parition en énergie des contributions au spectre d’absorption des différents oxygènes
cristallographiquement inéquivalents d’un composé. D’une part, plus la coordination
de l’oxygène augmente plus sa contribution tend se décaler vers les plus hautes éner-
gies. Ainsi les oxygènes doublement coordonnés sortent à plus basse énergie que les
oxygènes tricluster. D’autre part, l’oxygène parait présenter une certaine sensibilité à
la symétrie chimique et électronique de son environnement. Les oxygènes dont l’envi-
ronnement est asymétrique tendent à apparaitre à plus basse énergie que les oxygènes
ayant en environnement symétrique, que cette asymétrie soit liée à la nature chimique
des cations voisins de l’oxygène ou à leur nombre de coordination. Ce phénomène peut,
dans certains cas, permettre de différencier différents types d’oxygènes pontants. Les
oxygènes non-pontants peuvent alors être considérés comme un cas particulier de cette
tendance, la liaison avec un cation modificateur de réseau plutôt qu’à deux cations
formateurs renforcerait l’asymétrie d’environnement de l’oxygène et pourrait expliquer
qu’ils contribuent à plus basse énergie dans les spectres d’absorption au seuil K de
l’oxygène.

Dans le prochain chapitre, nous allons étendre cette étude de la structure locale des
oxydes alcalins à des mesures réalisées in situ en pression sur deux borates de lithium
partiellement dépolymérisés, afin de mettre en évidence les changements structuraux
induits par la pression. Nous nous intéresserons en particulier au rôle des oxygènes
dans le comportement des borates alcalins en pression.
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Chapitre 5

Borates de lithium sous pression

Le polymorphisme se définit comme l’habilité d’un système à former plusieurs phases
cristallines de même composition sous l’application de pression et/ou température.

Plusieurs borates alcalins ont déjà été étudié dans l’optique de mettre en évidence du
polymorphisme, que ce soit en température comme Li2B4O7 et NaB3O5 [174, 175], ou
en pression LiBO2 [114,126]. De manière analogue, il est possible de définir la notion de
polyamorphisme comme l’habilité d’un système à former plusieurs phases amorphes de
même composition en pression et/ou température. Les études réalisées par S. Lee et al.
au début des années 2000 ont montré l’existence d’un phénomène de polyamorphisme
dans v-B2O3 ainsi que dans deux borates alcalins vitreux : v-Li2B4O7 et v-Na2B4O7 en
pression seule [108, 109]. Ces trois verres boratés étant tous entièrement polymérisés,
on peut donc se demander si le polyamorphisme est affecté par le degré de polymé-
risation de la structure. Dans ce chapitre, nous nous intéresserons donc à l’étude du
poly(a)morphisme des phases cristallines et vitreuses de même composition de deux
borates de lithium partiellement polymérisés, en nous appuyant sur les résultats pré-
sentés dans le chapitre précédent pour l’interprétation des données XRS au seuil K du
bore et de l’oxygène mesurées pour deux composés boratés.

5.1 Polyamorphisme des borates alcalins
Les études de S. Lee et al. sur v-B2O3, puis sur v-Li2B4O7 et v-Na2B4O7 ont per-

mis de mettre en évidence l’existence d’un polyamorphisme pour les borates alcalins
entièrement polymérisés [106, 108, 109]. Dans v-B2O3, ce changement de structure se
traduit par la formation progressive d’unités BO4 dans le composé (cf. Fig 5.1) qui
est entièrement constitué d’atomes de bore tri-coordonnés à pression ambiante [106].
Ce phénomène de densification serait lié à la recombinaison des oxygènes d’anneaux
boroxol superposés de sorte à former des unités BO4 reliées entre elles par des oxygènes
triclusters [106].

En ce qui concerne les deux borates alcalins étudiés en pression par S. Lee et al.,
v-Li2B4O7 et v-Na2B4O7, il est possible de distinguer deux comportements différents
en pression en fonction de la nature de l’alcalin présent dans le composé. Le tetraborate
de lithium, v-Li2B4O7 suit un comportement en pression assez similaire à celui de v-
B2O3 (cf. Fig 5.1), caractérisé par une transformation des unités BO3 en unités BO4 au
cours de plusieurs étapes de densification, alors que v-Na2B4O7 présente une évolution
structurale beaucoup plus linéaire sous l’effet de la pression (cf. Fig 5.1).
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Figure 5.1 – Evolution de la proportion de [3]B dans v-B2O3 et v-Li2B4O7 en fonction de
la pression (gauche) ; Evolution de la proportion de [3]B dans v-Li2B4O7 et v-Na2B4O7 en
fonction de la pression (droite) (extrait de [108,109]).

5.2 Mesures in situ en pression
Pour mettre en évidence le poly(a)morphisme dans des borates de lithium compor-

tant des oxygènes non-pontants dans leur structure, deux compositions correspondant
respectivement à 50 %mol et à 60 %mol de Li2O ont été retenues. Ces composés sont
les premières phases cristallines partiellement dépolymérisées, synthétisables, présen-
tant une plus forte teneur en lithium que Li2B4O7, et pour lesquelles il est possible de
former un verre de même composition. Les structures cristallines des deux composés
étudiés sont présentées sur la figure 5.2. Le métaborate de lithium LiBO2 a une struc-
ture cristalline monoclinique formée de chaînes infinies d’unités BO3 orientées selon
l’axe unique [100], chaque unité triangulaire portant deux oxygènes pontants et un
oxygène non-pontant. La composition Li6B4O9 a une structure monoclinique compo-
sée de chaînes de quatre unités BO3 orientées selon l’axe unique [010], chaque unité
superstructurale comportant trois oxygènes pontants et six oxygènes non-pontants.

LiBO2 et Li6B4O9 sont deux borates de lithium partiellement dépolymérisés qui
présentent néanmoins des problématiques structurales différentes. Le métaborate de
lithium LiBO2 présente des structures cristallines et vitreuses qui diffèrent fortement
au niveau local, le cristal étant entièrement constitué d’unités BO3 alors que le verre
contient environ 35 % d’unités BO4 [9, 116]. A l’inverse, verre et cristal de Li6B4O9
sont très similaires d’un point de vue local et présentent un plus fort degré de dépoly-
mérisation que LiBO2. La comparaison entre ces deux compositions renseigne donc à
la fois sur l’influence du degré de polymérisation sur le poly(a)morphisme des borates
de lithium, mais également sur le rôle de la structure de départ sur les changements
structuraux induits par la pression.
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Figure 5.2 – Structures cristallographiques de LiBO2 [223] et Li6B4O9 [156].

Les mesures de spectres XRS en pression ont été réalisées in situ en cellule à en-
clumes de diamant (CED), sans milieu transmetteur de pression, sur ID20 à l’Esrf. La
cellule utilisée pour les mesures est une cellule panoramique sur laquelle ont été mon-
tés des diamants de culasse 500 µm. Les joints en beryllium ont été indentés à l’Esrf
pour obtenir un trou de 150 µm. Les données ont été acquises avec une résolution en
énergie d’environ 0.7 eV obtenue grâce à deux monochromateurs, le premier Si(111) et
le second Si(311). Les spectres ont été acquis par quatre blocs de 12 analyseurs Si(660)
dont deux étaient placés à un angle de diffusion de 26◦ et les deux autres à un angle
de diffusion de 30.5◦, soit un moment de transfert moyen de q = 2.4Å−1.

Les mesures de DRX sur poudre en pression ont été réalisées in situ en CED, sans
milieu transmetteur de pression à l’Impmc par Benoit Baptiste, le responsable de la
plate-forme de DRX. La CED a été été montée sur un diffractomètre Rigaku MM007HF
équipé d’une anode tournante au Mo (Kα1 = 0.709319 Å, Kα2 = 0.713609 Å) et d’un
détecteur RAXIS4++. Pour chaque pression, la CED a été placée perpendiculairement
au faisceau incident et l’acquisition réalisée pendant une oscillation de 10◦ selon l’axe Φ.
Un échantillon de LaB6 a également été mesuré dans les mêmes conditions expérimen-
tales de sorte à calibrer le programme Fit2D [74] qui est le logiciel permettant d’intégrer
les intensités des anneaux de Debye-Scherrer et de générer ainsi les diffractogrammes
1D présentés dans le paragraphe 5.3.1.

5.3 Poly(a)morphisme de LiBO2 en pression

5.3.1 Polymorphisme de LiBO2 en pression
Le cristal de metaborate de lithium est un composé partiellement polymérisé consti-

tué d’unités BO3 agencées en chaînes infinies (cf. Fig. 5.2). A pression atmosphérique,
les spectres XRS au seuil K du bore et de l’oxygène sont caractéristiques de ces unités
BO3 portant un oxygène non-pontant. Au seuil K du bore, un pic π∗ très intense situé
à environ 194 eV traduit la présence de [3]B dans la structure et au seuil K de l’oxygène,
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un pic à 534 eV indique la présence d’oxygènes non-pontants [117]. Les mesures XRS
réalisées in situ à 0 GPa et hors CED sont très similaires, malgré un pic π∗ au seuil K
du bore nettement moins intense pour le spectre mesuré in situ à 0 GPa (cf. Fig. 5.3).
Cela peut s’expliquer par le fait que LiBO2 présente une orientation préférentielle qui
exacerbe l’intensité du pic π∗ lors des mesures ex situ (notées room conditions) et que
l’utilisation d’une CED a permis de réduire les effets d’orientation du cristal.

A 20 GPa, le seuil K du bore dans LiBO2 ne présente plus de pic π∗ à 194 eV, et
la structure σ∗ à plus haute énergie est fortement déformée, avec une augmentation
importante de l’intensité à 200 eV (cf. Fig. 5.4). Ces changements s’expliquent par une
modification de la coordination des atomes de bore dans la structure avec une transi-
tion [3]B → [4]B [57, 112]. Le signal à 20 GPa est d’ailleurs très semblable à celui de
BPO4, fréquemment utilisé comme référence d’un composé uniquement constitué de
[4]B. En ce qui concerne le seuil K de l’oxygène, celui-ci montre également les marques
de ce changement de coordination des atomes de bore avec la disparition du pic à
537 eV caractéristiques des liaisons [3]B-O, et une augmentation de l’intensité à 542 eV
(cf. Fig. 5.4). On constate également la disparition du pic caractéristique des NBO, ce
qui indique que la structure haute pression de LiBO2 est entièrement polymérisée. A
haute pression, LiBO2 est donc un composé entièrement polymérisé constitué de té-
traèdres BO4. La formation de ces unités BO4 se fait probablement par recombinaison
des NBO des chaines infinies qui constituent LiBO2 à pression ambiante, les oxygènes
non-pontants de chaque unité BO3 étant situés au dessus d’un atome de bore selon
l’axe cristallographique [001] (cf. Fig. 5.5).

D’après les données XRS, LiBO2 devient donc un composé totalement polymérisé
constitué à 100 % de [4]B à haute pression. Afin d’obtenir de plus amples informations
sur cette structure, des mesures in situ de diffraction des rayons X ont été réalisées
sur poudre et sur monocristal. Les mesures de DRX sur poudre, ont mis en évidence
l’apparition progressive de la phase haute pression à partir de 2-3 GPa, qui devient la
seule phase en présence pour des pressions supérieures à 6 GPa. Ces changements de
structure progressifs s’accompagnent d’une augmentation de la symétrie de la maille
cristalline de LiBO2 entre la basse et la haute pression (cf. Fig. 5.6). La phase haute
pression ne subit pas de nouvelle transition sous l’application de pressions plus élevées,
mais le composé tend à s’amorphiser pour des pressions de l’ordre de 20 GPa, ce qui
pourrait expliquer le changement de couleur de la poudre de blanc vers incolore lors
de la montée en pression.

5.3.2 Polyamorphisme de v-LiBO2 en pression
Si on compare maintenant les spectres XRS au seuil K du bore et de l’oxygène

dans le verre et le cristal de même composition à 0 GPa (cf. Fig. 5.7), on constate
que les spectres présentent des différences qui sont en accord avec les différences struc-
turales des deux polymorphes. Ainsi, le pic π∗ du seuil K du bore dans v-LiBO2 est
moins intense que celui du cristal, ce qui indique la présence de [4]B dans le verre alors
que le cristal en est dépourvu. En prenant comme référence le seuil K du bore dans
LiBO2, on trouve une proportion de [3]B dans v-LiBO2 de 66± 5%, ce qui est cohé-
rent avec les données de la littérature (60 à 70 % de [3]B en RMN, 65 % de [3]B en
XRS) [9, 21, 116], les unités BO4 présentes dans le verre étant pour partie agencées
en unités diborates [116]. La présence d’unités BO4 dans le verre explique également
les différences de forme entre les structures σ∗ du verre et du cristal. Si on s’intéresse
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maintenant au seuil K de l’oxygène, le spectre XRS du verre montre des pics à 534 et
537 eV moins intense que ceux du spectre XRS de LiBO2. La présence d’unités BO4
dans le verre permet de partiellement assurer la compensation des charges des ions Li+
d’où une plus faible proportion de NBO dans la structure, et donc un pic à 534 eV
moins intense. Au seuil K du bore, la présence d’une plus grande quantité d’oxygènes
non-pontants dans le cristal pourrait expliquer le léger décalage du pic π∗ vers les plus
basses énergies en comparaison à la position du pic π∗ dans le verre [116].

Si on s’intéresse maintenant aux mesures en pression réalisées au seuil K du bore
et de l’oxygène de la structure de metaborate de lithium vitreuse, les spectres XRS
ont été mesurés à plusieurs pressions allant de 0 à 30 GPa soit une gamme en pres-
sion comparable à celle utilisée par S. Lee et al. lors de leurs études sur v-Li2B4O7 et
v-Na2B3O7 [108]. La figure 5.8 montre l’évolution des seuils K du bore et de l’oxygène
dans v-LiBO2 à 0, 6, 10 et 20 GPa. Au seuil K du bore, on constate que l’application
de la pression se traduit par une perte d’intensité du pic π∗ qui s’explique par une
transition progressive de la majeur partie des [3]B présents dans la structure à pression
ambiante en [4]B. A haute pression, le seuil K du bore dans v-LiBO2 présente toujours
un pic π∗ permettant d’estimer à 10±5 % la proportion de [3]B encore présents dans la
structure.

Si on s’intéresse maintenant à l’évolution en pression du seuil K de l’oxygène dans
v-LiBO2 (cf. Fig. 5.8), on constate une diminution progressive de l’intensité des pics
à 534 et 537 eV qui correspondent aux pics caractéristiques de la présence de NBO et
des liaisons [3]B-O dans la structure. En parallèle, on constate une augmentation de
l’intensité à 542 eV du spectre XRS au seuil K de l’oxygène avec l’augmentation de la
pression, ce qui est cohérent avec l’augmentation du nombre de liaisons [4]B-O dans le
composé. L’augmentation du degré de polymérisation du réseau boraté a également un
impact sur le seuil K du bore avec un léger déplacement du pic π∗ vers les plus hautes
énergies pour des pressions supérieures à 10 GPa (cf. Fig. 5.8). Le verre tend vers une
structure haute-pression présentant un plus fort degré de polymérisation et contenant
un taux nettement plus important d’unités BO4 que sa structure à pression ambiante.

En comparant les spectres XRS au seuil K du bore et de l’oxygène dans le verre
et le cristal à haute pression (cf. Fig. 5.9), on constate que si le cristal présente des
spectres XRS caractéristiques d’une structure entièrement polymérisée d’unités BO4, la
structure haute-pression du verre diffère de celle du cristal puisqu’elle contient encore
des unités BO3. Néanmoins, la ressemblance entre structures σ∗ au seuil K du bore et
de l’oxygène du verre et du cristal laisse présager des environnements électroniques très
proches pour les unités BO4 de ces deux composés. Auquel cas, les différences entre
structures cristalline et vitreuse peuvent s’expliquer par les différences de disponibilité
des oxygènes non-pontants entre les structures du verre et celle du cristal qui rendent
difficile l’obtention d’un état entièrement constitué de [4]B dans le verre.

Les différences de comportement en pression entre le verre et le cristal de même
composition chimique peuvent s’expliquer par les différences de structures locales de
ces deux composés à pression ambiante. Le cristal étant formé de chaines infinies de
BO3 portant un NBO par unité structurale, cet oxygène est disponible pour former
une liaison avec l’unité BO3 supérieure lorsque les chaines se rapprochent sous l’effet
de la pression (cf. Fig. 5.5). La formation des unités BO4 est énergétiquement plus
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favorable puisqu’elle permet un empilement atomiques en trois dimensions et s’accorde
donc mieux à une diminution du volume de la structure et une optimisation de l’espace
de sorte à tendre vers une structure de compacité plus importante. Dans le cas du verre,
moins dépolymérisé et plus désordonné que le cristal, la distribution aléatoire des NBO
dans la structure ne permet pas forcément la recombinaison NBO-BO3 entrainant la
formation des unités BO4 sous l’effet de la pression.

5.3.3 Réversibilité des transformations structurales en
pression

Les mesures effectuées après décompression mettent en évidence la réversibilité des
modifications structurales du verre (cf. Fig. 5.10), que ce soit au seuil K du bore et
de l’oxygène. A contrario, les spectres mesurés dans le cristal après décompression dif-
fèrent de ceux mesurés à 0 GPa. Les mesures obtenues après décompression présentent
certaines caractéristiques propres à la structure en chaines infinies de LiBO2 à pression
ambiante, à savoir un pic à 202 eV au seuil K du bore, et deux pics à 534 et 536 eV au
seuil K de l’oxygène. Néanmoins, le pic à 197 eV au seuil K du bore et le pic à 540 eV
au seuil K de l’oxygène, témoignent de la présence de [4]B résiduels dans le cristal récu-
péré, ces [4]B sont un reliquat de la structure haute-pression. Le pic à 530 eV au seuil K
de l’oxygène dans LiBO2 après décompression est attribué à des défauts d’irradiation
qui apparaissent sous l’effet du faisceau [55].

Cette réversibilité partielle de la structure cristalline est cohérente avec les mesures
de DRX qui indiquent que la structure du cristal n’est pas réversible et pourrait être
liée à l’amorphisation partielle de la structure du cristal à très haute pression. Ces zones
plus amorphes changeraient de structure avec la décompression alors que les parties du
composé ayant gardé un caractère plus cristallin conserveraient un arrangement local
similaire à celui obtenu à haute pression. Une autre explication pourrait venir de la
manière dont ont été faites les mesures après décompression. Bien que la membrane
ait été décomprimée, il peut rester un peu de pression résiduelle au niveau de l’échan-
tillon si la cellule n’a pas été dévissée. La structure cristalline de LiBO2 transitant sous
quelques GPa, s’il restait des zones de pression plus importante, par exemple à proxi-
mité des diamants, il pourrait y avoir des domaines cristallins différents en fonction des
régions de l’échantillon avec des parties principalement composées de [4]B et d’autres
qui auraient récupérées la structure en chaines infinies du composé à l’ambiante. Le
verre changeant a priori peu sous quelques GPa, cette hypothèse reste alors en accord
avec les mesures XRS effectuées sur v-LiBO2.

5.4 Poly(a)morphisme de la composition Li6B4O9
en pression

A l’instar de la composition metaborate de lithium, dont le comportement en pres-
sion des phases cristalline et vitreuse a été décrite dans le paragraphe précédent, le
verre et le cristal à la composition 3Li2O-2B2O3 sont des borates alcalins partiellement
dépolymérisés. La teneur en lithium pour cette composition étant plus importante que
dans le metaborate de lithium (60 %mol contre 50 %mol), son étude va permettre de
mettre en évidence le rôle de la pression et de la teneur en lithium sur la structure des
borates de lithium dépolymérisés.
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5.4.1 Polymorphisme de Li6B4O9 en pression
Le cristal de Li6B4O9 est constitué d’arrangements superstructuraux linéaires for-

més de quatre unités BO3 et dont six des neufs oxygènes sont non-pontants (cf. Fig. 5.2).
Cela se traduit sur le spectre au seuil K du bore par la présence d’un pic π∗ assez in-
tense et au seuil K de l’oxygène par les pics signatures des oxygènes non-pontants à
534 eV et des liaisons [3]B-O-[3]B à 537 eV (cf. Fig. 5.11). Contrairement à LiBO2,
Li6B4O9 n’a pas été mesuré dans la CED à 0 GPa en raison des différences de rapport
signal/bruit qui limitaient la comparaison directe.

A haute pression, la forme du spectre au seuil K du bore dans Li6B4O9 met en
évidence la transition de 80 ± 5% des [3]B de la structure en [4]B. La diminution de
l’intensité du pic π∗ au seuil K du bore s’accompagne d’un décalage du pic vers les plus
hautes énergies qui indique une augmentation du degré de polymérisation du réseau
boraté, le pic π∗ tendant à se décaler vers les plus basses énergies avec l’augmentation
du nombre de NBO dans la structure (cf. paragraphe 4.2.1.1). Toujours au seuil K du
bore, la forme de la structure σ∗ change avec la montée en pression, avec l’augmen-
tation de l’intensité de la structure à 198-199 eV allant de pair avec la plus grande
proportion de [4]B dans la structure. L’augmentation de la polymérisation du réseau
boraté se confirme au seuil K de l’oxygène avec la diminution de l’intensité du pic
à 534 eV (cf. Fig 5.11). La structure haute pression de Li6B4O9 correspond donc à
une structure fortement polymérisée dont environ 80 % des unités structurales sont
des unités tétraédriques BO4. Le maintien d’unités triangulaires BO3 dans la structure
peut s’expliquer par la nécessité de maintenir la neutralité du système. En effet, si tous
les atomes de bore étaient tétra-coordonnés, une partie des ions Li+ de la structure ne
seraient pas compensés, à moins d’avoir des tétraèdres BO4 portant un NBO, ce qui est
a priori peu favorable d’un point de vue énergétique par rapport au maintien d’unités
BO3 dans la structure. Il faut donc qu’environ 20 % des bores restent tri-coordonnés
de sorte à maintenir un taux de NBO dans la structure suffisant pour assurer la com-
pensation de charge.

A l’image de LiBO2, le phénomène de densification est basé sur la recombinaison des
[3]B avec un NBO situé dans l’unité structurale en dessous. Néanmoins, à la différence
de LiBO2 pour lequel cette recombinaison NBO-BO3 est permise par un simple rappro-
chement des chaines, dans Li6B4O9 les unités doivent d’abord être décalées légèrement
les unes aux autres de sorte à aligner NBO et unités BO3 avant d’être rapprochées (cf.
Fig. 5.12).

5.4.2 Polyamorphisme de v-Li6B4O9 en pression
A pression ambiante, le verre v-Li6B4O9 présente une structure locale assez proche

de celle du cristal de même composition, le spectre XRS au seuil K du bore permettant
d’estimer à 96± 5% le taux de [3]B présents dans le verre à l’ambiante (cf. Fig 5.13).
Le réseau boraté de v-Li6B4O9 présente une dépolymérisation partielle comme le tra-
duit la présence du pic caractéristique des NBO au seuil K de l’oxygène. En l’absence
de mesures in situ effectuées sur le cristal à 0 GPa, il est difficile de pouvoir affiner la
comparaison entre les structures cristalline et vitreuse à pression ambiante, les rapports
d’intensité des différentes structures spectrales pouvant être modifiées par le passage
en cellule, comme cela est le cas pour LiBO2 (cf. paragraphe 5.3.1).
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Avec l’augmentation de la pression, on assiste à une évolution de la structure de
v-Li6B4O9 similaire à celle du cristal de même composition, qui se traduit par la dimi-
nution en intensité du pic π∗ au seuil K du bore et son décalage progressif vers de plus
hautes énergies (cf. Fig. 5.13). Le seuil K du bore présente également un changement
de forme de la structure σ∗ dont l’intensité à 198-199 eV augmente avec la pression.
A l’instar du cristal, v-Li6B4O9 subit donc une transformation progressive des unités
structurales BO3 triangulaires en tétraèdres BO4. A 20 GPa, le verre ne comprend plus
qu’une trentaine de pour-cent de bore tri-coordonnés, soit une proportion un peu plus
élevée que dans le cristal, ce qui se traduit par un pic π∗ un peu plus intense au seuil
K du bore dans v-Li6B4O9 (cf. Fig 5.14). Au seuil K de l’oxygène dans v-Li6B4O9,
on observe une diminution des pics caractéristiques des NBO et des oxygènes liés à
des bores tri-coordonnés, ce qui est en accord avec les informations obtenues à partir
du spectre XRS au seuil K du bore. Compte tenu de la forte ressemblance entre les
spectres à haute pression du verre et cristal de même composition, les deux composés
évoluent vers des structures locales similaires, fortement polymérisées et majoritaire-
ment constituées d’unités BO4.

Après décompression, on constate que v-Li6B4O9 retrouve une structure proche de
sa structure d’origine comme le confirme les fortes ressemblances entre les spectres XRS
aux seuils K du bore et de l’oxygène à 0 GPa et "après décompression" (cf. Fig. 5.15).
En l’absence de données pour le cristal après décompression, il n’est pas possible de
déterminer si ce comportement en décompression est lié par la composition chimique
du composé ou si la réversibilité des modifications structurales est uniquement due à
une plus grande plasticité structurale du verre.

5.5 Comportement des borates alcalins vitreux sous
pression

5.5.1 Comparaison entre le comportement en pression de
v-LiBO2 et de v-Li6B4O9

Les deux verres étudiés dans le paragraphe 5.3 suivent la même évolution globale
avec la pression, à savoir la formation progressive d’unités BO4, ce qui augmente la
connectivité tri-dimensionnelle du réseau sous l’influence de la pression. Le modèle de
densification de v-B2O3 proposé par S. Lee et al. repose sur la recombinaison d’oxy-
gènes avec des unités BO3 de sorte à former des tétraèdres BO4 liés par des oxygènes
tri-clusters, phénomène facilité par la superposition d’anneaux boroxol dans la struc-
ture du verre. Pour des composés présentant une dépolymérisation partielle, nous avons
proposé un modèle de densification qui repose principalement sur la recombinaison des
NBO avec des unités BO3 proches dans la mesure où la formation d’unités BO4 reste
compatible avec le maintien de la neutralité du système. Afin de vérifier si ce modèle
est valable pour des structures vitreuses, on peut s’intéresser à l’évolution conjointe du
taux de [3]B dans les verres en fonction de l’intensité mesurée à 534 eV, qui est liée à
la présence de NBO dans la structure. Pour les deux composés, le taux d’atomes de
bore tri-coordonnés dans la structure du verre évolue conjointement avec l’intensité du
pic des NBO, ce qui renforce l’hypothèse d’une densification par recombinaison d’une
unité triangulaire et d’un oxygène non-pontant (cf. Fig. 5.16) dans les borates de li-
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thium partiellement polymérisés.

Si on regarde plus en détail l’évolution de la structure de v-LiBO2 et v-Li6B4O9
avec la pression, on constate que les deux composés ne présentent pas le même com-
portement en pression (cf. Fig. 5.17). Pour les deux composés, il devrait y avoir assez
peu de changements structuraux pendant les premiers 1-2 GPa, à l’image du compor-
tement en pression de v-B2O3 et v-Li2B4O7 [108]. Sur les premiers GPa, l’effet de la
pression se traduirait principalement par un rapprochement progressif des différentes
unités structurales, sans formation d’unités BO4. L’existence de ce palier ne peut pas
être confirmée faute de mesures réalisées à ces pressions, mais son existence semble
confirmée par les mesures DRX réalisées sur le cristal de LiBO2 qui ne montrent pas
de changements structuraux autre que des diminutions de paramètres de maille pour
des pressions de l’ordre de 1 GPa .

Dans le verre de metaborate de lithium, on observe une transformation des unités
BO3 en unités BO4 de 2 à 7-8 GPa avant que le taux de [3]B dans la structure n’atteigne
un palier vers 8 GPa (cf. Fig. 5.17). Ce palier peut s’expliquer par le fait que toutes les
unités BO3 à proximité d’un NBO ont été combinés pour former une unité tétraédrique.
Un réarrangement atomique est alors nécessaire pour rapprocher des NBO aux unités
BO3 restantes. A partir de 12 GPa, le nombre de [4]B dans la structure recommence à
augmenter, avant de tendre progressivement vers un comportement qui semble asymp-
totique.

Dans v-Li6B4O9, les changements structuraux induits par la pression sont nette-
ment plus abruptes que dans v-LiBO2 (cf. Fig. 5.17). Entre 2 et 5 GPa, la proportion
de [3]B dans la structure chute brutalement, diminuant d’un tiers environ, ce qui s’ex-
plique par une consommation des NBO proches d’unités BO3 pour former des unités
BO4 dans des proportions importantes dues à la proportion élevée d’unités BO3 dans
la structure du verre. Entre 5 et 10 GPa, le taux de [3]B et de NBO dans la structure de
v-Li6B4O9 évolue peu, sous-entendant des réorganisations spatiales ne s’accompagnant
pas de la formation d’unités BO4 mais plus probablement de diminution de longueurs
de liaisons et d’angles les unités structurales. A partir de 10 GPa, on observe de nou-
veau une importante modification de la structure avec une division par deux du nombre
d’atomes de bore tri-coordonnés dans la structure. Enfin pour les pressions supérieures
à 16 GPa, l’évolution du taux de [3]B dans la structure semble tendre vers un compor-
tement asymptotique similaire lié à la nécessité de maintenir des unités BO3 portant
des NBO dans la structure de v-Li6B4O9 afin d’assurer la compensation de charge, ce
qui n’est pas nécessaire dans v-LiBO2.

Afin de mieux comprendre les changements structuraux ayant lieu dans v-Li6B4O9
et v-LiBO2, il peut être pertinent de s’intéresser à l’organisation spatiale de ces com-
posés et plus précisément à l’occupation volumique des atomes qui les composent.

5.5.2 Lien entre empilement de l’oxygène et changements
structuraux en pression

Pour ces deux verres, l’atome qui a le plus grand rayon ionique et qui occupe donc
le plus de volume dans la structure est l’oxygène. Les arrangements structuraux de ces
composés sont donc contraints spatialement par l’empilement des atomes d’oxygène
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dans la structure, les autres atomes s’insérant dans les vides laissés entre les oxy-
gènes [62]. Dans leurs travaux sur les transformations de la structure des verres et des
liquides d’oxydes, A. Zeidler et al. ont proposé une méthode permettant de relier les
changements structuraux des verres sous l’effet de la pression et une grandeur appelée
oxygen packing fraction, notée ηO, qui représente l’empilement des atomes d’oxygène
dans la structure considérée. Pour une structure de réseau donnée, et sous l’effet de
la pression, ηO augmente jusqu’à atteindre une valeur ηmax

O correspondant à l’empile-
ment maximal permis par la structure dans la configuration de départ. En augmentant
encore la pression, les formateurs de réseau doivent progressivement changer de coordi-
nation, ce qui se traduit par un nouveau type d’empilement des atomes d’oxygène plus
favorable à des structures plus denses. Pour un borate alcalin de la forme MxByOz, ηO
est définie par [225] :

ηO = VO × ρn × cO
1−∑VM × ρn × cM

, (5.1)

où c est la fraction atomique de l’atome (O ou M) considéré, V le volume occupé par
cet atome, égal à 4

3πr
3 avec r le rayon ionique de l’atome, et ρn la densité numérique.

En faisant intervenir la densité ρ plutôt que la densité numérique ρn, ηO devient :

ηO =
VO × ρ×NO

compo ×NA
Mcompo −

∑
VM × ρ×NM

compo ×Na
, (5.2)

où NA est le nombre d’Avogadro, Mcompo la masse molaire du composé et Ncompo le
nombre d’atomes (O ou M) considérés dans le composé (par exemple NO

B2O3 = 3).

D’après A. Zeidler et al., le comportement d’un borate alcalin vitreux en pression
peut être prédit à partir du comportement de v-B2O3 établi à partir des travaux de S.
Lee et al. [112,225]. En utilisant l’équation 5.2, il est possible de calculer ηO à pression
ambiante pour v-B2O3, v-LiBO2 et v-Li6B4O9 (cf. Tableau 5.1). Le volume ionique de
l’oxygène pouvant varier en fonction de son environnement, il a été choisi selon les
valeurs proposées par A. Zeidler et al. en fonction de s’il appartient à une unité BO3
(rO = 1.178 Å ) ou BO4 (rO = 1.207 Å ) [225], quant au rayon ionique du lithium il
a été choisi égal à 0.73 Å [61,62]. Les valeurs obtenues pour les trois verres considérés
sont en bon accord avec les données de la littérature qui donnent 0.32 ≤ ηO ≤ 0.41
pour des borates de faible concentration en cation modificateur de réseau.

Tableau 5.1 – Paramètres de calcul de la grandeur ηO pour v-B2O3, v-LiBO2 et v-Li6B4O9
à pression ambiante.

Composé NO
compo rO NM

compo ρ Mcompo ηO coordination
(Å) (g.cm−3) (g.mol−1) moyenne

v-B2O3 3 1.178 - 1.8 [226] 68 0.327 3.0
v-LiBO2 2 1.187 1 2.24 [116] 49 0.403 3.3
v-Li6B4O9 9 1.179 6 2.16 [116] 196 0.377 3.0

Si on s’intéresse au comportement en pression de v-B2O3 du point de vue de l’em-
pilement des oxygènes, on constate que pour des valeurs de ηO comprises entre 0.32 et
0.45 (cf. Fig. 5.18), la coordination moyenne des atomes de bore est d’environ trois.
A partir de ηO = 0.45, la coordination des atomes de bore augmente progressivement
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pour atteindre 3.9, ce qui se traduit par une valeur de ηO avoisinant 0.54. Si on com-
pare maintenant ces changements structuraux dans v-B2O3 à l’évolution du taux de
[3]B dans le composé avec la pression présentée dans les travaux de S. Lee et al. [112],
on peut associer l’augmentation de ηO sans changement de coordination du bore au
palier existant entre 0 et 5 GPa, qui se traduit probablement par le rapprochement
des anneaux boroxol entre eux (cf. Fig. 5.18). A partir de 5 GPa, la proportion de [3]B
chute brutalement, traduisant la formation d’une grande quantité d’unités BO4 par
formation de liaisons entre des anneaux boroxol superposés, ce qui correspondrait à un
empilement des atomes d’oxygène supérieur à la valeur limite 0.45. Entre 7 et 10 GPa,
le nombre d’unités BO3 dans la structure semble stagner, puis diminuer de nouveau
avec l’augmentation de la pression, ce qui correspond à l’augmentation progressive de
la coordination des atomes de bore en fonction de ηO pour tendre vers un composé
entièrement constitué d’unités BO4.

En considérant que l’évolution du taux de [3]B et l’empilement des atomes d’oxy-
gène dans les borates alcalins suivent une tendance similaire à celle de v-B2O3, les
différences de comportement en pression entre v-LiBO2 et v-Li6B4O9 peuvent alors
s’expliquer par les différences entre les structures des deux verres à l’ambiante (cf.
Fig. 5.18 (gauche)). Pour v-Li6B4O9 dont la coordination moyenne des atomes de bore
à l’ambiante est proche de celle des atomes de bore dans v-B2O3, on peut s’attendre à
un comportement en pression très proche de celui de v-B2O3. La principale différence
vient de l’empilement initial des oxygènes dans v-Li6B4O9 (ηO = 0.377) qui est plus
important que dans v-B2O3 (ηO = 0.327). Les atomes d’oxygène étant plus proches
les uns des autres dans v-Li6B4O9 que dans v-B2O3, on peut s’attendre à une pression
plus faible pour atteindre ηmaxO = 0.45 et faire transiter les atomes de bore de [3]B à
[4]B pour v-Li6B4O9 que pour v-B2O3, ce qui semble se confirmer par les données issues
des mesures XRS.

Le verre de metaborate de lithium v-LiBO2, présente quant à lui une structure avec
un taux d’empilement des atomes d’oxygène bien plus important (ηO = 0.403), ce qui
est probablement lié à la présence d’unités BO4 dans la structure à l’ambiante qui per-
met un empilement en trois dimensions plus compact que dans le cas d’une structure
uniquement constituée d’unités BO3. Compte tenu de la valeur de ηO à l’ambiante dans
v-LiBO2, on peut s’attendre à des pressions encore plus faibles pour commencer à for-
mer de nouvelles unités BO4 dans la structure, que celles nécessaires pour modifier la
structure de v-Li6B4O9. La formation des unités BO4 dans v-LiBO2 devrait être moins
abrupte que pour v-B2O3 et v-Li6B4O9, moins d’unités BO3 pouvant être rapprochées
d’oxygènes non-pontants afin de former des unités BO4. Les modifications structurales
ayant lieu à 1-2 GPa sont probablement limitées par la présence d’unités tétraédriques
dans le verre à pression ambiante qui imposent des contraintes topologiques à l’orga-
nisation spatiale de v-LiBO2.

Le comportement en pression de v-Li6B4O9 est suffisamment proche de celui de
v-B2O3, pour que ce dernier puisse être considéré comme un modèle représentatif du
comportement en pression de composés entièrement constitués d’unités BO3. Afin de
déterminer si le comportement en pression de v-LiBO2 est quant à lui représentatif
de composés présentant des unités BO4 dans leurs structures à pression ambiante, on
peut s’intéresser à v-Li2B4O7 et v-Na2B4O7, deux verres de borate alcalins étudiés en
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pression par S. Lee et et al. et dont les structures à pression ambiante mélangent unités
BO3 et BO4 [109].

5.5.3 Influence de la pression sur la structure des verres de
borates alcalins

Les tétraborates de lithium et de sodium vitreux sont des composés entièrement po-
lymérisés qui contiennent, respectivement, 52 % et 48 % de [3]B dans leurs structures
à l’ambiante. Si on compare leurs comportements en pression à v-LiBO2, on remarque
que v-Li2B4O7 suit une évolution similaire à celle du verre de metaborate de lithium
sur l’ensemble de la gamme de pression considérée, là où v-Na2B4O7 diffère de par son
comportement à basse pression (cf. Fig. 5.19 (gauche)). Compte tenu du comportement
en pression des autres composés, le taux de [3]B dans v-Li2B4O7 présente probablement
un palier autour de 8-10 GPa qui ne peut être confirmer par manque de données dans
cette gamme de pression.

A l’image de ce qui a été fait précédemment pour v-LiBO2 et v-Li6B4O9 (cf. para-
graphe 5.5.2), il est possible de calculer l’empilement de l’oxygène ηO dans v-Li2B4O7
et v-Na2B4O7 (cf. Tableau 5.2), en prenant un rayon ionique pour les ions Na+ égal à
1.16 Å [61]. Les deux tétraborates vitreux v-Li2B4O7 et v-Na2B4O7 ont des valeurs de
ηO qui différent de celles de v-B2O3 (0.327) et v-Li6B4O9 (0.307), et sont proches de celle
de v-LiBO2 (0.403), puisqu’elles valent respectivement 0.410 et 0.401. La ressemblance
de comportement entre v-Li2B4O7 et v-LiBO2 en pression (cf. Fig. 5.19 (gauche)) peut
donc se justifier en terme d’occupation similaire de l’espace par les atomes d’oxygène
à pression ambiante, ce qui va donc avoir une influence similaire sur les modifications
structurales possibles dans les deux composés.

Tableau 5.2 – Paramètres de calcul de la grandeur ηO pour v-Li2B4O3 et v-Na2B4O7 à
pression ambiante.

Composé NO
compo rO NM

compo ρ Mcompo ηO coordination
(Å) (g.cm−3) (g.mol−1) moyenne

v-Li2B4O7 7 1.192 2 2.22 [116] 166 0.410 3.48
v-Na2B4O7 7 1.193 2 2.37 [96] 196 0.401 3.52

En ce qui concerne v-Na2B4O7, sa valeur de ηO = 0.401 à pression ambiante est
quasiment identique à celle de v-LiBO2, ce qui suppose des comportements en pression
très proches pour ces deux composés. A partir de 12 GPa, la proportion de [3]B dans la
structure des deux composés est similaire, ce qui laisse présupposer des arrangements
atomiques similaires et peut donc justifier des changements structuraux identiques à
haute pression. A l’ambiante, le taux de [3]B dans v-Na2B4O7 est plus proche de celui
de v-Li2B4O7 que de v-LiBO2, mais le tétraborate de sodium ne présente pas le même
comportement que son équivalent au lithium, l’influence de la nature du modificateur
de réseau sur la structure des oxydes a été évoquée précédemment (cf. chapitre 4) et
pourrait jouer un rôle dans les phénomènes de densification des composés [109], bien
que l’absence de données sur d’autres borates de sodium en pression ne permette pas
de confirmer le rôle du cation modificateur de réseau dans le comportement en pression
des verres boratés.
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5.5.4 Arrangements des oxygènes dans les verres de borates
alcalins à haute pression

Jusqu’à présent nous avons essayé de comprendre le comportement en pression de
différents verres boratés en fonction de l’occupation de l’espace par les atomes d’oxy-
gène (ηO) dans les structures à pression ambiante. En nous appuyant sur l’évolution
de ηO en fonction de la pression établie sur v-B2O3 par A. Zeidler et al. [225], et à
la lumière des résultats de spectroscopie, nous avons extrapolé le comportement en
pression des borates alcalins vitreux.

L’empilement des atomes d’oxygène est corrélé aux proportions d’unités structu-
rales BO3 et BO4 présentes dans la structure, et en s’appuyant sur le comportement de
v-B2O3, il est possible de déterminer la valeur de ηO dans les borates vitreux à haute
pression à partir de la coordination moyenne des atomes de bore nO

B qui dépend du
ratio entre [3]B et [4]B dans la structure. La plupart des composés constitués d’unités
tétraédriques forment des structures stables jusqu’à des empilements ηO d’environ 0.55-
0.60 [225], au-delà de quoi les formateurs de réseau tendent à changer de coordination
pour permettre des empilements d’oxygènes encore plus compacts à l’image du com-
portement en pression de SiO2 et GeO2, composés dans lesquels les atomes de silicium
et de germanium passent en coordination cinq puis six pour approcher une valeur de ηO
limite égale à 0.64 qui correspond à la compacité limite d’une organisation désordonnée
de sphères dures.

A 20 GPa, la proportion de [3]B dans v-B2O3 avoisine les 16 %, soit une coordina-
tion moyenne nO

B = 3.84, ce qui correspond à une valeur ηO d’environ 0.53. On peut
donc s’attendre à transformer des [3]B restants en [4]B jusqu’à ce que l’empilement des
atomes d’oxygène dans la structure dépasse les 0.55, ce qui se vérifie par les mesures
XRS réalisées vers 23 GPa et qui donnent un taux de [3]B d’environ 8 %. La même
évolution est alors attendue pour v-Na2B4O7 et v-LiBO2 qui présentent des valeurs de
nO

B et donc de ηO similaires à des pressions équivalentes.

La coordination moyenne des atomes de bore dans v-Li2B4O7 à 20 GPa est d’en-
viron 3.94, soit un empilement des atomes d’oxygène, ηO, d’environ 0.55. Ce composé
arrive donc dans la zone limite de compacité structurale permise par des unités tétra-
édriques. Le comportement asymptotique suivi par le taux de [3]B dans ce verre pour
des pressions allant de 20 à 30 GPa (cf. Fig. 5.19) s’explique alors par le fait que pour
augmenter de nouveau l’empilement des oxygènes dans v-Li2B4O7 il faudrait faire aug-
menter la coordination des atomes de bore de quatre à cinq ce qui parait fortement
défavorable d’un point de vue énergétique.

En ce qui concerne v-Li6B4O9, la coordination moyenne des atomes de bore dans la
structure du verre à 20 GPa avoisine les 3.76, ce qui correspond à une grandeur ηO de
l’ordre de 0.51. Pour ce composé, bien qu’on pourrait s’attendre à une augmentation
du taux de [4]B dans la structure sous de plus hautes pression compte tenu de sa valeur
de ηO, un compromis structural va probablement se mettre en place entre la formation
d’unités BO4 pour optimiser l’empilement des atomes d’oxygène dans une structure
plus compacte et la nécessité de maintenir la compensation des charges positives ap-
portées par les ions Li+.
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Des processus de densification et d’évolution structurales peuvent donc être propo-
sés pour des verres boratés au lithium et au sodium en couplant coordination moyenne
des atomes de bore, suivi des oxygènes non-pontants et calcul de taux d’empilement
des oxygènes dans la structure. Pour des borates alcalins dont le cation à un rayon io-
nique supérieur à celui de l’oxygène (K, Rb, Cs), le comportement en pression pourrait
différer des borates de lithium et de sodium, l’élément chimique limitant l’organisation
dans l’espace étant cette fois l’alcalin et plus l’oxygène.

5.6 Conclusion
Dans ce chapitre, nous nous sommes intéressés aux apports de la spectroscopie XRS

dans l’étude du comportement en pression de deux borates de lithium partiellement
polymérisés, de concentration en Li2O respectives de 50 et 60 %mol, sous leurs formes
cristallines et vitreuses. Des mesures réalisées aux seuils K du bore et de l’oxygène ont
permis de mettre en évidence que verres et cristaux de borates de lithium tendaient à
former des structures haute-pressions fortement polymérisées et présentant un grand
nombre d’unités BO4. Les polymorphes vitreux nécessitent de plus hautes pressions
pour que les ré-arrangements atomiques permettent par la formation d’unités tétra-
édriques, probablement en raison d’une distribution des oxygènes non-pontants moins
favorable dans les structures vitreuses. En suivant l’évolution de l’intensité du pic des
NBO, nous avons pu proposer un processus de densification basé sur la recombinaison
des NBO avec des unités BO3 proches, formant ainsi une unité BO4 plus adaptée à
des structures plus compactes. Pour LiBO2 dont les structures du verre et le cristal
diffèrent fortement à l’ambiante, les environnements des atomes de bore et d’oxygène
à haute pression sont assez similaires, malgré la présence d’unités BO3 à haute pres-
sion dans le verre alors que le cristal en est dépourvu. Pour les composés cristallins
et vitreux contenant 60 %mol de Li2O, dont les structures à pression ambiante sont
assez similaires, verre et cristal tendent vers la même structure à haute pression, le
verre contenant néanmoins une dizaine de pour-cent de [3]B supplémentaire dans sa
structure haute-pression que le cristal de même composition.

En comparant les verres v-LiBO2 et v-Li6B4O9 aux trois autres verres boratés étu-
diés par XRS et référencés dans la littérature, nous avons pu proposer des hypothèses
expliquant le comportement de ces verres en pression, en tenant compte du taux d’em-
pilement des atomes d’oxygène et du ratio entre [3]B et [4]B dans la structure des verres
à pression ambiante. Plus le verre présente une organisation spatiale des oxygènes
proche de v-B2O3 et plus leurs comportements en pression sont proches. A l’inverse,
des verres dont le taux d’empilement des atomes d’oxygène est bien plus grand que
celui de v-B2O3, ce qui s’accompagne d’un pourcentage plus important d’unités BO4
dans la structure, présentent leurs comportements en pression qui diffèrent de celui de
v-B2O3. Malgré les différences de structure à pression ambiante, les borates de lithium
et de sodium semblent suivre une évolution en pression permettant d’optimiser l’agen-
cement des atomes d’oxygène en accord avec les règles d’empilement de sphères dures
dans une structure désordonnée et dense.
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Figure 5.3 – Spectres XRS expérimentaux aux seuils K du bore et de l’oxygène (droite)
dans LiBO2 mesurés ex situ (vert), in situ en CED et à pression ambiante (bleu clair), mesurés
à q = 2.6Å−1 sur ID20 (@Esrf).

Figure 5.4 – Spectres XRS expérimentaux aux seuils K du bore (gauche) et de l’oxygène
(droite) dans LiBO2 à 0 GPa (bleu clair) et à 20 GPa (bleu foncé), mesurés à q = 2.6Å−1

sur ID20 (@Esrf).
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Figure 5.5 – Représentation de deux chaînes infinies d’unités BO3 dans LiBO2.

Figure 5.6 – Diffractogrammes de poudre de LiBO2 mesurés in situ à 0 (noir), 5 (rose), 6
(rouge clair) et 19 GPa (rouge) et après décompression (violet clair).
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Figure 5.7 – Spectres XRS expérimentaux aux seuils K du bore (gauche) et de l’oxygène
(droite) dans LiBO2 et v-LiBO2 à 0 GPa, mesurés à q = 2.6Å−1 sur ID20 (@Esrf).

Figure 5.8 – Spectres XRS expérimentaux aux seuils K du bore (gauche) et de l’oxygène
(droite) dans v-LiBO2 à 0, 6, 10 et 20 GPa, mesurés à q = 2.6Å−1 sur ID20 (@Esrf).
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Figure 5.9 – Spectres XRS expérimentaux aux seuils K du bore (gauche) et de l’oxygène
(droite) dans LiBO2 et v-LiBO2 à 20 GPa, mesurés à q = 2.6Å−1 sur ID20 (@Esrf).

Figure 5.10 – Spectres XRS expérimentaux aux seuils K du bore (gauche) et de l’oxygène
(droite) dans LiBO2 et v-LiBO2 à 0 GPa (traits pleins) et après décompression de la cellule
(tirets). Les spectres XRS à 20 GPa (gris pointillés) sont donnés pour comparaison pour
LiBO2.
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Figure 5.11 – Spectres XRS expérimentaux aux seuils K du bore (gauche) et de l’oxygène
(droite) dans Li6B4O9 mesurés ex situ (vert) et in situ à 20 GPa (bleu), mesurés à q =
2.6Å−1 sur ID20 (@Esrf).

Figure 5.12 – Représentation de deux unités superstructurales dans Li6B4O9.
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Figure 5.13 – Spectres XRS expérimentaux aux seuils K du bore (gauche) et de l’oxygène
(droite) dans v-Li6B4O9 mesurés in situ à 0, 3, 16 et 20 GPa, mesurés à q = 2.6Å−1 sur
ID20 (@Esrf).

Figure 5.14 – Spectres XRS expérimentaux aux seuils K du bore (gauche) et de l’oxygène
(droite) dans Li6B4O9 (bleu) et v-Li6B4O9 (marron) à 20 GPa, mesurés à q = 2.6Å−1 sur
ID20 (@Esrf).

Figure 5.15 – Spectres XRS expérimentaux aux seuils K du bore (gauche) et de l’oxygène
(droite) dans v-Li6B4O9 à 0 GPa (orange) et après décompression (rose), mesurés à q =
2.6Å−1 sur ID20 (@Esrf).
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Figure 5.16 – Proportion de [3]B dans v-LiBO2 et v-Li6B4O9 en fonction de l’intensité du
pic à 534 eV caractéristique des oxygènes non-pontants.

Figure 5.17 – Evolution de la proportion de [3]B (rouge) et de l’intensité à 534 eV (bleu)
en fonction de la pression dans v-LiBO2 (gauche) et v-Li6B4O9 (droite). Les barres d’erreur
en pression correspondent aux variations de pression dans la CED au cours de la mesure des
spectres XRS. Les courbes en pointillé servent de guide visuel pour mettre en évidence les
tendances estimées.
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Figure 5.18 – Evolution du taux de [3]B en fonction de la pression dans v-B2O3* (*données
issues de [108]), v-LiBO2, v-Li6B4O9 et v-B2O3 (gauche). Les barres d’erreur ne sont pas
représentées pour plus de lisibilité mais sont identiques à celles de la figure 5.17. Evolution
de la coordination des atomes de bore en fonction de ηO dans v-B2O3* sous pression, les
nombres de coordination des atomes de bore en fonction de ηO à pression ambiante pour
v-LiBO2 et v-Li6B4O9 sont également représentées (*données issues de [225]) (droite). Les
courbes en pointillé servent de guide visuel pour mettre en évidence les tendances estimées.

Figure 5.19 – Evolution du taux de [3]B en fonction de la pression dans v-LiBO2, v-
Li2B4O7*, v-Na2B4O7*, et v-B2O3* utilisé comme référence (*données issues de [108]). Les
barres d’erreur ne sont pas représentées pour plus de lisibilité mais sont identiques à celles
de la figure 5.17 (gauche). Evolution de la coordination des atomes de bore en fonction de ηO
dans v-B2O3* sous pression, les nombres de coordination des atomes de bore en fonction de
ηO à pression ambiante pour v-LiBO2, v-Li2B4O7 et v-Na2B4O7 sont également représentées
(*données issues de [225]) (droite). Les courbes en pointillé servent de guide visuel pour
mettre en évidence les tendances estimées.
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Conclusion générale et perspectives

Cette thèse avait deux objectifs principaux, le premier était le développement d’un
outil de simulation de la diffusion Raman des rayons X (XRS) pour améliorer

la compréhension des données expérimentales. Le second objectif de cette thèse était
d’étudier la structure locale des borates et silicates alcalins cristallins et vitreux à
pression ambiante et à haute pression.

La spectroscopie XRS présente de fortes similitudes avec les spectroscopies d’ab-
sorption des rayons X lorsqu’elle est décrite dans une approche mono-électronique. Une
méthode de calcul des seuils K en XRS a donc été mise en place en s’inspirant de l’im-
plémentation du calcul des seuils K en XAS dans XSpectra, un code de calcul faisant
partie de la distribution Quantum Espresso, basée sur la DFT. Cette méthode d’im-
plémentation repose sur le calcul de la section efficace du système pour les différentes
transitions électroniques (monopolaire, dipolaire et quadrupolaire) pouvant entrer en
jeu en fonction de l’élément considéré. Après détermination des états finaux du système,
le calcul du spectre s’effectue sous la forme d’une fraction continue afin d’éviter le cal-
cul des états vides du système. Pour représenter au mieux les données expérimentales,
différents essais ont été réalisés, que ce soit pour déterminer la meilleure approximation
permettant de tenir compte des interactions électrons-trou de cœur, pour choisir des
paramètres de convolution qui permettent de prendre en compte le temps de vie du
photo-électron, ou encore de déterminer l’influence de chaque contribution multipolaire
sur le spectre XRS final.

Afin de valider cette méthode d’implémentation, une comparaison systématique a
été réalisée entre spectres XRS expérimentaux et calculés de seuils K d’éléments légers
allant du lithium au fluor pour différents angles de diffusion, et donc pour différentes
valeurs du transfert de moment q. Cette comparaison a été réalisée sur quatre composés
de structures cristallographiques différentes : LiBO2, Li2CO3, Li2O et LiF. Nous avons
pu mettre ainsi en évidence un bon accord global entre théorie et expérience, et une
bonne représentation de la dépendance en q des calculs. En nous appuyant sur les don-
nées calculées, nous avons pu proposer différentes décompositions des spectres XRS,
que ce soit en terme de transitions multipolaires ou contributions des atomes occupant
des sites cristallographiques inéquivalents, comme par exemple l’oxygène dans LiBO2
qui occupe deux sites distincts. En couplant calculs XRS et calculs de DOS, nous avons
également pu mettre en évidence l’influence du trou de cœur sur la position en énergie
des états s et p des atomes en fonction de leur distance à l’absorbeur. La présence
d’un trou de cœur entraine un décalage vers les plus basses énergies des états vides
de l’absorbeur pouvant aller jusqu’à quelques eV, cet effet se ressentant sur plusieurs
ansgtröms autour de l’atome absorbeur et étant responsable de certaines structures
fines, comme au début début de la structure σ∗ au seuil K du carbone dans Li2CO3.
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Ces effets d’excitation sur la position et la forme des états vides sont peu étudiés et
mériteraient d’être l’objet d’une étude plus systématique afin de mieux les appréhender.

Les oxydes binaires comme les silicates et les borates alcalins peuvent présenter
des structures variées en fonction de leur teneur en alcalin, ces structures étant liées
à la topologie plus ou moins complexe des réseaux formateur-oxygène. Afin d’étudier
la structure de ces composés, nous avons couplés mesures expérimentales et calculs
de spectres XRS au seuil K de l’oxygène dans des silicates de lithium et des borates
de sodium de sorte à mettre en évidence des signatures spectrales caractéristiques de
certains environnements de l’oxygène. Nous avons ainsi pu montrer que la signature
des oxygènes non-pontants, déjà mise en évidence sur des borates de lithium, se re-
trouvait dans ces composés à basse énergie au seuil K de l’oxygène dans les cristaux
comme dans les verres. En comparant borates de lithium et borates de sodium, nous
avons également pu montrer que la position en énergie du spectre XRS d’un oxygène
pontant dépendait de la nature des cations formateur de réseau auxquels il est lié, deux
cations de nature différente entrainant un décalage du seuil K de cet oxygène vers de
plus basses énergies. Ce décalage en énergie des contributions de certains oxygènes en
cas d’asymétrie de leur environnement local se retrouve également dans les borosili-
cates. Dans les borates comme dans les silicates, nous avons également pu mettre en
évidence l’influence de la nature du cation modificateur de réseau, et plus particulière-
ment de son électro-négativité sur la différenciation en énergie des oxygènes pontants
et non-pontants. Enfin, l’étude d’un aluminate de calcium dont la structure contient
un oxygène tri-coordonné nous a permis de confirmer que les signatures spectrales de
ces oxygènes contribuaient à haute énergie au spectre total de l’oxygène, ouvrant la
porte au suivi de ces oxygènes dans des composés sous pression où leur concentration
est plus importante.

Compte tenu des bons résultats apportés par la spectroscopie XRS sur l’étude de
l’environnement de l’oxygène dans les borates alcalins à pression ambiante, nous nous
sommes ensuite intéressés à l’évolution de la structure des borates de lithium sous
pression. Les borates de lithium tendent à former des structures fortement polymérisés
présentant un grand nombre d’unités BO4 dans leur structure de sorte à permettre
un empilement des atomes d’oxygène compatible avec la diminution du volume de la
structure du composé. L’empilement des atomes d’oxygène à pression ambiante condi-
tionne l’évolution de la structure des borates de lithium sur les premiers GPa. A haute
pression, un compromis doit être trouvé entre l’empilement des atomes d’oxygène et le
maintien de la neutralité de charge dans le système qui peut se faire par des unités BO−4
ou la présence d’oxygènes non-pontants dans la structure du composé. Le seul exemple
de borate de sodium sous pression référencé dans la littérature tend à montrer que
l’alcalin joue un rôle dans le comportement en pression des borates alcalins. Il serait
intéressant d’étudier le comportement d’autres borates de sodium afin de confirmer
cette hypothèse, et de mieux cerner le rôle joué par l’alcalin dans les phénomènes de
densification. Par ailleurs, la relation entre empilement des oxygènes et comportement
en pression pourrait être vérifiée sur d’autres composés comme les silicates ou les ger-
manates alcalins, en s’appuyant sur le comportement en pression de SiO2 et GeO2, à
l’image de ce qui a été proposé pour les borates en utilisant v-B2O3 comme référence.
Pour finir, il pourrait être utile de s’intéresser au cas où le cation modificateur de ré-
seau présente un rayon ionique supérieur à celui de l’oxygène et devient alors l’atome
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dont l’empilement devrait régir l’organisation spatiale du composé et donc modifier les
phénomènes de densification par rapport aux composés au sodium et au lithium.

Enfin, pour en revenir au développement de la spectroscopie XRS, celle-ci présente
un intérêt réel dans l’étude de la structure locale d’oxydes alcalins, en particulier dans
des conditions de haute pression. Il serait maintenant intéressant d’implémenter le cal-
cul des seuils L2,3 d’éléments légers (Al, Si, Mg, P, S), peu exploités jusqu’à maintenant
et pour lesquels une approche monoélectronique peut s’avérer pertinente.
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Annexe A

Echantillons

Cette annexe regroupe les diffractogrammes de poudre réalisés sur les échantillons
présentés dans le chapitre 2, ainsi que les informations sur les composés de référence.
Tous les diffractogrammes expérimentaux sont en rouge dans les figures qui suivent, les
pics simulés à partir des composés de référence sont représentés dans d’autres couleurs
(bleu, vert, gris).

Silicates
Formule chimique : SiO2

Code ICOD : 01-085-0457
Code ICSD : 16331
Système : trigonal
Groupe d’espace : P3221
Paramètres de maille : 4.921(1) 4.921(1) 5.400(4) 90. 90. 120.

Figure A.1 – Diffractogramme de poudre de quartz α (SiO2)
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Formule chimique : Li2Si2O5
Code ICOD : 01-072-0828
Code ICSD : 15414
Système : monoclinique
Groupe d’espace : Cc
Paramètres de maille : 5.82 14.66 4.79 90. 90. 90.

Figure A.2 – Diffractogramme de poudre de Li2Si2O5

Formule chimique : Li2SiO3
Code ICOD : 01-070-0330
Code ICSD : 853
Système : orthorhombique
Groupe d’espace : Cmc21
Paramètres de maille : 9.392(2) 5.397(2) 4.660(1) 90. 90. 90.

Figure A.3 – Diffractogramme de poudre de Li2SiO3
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Formule chimique : Li4SiO4
Code ICOD : 01-076-1085
Code ICSD : 35169
Système : monoclinique
Groupe d’espace : P21/m
Paramètres de maille : 5.147(1) 6.094(1) 5.293(1) 90. 90.33(2) 90.

Figure A.4 – Diffractogramme de poudre de Li4SiO4

Dans le cas de Li4SiO4, la structure de référence de l’échantillon est une structure dans
laquelle les atomes de lithium occupent des sites avec des taux d’occupation partiels. L’uti-
lisation du code de calcul Quantum Espresso nécessitant des occupations entières pour les
différents sites atomiques, nous avons dû considérer une maille plus grande afin de repré-
senter convenablement les taux d’occupations des différents sites des atomes de lithium tout
en attribuant un taux d’occupation entier à chaque atome considéré. Comme le montre la
figure A.5, on retrouve bien les mêmes positions pour les pics des deux diffractogrammes
de poudre simulés avec VESTA [85, 132], un logiciel de visualisation de structures cristallo-
graphiques permettant également de simuler des diffractogrammes de poudre. Les intensité
relatives étant généralement mal reproduites par la simulation à partir de VESTA, elles ne
sont pas à prendre en compte dans la comparaison entre les deux diffractogrammes.
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Figure A.5 – Comparaison entre les diffractogrammes de poudre simulés pour la référence
de Li4SiO4 (noir) et la structure considérée pour les calculs de spectre XRS donnée dans le
manuscrit (vert)
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Formule chimique : Na2SiO3
Code ICOD : 01-073-2115
Code ICSD : 24664
Système : orthorhombique
Groupe d’espace : Cmc21
Paramètres de maille : 10.43 6.02 4.81 90. 90. 90.

Figure A.6 – Diffractogramme de poudre de Na2SiO3
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Formule chimique : MgSiO3 (bleu foncé)
Code ICOD : 01-076-0526
Code ICSD : 34163
Système : monoclinique
Groupe d’espace : P21/c
Paramètres de maille : 9.604(1) 8.813(1) 5.166(1) 90. 108.46(1) 90.

Formule chimique : MgSiO3 (gris)
Code ICOD : 00-074-0816
Code ICSD : 26489
Système : orthorhombique
Groupe d’espace : Pbcn
Paramètres de maille : 9.250(5) 8.740(5) 5.320(5) 90. 90. 90.

Figure A.7 – Diffractogramme de poudre de MgSiO3
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Borates
Formule chimique : LiBO2

Code ICOD : 01-072-1087
Code ICSD : 16568
Système : monoclinique
Groupe d’espace : P21/c
Paramètres de maille : 5.845(1) 4.353(1) 6.454(1) 90. 115.09(1) 90.

Figure A.8 – Diffractogramme de poudre de LiBO2

Formule chimique : Li6B4O9
Code ICOD : 01-084-5348
Code ICSD : 427421
Système : monoclinique
Groupe d’espace : P21/c
Paramètres de maille : 3.319 23.410 9.1582 90. 92.65 90.

Figure A.9 – Diffractogramme de poudre de Li6B4O9
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Formule chimique : Na2B8O13
Code ICOD : 01-072-6034
Code ICSD : 95868
Système : monoclinique
Groupe d’espace : P21/a
Paramètres de maille : 6.507(3) 17.796(8) 8.377(5) 90. 96.60(4) 90.

Figure A.10 – Diffractogramme de poudre de Na2B8O13

Formule chimique : Na2B4O7
Code ICOD : 01-073-4247
Code ICSD : 250194
Système : triclinique
Groupe d’espace : P 1̄
Paramètres de maille : 6.705(1) 9.601(2) 13.272(3) 104.21(3) 91.58(3) 106.40(3)

Figure A.11 – Diffractogramme de poudre de Na2B4O7
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Formule chimique : NaBO2
Code ICOD : 01-072-0585
Code ICSD : 15967
Système : trigonale
Groupe d’espace : R3̄c
Paramètres de maille : 11.925 11.925 6.439 90. 90. 120.

Figure A.12 – Diffractogramme de poudre de NaBO2
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Formule chimique : Na3BO3 (bleu foncé)
Code ICOD : 01-071-2163
Code ICSD : 1351
Système : monoclinique
Groupe d’espace : P21/c
Paramètres de maille : 5.687 7.53 9.993 90. 107.15 9.

Formule chimique : NaBO2 (vert)
Code ICOD : 01-072-0585
Code ICSD : 15967
Système : trigonale
Groupe d’espace : R3̄c
Paramètres de maille : 11.925 11.925 6.439 90. 90. 120.

Figure A.13 – Diffractogramme de poudre de Na3BO3

Les mesures DRX effectuées sur Na3BO3 ont mis en évidence la présence de NaBO2 dans
la poudre étudiée. La tendance de NaBO2 à s’orienter préférentiellement rend difficile toute
quantification de cette phase dans le composé à partir des mesures DRX. Néanmoins, au vu
de la comparaison entre les spectres XRS au seuil K de B et de O mesurés pour NaBO2 et
ceux obtenus pour Na3BO3, on peut supposer que la quantité de NaBO2 dans le composé
est assez faible. En particulier, le seuil K de O dans Na3BO3 ne présente pas de signature
particulière indiquant la présence d’un fort taux de BO dans le composé mesuré.
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Autres composés
Formule chimique : CaAl4O7

Code ICOD :
Code ICSD : 44519
Système : monoclinique
Groupe d’espace : C2/c
Paramètres de maille : 12.89 8.88 5.45 90. 107.05 90.

Figure A.14 – Diffractogramme de poudre de CaAl4O7
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Annexe B

Environnement de l’oxygène

Cette annexe regroupe les tableaux décrivant l’environnement des différents oxygènes
inéquivalents de deux borates de lithium, Li2B4O7 et Li3B11O18 et d’un borate de sodium,
Na2B4O7. Pour Li3B11O18 et Na2B4O7. Ces tableaux viennent compléter les décompositions
des seuils K de l’oxygène en contributions des oxygènes inéquivalents présentées dans le
chapitre 4 (cf. Fig. 4.18 et 4.19), qui sont accompagnées d’une représentation schématique
des superstructures qui constituent ces deux composés. Une figure similaire est présentée ici
pour illustrer le tableau regroupant les environnements des quatre oxygènes inéquivalents de
la structure cristallographique de Li2B4O7.

Figure B.1 – Décomposition du spectre XANES au seuil K de l’oxygène dans Li2B4O7 en
contribution des différents oxygènes inéquivalents de la structure cristallographique (gauche).
Les oxygènes de type [3]B-O-[4]B sont représentés en rouge, et ceux de type [4]B-O-[4]B sont
en vert. Leurs contributions moyennes au spectre total (gris) ainsi que le spectre XRS ex-
périmental (marron) sont donnés pour comparaison, les lignes verticales grises servent de
guide visuel. Les courbes en tiret correspondent aux oxygènes au centre d’agencements di-
borates, les courbes en trait plein sont des oxygènes partagés par plusieurs superstructures.
Une représentation schématique de la superstructure diborate est donnée pour une meilleure
visualisation (droite).
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Tableau B.1 – Environnement atomique des oxygènes dans Li2B4O7

Oxygène Premiers voisins Longueur de liaison Angle B-O-B Unité
B-O moyenne (Å) (degrés) superstructurale

O1 [4]B + [3]B 1.400 126.1 -
O2 [4]B + [3]B 1.440 116.2 diborate
O3 [4]B + [3]B 1.440 119.9 diborate
O4 2 [4]B 1.452 108.5 diborate

Tableau B.2 – Environnement atomique des oxygènes dans Li3B11O18

Oxygène Premiers voisins Longueur de liaison Angle B-O-B Unité
B-O moyenne (Å) (degrés) superstructurale

O12 [4]B + [3]B 1.405 129.2 -
O7 [4]B + [3]B 1.415 121.4 pentaborate
O15 [4]B + [3]B 1.405 123.5 triborate
O5 [4]B + [3]B 1.410 122.4 pentaborate
O17 [4]B + [3]B 1.415 122.2 triborate
O8 [4]B + [3]B 1.400 122.7 pentaborate
O16 [4]B + [3]B 1.390 122.6 pentaborate
O6 2 [3]B 1.405 117.6 triborate
O18 [4]B + [3]B 1.395 133.4 -
O10 [4]B + [3]B 1.425 118.1 triborate
O3 [4]B + [3]B 1.395 124.2 -
O14 2 [3]B 1.380 126.9 -
O2 [4]B + [3]B 1.415 125.6 -
O1 [4]B + [3]B 1.405 120.0 triborate
O9 2 [3]B 1.385 117.8 pentaborate
O4 2 [3]B 1.395 118.1 pentaborate
O11 2 [3]B 1.395 118.5 triborate
O13 2 [3]B 1.365 128.9 -
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Tableau B.3 – Environnement atomique des oxygènes dans Na2B4O7

Oxygène Premiers voisins Longueur de liaison Angle B-O-B Unité
B-O moyenne (Å) (degrés) superstructurale

O21 [4]B + [3]B 1.433 121.8 -
O7 [4]B + [3]B 1.450 139.3 -
O10 [4]B + [3]B 1.405 141.1 -
O4 [4]B + [3]B 1.425 135.1 -
O15 [4]B + [3]B 1.450 126.1 -
O6 [4]B + [3]B 1.420 122.3 di-triborate
O8 [4]B + [3]B 1.440 140.7 -
O2 [4]B + [3]B 1.435 119.2 di-triborate
O1 [4]B + [3]B 1.433 120.6 di-triborate
O16 [4]B + [3]B 1.425 121.6 di-triborate
O19 [4]B + [3]B 1.425 121.3 triborate
O11 [4]B + [3]B 1.425 124.3 triborate
O18 [4]B + [3]B 1.425 121.5 triborate
O13 [4]B + [3]B 1.425 123.9 triborate
O20 2 [4]B 1.435 134.2 -
O12 2 [4]B 1.425 133.5 -
O3 2 [4]B 1.435 126.2 di-triborate
O14 2 [4]B 1.450 132.2 -
O5 2 [4]B 1.450 121.1 di-triborate
O9 2 [3]B 1.395 121.0 triborate
O17 2 [3]B 1.400 120.8 triborate
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