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Introduction générale

Les premières caméras thermiques ont été développées dans les années 1940 dans un but mi-
litaire par l’armée américaine, afin d’améliorer la visibilité et de détecter des objets ou des corps
en pleine nuit. Le principe de ces caméras thermiques est basé sur la détection des émissions
d’un corps dans les fenêtres atmosphériques entre 3-5 µm et 8-12 µm. Aujourd’hui ces caméras
thermiques ne sont plus destinées uniquement à un usage militaire, mais sont à présent utilisées
dans le civil comme système de surveillance, par les pompiers par exemple pour détecter les
sources d’incendies, ou encore dans le milieu médical. Les caméras thermiques sont aussi utilisés
dans des voitures autonomes qui nécessitent une assistance à la vision de nuit pour recueillir
toute information nécessaire à leur bon fonctionnement. Pour l’instant ces caméras thermiques
ne sont présentes que dans les véhicules haut de gamme, mais avec l’évolution des technologies
et la diminution des coûts il sera possible d’avoir ces caméras thermiques dans tous les véhi-
cules. Le marché de la sécurité et de la surveillance de résidence principale est aussi très en
vogue, la diminution des coûts sur ces systèmes permettrait de conquérir tous ces types de mar-
chés financiers récents et dont les tarifs actuels ne permettent pas à la majorité d’en être équipé.

Une possibilité pour réduire les prix de fabrication est de développer de nouveaux systèmes
optiques, et donc de nouvelles lentilles infrarouges. Pour concurrencer ce qui se fait actuellement
avec les systèmes à base de germanium monocristallin ou de séléniure de zinc polycristallin, il
est nécessaire d’obtenir des lentilles transparentes dans les 2nde et 3me fenêtres atmosphériques.
Ces matériaux (Ge et ZnSe) et leurs procédés de mise en forme par CVD (Chemical Vapor
Deposition) sont chers et compliqués. Ainsi le développement de systèmes moins coûteux et
plus facile à mettre en forme permettrait de répondre à ce problème. Les principaux candi-
dats remplissant ces critères sont les verres de chalcogénures, connus pour leur propriété de
transparence dans l’infrarouge et l’infrarouge lointain, et sont aussi bien moins onéreux. Le fait
que ce soit des verres et non des systèmes cristallins comme pour le Ge ou le ZnSe, fait qu’ils
présentent une transition vitreuse qui permet de faciliter la mise en forme par moulage. La
composition 62, 5GeS2 − 12, 5Sb2S3 − 25CsCl étudiée dans cette thèse répond à ces différents
critères, de plus il a été montré que l’ajout de CsCl permet d’étendre la fenêtre de transmission
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de ce verre au visible, permettant des applications d’optiques multispectrales couplant le visible
à l’infrarouge.

Cependant ces verres de chalcogénures présentent des propriétés mécaniques relativement
faible, mais il a été montré que grâce à une cristallisation contrôlée au sein du verre, il est
possible de développer une vitrocéramique combinant les propriétés optiques intéressantes du
verre aux propriétés mécaniques, thermiques du cristal. Ce qui est le cas de la composition
62, 5GeS2−12, 5Sb2S3−25CsCl qui grâce au CsCl permet d’obtenir cette cristallisation contrô-
lée.

L’objectif de cette thèse est d’étudier le verre de composition 62, 5GeS2−12, 5Sb2S3−25CsCl

par différentes techniques afin de caractériser l’évolution de la microstructure de ce verre lors
du vieillissement physique (sous Tg) et de la cristallisation (au-dessus de Tg) de celui-ci afin de
mettre en relation cette évolution de la microstructure avec les propriétés optiques et méca-
niques du matériau. Il est important d’étudier le vieillissement physique de ce verre puisque les
applications de celui-ci sont dans une gamme de températures inférieure à sa température de
transition vitreuse, dans laquelle le vieillissement physique agit sur la fraction amorphe. Afin
de comprendre les évolutions des propriétés optiques et mécaniques du verre précédemment dé-
montrées lors de la cristallisation il est nécessaire d’aller étudier l’évolution de la microstructure
de l’échelle macro à l’échelle nano.

Ces travaux de thèse ont été réalisés au "Groupe de Physique des Matériaux" de Rouen
(laboratoire GPM, UMR CNRS 6634) au sein des équipes : ERIS (Équipe de Recherche en
Instrumentation Scientifique) et EIRCAP (Équipe Internationale de Recherche sur la Caracté-
risation des matériaux Amorphes et Polymères). Ces équipes sont spécialisées dans l’étude de
matériaux par sonde atomique tomographique et analyse thermique. La synthèse des échan-
tillons a été réalisée en collaboration avec un laboratoire extérieur : le laboratoire Verres &

Céramiques de l’institut des sciences chimiques de Rennes (UMR CNRS 6226), spécialisée dans
l’étude et le développement des verres de chalcogénures.

Le manuscrit de thèse s’articule autour de quatre chapitres, comme présenté sur le schéma
en figure 1. Le premier chapitre est une revue bibliographique visant à donner les notions
fondamentales sur : (1) l’état vitreux, les différentes familles de verres et le fonctionnement
d’une lentille infrarouge, (2) le vieillissement physique et les différentes théories sur l’évolution
du verre pendant sa relaxation, (3) la cristallisation et les morphologies de cristaux.

Le second chapitre porte sur la description des verres de chalcogénures et leur intérêt pour
les applications optiques. Ce chapitre présentera la synthèse de ces verres ainsi que le choix de la
composition étudiée. Une description des différentes techniques de caractérisation utilisées pour
ces travaux est donnée, que ce soit pour les analyses thermiques (DSC, FSC), la sonde atomique
tomographique (SAT), la microscopie électronique en transmission (MET) ou la diffraction des
rayons X (DRX).

Le troisième chapitre va se focaliser sur l’étude du vieillissement physique par analyse ther-
mique au sein de deux matériaux. Le premier verre étudié est le sélénium qui sert de maté-
riau modèle à la mise en place des protocoles pour le verre 62, 5GeS2 − 12, 5Sb2S3 − 25CsCl.
Les résultats obtenus sur ce verre modèle grâce aux nouvelles techniques d’analyse thermique
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ont permis d’observer les différentes évolutions possibles du verre lors du vieillissement phy-
sique et au-delà. Il est très intéressant de caractériser ce vieillissement physique sur le sélé-
nium qui possède des propriétés et des applications intéressantes. Le verre de composition
62, 5GeS2 − 12, 5Sb2S3 − 25CsCl a été étudié par analyse thermique et les résultats ont été
complétés par vieillissement ex situ pour en analyser l’échantillon par MET et DRX.

Enfin, le quatrième chapitre porte sur l’étude du mécanisme de cristallisation au sein du verre
62, 5GeS2−12, 5Sb2S3−25CsCl de l’échelle macro à l’échelle nano pour obtenir une corrélation
avec les propriétés optiques et mécaniques du verre. Pour cela une première étude à l’échelle
macro de la cristallisation par diffraction des rayons X et cristallisation in situ en DSC est
réalisée et a permis de mettre en évidence une cristallisation en deux étapes. La seconde partie
de l’étude à l’échelle nano, par microscopie électronique en transmission et sonde atomique
tomographique a permis d’observer et de décrire l’évolution de deux morphologies de cristaux
au sein du verre, les mesures de composition ont mis en évidence la répartition hétérogène de
l’antimoine au sein des verres cristallisés, et enfin la croissance des ces différentes morphologies
et la contribution de l’antimoine sont discutées.

Le manuscrit se termine par une conclusion générale présentant les principaux résultats et
les perspectives.

Figure 1 – Organisation du manuscrit de thèse.
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État de l’art
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1.1 L’état vitreux

1.1.1 Le verre

Parmi les trois principaux états de la matière (gaz, solide, liquide), le verre est un état entre-
deux comme le présente la figure 1.1. De par le fait qu’il soit amorphe, il peut être associé à
un liquide et d’un autre côté sa très grande viscosité l’associe à un solide, d’où une appellation
courante de « liquide figé » [1][2].

Figure 1.1 – Les principaux états de la matière et celui du verre

Le verre est en effet formé par un assemblage tridimensionnel semblable à celui de l’état
cristallin mais désordonné à longue distance, présentant uniquement un ordre à courte distance
formé par l’arrangement ordonné autour d’un atome de ses voisins atomiques [3][4][5].

Le verre est un matériau hors équilibre, celui-ci présentant une enthalpie supérieure à celle
de son état cristallin. Il va donc tendre à rejoindre cet état pour retrouver un équilibre thermo-
dynamique stable. Le facteur cinétique du verre, est dû au phénomène de transition vitreuse,
phénomène se produisant lors du refroidissement ou de la chauffe du verre et représentant le
passage de l’état vitreux à l’état de liquide surfondu.

L’ensemble de ces propriétés a permis de définir le verre de la façon suivante : Le verre est
un solide non cristallin présentant le phénomène de transition vitreuse [3].

La température de transition vitreuse est donnée comme étant la température à laquelle,
lors d’un refroidissement suffisamment rapide, le liquide atteint une viscosité de 1012Pa.s ou
un temps de relaxation de 100s [1][6].
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1.1.2 Le phénomène de transition vitreuse

Le phénomène de transition vitreuse reste un problème de la physique condensée non résolu
jusqu’à ce jour de par sa complexité [7]. En présence d’un matériau sous forme liquide et avec
l’application d’une vitesse de refroidissement lente, celui-ci va tendre à cristalliser à une tempé-
rature Tm. Cependant en faisant varier cette vitesse de refroidissement, il est possible de faire
apparaître une compétition cinétique entre la cristallisation et le refroidissement. En effet, si le
refroidissement est trop rapide la cristallisation ne pourra avoir lieu. C’est ce phénomène qui
explique l’existence d’une composante cinétique à la transition vitreuse.

Ce passage de l’état de liquide au verre est décrit par la figure 1.2 représentant la variation
de l’enthalpie/volume/entropie en fonction de la température [8]. Comme vu précédemment,
si le verre est refroidi suffisamment lentement pour laisser le temps aux atomes de s’ordonner
alors à une température de cristallisation appelée Tc, une diminution rapide des paramètres
thermodynamiques a lieu, et un matériau cristallin se forme (en rouge sur la 1.2). Au contraire,
si le liquide est refroidi suffisamment rapidement alors le matériau n’as pas le temps de s’or-
donner. Dans ce cas, le matériau se retrouve dans un état de liquide surfondu jusqu’à atteindre
une température nommée température de transition vitreuse Tg (correspondant sur la figure à
l’intersection entre les courbes extrapolées du verre et du liquide). En dessous de cette tempé-
rature, l’état d’équilibre thermodynamique du système correspond alors à la courbe extrapolée
du liquide.

Cette température de transition vitreuse étant fonction de la vitesse de refroidissement βc,
celle-ci sera d’autant plus élevée que la vitesse de refroidissement sera importante comme l’ex-
plique le schéma en figure 1.3. Ce phénomène permet ainsi de définir le terme de temps de
relaxation, qui correspond au temps nécessaire au matériau perturbé (changement de tempé-
rature) pour retrouver son équilibre [2]. Lorsque ce temps de refroidissement est plus court que
le temps de relaxation, alors le matériau sort de la droite d’équilibre et forme un verre.
La température de Kauzmann TK représentée en 1.2 est définie comme la température à laquelle
l’équilibre thermodynamique du verre et de l’état cristallin présente une différence d’entropie
nulle [9]. En dessous de cette température, l’entropie du verre serait plus basse que celle du
solide, et ceci est en opposition avec la troisième loi de la thermodynamique [2]. Ce phéno-
mène est appelé "paradoxe de Kauzmann", et est aussi un sujet d’intérêt depuis de nombreuses
années [10].
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Figure 1.2 – Représentation de la variation des paramètres thermodynamiques (volume, enthalpie,
entropie) en fonction de la température. Tg : température de transition vitreuse, Tc : température de
cristallisation. La droite en pointillé bleu correspond à la droite d’équilibre thermodynamique. TK :
température de Kauzmann

Figure 1.3 – Représentation de la variation des paramètres thermodynamiques (volume, enthalpie,
entropie) en fonction de la température pour différentes vitesses de refroidissement (βc) du liquide
formateur de verre avec (βc1 : Tg1) > (βc2 : Tg2) > (βc3 : Tg3).

24



1 Université de Rouen Normandie

1.1.3 Les grandes familles de matériaux vitreux

Il est possible d’obtenir un matériau vitreux à partir de tout liquide si la vitesse de refroidisse-
ment appliquée est suffisante pour éviter la cristallisation de celui-ci [1]. Ceci est illustré à l’aide
d’un diagramme temps-température-transformation (TTT) (figure 1.4), qui présente la cristal-
lisation ou la vitrification d’un matériau. Cela comprend donc les oxydes [11][12][13], les chal-
cogénures [14][15][16], les halogénures [17], les liquides ioniques [18][19], organiques [20][21][22],
les polymères [23][24] ou encore les alliages métalliques [25] [26]. La vitesse de refroidissement
nécessaire à la formation du verre reste matériau dépendante [2]. Tous les matériaux ne pré-
sentent pas la même facilité à former un verre en fonction de la vitesse de refroidissement,
c’est comme cela que l’on distingue les bons des mauvais formateurs de verres (Glass Forming
Ability : GFA, soit la capacité d’un matériau à former un verre).

Figure 1.4 – Diagramme TTT (temps, température, transformation), représentation de la vitrifica-
tion/cristallisation. Tf : la température de fusion, Tg : la température de transition vitreuse et rcrit :
le rayon critique de germination.

Parmi les différentes familles de matériaux vitreux, il en existe trois principales pour la réa-
lisation de verres optiques. La famille des oxydes qui représente la plus grande part du marché
industriel et regroupant les verres de silice [27], sodocalciques [28], borates et phosphates. Ces
verres sont transparents du visible au proche infrarouge (4µm). La famille des halogénures,
verres composés de fluorures [29] ou de chlorures qui sont transparents du visible à l’infrarouge
(7µm). La famille des chalcogénures, qui contient les verres composés de séléniures [30], tellu-
rures [31] ou sulfures, présente une transparence étendue à l’infrarouge lointain (20µm) mais
plus faible dans le visible.
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1.1.4 La famille des chalcogénures

Les verres de chalcogénures sont des verres qui existent depuis les années 1980 et permettent
une alternative concrète au germanium, en possédant les mêmes gammes de transparences
infrarouge tout en étant moins chers puisqu’il est possible de les mettre en forme par moulage,
actuellement la mise en forme se faisant par tournage à pointe diamant entraînant une perte
de matière. Ces verres sont composés d’au moins un élément chalcogène parmi le soufre, le
sélénium ou le tellure et sont souvent associés à d’autres éléments proches dans le tableau
périodique comme le germanium, l’antimoine, le gallium, l’arsenic et autres en fonction des
propriétés recherchées, on peut aussi y ajouter des métaux ou des halogénures [32][33]. Ces
verres sont notamment étudiés et utilisés pour leur transmission dans l’infrarouge, aussi bien
pour la réalisation de lentilles pour les caméras thermiques ou lunettes à vision nocturne que
pour des fibres optiques infrarouge, ou de la détection d’espèces chimiques par spectroscopie
[34]. Ces systèmes ont un grand potentiel d’applications possibles les rendant très intéressants.
Ces verres possèdent des indices de réfraction élevés (entre 2 et 4) et une énergie de phonon faible
permettant de conserver une transparence dans l’infrarouge lointain. Le principal inconvénient
de ces verres est leurs mauvaises propriétés mécaniques (en comparaison avec les verres d’oxyde)
dues à des températures de transition vitreuse basses et des énergies de liaison faible. Une
solution a été développée en générant des nanocristaux à l’intérieur de la matrice vitreuse pour
former une vitrocéramique possédant des propriétés mécaniques améliorées tout en conservant
de bonnes propriétés optiques dans le domaine infrarouge. Ce compromis a déjà été étudié pour
plusieurs compositions [35][36][37][38]. Calvez et al. ont mis en évidence le rôle du CsCl dans
le processus de cristallisation contrôlé pour former une vitrocéramique [30].

1.1.5 Les vitrocéramiques

Les vitrocéramiques sont des matériaux composites puisqu’ils sont formés d’une matrice
vitreuse et de nanocristaux dispersés dans celle-ci (de quelques pourcent à plus de 90%). Cette
combinaison est élaborée par cristallisation partielle et contrôlée d’un verre. L’objectif de ces
matériaux étant de combiner les propriétés intéressantes des verres (optiques, large choix de
compositions, facilité de mise en forme...) avec celles des cristaux (mécaniques, thermiques,
photoniques...).

Le développement des premières vitrocéramiques a eu lieu à partir de 1953, suite à la dé-
couverte de l’américain Stanley Donald Stookey (1915-2014) : lorsqu’il travaillait chez Corning
en tant que chercheur, suite à une erreur de température sur un four de recuit, il découvrit un
verre partiellement cristallisé et le lendemain matin il observa une amélioration des propriétés
mécaniques.

Grâce à cette découverte, l’intérêt pour les vitrocéramiques n’a cessé de croître. On les
retrouve dans de nombreuses applications (plaques de cuisson, miroir de télescopes, radômes,
biomatériaux, puces électroniques...).
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1.1.6 Imagerie infrarouge

L’imagerie infrarouge est possible depuis l’utilisation des caméras infrarouge qui permettent
d’observer les énergies thermiques. En effet, chaque corps au dessus de 0 K émet de la radiation
dans le domaine infrarouge, et plus cette température sera élevée, et plus ce corps émettra d’in-
frarouge proches du domaine visible (proche IR). L’imagerie infrarouge est aujourd’hui utilisée
aussi bien dans le domaine militaire (vision nocturne, radar, guidage...) que dans le domaine
civil (caméras de surveillance, systèmes météo, voitures autonomes, prise de température sans
contact...). A noter que l’échantillon à base de Ge-S-Sb-CsCl étudié dans ce travail est un
bon candidat à la réalisation de lentilles infrarouge pour les systèmes optiques de ces caméras
thermiques. L’engouement pour le développement de nouveaux matériaux est important depuis
quelques années avec plusieurs objectifs : des matériaux moins chers, plus facile à mettre en
forme ou encore possédant de meilleurs propriétés thermiques, photoniques ou mécaniques...

Spectre électromagnétique

Un rayonnement électromagnétique est une radiation émise par une source qui ne requiert
pas de matière pour être transportée. Ces ondes électromagnétiques peuvent être décrites en
utilisant le modèle d’ondes électromagnétiques, c’est-à-dire en assimilant cela à une onde com-
posée d’un champ électrique et d’un champ magnétique, perpendiculaire l’un à l’autre selon
la direction de propagation de cette onde. Chacune de ces ondes du spectre électromagnétique
représentées en figure 1.5, correspond à un domaine de longueur d’onde λ et de fréquence ν
reliés par l’équation suivante :

λ =
c

ν
(1.1)

Avec c, la vitesse de propagation de la lumière dans le milieu (c= 2,998.108m.s−1 dans le
vide).

Les petites longueurs d’onde correspondent aux rayons gamma, rayons X et rayons ultra-
violets, et les grandes longueurs d’onde correspondent aux micro-ondes et ondes radio. Cette
étude porte un intérêt particulier sur le domaine infrarouge, qui se décompose de la sorte : le
proche infrarouge "NIR" (0,75-1 µm), l’infrarouge court "SWIR" (1-3µm), l’infrarouge moyen
"MWIR" (3-6µm), l’infrarouge lointain "LWIR" (6-15µm) et l’infrarouge très lointain "VL-
WIR" (15-1000µm).Les matériaux étudiés dans cette étude présente une transmission dans
cinq domaines spectraux (du visible à l’infrarouge lointain), ce qui permet des applications
multispectrales.

Émission thermique

L’émission thermique d’un objet peut être quantifiée par l’intensité spectrale des rayonne-
ments électromagnétiques à partir du concept du corps noir.
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Figure 1.5 – Spectre électromagnétique avec description des domaines du visible et de l’infrarouge.

Un corps noir est un objet idéal qui absorbe toutes les longueurs d’onde qu’il reçoit, ce qui
provoque l’émission d’un rayonnement électromagnétique. La puissance radiative d’un corps
noir est exprimée par la loi de Planck :

Eλ(λ, T ) = (
2πhc2

λ5
)(exp(

hc

λkBT
)− 1)−1 (1.2)

Avec la constante de Planck h= 6, 626.10−34J.s, la constante de Boltzmann kB= 1, 381.10−23J.K−1,
la vitesse de la lumière dans le vide c= 2, 998.108m.s−1 et T (K) la température du corps noir.

La figure 1.6 présente un graphique calculé à partir de l’équation 1.2 pour sept températures
différentes. La figure 1.6 montre que la radiation émise varie de façon continue en fonction de la
longueur d’onde, l’amplitude de la radiation augmente avec la température du corps noir et plus
cette température est élevée, plus le domaine d’émission est décalé vers les petites longueurs
d’onde.

En fonction de la température, la distribution spectrale montre un maximum à λ max qui
est décrit par la loi de Wien :

λmaxT = C (1.3)

Avec C= 2898 µm.K. Le soleil est assimilé à un corps noir de 5800K avec beaucoup de
radiations dans le visible, que l’oeil humain peut observer. Cependant le graphique montre que
l’observation est possible jusqu’à une limite de température à 800K, pour laquelle le maximum
d’émission se trouve dans l’infrarouge et sera donc invisible à l’oeil humain, d’où le besoin de
systèmes permettant de voir au-delà du visible.
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Figure 1.6 – Émittance énergétique spectrale d’un corps noir en fonction de la longueur d’onde pour
sept températures.

1.2 Le vieillissement physique

Comme il a été vu précédemment, le verre est un matériau hors équilibre, en effet ses
propriétés thermodynamiques (enthalpie, volume, densité...) évoluent avec le temps lorsque
celui-ci est maintenu à une température inférieure à sa température de transition vitreuse.

Le vieillissement physique est une particularité du verre très intéressante et très étudiée de-
puis de nombreuses années puisque ce phénomène n’est toujours pas complètement caractérisé.
Des travaux sur le vieillissement ont été menés sur beaucoup de matériaux, des polymères, les
plus étudiés [39] [40], aux verres métalliques ou encore aux des verres de chalcogénures [41]. Ce
concept de vieillissement physique permet de décrire cette évolution du verre vers son équilibre,
celui-ci peut-être étudié via le phénomène de relaxation structurale [42][43][44].

1.2.1 La relaxation structurale

La Figure 1.7, illustre l’évolution de l’enthalpie, du volume et de l’entropie d’un verre vieilli
pendant un temps ta à une température de vieillissement Ta. Le verre formé initialement présente
un excès d’enthalpie par rapport à son état d’équilibre qui correspond à la courbe extrapolée
du liquide surfondu. Ainsi, lors du maintien de ce verre sous Tg, son enthalpie diminue jusqu’à
rejoindre son état d’équilibre. Théoriquement, pour un temps de vieillissement infini, le verre
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devrait perdre un excès enthalpique ∆H∞ comme présenté sur la figure 1.7. Plus la température
de vieillissement est éloignée de la température de transition vitreuse, plus long sera le temps
pour atteindre cet équilibre.

Figure 1.7 – Schéma de l’évolution des propriétés thermodynamiques d’un verre lors d’un vieillisse-
ment à une température de vieillissement Ta pendant un temps ta. Le maximum de perte enthalpique
est représenté par ∆H∞. Le surplus d’énergie accumulé pendant le vieillissement se traduit par l’aire
représentée en bleue lors de la chauffe.

Ce phénomène naturel appelé vieillissement physique correspond aux mouvements d’unités
structurales (tels que des monomères) que l’on appelle aussi la relaxation structurale.

La relaxation structurale peut être étudiée par calorimétrie, avec la mesure d’enthalpie de
recouvrance représentant une quantité d’énergie associée à un vieillissement physique et permet-
tant de suivre son évolution. En effet, le vieillissement physique se traduit par un pic endother-
mique superposé à la transition vitreuse (comme le montre la Figure 1.8). Plus le vieillissement
est long, plus ce pic sera décalé vers les hautes températures, et plus l’aire sera importante. Ce
décalage est dû au fait que lors du vieillissement, le verre perd des degrés de liberté, réduisant
son volume libre/enthalpie, et donc possède moins de mobilité moléculaire que le verre initial.
Une chauffe du verre jusqu’à une température supérieure à la transition vitreuse permet de
supprimer le vieillissement et de retrouver une mobilité moléculaire importante. C’est lors de
cette chauffe que le calcul de l’aire du pic endothermique associé à la relaxation structurale
permet de quantifier l’enthalpie perdue durant le vieillissement en intégrant la différence entre
la chaleur spécifique du verre vieilli et le verre non vieilli selon l’équation [42] :
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Figure 1.8 – Représentation du pic endothermique associé à la relaxation structurale et résultant de
l’énergie accumulée lors du vieillissement physique. En orange la courbe du verre vieilli et en pointillé
bleue le verre initial.

∆H(Ta, ta) =

∫ T2

T1

[Ca
p (T )− Cr

p(T )].dT (1.4)

Avec Ca
p et Cr

p les chaleurs spécifiques respectives du verre vieilli et non vieilli, T1 et T2

des températures prises respectivement en dessous et au-dessus de Tg. La perte enthalpique
maximum pour atteindre l’équilibre est déterminée en prenant en compte Ta, Tg et le ∆Cp (le
saut de chaleur spécifique au passage de la transition vitreuse) par la formule suivante [42] :

∆H∞ = ∆Cp.(Tg − Ta) (1.5)

1.2.2 La température fictive

L’évolution du vieillissement physique peut aussi être observée par l’évolution de la tempé-
rature fictive Tf . Cette température fictive correspond à la température de transition vitreuse
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que devrait présenter le verre si celui-ci était à l’équilibre thermodynamique, comme définie par
Tool en 1931 [45]. Ainsi, tant que le verre n’a pas atteint cet équilibre, cette température fictive
ne cesse d’évoluer avec le temps de vieillissement, jusqu’à atteindre une valeur-limite corres-
pondant à la valeur de la température de vieillissement une fois l’équilibre atteint comme le
montre la Figure 1.9. Cette Tf peut être mesurée à partir de la méthode des aires de Moynihan
[46] décrite par la formule ci-dessous et la Figure 1.10. Cette méthode permet ainsi de suivre
l’évolution du verre vers l’équilibre.∫ Tf

T1

(Cp,liquide − Cp,verre.dT =

∫ T2

T1

(Cp − Cp,verre.dT (1.6)

Figure 1.9 – Évolution de la température fictive (Tf ) en fonction du temps de vieillissement (t1, t2,
t∞) du verre.
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Figure 1.10 – Calcul de la température fictive Tf par la méthode des aires.

1.2.3 Une évolution vers l’équilibre en deux étapes

Récemment, il a été montré dans de nombreux systèmes tels que des polymères [47] ou les
verres de chalcogénures [48][41] que lors de vieillissements à des températures éloignées de la
température de transition vitreuse, l’évolution de l’enthalpie de relaxation présente un plateau
intermédiaire, mettant en lumière une approche vers l’équilibre en deux étapes. Un exemple
tiré des travaux de Cangialosi et al. est présenté en Figure 1.11 sur du polystyrène, mettant
en évidence ce plateau intermédiaire dans l’évolution de l’enthalpie de relaxation en fonction
du temps pour différentes températures [49]. Ces mêmes matériaux vieillis à des températures
proches de la transition vitreuse ne présentent plus ce plateau intermédiaire [49] [50].

Une des hypothèses sur la relaxation structurale consiste à relier ces différences de compor-
tement à des hétérogénéités dans les dynamiques de relaxation. Righetti et al. ont notamment
présenté une évolution de l’enthalpie de relaxation en fonction de la température de vieillisse-
ment comme étant dépendante du type de mécanisme de relaxation mis en jeu [51]. D’après
cette étude, pour des températures de vieillissement élevées (proche de la température de transi-
tion vitreuse), le mécanisme de relaxation est dominé par des mouvements coopératifs à grandes
échelles (le mouvement d’une entité relaxante ne se fera que si les entités proches bougent éga-
lement). Alors que pour des températures éloignées de la transition vitreuse, ce mécanisme de
relaxation est dominé par des mouvements localisés à plus petite échelle [52].
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Figure 1.11 – Évolution de la différence entre l’enthalpie maximum ∆H∞ du polystyrène et l’enthalpie
de relaxation en fonction du temps pour différentes températures. en A un échantillon de forte masse
molaire et B un échantillon de faible masse molaire [49].

1.2.4 Au delà de l’équilibre thermodynamique

D’ordinaire, il est considéré que le verre est stable une fois que l’équilibre est atteint mais
depuis quelques années il a été observé des cas dans lesquels cet état n’est pas l’état final du
verre. Une fois l’équilibre thermodynamique atteint, et selon le matériau, celui-ci peut rester
stable dans le temps ou rejoindre l’état cristallin (en théorie) s’il possède suffisamment de
mobilité moléculaire, lorsque ce vieillissement se fait à une température proche de Tg, faisant
intervenir à nouveau l’importance de ce facteur Tg−Ta. Cette évolution est décrite par la Figure
1.12 qui montre l’évolution du verre vers le cristal (∆Hcristallisation) une fois l’équilibre atteint
(∆H∞).
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Figure 1.12 – Évolution de l’enthalpie de relaxation d’un verre en fonction de la température. Un
isotherme de vieillissement à une température Ta est représenté, avec ∆H∞, l’enthalpie nécessaire
pour rejoindre l’équilibre et ∆H cristallisation, l’enthalpie nécessaire pour rejoindre l’état cristallin.
Tc : Température de cristallisation.

Des travaux sur des polymères ont en effet montré qu’une fois le plateau à ∆H∞ atteint,
les flux de chaleur présentent un pic de cristallisation froide ainsi qu’un pic de fusion (dont
les enthalpies augmentent avec le temps de vieillissement), démontrant la nucléation lors du
vieillissement physique. Dans certains cas, une croissance de ces germes est aussi observée [53]
[54] [55] [56]. Un exemple sur des échantillons de iPB-1 et de PA 6 est présenté en figure
1.13. Cet exemple présente l’évolution d’un verre vers le cristal lors de vieillissements sous Tg,
cette évolution est mise en évidence par le pic de cristallisation froide, signifiant l’apparition de
germes sous Tg, mais également par le pic de fusion dont l’enthalpie est égale à l’enthalpie de
cristallisation.
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Figure 1.13 – (a) Chaleur spécifique du iPB-1 et du PA 6 en fonction de la température mesuré à
une vitesse de chauffe de 1000K/s après vieillissement à différents temps (entre 0s et 10 000s) à 243K
(iPB-1, Tg = ) et 323K (PA 6 Tg = ). Les axes en température sont différents entre le haut et le bas.
(b) Enthalpie de relaxation et de cristallisation froide en fonction du temps de vieillissement [54].

1.3 La cristallisation

La cristallisation est un aspect très important des vitrocéramiques, puisque c’est en com-
prenant les mécanismes de cristallisation que l’on peut ensuite améliorer les propriétés du verre
initial. Cette compréhension comprend la taille des cristaux formés, la nature des phases cris-
tallines, la morphologie de ces cristaux.
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Figure 1.14 – Schéma de cristallisation par germination/croissance. (a) en deux étapes, (b) en une
seule étape. Tg : température de transition vitreuse, T1 : début de germination, T2 : fin de germination,
T3 début de croissance cristalline, T4 : fin de croissance cristalline, Tf : température de fusion, Gmax :
vitesse de germination maximale, Cmax : vitesse de croissance cristalline maximale.

Il existe deux processus pour faire cristalliser un échantillon : Une cristallisation à partir de
l’état liquide mais ce processus ne permet pas de contrôler la cristallisation et n’est donc pas
la solution optimale. Le second processus est une cristallisation à partir de l’état vitreux, ce
processus se déroule généralement en deux étapes, avec une étape de germination à basse tem-
pérature (légèrement au-dessus de Tg) puis une étape de croissance à plus haute température, ce
protocole est utilisé pour les matériaux où la germination est dans un domaine de température
plus bas que celui de la croissance comme sur la figure 1.14(a). Pour certains matériaux les
domaines de germination et de croissance sont plus ou moins superposés comme sur la figure
1.14(b). Dans ce cas, dès la formation de germes supercritiques (discutés après), ces germes
commencent à croître. Dans ce second cas, une plus grande distribution de la taille des cristaux
est observée.
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1.3.1 Théorie classique de la nucléation

La théorie classique de la nucléation (historiquement appelée "CNT" de l’anglais "Classical
Nucleation Theory") a débuté par la description thermodynamique des équilibres entre phases
par Gibbs en 1876 [57] et le concept d’énergie d’activation par Arrhenius en 1889. Ces travaux
ont été repris et développés par Volmer et Weber en 1926 avec les fondements de la théorie
classique de la nucléation et notamment par l’ajout de la notion de germes critiques et de la
théorie de la nucléation homogène. La base de la théorie actuellement utilisée a été développée
en 1935 par Becker et Döring notamment avec la notion d’étapes depuis l’atome jusqu’au germe
macroscopique [58]. Cette théorie n’est toujours pas considérée comme "parfaite" puisque elle
ne permet pas de décrire 100% des résultats expérimentaux, notamment pour les domaines de
températures inférieurs aux températures de transition vitreuse. Cette théorie n’a cessé d’inté-
resser le monde de la recherche et est en constante évolution.

La CNT permet de modéliser différents mécanismes de nucléation/croissance selon les pro-
cessus thermodynamiques et cinétiques de formation des germes. Pour cela deux hypothèses
permettent une approche compréhensible de la théorie : la première hypothèse est de considérer
que peu importe la taille du germe, ses propriétés seront équivalentes au cristal macroscopique
(structure, composition, densité). La seconde hypothèse est de considérer que le germe favorisera
une forme minimisant l’énergie de surface, c’est-à-dire une forme sphérique de rayon r.

Nucléation homogène

La nucléation est associée à la formation de germes cristallins de tailles submicroscopiques.
Ces germes sont formés de façon homogène, spontanée et aléatoire (même probabilité de for-
mation d’un germe dans tout le volume) ou de façon hétérogène due à la présence de sites
préférentiels (interfaces, impuretés, bulles...). Cette partie abordera uniquement le cas de la
nucléation homogène.

Cette nucléation homogène apparaît généralement par fluctuation de la structure, de la
composition ou de la densité au sein du matériau. La CNT considère que cette fluctuation
est le résultat d’une activation thermique du système initialement dans un état de liquide
surfondu (métastable) qui va tendre à rejoindre son état d’équilibre thermodynamique, c’est-à-
dire l’état cristallin. Pour favoriser la nucléation, la formation d’un germe stable doit générer
une diminution de l’énergie de Gibbs (G). Ce changement d’état du verre au cristal générant une
diminution de l’énergie libre (∆GV ) pour un volume donné ((4πr3)/3) présente une barrière de
nucléation. Cette barrière correspond à une pénalité énergétique associée à la formation d’une
interface germe/verre correspondant à la tension de surface (γ) multipliée par l’aire de cette
surface (4πr2). Cette théorie est schématisée en figure 1.15 .

Le changement d’énergie (∆G) pendant la nucléation d’un germe sphérique considère les
aspects thermodynamiques associés aux énergies de volume et aux énergies de surface (en né-
gligeant la variation d’énergie élastique ∆GE dans le cas d’une transition liquide-solide) selon
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Figure 1.15 – Variation de l’énergie libre de Gibbs lors du passage de l’état de liquide surfondu au
germe stable avec le franchissement de la barrière d’énergie associée à l’énergie de formation d’une
interface germe/liquide (Surface * γ). V * ∆GV correspond au gain d’énergie libre dû à l’énergie libre
volumique. ∆G est le bilan thermodynamique total (correspondant à l’énergie libre) de la formation
du germe stable.

l’équation suivante :

∆G = ((
4

3
πr3) ∗∆GV ) + (4πr2) ∗ γ) (1.7)

Cette équation montre une compétition entre l’énergie d’interface due à la barrière énergé-
tique à franchir (empêchant la nucléation) et le terme volumique (favorisant la nucléation).
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Figure 1.16 – Évolution de l’énergie libre de Gibbs (∆G) pour la formation d’un germe critique (r*).
Le travail critique de formation (∆G∗) et le domaine critique (∆G −∆G∗ < kBT ) sont représentés.
Au dessus de r* les germes croissent et en dessous de r* les germes sont dissous.

Les germes formés dans la matrice vitreuse ne sont stables qu’à partir d’un certain diamètre
correspondant à la taille critique de formation du germe appelé "germe critique". Si le germe
n’atteint pas cette taille critique, la probabilité de sa dissolution est très élevée, et si le germe
atteint une taille supérieure alors la probabilité pour que celui-ci puisse croître est forte (voir
la figure 1.16).

Le rayon critique minimal pour un germe (r*) peut être déterminé à partir de l’équation
1.8.

r∗ = − 2γ

∆GV

(1.8)

La formation de ce germe critique de taille minimale nécessite une énergie de formation
critique ∆G* avec :

∆G∗ =
16π

3

γ3

∆G2
V

(1.9)

Si r < r*, alors l’énergie d’interface est trop importante comparée au terme volumique, alors
le germe formé n’est pas stable et se dissous.

Si r > r*, alors le germe est dans un état supercritique et sa croissance permet de réduire
l’énergie libre du système (favorisant sa croissance).
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La vitesse de nucléation ou taux de nucléation (I) correspond au nombre de particules de
tailles critiques (N*) (par unité de volume) multiplié par la fréquence à laquelle ces particules
deviennent supercritiques (ν’) (voire équation 1.10). Cette vitesse de nucléation dépend de la
vitesse de diffusion des atomes au sein de la matrice vers le germe et elle s’écrit :

I(T ) ∝ h

3πλ3η
exp− (

∆G∗
kBT

) (1.10)

avec T la température, h et kB les constantes de Planck et Boltzmann, λ la distance de saut
d’un atome (2 fois le rayon ionique de celui-ci) et η la viscosité. L’évolution de cette valeur en
fonction de la température est présentée en figure 1.17.

Figure 1.17 – Vitesse de nucléation (I) en fonction de la température et représentation des bar-
rières thermodynamique et cinétique (viscosité) avec une vitesse de nucléation maximale à Tn. Tm :
température de fusion

Pour des températures proches de la transition vitreuse, la viscosité importante du système
empêche la formation de germes. Pour de plus hautes températures, la viscosité du système
décroît ce qui augmente la vitesse de nucléation, celle-ci diminue ensuite avec la diminution du
degré de surfusion "Tm - T" (barrière thermodynamique). La nucléation est impossible pour des
températures proches de la température de fusion puisque l’énergie interfaciale est trop grande.
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1.3.2 Croissance cristalline

La croissance cristalline débute dès lors qu’un germe atteint la taille critique. La vitesse de
croissance est alors une mesure de la croissance de la surface du germe critique. Comme pour la
nucléation, cette vitesse est dépendante d’un terme thermodynamique associé à la probabilité
d’attachement d’un atome au germe [1 − exp(∆Gliquide−cristal/kBT )] (avec ∆Gliquide−cristal la
différence d’énergie libre de Gibbs entre le liquide et le cristal) et de la diffusion des atomes vers
l’interface cristal/liquide [D ≈ exp(−∆GD/kBT )] (avec ∆GD l’énergie associée à la migration
d’un atome vers le germe) [59][60][61]. La courbe schématisant l’évolution de la vitesse de
croissance en fonction de la température, limitée par ces différents paramètres, est présentée en
figure 1.18.

Figure 1.18 – Vitesse de croissance C en fonction de la température et représentation des barrières
thermodynamique et cinétique (diffusion) avec une vitesse de croissance maximale à Tc. Tm : tempé-
rature de fusion.

En fonction des domaines de température de nucléation/croissance, la cristallisation des
matériaux peut être optimisée en une ou plusieurs étapes. Le front de cristallisation peut être
homogène et former des cristaux sphériques minimisant l’énergie libre, ou préférentiel suite à
une anisotropie d’énergie d’interface du cristal ou d’énergie élastique lors de la croissance de
celui-ci, impactant la morphologie finale.

1.3.3 Morphologies

Les cristaux ne présentent pas toujours des morphologies sphériques en fonction du méca-
nisme de croissance. La morphologie d’un cristal peut théoriquement être déduite de sa structure
cristallographique et de l’énergie interfaciale. Gibbs a décrit en 1878 la forme d’équilibre d’un
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cristal comme étant celle minimisant l’énergie libre totale [57]. Cette énergie libre totale résulte
des énergies volumiques et des énergies de surface du cristal. A partir de cette première théorie,
Wulf a établi une relation entre les faces des plans cristallographiques décrit par les indices
de Miller et les énergies de surface [62]. Depuis, de nouveaux concepts ont permis d’améliorer
la description de cette forme d’équilibre, notamment en reliant l’énergie de surface du cris-
tal aux énergies des liaisons chimiques du plan (Bravais, Hartmann et Perdok)[63]. Certains
plans peuvent donc présenter des anisotropies d’énergie de surface et engendrer une croissance
préférentielle selon ces plans tout en minimisant l’énergie libre totale. Un second phénomène
pouvant altérer la morphologie d’un cristal provient de l’énergie élastique et de son anisotropie.
Dans une matrice amorphe, la nucléation/croissance de cristaux crée une distorsion due aux
différences de volumes molaires entre la matrice vitreuse et le cristal. Ce champ de déformation
s’établit dans une zone de volume proche du volume du cristal. Plus la zone déformée sera
importante et plus cette énergie élastique sera importante. Plus le cristal croît et plus l’énergie
élastique croit (en r3 pour une sphère). Pour des tailles croissantes, la contribution relative de
l’énergie élastique devient de plus en plus grande comparée à celle de l’énergie interfaciale qui
elle ne croit qu’en r2. C’est donc l’énergie élastique qui pilote de plus en plus l’anisotropie mor-
phologique en cours de cinétique pour des tailles croissantes de cristallites. Selon l’orientation
du cristal, il y a des plans plus doux que d’autres, donc présentant des déformations élastiques
plus petites. Ainsi, plus le cristal croît et plus l’énergie élastique augmente et prend le pas dans
l’évolution morphologique due à l’anisotropie conduisant à une modification de la morphologie
du cristal [64].

L’énergie d’interface et l’énergie élastique ne s’opposent pas, il est possible que l’énergie
d’interface joue un rôle plus important aux temps courts, mais qu’au fur et à mesure que la
taille croît l’impact de l’énergie élastique, qui elle est proportionnel au volume du cristal, prenne
le pas sur une croissance anisotrope.

La théorie classique de la nucléation permet de décrire qualitativement la majorité des
mécanismes de cristallisation. Cependant cette théorie n’est pas parfaite et ne permet pas de
quantification (tailles, taux de cristallinité...). Aujourd’hui, encore beaucoup de théories conti-
nuent de l’améliorer [59][65][66][67][68][69]. La littérature a notamment démontré que la relaxa-
tion structurale n’étant pas prise en compte dans cette théorie, elle ne permet pas de décrire
correctement l’évolution des matériaux pour des températures inférieures à la température de
transition vitreuse, c’est-à-dire dans le domaine de température où la relaxation structurale est
présente. Les travaux de Zanotto et al. ont montré l’écart entre les résultats expérimentaux et
la théorie (courbe bleue pour le calcul théorique à partir de la CNT et en tirets roses les résul-
tats expérimentaux), en mettant en évidence l’écart de vitesse de nucléation entre la théorie et
les résultats expérimentaux, avec la prise en compte du temps de relaxation (les croix bleues
montrent l’évolution de la vitesse de nucléation qui augmente avec le temps de vieillissement à
703K) [55] comme le montre la figure 1.19 issue de cet article.
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Figure 1.19 – Vitesse de nucléation du verre (I) à l’équilibre (ronds bleus) en fonction de la tempé-
rature. les croix représentes l’évolution de la vitesse de nucléation en fonction du temps à 703K. Les
résultats en ronds verts sont ceux obtenus sur un verre qui n’était pas à l’équilibre. La ligne bleue est
le fit réalisé à partir de l’équation de la CNT qui prévoit un maximum à 661K (bien plus bas que les
résultats expérimentaux à 733K). La droite en tiret rose est en prenant en compte l’évolution de la
viscosité [55].
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2.1 Les verres de chalcogénures

2.1.1 Propriétés optiques

En fonction de la composition du verre que ce soit de silice, de fluorure ou de chalcogénure,
différentes fenêtres de transmission sont possibles. En effet, cette fenêtre de transmission est
due aux propriétés intrinsèques de chaque matériau, délimitée aux courtes longueurs d’onde
par le band-gap et aux grandes longueurs d’onde par l’absorption multi-phonon comme montré
sur la figure 2.1. Entre ces deux frontières, la diffusion de Rayleigh et les pertes par réflexion
aux interfaces vont venir limiter le seuil de transmission.

Figure 2.1 – Spectre de transmission de trois familles de verres différents.

l’énergie de gap

Le gap ou énergie de gap est la différence d’énergie entre la bande de valence et la bande de
conduction du matériau. La transmission de nos verres aux courtes longueurs d’onde est limi-
tée par l’absorption de photons (dont l’énergie est suffisante) qui donne lieu à des transitions
électroniques entre la bande de valence et la bande de conduction du matériau.

Le rapport entre la longueur d’onde de gap et son énergie est donné par la formule :

Eg =
hc

λg
=

1, 24

λg
(2.1)
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Avec Eg l’énergie de gap en eV, h la constante de Planck (6,58211899.10-16 eV.s), c la vitesse
de la lumière en (300.109m.s−1)et λg la longueur d’onde en µm. Le coefficient d’absorption
optique du matériau (α) est obtenu à partir de la formule 2.2, avec I l’intensité transmise pour
une longueur d’onde donnée, I0 l’intensité incidente, α le coefficient linéaire d’absorption en
cm−1, et x l’épaisseur du matériau en cm.

Ln
I

I0

= −αx (2.2)

d’où :

α =
1

x
ln(

I0

I
). (2.3)

L’étude de la variation de α en fonction de λ permet ensuite d’obtenir λg et grâce à l’équation
2.1, la valeur de Eg. Usuellement Eg est déterminée pour une valeur de α = 10cm−1.

L’absorption multi-phonon

L’absorption multi-phonon représente la frontière de transmission aux grandes longueurs
d’onde. Cette coupure est due à l’interaction entre la lumière incidente et les modes de vibra-
tions des liaisons chimiques du réseau vitreux.

Selon un modèle simplifié, l’énergie d’une liaison entre deux atomes est liée à la constante
de force k et à la masse réduite µ des atomes, cette liaison est représentée en figure 2.2 :

Figure 2.2 – modèle simplifié d’une liaison.

et peut être décrite par les relations :

ν =
1

2π

√
k

µ
(2.4)

et

55



2 Université de Rouen Normandie

µ =
1

m1

+
1

m2

(2.5)

avec ν la fréquence de vibration de la liaison et m1 et m2 les masses des atomes 1 et 2. Pour
exciter la vibration de la molécule, le photon incident doit avoir une énergie :

Eph = hνph (2.6)

avec νph = ν

La formule met en avant le fait que plus nos atomes seront lourd, plus la fréquence et l’énergie de
phonon seront petites et par conséquent leur longueur d’onde sera grande, ainsi la transmission
sera décalée vers les grandes longueurs d’onde. Les différents atomes ont des masses molaires
différentes telles que :

MOxygene < MFluor < MSoufre < MSelenium < MTellure

Les verres de chalcogénures avec leurs faibles énergies de liaison k et des masses molaires
importantes permettent de transmettre dans les grandes longueurs d’onde et ce plus loin que les
verres d’oxydes ou de fluorures, comme on peut le voir sur la figure 2.3 représentant l’évolution
de transmission de différents verres [1].

Figure 2.3 – Domaines de transmission de différentes familles de verre [1].
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Diffusion et pertes par réflexion

La diffusion est un phénomène qui intervient lorsque la lumière incidente rencontre des
particules lors de son passage dans un milieu transparent, ici la fluctuation de densité du verre
à l’échelle atomique va jouer le rôle de ces particules. Les pertes générées par la diffusion
de Rayleigh [2] sont proportionnelles à 1.λ−4, et donc plus la longueur d’onde sera petite et
plus la diffusion sera importante. C’est un phénomène observé notamment avec le ciel puisque
l’atmosphère terrestre diffuse dans l’air environ 8 fois plus le bleu que le rouge en raison de
sa longueur d’onde plus petite, expliquant ainsi la couleur de celui-ci. La diffusion de Mie [3]
peut aussi avoir lieu à cause de défauts présents au sein de l’échantillon tel que des cristallites,
des bulles ou autres impactant sur la transmission du matériau [4]. Les pertes par réflexion ont
lieu aux interfaces air/verre que la lumière rencontre, ce facteur de réflexion pour une lumière
incidente normale par rapport à une interface plane air/verre est donné par la relation :

R =
(n− 1)2

(n+ 1)2
(2.7)

Si l’on considère que la transmission à travers un échantillon possédant deux surfaces planes
par une lumière incidente normale va rencontrer deux interfaces, air/verre puis verre/air, alors
l’intensité transmise It sera égale à :

It =
(1−R)

(1 +R)
(2.8)

Ces relations mettent ainsi en évidence la variation du maximum d’intensité transmise, et
donc plus l’indice de réfraction sera élevé et plus notre intensité transmise sera faible.

Autres absorptions

L’absorption inter-bandes, l’absorption multi-phonon, la diffusion de Rayleigh [5] et les
pertes par réflexion ne sont pas les seules causes possibles de l’absorption de notre matériau.
En effet, lors de la synthèse du verre, de l’eau, de l’oxygène ou du carbone peuvent s’introduire
et générer la présence de liaisons Se-H, Ge-H, S-H, O-H, Ge-O, H20, CO2. . . [6]. Ces impuretés
vont générer des pertes optiques par diffusion ou cristallisation non contrôlée dans le verre ainsi
que d’importantes absorptions qui viendront réduire notre fenêtre de transmission. Afin d’éviter
ces impuretés, une purification des éléments de départ est recommandée.

2.1.2 La synthèse des verres

Parmi les différentes méthodes de synthèse de ces verres de chalcogénures, celle qui est
utilisée ici sera la méthode par fusion-trempe en tube scellé permettant la réalisation de verres
de qualités optiques optimales [4].
Le procédé pour la synthèse du 62, 5GeS2−12, 5Sb2S3−25CsCl consiste à peser sous atmosphère
contrôlée en boîte à gants le germanium, le soufre et le chlorure de césium tandis que le gallium
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est pesé à l’air libre. Le soufre est au préalable purifié par une étape de distillation dynamique
afin de réduire les impuretés présentes (traces d’humidité ou autres). Les éléments de départ de
hautes puretés (99,999%) sont ensuite insérés dans un tube de silice, qui a été rincé au préalable
par de l’acide fluoridrique afin d’éliminer toute trace de silice. Le tube contenant les éléments
de départ est ensuite mis sous vide pendant au moins 3h afin d’atteindre un vide secondaire de
l’ordre de 10−6 mbar. Un piège azoté est placé entre la pompe et le tube de silice afin de capter
les espèces volatiles qui pourraient s’échapper de nos éléments comme le décrit la figure 4.1.

Figure 2.4 – Schéma du montage de synthèse en tube scellé.

Le tube contenant les éléments est ensuite scellé puis placé dans un four tubulaire basculant
comme on peut le voir sur la figure 2.5.

58



2 Université de Rouen Normandie

Figure 2.5 – Insertion du tube de silice scellé contenant les éléments de départ dans le four tubulaire
basculant.

Le programme de chauffe est composé de deux étapes : Premièrement on effectue une mon-
tée à 600°C pour faire réagir le soufre avec les autres éléments du verre et éviter les risques
d’explosion liés aux fortes tensions de vapeur du soufre à haute température comme le montre
la figure 2.6.

Figure 2.6 – Pression de vapeurs de quelques éléments [7].

Puis une seconde étape avec un isotherme à haute température aux environs de 850°C va
permettre l’homogénéisation du système à l’état fondu. Le tube est ensuite sorti rapidement
du four à haute température et trempé à l’eau pendant quelques secondes le temps que le
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décollement du verre avec le tube de silice soit complet. Le tube est ensuite placé dans un four
et recuit à 250°C correspondant ici à une température de Tg-30°C (température de transition
vitreuse, voir chapitre 1) afin de relaxer les contraintes mécaniques générées par la trempe à
l’eau. Une fois le tube revenu à température ambiante, on récupère le barreau de verre que l’on
va venir découper avec une scie à fil, puis polir afin d’obtenir des disques d’environ 2 mm pour
réaliser nos différentes cristallisation, comme on peut le voir sur la figure 2.7.

Figure 2.7 – Disques de 2 mm cristallisés pendant différents temps à 290°C.
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2.1.3 Le verre de composition 62, 5GeS2 − 12, 5Sb2S3 − 25CsCl

La synthèse des verres de chalco-halogénures vise à coupler leurs avantages tout en com-
pensant leurs défauts. D’un côté les verres d’halogénures ont pour principal défaut d’être très
hygroscopiques et vont très vite se dégrader aussi bien sur le plan optique que mécanique dès
lors qu’ils seront exposés à l’air. Alors que, de l’autre côté, les verres de chalcogénures pos-
sèdent une bonne durabilité chimique. Le mélange de ces deux verres permet d’obtenir un verre
possédant une durabilité chimique qui sera donc intermédiaire. Les verres d’halogénures ayant
une transmission plus étendue dans le visible et les verres de chalcogénures dans l’infrarouge,
le couplage de ces deux verres permet d’obtenir un verre transmettant du visible à l’infrarouge
pour la réalisation d’optique multi-spectrales [8][9].

La composition qui a été choisie pour cette étude est le 62, 5GeS2−12, 5Sb2S3−25CsCl. Ce
matériau représente un réel intérêt dans le développement de nouvelles lentilles infrarouge, son
procédé d’élaboration a été très étudié afin d’obtenir un verre possédant de bonnes propriétés
optiques et une bonne stabilité chimique. Le développement de vitrocéramiques à partir de
ce verre a permis d’augmenter sa ténacité tout en limitant sa perte de transmission. Le GeS2

étant quadruplement coordiné, il permet d’augmenter la température de transition vitreuse et
de présenter de meilleurs propriétés mécaniques que la plupart des verres à base de sulfure [10].
L’ajout de Sb2S3 permet d’avoir un bon liquide formateur de verre [11], et enfin l’ajout de CsCl
permet d’étendre la fenêtre de transmission et de produire un verre de chalco-halogénure avec
une cristallisation contrôlée [12].

La caractérisation de l’échelle macro à l’échelle nano permettra dans cette étude de mieux
définir l’évolution de la microstructure de ce verre. De plus, les applications envisagées pour ce
matériau s’effectuant à des températures inférieures à sa température de transition vitreuse, il
est aussi important d’en étudier le vieillissement physique.

Les propriétés optiques en fonction du temps de cristallisation ont été étudiées et détermi-
nées. Une perte de transmission importante au-delà des 100 heures a pu être observée comme
le montre le spectre de transmission en figure 2.8 [12].

L’évolution des propriétés mécaniques a aussi été étudiée et a permis de montrer une évo-
lution de la ténacité et de la charge critique pour l’initiation de fissures pour des temps de
cristallisation au-dessus de 40h comme le montre la figure 2.9 [13].

Nous allons nous concentrer sur le vieillissement physique et l’évolution de la microstructure
(cristallisation et relation propriétés/microstructure) du verre 62, 5GeS2−12, 5Sb2S3−25CsCl.
Les échantillons cristallisés pendant 1h, 5h, 15h, 24h, 48h, 72h et 96h permettent d’étudier des
vitrocéramiques ayant conservées une bonne transmission optique dans l’infrarouge tout en
ayant amélioré certaines de ses propriétés vue précédemment.
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Figure 2.8 – Spectre de transmission du verre 62, 5GeS2 − 12, 5Sb2S3 − 25CsCl [12]

Figure 2.9 – Ténacité (Kc) et charge critique pour l’initiation de fissures (Pc) de vitrocéramiques
62, 5GeS2 − 12, 5Sb2S3 − 25CsCl pour différents temps [13].

2.1.4 Le sélénium

Pour l’étude du vieillissement physique, des échantillons de sélénium ont été étudiés. En
effet, le sélénium est connu pour être un matériau modèle pour l’analyse du vieillissement
physique de part sa structure relativement simple : Sa structure la plus stable consiste en un
assemblage en spirale de macromolécules de Se par des liaisons covalentes (voir figure 2.10).
De plus il est intéressant de caractériser le vieillissement physique du sélénium puisque ce ma-
tériau possède des propriétés et applications intéressantes. Le sélénium est un semiconducteur
thermosensible et photosensible permettant des applications photo-voltaïque, de stockage de
données, de mémoire à changement de phase ou bien encore en tant que détecteur de rayons X.
En verrerie, le sélénium est aussi utilisé en tant que colorant grâce à ses pigments rouges utilisés
dans les céramiques pour leur stabilité thermique, ou dans les plastiques et les feux rouges de
signalisation.
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Figure 2.10 – Assemblage en spirale de macromolécules de Se par des liaisons covalentes.

2.2 Analyses thermiques

2.2.1 Analyse calorimétrique différentielle

L’analyse calorimétrique différentielle est une méthode permettant d’étudier les événements
tels que la cristallisation, la fusion ou l’oxydation mais aussi le suivi de phénomène comme le
vieillissement physique d’un matériau. Le principe étant de mesurer la différence de quantité
de chaleur nécessaire à l’élévation de température entre un échantillon et une référence, cette
différence provenant des événements exothermiques qui vont dégager de la chaleur ou des évé-
nements endothermiques qui vont en absorber. On obtient ainsi une mesure de cette différence
de quantité de chaleur en fonction du temps ou de la température. Dans ce travail nous avons
utilisé une DSC Q100 à flux de chaleur de chez TA instruments pour l’étude du sélénium et de la
composition 62, 5GeS2−12, 5Sb2S3−25CsCl. Un schéma de principe réprésenté en figure 2.11.
Une DSC à flux de chaleur STA 449 F3 de chez Netzsch équipé d’un four pouvant atteindre les
1650°C a également été utilisée pour la réalisation d’isotherme à 350°C.

Figure 2.11 – Schéma de principe d’une DSC à flux de chaleur. ∆T : l’écart de température entre la
partie échantillon et la partie référence. Te : température échantillon, Tr : température référence.

Dans une DSC à flux de chaleur l’échantillon est placé dans un creuset et un creuset vide
sert de référence, le tout se trouve dans un four balayé sous azote afin d’assurer l’étanchéité
thermique. Les températures sont mesurées à l’aide de deux thermocouples situés en dessous
de chaque creuset. En DSC, la loi de chauffe appliquée à la cellule est linéaire et suit la relation
ci-dessous :

T = T0 + βt, (2.9)
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avec T la température à l’instant t, T0 la température initiale et β la vitesse de chauffe. Le
résultat du flux de chaleur dQ/dt est ensuite calculé à l’aide de la relation :

Φ =
dQ

dt
= C

dT

dt
=
dQe

dt
− dQr

dt
(2.10)

Avec C la capacité thermique de l’échantillon, dQe/dt le flux de chaleur de l’échantillon et
dQr/dt le flux de chaleur de la référence.

En effet avec la DSC à flux de chaleur, la température initiale du four (Tf ), de l’échantillon
(Te) et de la référence (Tr) sont les mêmes initialement. Lors de la montée en température,
les événements exothermiques ou endothermiques vont générer une différence de température
entre Te et Tr. Ceci se traduit par une différence entre dQe/dt et dQr/dt égale à :

dQe

dt
=
Tf − Te
Re

(2.11)

dQr

dt
=
Tf − Tr
Rr

(2.12)

avec Re et Rr, les résistances thermiques de l’échantillon et de la référence respectivement.
Puisque ici Re = Rr = R, la formule du flux de chaleur peut être simplifiée par un équivalent
thermique de la loi d’Ohms :

Φ = Φe − Φr =
∆T

R
(2.13)

avec
∆T = Tr − Te. (2.14)

Avec la DSC Q100 de chez TA instrument, le principe de mesure est basé sur la technologie
T

®
0 qui utilise une équation plus complexe [14]. En effet, elle prend en compte la résistance

thermique RECP , RRCP et la capacité thermique CECP , CRCP des plateformes de l’échantillon
et de la référence. L’appareil mesure les températures Te et Tr en fonction d’une température
fixe T0, l’équation s’exprime donc sous la forme :

Φ =
∆T

R
+ (T0 − Te)(

1

RECP

− 1

RRCP

+ (CRCP − CECP )
dTe
dt
− Cd∆T

dt
(2.15)

Cette technologie T®
0 nécessite donc un calibrage particulier, pour cela une première chauffe

avec le four vide permet de déterminer la ligne de base. Puis une seconde chauffe, avec des
disques de saphirs placés directement sur la plateforme échantillon et référence permet de
calibrer la résistance et la capacité thermique RRCP , RECP , CRCP , CECP des plateformes (CP :
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cell platform). Le calibrage en flux de chaleur et en température s’effectue ensuite grâce à
l’utilisation de l’indium en tant que calibrant dont on connaît la température de fusion (Tf =
156,6°C) et son enthalpie de fusion (∆Hf = 28,6 J/g). Ce calibrage en température et flux de
chaleur doit être effectué dès que l’on change un paramètre d’étude. Afin d’avoir un signal de
bonne qualité et un bon rapport signal/bruit, les échantillons ont une masse comprise entre 2
et 5 mg et les creusets sont pesés à vide pour que leurs masses soient proches (+/- 0,05mg) et
ainsi avoir un rapport signal/bruit correct.

Pour la DSC STA 449 F3, le calibrage s’effectue avec des creusets vides pour établir la ligne
de base, puis le calibrage en température et en flux de chaleur s’effectue avec cinq calibrants que
l’on choisit en fonction de la gamme de températures de notre étude. Ici nous avons utilisé l’in-
dium, l’étain (Tm : 231,9°C ∆Hf : 60, 5J/g), le bismuth (Tm : 271,4°C ∆Hf : 53, 1J/g), l’acide
benzoïque (Tm : 122,4°C ∆Hf : 147, 4J/g), et le chlorure de césium (Tm : 646°C ∆Hf : 98, 3J/g).

2.2.2 Analyse calorimétrique différentielle à modulation de température (MT-
DSC)

Avec cette technique et contrairement à la DSC standard, une variation sinusoïdale est
ajutée à la rampe de chauffe linéaire, méthode développée par Reading et al. [15]. L’évolution
de la température en fonction du temps se met alors sous la forme :

T = T0 + βt+ A sinωt, (2.16)

avec A l’amplitude de modulation, ω la fréquence angulaire de modulation, la période étant
définie par 2π

ω
, et β la vitesse de chauffe.

En considérant la vitesse de chauffe instantanée, le flux de chaleur modulé peut alors s’écrire :

Φ =
dQ

dt
= C∗(β + Aω cosωt) (2.17)

avec C* le module de la capacité thermique complexe qui est égal à :

C∗ =
AF
AV

(2.18)

avec AF l’amplitude de modulation du flux de chaleur (AF = C*ω A) et AV l’amplitude de
modulation de la vitesse de chauffage (AV = ω A). Cette chauffe sinusoïdale va permettre de
séparer différents événements qui se produisent dans un même domaine de température et que
l’on ne pourrait pas distinguer en DSC standard.

Les deux parties que l’on va pouvoir séparer en MT-DSC sont constituées d’une part de la
composante de la capacité thermique et de la vitesse de chauffe C∗β. Il s’agit alors de la réponse
thermodynamique, et correspond au "signal reversing" du flux de chaleur ΦR :
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ΦR = C∗β =
AF
AV

β. (2.19)

D’autre part, la composante qui est fonction du temps et de la température va être la réponse
cinétique de notre matériau et correspond au signal "non-reversing" du flux de chaleur ΦNR :

ΦNR =
dQ

dt
− C∗β =

dQ

dt
− ΦR (2.20)

Les expériences en MT-DSC ont été réalisées avec la Q100 de chez TA Instruments. Une
étape de calibrage supplémentaire est nécessaire pour la mesure de Cp. Cette étape consiste à
calibrer la capacité thermique en utilisant un disque de saphir en tant que standard, puisque
celui-ci n’observe aucune transition thermique sur la gamme de températures étudiée, et que
ses valeurs de capacités thermiques en fonction de la température sont précisément connues.
Ce calibrage est à effectuer pour chaque modification du protocole expérimental. Le coefficient
KCP (T ) peut ainsi être déterminé pour corriger la capacité thermique de nos mesures par cette
relation :

KCP (T ) =
CP−saphir,théorique(T )

CP−saphir,expérimental(T )

(2.21)

Plusieurs modes de modulation en températures sont possibles en MT-DSC [16]. Ces dif-
férents modes sont représentés en figure 2.12. Le mode heat-only est conseillé pour l’étude
d’événements thermiques tels que la cristallisation ou la fusion ; le mode heat-iso est utilisé
pour l’étude de la fusion, et le mode heat-cool est conseillé pour l’étude de la transition vi-
treuse et de la mobilité moléculaire associée.
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Figure 2.12 – Illustration des différents modes utilisables en MT-DSC avec le mode Heat-only, le
mode Heat-iso et le mode Heat-cool.

En raison de la cristallisation rapide de notre échantillon 62, 5GeS2 − 12, 5Sb2S3 − 25CsCl

le mode heat-only sera utilisé pour nos études avec une vitesse de chauffe de 5 K/min, une
période de 60s et une amplitude de 0,792 K.
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2.2.3 Analyse calorimétrique ultra rapide

La calorimétrie ultra rapide ou « fast scanning calorimetry : FSC » en anglais est un calori-
mètre qui a été développé par Schick et Mathot permettant d’atteindre des vitesses de chauffe
et de refroidissement très élevées et ainsi retarder certaines réactions thermiques, et chimiques
ou au contraire, de pouvoir en observer d’autres. L’appareil utilisé ici est le modèle Flash DSC
1 développé par Mettler Toledo, basé sur le principe d’une DSC à compensation de puissance,
c’est-à-dire que la mesure se fait sur la différence de quantité de chaleur à fournir pour maintenir
l’échantillon et la référence à la même température. L’appareil utilise des capteurs MultiSTAR
UFS 1 (voir figure 2.13) basés sur la technologie « MEMS » pour micro-electro-mechanical-
systems qui contient les deux fours. La chauffe est réalisée à l’aide de quatre résistances situées
au niveau de chaque four (deux pour appliquer le programme en température, et deux pour
compenser les différences de température) et le flux de chaleur est mesuré à l’aide de huit
thermocouples situés autour de chaque zone de mesure, cette zone étant composée de SiO2

recouvert d’une fine couche d’aluminium permettant d’homogénéiser la température sur cette
surface.

Figure 2.13 – Représentation d’un capteur MEMS utilisé pour la FSC.

Le système est équipé d’un capteur possédant une résolution en temps inférieur à 1 ms, per-
mettant de suivre des consignes de chauffe très rapide. Un système de refroidissement permet-
tant de descendre jusqu’à -90°C permet d’atteindre de très grandes vitesses de refroidissement.
L’enceinte est balayée par un gaz d’azote à 20mL/min afin d’éviter la condensation de l’eau et
ainsi faciliter le suivie de la consigne.

Le calibrage consiste à réaliser un conditionnement et une correction du capteur avant toute
mesure. L’étape de conditionnement permet de vérifier la résistance du capteur en le chauffant
jusque 450°C. La correction permet de corriger le signal du thermocouple pour être en accord
avec la température du capteur en comparant le signal des thermocouples avec la résistance en
températures des résistances chauffantes.
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Préparation de l’échantillon :

Pou remplir les conditions d’utilisation de la FSC, l’échantillon doit répondre à certaines
normes. En effet, afin d’avoir une bonne mesure, il est nécessaire d’avoir un échantillon suffisam-
ment petit (de l’ordre de 100 ng) et suffisamment fin pour éviter d’avoir un gradient thermique
important à travers celui-ci ; il faut donc une épaisseur inférieure à 10µm. L’échantillon doit
avoir un bon contact thermique avec le calorimètre, pour cela de l’huile de silicone sera déposée
sur la membrane de silice avant d’y déposer l’échantillon afin d’améliorer ce contact thermique.
Nos échantillons ont ainsi été préparés en broyant un morceau de verre dans un mortier et en
sélectionnant au microscope les plus petits morceaux. Leurs masses ont été estimées à partir de
la différence entre le chaut de chaleur spécifique du flux de chaleur mesuré en FSC et le ∆Cp

mesuré en DSC standard [17].

Gradient thermique :

L’estimation du gradient thermique (affectant les mesures de températures à la chauffe) est
réalisée en additionnant le retard thermique dynamique et le retard thermique statique [17]. Ce
premier étant mesuré par la différence entre la température de transition vitreuse à la chauffe et
au refroidissement divisée par deux. On obtient une valeur pour le retard thermique dynamique.

Le second est mesuré par la différence entre les onsets de fusion de l’indium divisée par
trois, entre celui posé sur l’échantillon et celui posé sur le capteur référence. Le flux de chaleur
présentant ces deux onsets est représenté en figure 2.14 comme exemple lors de l’étude d’un
échantillon de sélénium. On obtient ainsi une valeur pour le retard thermique statique. .

Pour obtenir les valeurs "réels" des températures à la chauffe il faut soustraire le retard ther-
mique dynamique et le retard thermique statique aux températures obtenus. En corrigeant la
température de transition vitreuse à la chauffe mesurée par ce retard thermique ∆T (dynamique
∆Td + statique ∆Ts) en FSC, on peut retrouver le même résultat que par DSC (à l’incertitude
près de 2°C).
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Figure 2.14 – Flux de chaleur normalisé avec un morceau d’indium déposé sur l’échantillon de sélénium
et sur la partie référence du capteur. ∆Ts : le retard thermique statique. βh : la vitesse de chauffe.

2.3 Sonde atomique tomographique assistée par laser

Le mot tomographie provient du latin « tomo » signifiant coupe, et « graphie » signifiant
graphique, pour signifier un "graphique d’empilement de coupes" permettant une représentation
en 3 dimensions de l’échantillon. La sonde atomique est utilisée pour obtenir ces coupes d’où
le terme de sonde atomique tomographique.

2.3.1 L’évaporation par effet de champs

Le principe de fonctionnement de la sonde atomique tomographique assistée par laser
consiste à venir placer un échantillon, sous la forme d’une pointe nanométrique et refroidie
entre 20 et 100K, dans une chambre sous ultravide (10−10 mbar) [18][19][20]. Puis l’application
d’un haut potentiel continu de l’ordre de quelques kV va générer un haut champ à l’extrémité
de notre pointe qui sera donné par la relation :

E =
V

βR
(2.22)

avec E le champ électrique en V/nm, V le potentiel appliqué en V, R le rayon de courbure
de la pointe en nm (environ 50) et β la constante de l’instrument dépendant de la forme de la
pointe et de son environnement. Ce champ sera inférieur mais proche du champ d’évaporation
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de nos atomes et va nécessiter une impulsion laser femto-seconde pour déclencher l’évaporation
et l’ionisation de ces atomes par activation thermique depuis la surface du matériau, et ainsi
générer le phénomène « d’évaporation par effet de champ » comme on peut le voir sur la figure
2.15.

Figure 2.15 – Schéma de principe de la sonde atomique tomographique.

Ces ions une fois évaporés sont récupérés sur un détecteur sensible en temps et en position,
permettant de recueillir les données concernant le temps de vol de notre ion et sa position en X
et en Y, avec une précision de l’ordre du millimètre [21]. Ce détecteur fonctionne grâce à un jeu
de deux lignes de retards croisés positionnées derrière une paire de galettes de micro-canaux qui
transforment l’impact de l’ion en une gerbe d’électrons qui génère une impulsion se propageant
dans les directions X et Y. La différence de temps que mettra cette impulsion pour atteindre
les extrémités gauche et droite de notre détecteur nous donnerons les positions en X, et entre
le haut et le bas sa position en Y, déterminées par les formules :

X =
lx∆t

2τx
(2.23)

Y =
ly∆t

2τy
(2.24)

avec X et Y la position de notre atome sur le détecteur, lx et ly la longueur des lignes, ∆t
la différence de temps de propagation de l’impulsion, et τx et τy les temps de propagation entre
les deux extrémités. On connaît l’instant t1 où l’impulsion laser a déclenché l’évaporation de
notre atome et l’instant t2 où celui-ci est détecté, ainsi on peut calculer son temps de vol et
par spectrométrie de masse à temps de vol déterminer la nature chimique de chaque ion. Plus
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de détails sur la spectroscopie de masse à temps de vol seront donnés dans le paragraphe 2.3.2.
Afin de générer ce phénomène d’évaporation par effet de champ, d’après les différents modèles
classiques (Müller-Schottky [18] et Gomer [22]) notre atome doit franchir une barrière d’énergie
Q0 pour s’ioniser. Cette barrière d’énergie comme on peut le voir sur la figure 2.16 dépend de
l’énergie de sublimation Λ et de première ionisation I0 de notre atome, cette énergie nécessaire
est réduite de par le fait que l’atome lors de sa ionisation positive va donner un électron à la
pointe Φ et peut ainsi s’écrire :

QO = Λ + I0 − Φ (2.25)

En fonction du champ électrique appliqué à notre pointe, la barrière d’énergie sera réduite,
comme le montre la figure 2.17 . Pour un champ appliqué E proche du champ d’évaporation Es
qui représente la valeur du champ pour laquelle Q=0 (barrière énergétique totalement réduite),
le matériau présentera un phénomène d’évaporation continue (même à une température nulle).
Pour des valeurs de E proche d’Es on peut exprimer Qn comme étant une fonction linéaire de
ce champ :

Qn = Q0(1− E

ES
) (2.26)

Le passage de cette barrière énergétique une fois abaissée par le champ électrique se fait
par activation thermique dans la majorité des cas, ou par effet tunnel ionique à très basse
température (< 30K). Le taux d’évaporation Ke (fréquence d’évaporation pour un atome par
unité de temps) peut ainsi s’écrire sous la forme d’une loi d’Arrhenius :

Ke ≈ ν ∗ exp(− Qn

kBT
) (2.27)

avec ν la fréquence de vibration des atomes à la surface de la pointe, kB la constante de
Boltzmann et T la température de l’échantillon en Kelvin.
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Figure 2.16 – Représentation du potentiel atomique et ionique en fonction de la distance à la surface
sans champ électrique.

Figure 2.17 – Représentation du potentiel atomique et ionique en fonction de la distance à la surface
avec le champ électrique qui abaisse cette barrière énergétique ionique. Qn : barrière d’énergie.
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2.3.2 La spectrométrie de masse à temps de vol

Comme vu précédemment, connaître le temps de vol de l’ion déterminé par la différence
de temps entre l’arrivée de l’impulsion laser et l’impact de l’ion sur le détecteur, permet de
remonter à la nature chimique de celui-ci, c’est le principe de la spectrométrie de masse à
temps de vol. En fonction de la masse atomique le temps de vol va différer. Par exemple, un ion
léger sera plus rapide qu’un ion lourd et arrivera en premier sur le détecteur. Les ions évaporés
acquièrent une énergie potentielle Ep de plusieurs keV lors de leur ionisation qui est égale à :

Ep = neV (2.28)

avec n l’état de charge, e la charge élémentaire et V le potentiel à la pointe. L’énergie
potentielle est ensuite convertie en énergie cinétique qui s’exprime sous la forme :

Ec = 0.5Mv2 (2.29)

Ainsi avec Ec = Ep et puisque la vitesse v est le rapport entre la distance parcourue et le
temps nécessaire, le rapport masse/charge (M/n) peut s’exprimer sous la forme :

M

n
= 2eV (

t2f
L2

) (2.30)

Avec tf le temps de vol de l’ion et L la distance entre la pointe et le détecteur. On re-
monte ainsi au spectre de masse qui permet d’identifier les différents ions et ainsi déterminer
la composition du matériau étudié.

2.3.3 La contribution du laser

En sonde atomique tomographique assistée par laser, ces impulsions ultracourtes vont ve-
nir augmenter temporairement la température de l’échantillon. C’est pour cela qu’utiliser des
impulsions femto-secondes est nécessaire afin de limiter cette augmentation de température et
permettre le refroidissement rapide entre deux impulsions pour éviter l’évaporation continue.
Plusieurs paramètres concernant le laser ont un impact sur les mesures, comme la longueur
d’onde[23], la durée des impulsions[24], la taille du faisceau[25], la polarisation du laser [26] ou
encore la forme de la pointe [27][28] avec laquelle il va entrer en contact.

2.3.4 Reconstruction du volume

La reconstruction en volume de la pointe passe par l’identification des positions en x et y
des atomes qui sont déterminées par les coordonnées en X et Y sur le détecteur. La position
en z de l’atome (en profondeur dans le volume) est déterminée par la séquence d’évaporation
de celui-ci. Le volume peut alors être reconstruit en 3D atome par atome. La reconstruction
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dépend ensuite de deux paramètres principaux : (m+1) et kf qui sont le facteur de compression
et le facteur de forme respectivement. Le modèle utilisé pour reconstruire le volume est basé
sur le modèle du point de projection présenté en figure 2.18 [29].

Figure 2.18 – Schéma du modèle de point de projection [29].

A cause de l’angle de cône, la trajectoire des ions est compressée, c’est pour cela que le point
de projection P ne coïncide pas avec le centre de l’hémisphère O0, qui a un rayon R0 avant
l’évaporation. Après chaque incrément en profondeur de l’évaporation δz, une nouvelle valeur
de P, O et R est définie. La distance OP est égale à mR avec m constant. La distance entre le
point de projection et la surface de la pointe est (m+1)R, avec (m+1) correspondant au facteur
de compression. Ce facteur de compression est aussi lié aux angles θ et θ′ avec :

(m+ 1) =
tanθ

tanθ′
≈ θ

θ′
(2.31)

La distance la plus courte entre l’axe central et la position de l’atome évaporé à la surface
"s" de la pointe est "d", et la distance projetée sur le détecteur de surface "S" est "D".

Cet agrandissement "M" est ainsi donné par l’équation suivante :

M =
X

x
=
Y

y
=
D

d
=

√
S

s
(2.32)

cet agrandissement est aussi lié à la distance entre la pointe et le détecteur "L" par la
relation :

M =
L

(m+ 1)R
(2.33)
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A partir de ces deux équations, les coordonnées de l’atome à la surface de la pointe (x, y)
peuvent être retrouvée à partir des points X, Y sur le détecteur :

x =
(m+ 1)R

L
X (2.34)

et

y =
(m+ 1)R

L
Y. (2.35)

La profondeur z de l’atome évaporé est donné par :

z = dz + dz′ (2.36)

avec dz et dz’ défini sur la figure 2.18.

Dans notre cas ces paramètres n’ont pu être identifiés puisque la détermination de la valeur
de (m+1) doit être déduite à partir de la position des pôles cristallins apparaissant dans les
volumes de sonde. Et la valeur de kf à partir de la distance interplan correspondant à la direction
cristallographique observée dans le volume. Dans cette étude, des paramètres standards ont donc
été utilisés.

De plus puisque nous n’avions aucune image des pointes finales et donc pas connaissances
de l’évolution du rayons de celles-ci, le protocole Eβ a été utilisé pour la reconstruction (avec
β = 16, permettant d’obtenir le résultat le plus cohérent lors de la reconstruction). Ainsi en
travaillant à champ constant E, et connaissant la valeur de R0 obtenue grâce au facteur β
donné, la relation 2.37 permet de déterminer la variation du rayon R de la pointe au cours de
l’analyse (variant avec la tension appliquée V) :

Eβ =
V

R
= 16

V

Å
(2.37)

2.3.5 Analyses des cristaux

La méthode utilisé dans cette étude pour identifier les cristaux présents dans les vitrocéra-
miques est l’Iso Position, un outil du logiciel GPM3D.

Cet outil permet de découper le volume en cubes dont le nombre d’atomes à l’intérieur
peut être choisi, ce découpage permet d’obtenir une grille de composition. Chacun de ces cubes
présente une composition moyenne qui est mesurée, usuellement la taille de ces cubes est de
1 ∗ 1 ∗ 1nm3 (cette taille pouvant influencer la composition moyenne voir figure 2.19a). Cette
moyenne de composition est vrai pour les atomes au centre du cube, ceux présents sur les bords
ont une composition qui dépend également des cubes voisins. Pour corriger cela, un principe
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de délocalisation est utilisé.
Toutes les compositions moyennes (de chaque cube) sont superposées dans une fonction

Gaussienne qui permet de définir une pondérationWi permettant d’attribuer une concentration
Ci à chaque atome (qui représente la moyenne pondérée des concentrations des cubes adjacents,
dépendant de la concentration du cube i et de la distance Di de l’atome par rapport au centre
des cubes voisins, voir figure 2.19b et c).

Figure 2.19 – (a) Le volume analysé est découpé en grille, (b) pour chaque cube, une moyenne est
calculée en fonction des atomes le constituant. (c) Principe de la fonction Gaussienne de délocalisation
[30].

Ainsi à chaque atome est attribué une concentration moyenne qui dépend à présent de son
environnement local. L’utilisateur doit ensuite définir un seuil de composition Cmin, comme XS

> 50% ou XCs > 10%. Les atomes dont la concentration moyenne est supérieure à ces valeurs
seront considérés comme appartenant au cristal.

Pour séparer les différents cristaux, il est nécessaire de définir une distance de séparation
Dmax et un nombre d’atomes de soluté minimum pour que cela soit un cristal Nmin. Ainsi deux
atomes se trouvant à distance inférieure à Dmax appartienne au même cristal, si le nombre
d’atome composant ce cristal est supérieur à Nmin, alors le cristal est conservé. Nmin est définie
comme étant la valeur à laquelle aucun cristal n’est détecté dans un volume d’atome répartit
aléatoirement.
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Les paramètres choisis pour cette étude sont : 15-20% Cs, cube d’analyse de 0,35 nm de
côté et 10 atomes par cristal minimum.

Une fois ces cristaux identifiés, leur composition peut être déterminée. Dans cette étude,
le profil d’érosion a été utilisé. Cette méthode permet de mesurer la concentration depuis le
coeur du cristal vers la matrice avec un pas dr. On obtient alors un profil de concentration.
Ces profils permettent d’avoir la composition à coeur du cristal mais aussi de voir l’interface
cristal/amorphe.

2.3.6 La préparation des échantillons

La préparation des pointes nanométriques nécessaires aux expériences en sonde atomique
sont réalisées par couplage MEB/FIB (Microscopie Électronique à Balayahe/ Focused Ion
Beam). La méthode du « lift-out » a été utilisée pour cette réalisation, qui se déroule en
plusieurs étapes [30]. Pendant la première étape on dépose une couche de protection de platine
à l’aide d’un injecteur de gaz (GIS) sur notre échantillon. Une seconde étape consiste à venir
usiner localement deux tranchés à l’aide du faisceau d’ions focalisé pour obtenir un mur d’en-
viron 20µm recouvert de notre couche de protection comme on peut le voir sur l’image MEB
en figure 2.20.

Figure 2.20 – Zone d’intérêt protégée par un dépôt de platine et les 3 trapèzes creusés autour.

La troisième étape consiste à venir extraire ce mur à l’aide d’un micromanipulateur et d’une
soudure en platine réalisée avec le GIS pour ensuite pouvoir en déposer des morceaux d’environ
2µm découpés verticalement par le faisceau d’ions sur nos pré-pointes de tungstène comme le
montre la figure 2.21.
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Figure 2.21 – Morceau du mur déposé sur la pré-pointe de tungstène.

La dernière étape appelée « annular milling » ou usinage annulaire va permettre de réduire
l’angle de cônes et le diamètre de la pointe afin d’obtenir les paramètres nécessaires à la gé-
nération d’un haut champ à l’extrémité de celle-ci comme vu précédemment. Pour cela on va
venir usiner successivement et de façon annulaire en réduisant le diamètre de notre cercle et
notre courant d’usinage au fur et à mesure comme schématisé sur la figure 2.22 .

Figure 2.22 – Usinage annulaire de la pointe jusqu’à l’obtention d’un diamètre d’environ 100 nm et
d’un angle de cônes de 20°.
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2.4 Microscopie électronique en transmission

La microscopie électronique en transmission (MET) est basée sur le principe de la trans-
mission d’un faisceau d’électrons à travers un échantillon ultra-fin. Le MET utilise les électrons
comme le microscope optique utilise les photons, en effet les électrons sont associés à une onde
que l’on peut traiter afin d’obtenir une image. Ces électrons sont accélérés par un canon à
électrons qui contient une source et un champ électrique (champs générés par l’application
d’une différence de potentiel entre l’anode et la source d’électrons). La longueur d’onde de ce
faisceau est de l’ordre du picomètre, permettant en théorie d’atteindre une résolution du même
ordre, cependant ce faisceau est ensuite focalisé sur l’échantillon à l’aide d’un jeu de lentilles
magnétiques qui, de par leurs aberrations, limitent la résolution de l’appareil au subnanomètre.
Il existe plusieurs techniques d’imagerie en fonction de ce que l’on souhaite observer, les deux
principaux modes de fonctionnement sont :

-Le mode image, qui est généré en plaçant le détecteur dans le plan image, on observe ainsi
par transmission un contraste de notre échantillon en fonction de son épaisseur, de sa nature
chimique ou de sa densité.

-Le mode diffraction, qui est généré en plaçant le détecteur dans le plan focal du faisceau
d’électrons. En effet, lorsqu’un faisceau d’électrons rencontre un cristal, celui-ci est diffracté et
des lentilles magnétiques permettent d’obtenir une figure de diffraction afin de caractériser les
cristaux (organisation, distance inter- réticulaire, orientation...).

Le principe d’imagerie de base en MET est schématisé sur la Figure 2.23.
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Figure 2.23 – Schéma du trajet des électrons en microscopie électronique en transmission dans le cas
de faisceaux incidents parallèles. Représentation du plan focal pour l’observation de la diffraction des
électrons et du plan image pour l’imagerie MET.

A cela s’ajoutent différents modes d’imagerie possibles :
(1) Le mode champ clair, en sélectionnant uniquement le faisceau transmis directement en

ligne droite à travers l’échantillon (en plaçant un diaphragme dans le plan focal). Ainsi les
parties de l’échantillon qui diffractent apparaissent sombres sur l’image obtenue.

(2) Le mode champ sombre, pour lequel le diaphragme est placé de sorte à ne sélectionner
qu’un faisceau diffracté à un certain angle. Les zones qui diffractent à cet angle apparaissent
donc plus claires sur l’image obtenue.

Il est aussi possible d’étudier la chimie du matériau en travaillant en analyse dispersive
d’énergie. En effet, les électrons qui vont interagir avec les atomes de l’échantillon vont les
ioniser et ces atomes ionisés vont (lors de leurs désexcitations) émettre des rayons X d’énergie
caractéristique à la nature chimique de l’atome en question. Nos échantillons, après plusieurs
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essais, ont montré une grande sensibilité aux électrons, et qu’ils pouvaient dans certains cas
cristalliser sous l’impact du faisceau d’électrons. Le protocole qui a été mis en place fut de
réduire la dose d’électrons envoyée sur notre échantillon jusqu’à ce que celui-ci ne réagisse plus.
Nos échantillons ont été préparés par broyage d’un morceau de verre dans un mortier contenant
de l’acétone, cette matière en suspension est ensuite passée aux ultrasons afin de prélever les
plus petites particules et d’en déposer une goutte sur une grille de cuivre MET possédant une
membrane carbone de type lacey (afin de récupérer les morceaux tout en laissant passer le
solvant).

2.5 La diffraction des rayons X

Cette technique d’analyse est basée sur la diffraction des rayons X par la matière cristalline et
permet d’obtenir des informations à partir des angles et de l’intensité des rayons diffractés. Il est
ainsi possible d’obtenir des informations concernant les structures, les phases, les orientations
du cristal, la taille moyenne de ces cristaux, le taux de cristallinité du matériau et autres. Le
principe consiste à venir bombarder l’échantillon par un faisceau de rayons X et de récupérer à
l’aide d’un détecteur mobile, l’intensité des rayons X selon la direction (2θ) comme le montre la
figure 2.24, avec en rouge le faisceau émis puis diffracté. On obtient ainsi un diffractogramme
présentant les pics de diffraction en fonction de 2θ.

Figure 2.24 – Schéma de principe de la diffraction des rayons X.

Ces pics de diffraction peuvent être analysés par la loi de Bragg qui relie les angles auxquels
les pics de diffraction sont observés et la distance entre les plans atomiques par la formule [31] :

nλ = 2d sin θ (2.38)

avec n l’ordre de diffraction, λ la longueur d’onde des rayons X, d la distance interréticulaire
(distance entre deux plans cristallographique) et θ l’angle de Bragg équivalent à la moitié de
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l’angle entre le faisceau incident et la direction du détecteur.
Dans ce travail, les analyses ont été effectué sur un diffractomètre Bruker équipé d’une cible

de cobalt (λ= 1.79Å), les expériences ont été réalisées avec un pas de 0,04°, en mode θ−2θ et un
temps de 1 seconde par pas pour obtenir un diffractogramme présentant un rapport signal/bruit
correct. Un four a été ajouté à l’appareil pour permettre de réaliser et de suivre en in situ la
cristallisation du verre à 290°C.

Nos échantillons ont été analysés sous forme de poudre afin de remplir convenablement le
porte échantillon et d’obtenir des résultats avec plus de précisions.
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CHAPITRE 3

Étude du vieillissement physique de verres de chalcogénures
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Comme mentionné dans le chapitre 1, l’étude du vieillissement physique reste un sujet
d’intérêt et est le sujet de ce premier chapitre expérimental. Les questions sur le comportement
du verre pour rejoindre (ou non) l’équilibre thermodynamique reste un sujet de débat dans
la communauté [1]. Récemment, des études ont montré que en fonction de l’écart entre la
température de vieillissement Ta et la température de transition vitreuse Tg, ce chemin vers
l’équilibre pouvait se faire en une ou plusieurs étapes [2]. De plus, des études récentes ont permis
de montrer grâce à la FSC, qu’une fois l’équilibre atteint, le matériau peut cristalliser lorsqu’il
reste maintenu sous sa Tg. [3][4][5].

Un premier cas d’étude sur un verre de chalcogénure modèle, le sélénium, a permis de
suivre l’évolution du verre vers son équilibre thermodynamique par DSC et FSC, une partie
de ces résultats concernant l’étude du sélénium a été publiée dans "Journal of Non-Crystalline
Solids" [6]. L’apport et les avantages de l’utilisation de la FSC dans ce type d’étude est mis
en lumière et les résultats des vieillissements à différentes températures pour différents temps
sont présentés et discutés. La suite de l’étude du vieillissement physique porte sur l’échantillon
62, 5GeS2−12, 5Sb2S3−25CsCl amorphe par DSC et FSC. Après avoir déterminé les principaux
paramètres associés à la transition vitreuse, les limites de l’étude du vieillissement physique dues
au comportement du matériau sont mis en évidence. Une expérience de vieillissement en étuve
de 5 mois à 250°C est également présentée et discutée dans ce chapitre.
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3.1 Première étude : Le sélénium

Le sélénium est un matériau modèle pour l’étude du vieillissement physique, et a déjà
été utilisé pour l’étude de la relaxation structurale par DSC [7][8]. En effet, il présente une
structure simple décrite dans le chapitre 2, ainsi qu’un taux de pureté proche de 100%. Des
premiers essais en FSC ont également été réalisés par Pilar et al. [5] et ont permis de mettre en
place un protocole expérimental (température de fusion complète du sélénium pour la première
chauffe, vitesse de refroidissement/chauffe). Cependant ces premiers essais sur un échantillon
préparé par dépôt thermique n’étaient pas concluants, notamment à cause de la sublimation
du sélénium lors des expériences. Ces premiers essais montraient aussi un élargissement du pic
de relaxation non expliqué pour les vieillissements à vitesse de refroidissement plus lente. Nous
possédions au sein du laboratoire des échantillons de sélénium vieux de 40 ans (vieilli dans une
pièce climatisée à 17°C), ce qui a attisé notre curiosité et nous a poussé à analyser ce système
modèle. Cela devrait également nous permettre d’optimiser nos protocoles expérimentaux en
FSC pour ensuite analyser le verre 62, 5GeS2 − 12, 5Sb2S3 − 25CsCl, puisque ce type de verre
n’avait jamais été analysé en terme de vieillissement physique dans la littérature.

Le sélénium analysé dans le cadre de cette étude présente une température de transition
vitreuse de 40°C et un ∆Cp de 0,14 J/(g.K) (voir signal rajeuni en figure 3.1), ce qui est en accord
avec la littérature [8][9]. Avec une température de transition vitreuse proche de la température
ambiante, le vieillissement physique du sélénium est relativement rapide en restant à l’ambiante
(comparé aux matériaux avec de plus hautes températures de transition vitreuse, présentant
un vieillissement physique à température ambiante indétectable à l’échelle du laboratoire),
permettant aujourd’hui l’étude d’échantillons vieillis naturellement à température ambiante.

3.1.1 Échantillon vieilli 30 et 40 ans à température ambiante

Des échantillons de sélénium vieux de 40 ans ont été retrouvés, ces échantillons avaient déjà
été étudiés 10 ans auparavant [10] pour une étude de vieillissement physique par DSC classique.
Cette étude après 30 ans avait permis de déterminer une enthalpie de relaxation ∆H= 3,3 J/g
calculée depuis le flux de chaleur associé à la première chauffe (une fois la différence faite avec
le signal rajeuni, voir paragraphe 1.2.1 équation 1.4). Grenet et al. [11] avait également mon-
tré sur un échantillon de sélénium vieux de 20 ans, une enthalpie de relaxation de ∆H= 3,3 J/g.

Pour le sélénium vieilli 40 ans, l’étude du vieillissement par DSC classique a permis d’obtenir
∆H = 3,3 J/g (+/- 0,05) (courbes présentées en figure 3.1), cette enthalpie correspond à celle
mesurée 10 ans et 20 ans auparavant. Cette observation permet d’affirmer que le sélénium a
atteint l’équilibre thermodynamique, puisque celui ci n’évolue plus dans le temps.

La température de la pièce de stockage climatisée où l’échantillon a vieilli 40 ans a été
mesurée à 17°C. A partir de ces données, la perte enthalpique maximum correspondant à cette
température de vieillissement peut être calculée à l’aide de la formule de la perte enthalpique
infinie ∆H∞ (voir paragraphe 1.2.1, équation 1.5). Cette valeur est de 3,2 J/g, ce qui est en
accord avec nos résultats sur les échantillons vieillis 30 et 40 ans, et sur l’échantillon vieilli 20

91



3 Université de Rouen Normandie

Figure 3.1 – Courbes des flux de chaleur obtenus par DSC sur le sélénium amorphe lors de la première
chauffe après un vieillissement de 40 ans à température ambiante (en orange) et après avoir été rajeuni
(seconde chauffe, en noir)

ans. On peut en conclure que c’est en effet l’équilibre thermodynamique à ∆H∞ qui est atteint
et stable dans le temps.

3.1.2 Études DSC

L’étude en DSC commence par un rajeunissement de l’échantillon vieilli 40 ans, le but
étant de reproduire in-situ le vieillissement physique subi par l’échantillon à 17°C en mesurant
les enthalpies de relaxation pour différents temps afin d’en observer l’évolution sur un même
échantillon. Le protocole de vieillissement est décrit en figure 3.2.
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Figure 3.2 – Schéma du protocole utilisé pour le vieillissement physique du sélénium par DSC. Tg la
température de transition vitreuse, Ta la température de vieillissement et ta le temps de vieillissement.

Le verre est premièrement chauffé jusque 70°C, une température au dessus de la température
de transition vitreuse, afin de supprimer l’histoire thermique du verre. Le verre est ensuite
refroidi jusqu’à sa température de vieillissement Ta, une isotherme correspondant au temps
de vieillissement ta souhaité est réalisé avant de refroidir le verre jusqu’à une température de
0°C. Le signal du vieillissement physique est enregistré lors de la chauffe suivante jusqu’à une
température supérieure à la température de transition vitreuse. Le même protocole est ensuite
réalisé sans l’isotherme afin d’obtenir le signal rajeuni. Ces mesures sont réalisées avec βh =
βc = 10K/min (βh, la vitesse de chauffe et βc, la vitesse de refroidissement). L’enthalpie de
relaxation est estimée en soustrayant le signal rajeuni au signal vieilli. Ce signal rajeuni même
après 40 ans retrouve la même signature thermique de la transition vitreuse, démontrant la
réversibilité de ce phénomène de vieillissement sur le verre de sélénium amorphe.

Ces résultats sont présentés en figure 3.3a, représentant l’évolution du flux de chaleur norma-
lisé à la masse de l’échantillon et à la vitesse de chauffe en fonction du temps de vieillissement
à Ta = 17°C, ainsi que le signal rajeuni en noir. La figure 3.3b représente les enthalpies de
relaxation calculées à partir de la soustraction du signal rajeuni aux flux de chaleur obtenus en
figure 3.3a.
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Figure 3.3 – Analyses DSC sur l’échantillon de sélénium amorphe. (a) représentation des flux de
chaleur normalisés à la masse et à la vitesse de chauffe pour différents temps de vieillissement ta (de 20
minutes à 300h) pour une température de vieillissement Ta = 17°C. Le signal rajeuni est représenté en
noir. (b) Évolution de l’enthalpie de relaxation mesurée en fonction du temps de vieillissement. ∆H∞
théorique est représentée par la ligne violette

La cinétique pour des vieillissements à Ta= 24°C a aussi été réalisée et est présentée en figure
3.4. Ces deux cinétiques de vieillissement, à 17°C et 24°C, présentent une évolution quasiment
identique, cependant on observe rapidement les limites du vieillissement in-situ par DSC avec
la mesure à 300h qui correspond au temps maximum d’expérience de vieillissement réalisable
in situ (correspond à la durée de vie de la bouteille de gaz) et il est donc impossible d’obtenir
la cinétique de vieillissement complète par DSC classique.

L’étude du vieillissement physique du sélénium se poursuit avec les analyses en FSC (cette
technique permettant d’accélérer le vieillissement physique).
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Figure 3.4 – Analyses DSC de l’échantillon de sélénium amorphe vieilli à 24°C. (a) représentation des
flux de chaleur normalisés à la masse et à la vitesse de chauffe pour différents temps de vieillissement
ta (de 20 minutes à 200h). Le signal rajeuni est représenté en noir (b) Évolution de l’enthalpie de
relaxation mesurée en fonction du temps de vieillissement. ∆H∞ théorique est représenté par la ligne
rouge

3.1.3 Études FSC

Une fois l’échantillon de sélénium placé sur le capteur (image du capteur avec l’échantillon
de sélénium déposé en figure 3.5), une première chauffe (à 1500K/s) jusqu’à 277°C a été réalisée,
afin de fondre complètement l’échantillon sur le capteur pour obtenir un bon contact thermique,
suivie d’un refroidissement à 1500K/s. La mesure de la température de transition vitreuse du
verre formé est réalisée au refroidissement afin d’éviter la contribution du gradient thermique
de l’échantillon présent à la chauffe. La courbe du verre au refroidissement à 1500K/s est
présentée en figure 3.6. La température de transition vitreuse au refroidissement est mesurée à
45°C, cette température est plus élevée que celle obtenue par DSC, ce qui est normal étant donné
que ce verre a été refroidi plus rapidement depuis l’état fondu, formant un verre présentant une
température de transition vitreuse plus élevée comme vu dans le chapitre 1 1.3. La masse de
l’échantillon a été estimée en comparant le saut de chaleur spécifique entre le liquide et le verre
par FSC et le saut de chaleur spécifique mesuré en DSC (0,14 J/(g.K)) [12][13], en considérant
que cette valeur doit être la même peu importe la technique. La masse déterminée est de 20 ng
(+/- 5).
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Figure 3.5 – Image de l’échantillon de sélénium de 20 ng déposé sur le capteur FSC.

Figure 3.6 – Flux de chaleur obtenu par FSC au refroidissement sur l’échantillon de sélénium, βc =
1500K/s. Tg la température de transition vitreuse mesurée à 45°C.

Le protocole de vieillissement physique par FSC est décrit en figure 3.7.

L’échantillon est premièrement chauffé jusque 150°C afin de supprimer l’histoire thermique
du verre, puis refroidi jusqu’à une température de vieillissement Ta, pendant un temps de
vieillissement ta, avec βh = βc = 1500K/s. Le verre est ensuite refroidi jusque -50°C, puis
chauffé à nouveau jusque 150°C afin d’obtenir le signal de l’enthalpie de relaxation associée au
vieillissement physique. Cette valeur d’enthalpie de relaxation est déterminée par la soustraction
du signal rajeuni au signal vieilli.

Afin de déterminer l’influence de la température de vieillissement Ta sur la perte enthalpique
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Figure 3.7 – Schéma du protocole utilisé pour le vieillissement physique du sélénium par FSC. Tg la
température de transition vitreuse, Ta la température de vieillissement et ta le temps de vieillissement

∆H, des premières mesures pour un temps donné de 10 minutes ont été réalisées et sont
présentées en figure 3.8. La figure 3.8a présente l’évolution des flux de chaleur normalisés à la
vitesse et à la masse pour des températures de vieillissement allant de 6°C à 40°C.

Figure 3.8 – Expériences FSC sur le sélénium amorphe. (a) courbes des flux de chaleur pour un
temps de vieillissement de 10 minutes à différentes températures de vieillissement Ta (de 6°C à 40°C).
Le signal rajeuni est représenté en noir et les courbes sont normalisées à la masse et à la vitesse de
chauffe. (b) Enthalpies de recouvrance mesurées pour chaque température de vieillissement. La droite
violette représente ∆H∞ en fonction de Ta pour Tg = 45°C.
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Comme observé classiquement, le pic associé à la perte enthalpique est premièrement décalé
vers les hautes températures et l’aire du pic augmente pour les vieillissements allant de 40°C
à 26°C, puis ce comportement est inversé pour les vieillissements allant de 22°C à 6°C avec le
décalage des pics de relaxation vers de plus basses températures [14]. Le signal rajeuni est parfai-
tement superposé aux autres courbes, permettant de vérifier que le sélénium est chimiquement
stable dans le temps.

La figure 3.8b présente l’évolution de l’enthalpie de relaxation mesurée à partir des courbes
en figure 3.8a. La ligne violette correspond aux valeurs théoriques de ∆H∞ en fonction de
la température de vieillissement pour un ∆Cp = 0,14J/(g.K) et une Tg = 45°C. Les mesures
d’enthalpies montrent que le verre a déjà atteint l’équilibre thermodynamique après 10 minutes
pour les températures de vieillissement supérieures à 30°C. Les enthalpies de relaxation mesurées
pour les vieillissements entre 6°C et 26°C présentent un autre comportement, avec la diminution
de l’enthalpie de relaxation lorsque la température de vieillissement diminue. La différence entre
ces deux comportements est associée à la compétition entre la mobilité moléculaire, qui diminue
avec la diminution de la température de vieillissement et la force motrice qui augmente lorsque
Ta diminue (le chemin pour rejoindre l’équilibre étant de plus en plus long) [15]. La rupture entre
ces deux phénomènes en compétition est représentée par le maximum à 26°C sur la figure 3.8b.
Récemment Righetti et al. [16] ont émis une nouvelle hypothèse sur cette évolution de l’enthalpie
de relaxation en fonction de la température de vieillissement qui serait due à la présence de deux
mécanismes de relaxation différents. Pour les hautes températures de vieillissement, proche de
Tg, le mécanisme de relaxation serait dominé par des mouvements coopératifs à grande échelle
jusqu’à une certaine température suffisamment éloignée de la température de transition vitreuse
où le mécanisme serait alors gouverné par des réarrangements localisés à plus petite échelle.
Dans le cas du sélénium, la rupture entre ces deux mécanismes serait au maximum de perte
enthalpique mesurée sur la figure 3.8b pour Ta = 26°C.

Afin d’observer l’évolution du verre vers l’équilibre thermodynamique, des vieillissements
physiques ont été réalisés à différentes températures de vieillissement dans les parties basse et
haute températures de la figure 3.8b en faisant varier le temps de vieillissement. Les courbes
d’évolution des flux de chaleur pour les vieillissements à 17°C, 22°C, 24°C (partie gauche de
l’évolution de l’enthalpie en fonction de la température de vieillissement) sont présentées en
figure 3.9. Les flux de chaleur pour les vieillissements à 31°C et 35°C (partie droite de l’évolution
de l’enthalpie en fonction de la température de vieillissement) sont présentés en figure 3.10.
Lorsque ces courbes se superposent (le pic de relaxation devient identique) pour les temps de
vieillissement long, alors l’équilibre thermodynamique est atteint.
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Figure 3.9 – Évolution des flux de chaleur de l’échantillon de sélénium amorphe vieilli à différentes
températures de vieillissement en fonction du temps de vieillissement : (a) vieilli à 17°C, (b) vieilli à
22°C, (c) vieilli à 24°C. Toutes les courbes sont normalisées à la vitesse et à la masse de l’échantillon.
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Figure 3.10 – Évolution des flux de chaleur de l’échantillon de sélénium amorphe vieilli à différentes
températures de vieillissement en fonction du temps de vieillissement : (a) vieilli à 31°C, (b) vieilli à
35°C. Toutes les courbes sont normalisées à la vitesse et à la masse de l’échantillon

Comme expliqué dans le chapitre 1, une autre méthode pour représenter l’évolution du verre
vers l’équilibre thermodynamique, consiste à mesurer l’évolution de la température fictive du
verre et de vérifier qu’à l’équilibre Tf = Ta. Ces mesures ont été réalisées pour les vieillissements
à 31°C et 35°C et sont présentées sur la figure 3.11. On observe ainsi clairement l’évolution de
la température fictive jusqu’à Tf = Ta démontrant que pour ces températures, l’équilibre est
atteint.
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Figure 3.11 – Évolution de la différence entre la température fictive Tf et la température de vieillis-
sement Ta en fonction du temps de vieillissement ta pour du sélénium amorphe vieilli à 31°C et 35°C.
la droite en tiret vert sert de guide visuel.

La figure 3.12 présente les mesures d’enthalpies de relaxation obtenue pour les vieillissements
réalisés à 17°C et 35°C pour différents temps, c’est à dire deux températures qui présentent un
facteur Tg − Ta différent. Pour une température de vieillissement proche de Tg c’est à dire, ici
à 35°C, cette évolution vers l’équilibre se fait en une seule étape. Or, cette évolution présente
un plateau intermédiaire correspondant à ∆H = 2,2 J/g lors du vieillissement à 17°C, mettant
en évidence une évolution vers l’équilibre en deux étapes. Nos résultats sont en accord avec la
littérature [17][18][19] qui montre la présence de ce plateau intermédiaire uniquement pour des
températures de vieillissement éloignées de la température de transition vitreuse. Comme il est
écrit dans la littérature [2], la présence de ces plateaux intermédiaires lors de la relaxation du
verre vers l’équilibre en fonction de la température de vieillissement, implique que différents
mécanismes moléculaire, chacun avec son échelle de temps propre, sont impliqués dans la ciné-
tique d’équilibration. Ce double mécanisme, comme l’a expliqué Righetti et al. [16], serait donc
composé premièrement de réarrangements moléculaires à petite échelle (à plus basses tempé-
ratures) puis par des mouvements moléculaires coopératifs à plus grande échelle (à plus haute
température, proche de Tg). Des études menées par Boucher et al. [20] ont montré que l’énergie
atteint lors de ce plateau, correspond à un minimum d’énergie libre de Gibbs du système. La
littérature laisse donc supposer que selon le matériau, ce plateau pourrait être l’état final, ou
alors au contraire qu’il existerait plusieurs plateaux représentant plusieurs minima d’énergie
libre de Gibbs dans un système.
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Figure 3.12 – Enthalpies de recouvrance mesurées sur les flux de chaleur du sélénium amorphe vieilli
pour différents temps de vieillissement ta : (a) Pour Ta = 17°C. (b) Pour Ta = 35°C. La ligne rouge
et la ligne bleue représentent les valeurs de ∆H∞ théoriques pour ces conditions de vieillissement. Les
pointillés sont des guides visuels.

En regardant plus en détail la figure 3.13 qui concerne le vieillissement réalisé à 31°C pour
différents temps de vieillissement, on observe un second pic (apparaissant une fois l’équilibre
atteint) à plus haute température que celui résultant du vieillissement. Comme observé par
Schick et al. [5] sur du sélénium avec un élargissement du pic de relaxation non expliqué, dans
notre cas ce nouveau pic est associé à la fusion de cristaux, mettant en évidence la cristallisation
de l’échantillon sous Tg. La première étape consiste à rejoindre l’équilibre par la relaxation du
verre. Puis un certain temps nécessaire à la réorganisation moléculaire permet d’observer la
présence d’une enthalpie de fusion démontrant que des germes ont pu être formés et ont pu
croître au sein de la matrice amorphe.
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Figure 3.13 – Courbes des flux de chaleur du sélénium amorphe vieilli à 31°C pour différents temps
de vieillissement (de 5s à 60 000s), le signal rajeuni est représenté en noir. les résultats sont normalisés
à la masse et à la vitesse de chauffe.

La figure 3.14 présente l’évolution de l’enthalpie totale mesurée sur les courbes de vieillisse-
ment de la figure 3.13 et montre l’apparition de cette enthalpie de fusion.

Figure 3.14 – Évolution de l’enthalpie de relaxation (carrés oranges) et de l’enthalpie de fusion (carrés
bleus) en fonction du temps de vieillissement ta. Domaines de relaxation, réorganisation et de croissance
indexés.
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Ce résultat calorimétrique met en évidence l’évolution depuis l’équilibre thermodynamique
vers l’état cristallin comme schématisé sur la figure 3.15. Malheureusement l’interprétation de
ces résultats est arrivé trop tard pour continuer les expériences sur des temps plus longs (pour
confirmer cette observation) sur l’échantillon qui avait déjà été recouvert d’indium pour la
calibration (discuté dans le chapitre 2).

Figure 3.15 – schéma de l’évolution de l’enthalpie d’un matériau intialement dans l’état liquide en
fonction de la température pendant le refroidissement. Tm : température de fusion, Tg : température
de transition vitreuse, TK : température de Kauzmann, Tf : température fictive. ∆Hrelaxation : perte
enthalpique lors du vieillissement physique. ∆Hcristallisation : perte enthalpique durant le processus de
cristallisation sous Tg après avoir atteint l’équilibre.

Cependant ces résultats à 31°C ne sont pas les seules qui permettent d’observer que l’échan-
tillon de sélénium a entamé une cristallisation, en effet les vieillissements à 35°C ont aussi permis
d’observer ce comportement d’une manière différente. Les courbes de vieillissement à 35°C pré-
sentent un pic exothermique à la suite du pic endothermique de la relaxation structurale, pic
associé à la cristallisation froide suite à la nucléation sous Tg du verre[4]. Ce phénomène est
démontré par la mesure des enthalpies de cristallisation comme illustré sur la figure 3.16.
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Figure 3.16 – (a) Évolution des flux de chaleur du sélénium amorphe vieilli à 35°C pour des temps
de vieillissement allant de 7000 s à 60 000 s, présence d’un pic de cristallisation froide entre 82°C et
90°C. (b) Évolution de l’enthalpie de relaxation et de l’enthalpie de cristallisation faite en fonction du
temps de vieillissement à 35°C. Domaines de relaxation et de nucléation indexés.

Ces résultats montrent encore une fois une différence de comportement du verre en fonction
de Tg − Ta, à 31°C on observe la fusion de cristaux qui ont pu croître alors qu’à 35°C le pic
de cristallisation froide ne met en évidence que la présence de germes. Cependant, peut-être
qu’avec des vieillissements physiques plus longs, ces cristaux pourraient croître, il faudrait pour
cela répéter ces expériences sur des temps de vieillissement très long (> 100k s).

3.1.4 Discussions

La figure 3.17 résume toutes les enthalpies de relaxation mesurées en fonction du temps de
vieillissement par DSC à 17°C et 24°C (ronds vides violet et noir), ainsi que les points à 20, 30
et 40 ans, et par FSC à 17°C, 22°C, 24°C, 31°C et 35°C (carrés pleins). Les lignes horizontales
représentent les valeurs de ∆H∞ pour chaque température de vieillissement et en fonction de
la température de transition vitreuse (Tg = 40°C en DSC et 45°C en FSC).

Ces résultats montrent clairement l’avantage de la FSC grâce à l’accélération du vieillisse-
ment physique, permettant d’observer l’évolution complète du système jusqu’à son équilibre
thermodynamique (∆H∞) comme observé sur les échantillons vieillis à 24°C, 31°C et 35°C.
Ce comportement est dû à la différence d’échelle entre les échantillon : En DSC le travail est
réalisé sur un échantillon de 5 mg, alors que en FSC l’échantillon est de 20 ng, cette différence
crée une différence de rapport surface/volume entre les échantillons [21]. En FSC, ce rapport
surface/volume permet au volume libre de diffuser plus rapidement vers la surface, et ainsi de
relaxer plus rapidement. Ce résultat peut être interprété comme un effet de confinement du
verre [2], comme cela a été montré sur des films de polymères [22][23] ou des nanocomposites
[24][25]. Le second facteur qui permet d’accélérer ce vieillissement physique est dû aux vitesses
de refroidissements élevées comme cela a été montré dans la littérature par Monnier et al. [12]
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Figure 3.17 – Évolution des pertes enthalpiques en fonction du temps de vieillissement : comparaison
entre la DSC et la FSC sur un échantillon de sélénium amorphe vieilli à différentes températures (FSC :
17°C, 22°C, 24°C, 31°C, 35°C ; DSC : 17°C, 24°C). Les lignes horizontales représentent les valeurs de
∆H∞ pour chaque condition de vieillissement.

puisque la différence d’enthalpie entre le verre formé par FSC et l’équilibre est plus grande qu’en
DSC (voir chapitre 1, figure 1.3). Les expériences en FSC avec des vitesses de refroidissements
élevées ont engendré la formation d’un verre avec une température de transition vitreuse plus
élevée. Ainsi, afin de comparer ces résultats avec ceux obtenus par DSC, il est nécessaire de
se positionner soit à température de vieillissement équivalente (17°C par exemple), soit à une
perte enthalpique maximum équivalente et donc un facteur Tg−Ta équivalent, ce qui est le cas
pour un vieillissement à 22°C en FSC (Tg − Ta= 23°C) et à 17°C en DSC (Tg − Ta= 23°C). Si
on compare à distance équivalente de l’équilibre (entre les points à Ta = 22°C en FSC et 17°C
en DSC), on observe clairement l’accélération du phénomène de vieillissement physique par
FSC. Les points du vieillissement à température de vieillissement équivalente (17°C) présentent
le même comportement, démontrant qu’à température équivalente ou à ∆H∞ équivalent, le
phénomène est accéléré par FSC.

Le plateau intermédiaire observé pour les vieillissements à 17°C, 24°C, et un peu plus diffici-
lement à 22°C est présent à la même valeur c’est à dire ∆H = 2,2 J/g. L’hypothèse serait donc
que le système présente un minimum d’énergie libre de Gibbs pour cette valeur d’enthalpie [20].
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Le schéma en figure 3.18 résume cette étude sur le sélénium, avec la présence d’un plateau
intermédiaire lors du vieillissement physique pour des températures éloignées de la température
de transition vitreuse, et la présence d’un pic de cristallisation et/ou de fusion de l’échantillon
lorsque celui ci est vieilli à haute température (proche de Tg). Dans un cas le pic de fusion
seul indique la nucléation/croissance, alors que dans un second cas l’observation du pic de
cristallisation froide indique uniquement la nucléation.

Figure 3.18 – Schéma de l’évolution de l’enthalpie d’un matériau initialement liquide lors du refroi-
dissement. Représentation de l’évolution vers l’équilibre en 1 étape ou 2 étapes lors du vieillissement
physique, et de la perte enthalpique supplémentaire associée à la cristallisation du verre en fonction
de l’écart entre la température de transition vitreuse Tg et la température de vieillissement Ta. Tm : la
température de fusion.
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3.2 Seconde étude : Le verre 62.5GeS2 − 12.5Sb2S3 − 25CsCl

Le verre 62.5GeS2 − 12.5Sb2S3 − 25CsCl étant destiné à des applications optiques pour
l’infrarouge dans des domaines de température où le vieillissement physique agit sur le verre,
il est important de le caractériser afin d’étudier l’évolution possible du système dans le temps.
Afin d’accélérer le phénomène de vieillissement physique, l’étude est réalisée à des températures
proches de la température de transition vitreuse. Une première étude par MT-DSC et DSC est
menée afin de déterminer les caractéristiques propres à la transition vitreuse (températures
onset/mid/offset, ∆Cp) ainsi que la cinétique de vieillissement physique en faisant varier la
température de vieillissement Ta ou le temps de vieillissement ta. Une étude par FSC afin
d’accélérer le vieillissement physique a montré les limites de l’utilisation de cette technique à
cause du comportement intrinsèque à ce matériau.
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3.2.1 Études en DSC et MT-DSC

Le premier objectif de cette étude est de déterminer les paramètres associés à la transition
vitreuse. Pour cela un premier essai à 10K/min depuis la température ambiante jusqu’à 350°C
(limite haute température de la DSC Q100) est réalisé et présenté en figure 3.19.

Figure 3.19 – Expérience DSC sur le verre 62, 5GeS2 − 12, 5Sb2S3 − 25CsCl amorphe réalisée à
10K/min

Ce résultat présentent un double pic inexpliqué lors de la transition vitreuse. Afin d’étudier
plus précisément les phénomènes se déroulant lors de cette transition vitreuse, une étude par
MT-DSC est réalisée en mode heat only (vitesse de chauffe : 5K/min ; Amplitude : 0,796K ;
période : 60s). Ainsi, sur la partie reversing du flux de chaleur en figure 3.20a on obtient une
observation claire de la transition vitreuse, la Tg−onset est déterminée à 260°C, la Tg−mid à 280°C
et la Tg−offset à 300°C, avec un ∆Cp à Tg−mid de 0,36 J/(g.K). Le signal non-reversing du flux
de chaleur en figure 3.20b permet de comprendre la première observation obtenue en figure
3.19, en effet ce signal met en évidence la présence d’un pic de relaxation endothermique déjà
présent sur l’échantillon non vieilli induit par le recuit thermique réalisé lors de la synthèse à
250°C. Celui-ci est suivi d’un pic de cristallisation exothermique, dite "froide" car visible lors
de la chauffe, présent lors de la transition vitreuse. Ces deux phénomènes perturbant le signal
de la transition vitreuse créent le double pic visible en figure 3.19.

En se basant sur les analyses effectuées sur le verre de sélénium, l’étude du vieillissement
physique débute par l’analyse de l’évolution de l’enthalpie de relaxation en fonction de la tem-
pérature de vieillissement pour un temps de vieillissement de 5h par MT-DSC. Le protocole
d’étude du vieillissement de ce verre est décrit en figure 3.21. Le verre est premièrement chauffé
jusqu’à 350°C (une température au dessus de la température de transition vitreuse afin de
supprimer l’histoire thermique). Le verre est ensuite refroidi jusqu’à sa température de vieillis-
sement Ta, une isotherme correspondant au temps de vieillissement souhaité est réalisé avant de
refroidir le verre jusqu’à une température de 100°C (très loin de Tg). Le signal du vieillissement
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Figure 3.20 – Expériences en MT-DSC réalisées sur le verre 62, 5GeS2−12, 5Sb2S3−25CsCl amorphe
(paramètres de modulation : 5K/min, 0,796K, 60s). (a) Flux de chaleur reversing et (b) flux de chaleur
non reversing. Les courbes sont normalisées à la vitesse de chauffe et à la masse.

physique est enregistré lors de la chauffe suivante jusqu’à 350°C. L’enthalpie de relaxation est
estimée en soustrayant le signal rajeuni au signal vieilli.

Figure 3.21 – Schéma du protocole utilisé pour le vieillissement physique du verre 62, 5GeS2 −
12, 5Sb2S3 − 25CsCl par MT-DSC. Tg la température de transition vitreuse, Ta la température de
vieillissement et ta le temps de vieillissement.

Ces résultats sont présentés en figure 3.22 avec les flux de chaleur de la partie non reversing,
c’est à dire celle qui correspond à la perte enthalpique liée au vieillissement physique.
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Figure 3.22 – Expériences réalisées en MT-DSC sur le verre 62, 5GeS2−12, 5Sb2S3−25CsCl amorphe.
(a) courbes des flux de chaleur non reversing pour un temps de vieillissement de 5h à différentes
températures de vieillissement Ta (de 160°C à 260°C). Le signal rajeuni est représenté en noir et les
courbes sont normalisées à la masse et à la vitesse de chauffe. (b) Enthalpies de recouvrance mesurées
pour chaque température de vieillissement. La droite noire représente ∆H∞ en fonction de Ta.

Ces résultats présentent une évolution de forme similaire à ce qui a été observé précédemment
pour le sélénium, avec une augmentation de l’enthalpie mesurée pour des vieillissements allant
de 160°C à 250°C puis une diminution de cette enthalpie mesurée pour une température de
vieillissement de 260°C. Ces résultats restent complexes à analyser puisque le phénomène de
cristallisation lors de la transition vitreuse du matériau bruite le signal et ajoute de l’incertitude
aux mesures, c’est pour cela que seuls les résultats les plus cohérents pour certaines températures
de vieillissement sont présentés. L’étude de l’évolution de l’enthalpie de relaxation en fonction
du temps de vieillissement (5h, 10h, 20h, 100h) à Ta = 250°C est présentée en figure 3.23.
L’évolution vers l’enthalpie infinie théorique est représentée par la droite marron en figure 3.23b,
cependant atteindre cette valeur par calorimétrie standard est impossible. La cristallisation
froide représentée par le phénomène exothermique qui suit le pic de relaxation augmente avec
le temps de vieillissement, mettant en évidence la sensibilité du matériau à cristalliser lors du
vieillissement physique.

L’intérêt pour ce matériau de poursuivre l’étude du vieillissement physique par FSC est
de tenter, grâce aux vitesses de chauffe et de refroidissement importantes, d’éviter la cristal-
lisation froide dans le domaine de la transition vitreuse, et grâce à la différence de rapport
surface/volume de l’échantillon, d’accélérer le vieillissement physique afin d’obtenir l’évolution
complète du système vers l’équilibre.
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Figure 3.23 – (a) Évolution des flux de chaleur non reversing du verre 62, 5GeS2−12, 5Sb2S3−25CsCl
amorphe vieilli à 250°C en fonction du temps de vieillissement (de 5h à 100h). Les courbes sont
normalisées à la vitesse de chauffe et à la masse. (b) Évolution de l’enthalpie de relaxation calculée en
fonction du temps de vieillissement. La droite marron représente la valeur théorique de ∆H∞.

3.2.2 Études par FSC

Un morceau d’échantillon amorphe de 62, 5GeS2 − 12, 5Sb2S3 − 25CsCl a été déposé sur
le capteur FSC, la FSC permettant de chauffer jusque 400°C maximum, il est impossible de
faire fondre l’échantillon sur le capteur. Le contact thermique est amélioré par l’huile de silicone
déposée au préalable sur le capteur et chauffée pour en éliminer le surplus [5]. L’avantage de
cette huile de silicone est d’améliorer le contact thermique entre l’échantillon et le capteur, et
d’éviter que l’échantillon ne se déplace lors des expériences lorsque celui-ci ne peut être fondue.
Cependant cette huile de silicone impacte la ligne de base du capteur, et nécessite de déposer
un échantillon de masse suffisamment importante pour compenser cet impact, générant plus
de gradient thermique et donc un décalage de la transition vitreuse à la chauffe vers de plus
hautes températures.

Un premier échantillon a été utilisé pour étudier l’influence de la vitesse de chauffe/refroidissement
(entre 1000K/s et 8000K/s). En effet, ce type de verre n’ayant jamais été étudié par FSC, aucun
protocole n’existe dans la littérature. Les courbes à différentes vitesses de chauffe/refroidissement
sont représentées en figure 3.24. La transition vitreuse est nettement observée lors de la chauffe,
mais difficilement visible lors du refroidissement. La vitesse de 1000K/s est utilisée pour la suite
de l’étude puisque la transition vitreuse est nettement visible lors de la chauffe pour cette vi-
tesse.

Ces premiers résultats, et notamment les flux de chaleur lors de la chauffe de l’échantillon,
montrent que dès 1000K/s et pour toutes les vitesses de chauffe supérieures, la cristallisation
lors de la transition vitreuse est évitée, démontrant un avantage dans l’utilisation de la FSC
sur ce type de matériau très sensible à la cristallisation.
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Figure 3.24 – Évolution des flux de chaleur du verre 62, 5GeS2 − 12, 5Sb2S3 − 25CsCl en FSC pour
différentes vitesses (de 1000K/s à 8000K/s) : (a) lors de la chauffe, (b) lors du refroidissement.

L’étude de l’influence de la température de vieillissement sur l’enthalpie de relaxation me-
surée pour un temps de vieillissement de 10 minutes est présentée en figure 3.25 à partir d’un
nouvel échantillon. Ces courbes sont normalisées à la vitesse de chauffe (1000K/s)et à la masse
de l’échantillon déterminée par le rapport entre le saut de chaleur spécifique du flux de chaleur
par FSC et le ∆Cp mesuré en DSC (masse estimée de 150 ng), la température de transition
vitreuse de cet échantillon est déterminée à 309°C à partir du signal rajeuni en noir. Les résul-
tats sont dans les limites hautes températures de l’appareil, notamment pour les vieillissements
à hautes températures où les pics endothermiques associés à la relaxation structurale ne sont
pas complètement observables sur la figure 3.25a (Ce problème sera résolue dans le futur avec
l’arrivée au GPM de la FSC haute température). Le vieillissement à 270°C sur la figure 3.25a
présente un double pic inexpliqué. Ce vieillissement a été répété ainsi que pour d’autres tem-
pératures. Il s’avère que ce double pic apparaît systématiquement mais uniquement pour cette
température de vieillissement de 270°C, ce comportement reste aujourd’hui encore inexpliqué.
L’évolution de l’enthalpie de relaxation mesurée pour chaque température de vieillissement est
représentée sur la figure 3.25b. Une évolution en forme de cloche est de nouveau observée : une
augmentation de l’enthalpie de relaxation mesurée lorsque Ta diminue de 285°C à 230°C, puis
une diminution pour Ta variant de 230°C à 150°C. Ces résultats montrent aussi que pour un
temps de vieillissement de 10 minutes aucun des essais n’a permis au matériau de rejoindre
l’équilibre représenté par la droite noir décrivant l’évolution du ∆H∞ en fonction de Ta.
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Figure 3.25 – (a) Évolution des flux de chaleur du verre 62, 5GeS2 − 12, 5Sb2S3 − 25CsCl amorphe
vieilli à différentes températures (de 150°C à 285°C) pour un temps de vieillissement de 10 minutes à
1000K/s. Les courbes sont normalisées à la vitesse de chauffe et à la masse. (b) Évolution de l’enthalpie
de relaxation mesurée en fonction de la température de vieillissement. La droite noire représente la
valeur de ∆H∞ en fonction de la température de vieillissement Ta.

L’étude de l’évolution du système vers l’équilibre a été menée à une température de vieillis-
sement de 230°C, la température à laquelle le maximum de relaxation a été mesuré sur la figure
3.25 permettant ainsi une bonne signature de l’évolution du pic de relaxation. Les résultats de
cette évolution de l’enthalpie de relaxation en fonction du temps de vieillissement à 230°C sont
présentés en figure 3.26. Cette évolution présente une comportement classique avec l’augmen-
tation de l’enthalpie de relaxation et le décalage du pic vers les hautes températures avec le
temps de vieillissement qui augmente (pics endothermiques montrés en figure 3.26). Malgré une
très belle signature, cette évolution est lente puisque le vieillissement a lieu très loin de Tg.
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Figure 3.26 – (a) Évolution des flux de chaleur FSC du verre 62, 5GeS2−12, 5Sb2S3−25CsCl amorphe
vieilli pour différents temps (de 1 minute à 120 minutes) à 230°C. les courbes sont normalisées à la
vitesse de chauffe et à la masse. (b) Évolution de l’enthalpie de relaxation mesurée en fonction du temps
de vieillissement ta. La droite rouge représente la valeur de ∆H∞ théorique pour un vieillissement à
230°C.

Malheureusement, ces expériences se sont arrêtées après un vieillissement de 120 minutes,
à la suite duquel, la chauffe correspondant au signal rajeuni (effectuée systématiquement après
chaque vieillissement pour vérifier l’échantillon) présente un pic de cristallisation froide repré-
senté en figure 3.27. Ce résultat montre encore une fois l’impact du vieillissement physique sur
la cristallisation, et notamment dans ce cas, sur un échantillon déjà sensible à la cristallisation
lors de la chauffe proche de Tg.

115



3 Université de Rouen Normandie

Figure 3.27 – Cristallisation froide de l’échantillon 62, 5GeS2−12, 5Sb2S3−25CsCl amorphe en FSC
après un vieillissement de 120 minutes loin de Tg. Courbe normalisée à la vitesse et à la masse.

Cette expérience était la plus réussite après de nombreux essais nécessaires pour optimiser le
protocole. Ce problème de cristallisation survenant tout de même, une expérience a été menée
en étuve afin de vieillir ex situ un morceau de ce verre pour étudier l’impact d’un vieillissement
physique très long.

Au vue de la tendance à cristalliser de l’échantillon et des résultats obtenus sur le sélénium,
des vieillissements à des températures plus proche de Tg pourraient mener à des observations
similaires de cristallisation. Cependant l’étude de cette échantillon par FSC est compromis par
cette tendance à cristalliser dans une gamme de température proche de Tg.

116



3 Université de Rouen Normandie

3.2.3 Échantillon vieilli 5 mois à 250°C

Suite à ces observations, c’est à dire la sensibilité très importante de l’échantillon à cristal-
liser sous Tg, une étude est menée sur un échantillon amorphe placé dans une étuve à 250°C
durant 5 mois (Tg − Ta = 30°C). L’étude précédente sur le sélénium ayant permis de montrer
que cette cristallisation sous Tg observable par analyses FSC était possible, ce vieillissement en
étuve apporte une nouvelle méthode pour tenter d’observer ce phénomène.

La figure 3.28 présente les images de l’échantillon avant et après ces 5 mois en étuve à
250°C. Une caractéristique de ce verre amorphe étant d’être transparent dans le visible, l’opacité
générée par ce vieillissement physique implique une modification du verre. La comparaison
visuelle entre le verre amorphe et les vitrocéramiques associées, c’est à dire des échantillons
cristallisés au dessus de Tg (à Tg +10°C = 290°C) pour différents temps (5h, 9h, 15h, 24h,
50h, 72h, 96h, 112h), permet d’observer que le vieillissement physique subi par l’échantillon
après 5 mois à 250°C ressemble visuellement à un échantillon cristallisé 5h à 290°C, ainsi que
l’échantillon cristallisé 5h à 290°C afin de comparer visuellement.

Figure 3.28 – Images du verre 62, 5GeS2−12, 5Sb2S3−25CsCl amorphe avant et après vieillissement
en étuve à 250°C pendant 5 mois.
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Afin de vérifier que l’échantillon initial est complètement amorphe, une image MET de
l’échantillon est présentée en figure 3.29a et un diffractogramme en figure 3.29b. L’image MET et
la diffraction d’électrons associée permettent de confirmer que l’échantillon initial est totalement
amorphe. Le diffractogramme obtenu par DRX ne montre pas la présence de pics cristallins,
uniquement la présence d’un halo synonyme de l’état amorphe.

Figure 3.29 – (a) image MET champ clair et diffraction des électrons associée de l’échantillon avant
vieillissement. (b) Diffractogramme de l’échantillon avant vieillissement.

A présent, il est intéressant de déterminer le taux de cristallinité de l’échantillon vieilli pour
estimer l’impact de ce vieillissement physique. Pour déterminer ce taux de cristallinité du verre
vieilli, deux techniques d’estimation du taux de cristallinité ont été utilisées et comparées : La
première par DRX afin d’estimer le taux de cristallinité par la méthode des aires, en calculant
l’aire des pics cristallins divisée par l’aire totale du diffractogramme avec la formule suivante :

Xc =
Apics−cristallins

Apics−cristallins + Ahalo−amorphe
(3.1)

Le diffractogramme est présenté en figure 3.30, et le rapport des aires a permis d’estimer un
taux de cristallinité d’environ 10%.

La seconde méthode consiste à utiliser le rapport entre les ∆Cp de l’échantillon amorphe et
de l’échantillon cristallisé, ce ∆Cp étant proportionnel à la quantité de phase amorphe. Pour
cela un passage en MT-DSC est réalisé avant et après le vieillissement.
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Figure 3.30 – Diffractogramme de l’échantillon vieilli 5 mois à 250°C avec les lissages de courbes
utilisés.

Les flux de chaleur reversing (associés à la transition vitreuse) normalisés sont présentés en
figure 3.31. Le ∆Cp de l’échantillon amorphe étant de 0,36 J/(g.K) (correspondant à 100% de
phase amorphe) et celui de l’échantillon cristallisé de 0,32 J/(g.K), le rapport de ces valeurs
permet d’estimer un taux de cristallinité d’environ 11%, ce qui est en accord avec le résultat
provenant des DRX et permet de conclure sur un taux de cristallinité d’environ 10%.

Figure 3.31 – Évolution des flux de chaleur MT-DSC reversing normalisés pour l’échantillon amorphe
en bleu et pour l’échantillon vieilli 5 mois à 250°C en vert. Les courbes sont normalisées à la vitesse de
chauffe et à la masse.
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Comme observé précédemment sur le sélénium, la théorie et la littérature montrent que
l’échantillon doit avoir rejoint son équilibre thermodynamique avant d’entamer le processus de
cristallisation sous Tg. Pour confirmer cela sur ce nouveau système, l’enthalpie de relaxation du
verre mesurée expérimentalement doit avoir atteint (ou surpasser) la valeur du ∆H∞ théorique
calculée. Les données de l’échantillon vieilli sont normalisées à la quantité de fraction amorphe
(seule fraction à relaxer), c’est à dire 90% ( Xc = 10% déterminé précédemment). Les flux de
chaleur non reversing (associés à la relaxation, cristallisation...) sont présentés en figure 3.32.

Figure 3.32 – Évolution des flux de chaleur MT-DSC non reversing normalisés pour l’échantillon
amorphe en bleu et pour l’échantillon vieilli 5 mois à 250°C en vert. ∆H représente l’enthalpie de
relaxation. La courbe de l’échantillon vieilli 5 mois est normalisée à la fraction amorphe, à la vitesse
de chauffe et la masse

La valeur théorique de ∆H∞ pour un ∆Cp = 0,36 J/(g.K), une Tg = 280°C et une tempé-
rature de vieillissement de 250°C est de 10,8 J/g. L’enthalpie mesurée à partir de la figure est
de 11 J/g, ce qui est cohérent étant données les incertitudes de mesure. Ce résultat confirme
que le verre a rejoint l’état d’équilibre thermodynamique, ce qui est en accord avec les précé-
dentes observations et la littérature sur le fait que l’échantillon entame la cristallisation (observé
visuellement et par DRX) après un certain temps une fois que celui-ci a rejoint l’équilibre ther-
modynamique.

L’échantillon vieilli 5 mois est analysé en MET afin d’observer les cristaux formés lors de ce
vieillissement physique, une image est présentée en figure 3.33.
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Figure 3.33 – Image MET du verre 62, 5GeS2 − 12, 5Sb2S3 − 25CsCl vieilli 5 mois à 250°C.

Des cristaux d’environ 30 nm sont observés, l’hypothèse est donc que le domaine de tem-
pérature de la nucléation et de la croissance cristalline sont superposés et dès l’apparition des
germes, ceux-ci croissent, générant une dispersion de tailles comme observée sur l’image MET.
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3.3 Conclusions

Le vieillissement physique a été étudié pour différents systèmes. Dans le premier cas, sur un
matériau modèle, le sélénium amorphe. Cette étude avait pour objectif initial d’expérimenter les
différents protocoles de vieillissement physique par DSC et FSC, et d’analyser les échantillons
vieillis au laboratoire pendant 40 ans. Cette étude a permis d’obtenir des résultats permettant de
contribuer à de nombreuses discussions actuelles sur le vieillissement physique. Premièrement,
la perte enthalpique mesurée sur les échantillons vieillis 30 et 40 ans en pièce climatisée (17°C)
a permis de conclure sur un verre stable une fois l’équilibre atteint pour une température de
vieillissement éloignée de Tg. Le fait que l’équilibre à ∆H∞ atteint en FSC soit équivalent (en
fonction de la température de vieillissement) à celui atteint à température ambiante, permet
de conclure que ces mesures FSC sur des échantillons de quelques nanogrammes sont bien
représentatives du verre à l’échelle macro. Ces études FSC on mis en évidence l’approche de
l’équilibre en une ou deux étapes en fonction de l’écart entre la température de vieillissement et
la température de transition vitreuse, ces minima d’énergie libre de Gibbs générant des plateaux
intermédiaires sont présents uniquement dans le cas où la relaxation est gouvernée par des
mouvements localisés, alors que pour de plus hautes température (proche de Tg) le mécanisme
de relaxation est dominé par les mouvements coopératifs. Pour les vieillissements physiques
proche de Tg, les analyses en FSC ont permis d’observer la cristallisation de l’échantillon une
fois l’équilibre atteint, démontrant l’évolution du système vers son état le plus stable, le cristal.

Le second système étudié est le verre 62.5GeS2−12.5Sb2S3−25CsCl amorphe. Les différents
paramètres associés à la transition vitreuse ont pu être obtenus grâce aux expériences en MT-
DSC. Le matériau a démontré une sensibilité importante à la cristallisation, notamment avec
la présence d’un pic de cristallisation froide dans le domaine de la transition vitreuse, rendant
les mesures complexes. L’étude en FSC a permis de répondre partiellement à ce problème,
puisque cette cristallisation à Tg a pu être évitée grâce aux vitesses de chauffe importantes
de l’appareil. Cependant lors du vieillissement physique in situ, après un certain temps de
vieillissement, l’échantillon a de nouveau cristallisé lors de la chauffe, mettant en évidence
une contribution du vieillissement physique sur un matériau sensible à la cristallisation. Une
expérience en étuve à 250°C pendant 5 mois a permis d’obtenir un matériau partiellement
cristallisé sous Tg, les analyses MT-DSC et DRX ont permis d’estimer un taux de cristallinité
de 10% et de montrer que l’échantillon avait atteint l’équilibre thermodynamique. Les images
MET ont mis en évidence des cristaux d’environ 30 nm. L’hypothèse est que le verre a atteint
son équilibre thermodynamique avant d’entamer le processus de cristallisation, comme observés
sur la première étude avec le sélénium. La seconde hypothèse est que les domaines de nucléation
et de croissance sont très proches. Ainsi, dès l’apparition d’un germe critique, celui-ci commence
à croître, expliquant la dispersion de tailles des cristaux observés (de 5 à 30 nm) ainsi que leurs
tailles (> 20nm).
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CHAPITRE 4

Étude des mécanismes de cristallisation du verre 62, 5GeS2− 12, 5Sb2S3− 25CsCl,

et relation avec les propriétés optiques et mécaniques

127



4 Université de Rouen Normandie

Après avoir étudié la fraction amorphe (chapitre 3), ce chapitre se concentre sur l’étude de
la partie cristalline et de son évolution pour le développement de vitrocéramique à base de .
Ces résultats ont été, en partie, publié dans "Journal of Physical Chemistry C"[1]. Ce chapitre
porte sur l’étude de la cristallisation du verre 62, 5GeS2−12, 5Sb2S3−25CsCl, réalisée à l’aide
de différentes techniques d’analyse permettant de caractériser la structure de l’échelle macro à
l’échelle nano.

Il a été démontré que la présence de nano-cristaux au sein d’une matrice vitreuse, peut
améliorer les propriétés mécaniques tout en conservant de bonnes propriétés optiques. De nom-
breuses combinaisons de propriétés ont été étudiées pour diverses compositions de vitrocéra-
miques [2][3][4][5].

En 2007, Calvez et al. [6] ont mis en évidence le rôle important du CsCl dans l’obtention
d’une cristallisation contrôlée pour la formation de vitrocéramiques de chalcogénures à base
de Ge-Ga-Se-CsCl. En 2011, Rozé et al. [7] ont produit une vitrocéramique de chalcogénure
à base de Ge-Ga-Se transparente dans la deuxième et troisième fenêtre atmosphérique sans
utiliser d’halogénures alcalins. Dans ce cas, la vitrocéramique de chalcogénure présente une
plus petite fenêtre de transparence que les verres à base de Ge-Ga-Se-CsCl. En 2009, Ledemi
et al. [8] ont proposé une vitrocéramique à base de Ge-Ga-S-CsCl et mis en évidence que le
CsCl incorporé permettait d’obtenir un verre amorphe transparent dans le domaine du vi-
sible. Dans ce chapitre nous allons démontrer l’importance du CsCl pour le développement
de vitrocéramique 62, 5GeS2 − 12, 5Sb2S3 − 25CsCl. Ce travail est réalisé sur la composition
62, 5GeS2−12, 5Sb2S3−25CsCl, élaborée en 2004 par Zhang et al. [9] comme étant la première
vitrocéramique reproductible à base de soufre. Cette composition a été optimisée par Zhu et
al. [10] et a démontrée une amélioration de la résistance à la propagation des fissures et à la
charge critique d’initiation à la fracture, tout en conservant de bonnes propriétés infrarouge.
Comme le montre la littérature, cette addition de CsCl est un paramètre clef pour la produc-
tion de vitrocéramiques de chalcogénures. Cela implique que la compréhension du mécanisme
à l’échelle nano de la cristallisation du CsCl est nécessaire. Cette caractérisation est ici réalisée
(DSC), (MT-DSC), DRX, MET et SAT afin de déterminer ce processus en terme de taux de
cristallinité, d’identification de phase cristalline et de cinétique de cristallisation. Ces résultats
seront comparés avec ceux concernant l’évolution des propriétés mécaniques et optiques. Cette
étude apporte de nouvelles informations sur la cristallisation de ce verre lorsque 25% molaire
de CsCl sont incorporées.
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4.1 Cristallisation in-situ en DSC

Comme vue dans le chapitre 3, une cristallisation froide est observée dans le domaine de
transition vitreuse lors de la chauffe. Afin d’étudier cette cinétique de cristallisation complète un
isotherme à 350°C (température choisie dans le but d’accélérer la cinétique de cristallisation) est
réalisé en DSC haute température. Le flux de chaleur résultant de cette expérience est présenté
en figure 4.1.

Figure 4.1 – Flux de chaleur obtenu par DSC durant la chauffe (70 minutes) et l’isotherme sur le verre
à 350°C (130 minutes). (1) correspond au premier pic de cristallisation lors du passage de la transition
vitreuse pendant la chauffe, et (2) au second et plus lent processus de cristallisation. (a) transition
vitreuse, (b) premier pic de cristallisation dite "froide", (c) second pic de cristallisation).

La figure 4.1 présente une première enthalpie de cristallisation (b) lors de la chauffe et du
passage de la transition vitreuse (après 40 minutes) (a) (comme observé précédemment dans le
chapitre 3). Une seconde enthalpie de cristallisation (c) est observée après 30 minutes à 350°C.
Cette expérience met ainsi en évidence une cristallisation en deux étapes : une première plus
rapide lors de la chauffe après 50 minutes, et une seconde plus lente à plus haute température.

Ce processus de cristallisation est ensuite étudié par DRX afin d’identifier la structure de
la phase cristalline et d’estimer l’évolution du taux de cristallinité.
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4.2 Cristallisation in situ en diffraction des rayons X

La température optimale de ce verre pour obtenir une cristallisation contrôlée est de 290°C,
c’est à dire à Tg +10°C. C’est à cette température que sont élaborées les différentes vitrocé-
ramiques lors de cette étude (le temps de cristallisation variant). La cristallisation in-situ en
diffraction des rayons X est réalisée en plaçant un échantillon sous forme de poudre dans un
four. Un premier passage avant la chauffe est réalisé afin d’attester de l’état amorphe du verre,
puis la chauffe jusqu’à 290°C est lancée.

Les diffractogrammes obtenus à différents temps de cristallisation à 290°C sont présentés
en figure 4.2. Comme attendu, le matériau initial présente une structure amorphe. Pour des
temps de cristallisation courts (inférieurs à 15h), le pic principal détecté correspond à une phase
cristalline de GeO2, résultant d’une oxydation de surface du matériau durant la mesure in situ
à l’air. Cependant, il y a quand même une contribution de la phase CsCl (en vert, pour les pics
à 26° et 37°). Le taux de cristallinité mesuré pour des temps de cristallisation inférieure à 15h
correspond au CsCl avec une contribution du GeO2 (ces mesures de taux de cristallinité sont
utilisées de façon qualitative pour décrire l’évolution de la microstructure et non quantitative
puisque les valeurs sont faussées par la présence du GeO2). Pour confirmer cette contribution
du CsCl, des images MET ont été réalisées et seront présentées plus tard.

Figure 4.2 – Diffractogrammes de DRX en température in situ obtenus pour différents temps à 290°C.
Représentation des phases théoriques de GeO2, CsCl (a= 0,411 nm) depuis la base de donnée ICDD
(International Centre for Diffraction Data), et CsCl* qui correspond à la phase CsCl avec un paramètre
de maille plus grand (a = 0,426nm). Les flèches vertes présentent le décalage de ces pics vers les plus
petits angles.
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Pour des temps de cristallisation de plus de 15h, les pics correspondent à la phase CsCl
classique et présentent un paramètre de maille égale à 0,411nm. Ces pics apparaissent avec
d’autres pics qui peuvent être attribués à la même structure cristallographique mais décalés
vers les plus petits angles, c’est à dire avec un paramètre de maille plus grand. A partir de la loi
de Bragg [11], ce paramètre de maille est estimé à 0,426nm, et correspond à une augmentation
de 3,7%. Une telle dilatation de la structure cristalline peut résulter de l’insertion de gros atomes
dans la structure CsCl ou d’une substitution du Cl par un autre élément.
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Afin de quantifier cette cinétique de cristallisation, le taux de cristallinité a été estimé
à partir des données de DRX. L’évolution du taux de cristallinité en fonction du temps de
cristallisation est présentée en figure 4.3. Ce taux de cristallinité (Xc) est estimé à partir du
calcul du rapport entre les aires des pics cristallins (associés au CsCl et à la contribution
initiale du GeO2) et de l’aire totale (fractions amorphe + cristalline) du diffractogramme. La
contribution du GeO2 rend cette estimation non quantitative mais qualitative et permet tout
de même de mettre en évidence les différentes étapes. De plus, on observe qu’au delà de 15h il
n’y a plus de formation de GeO2 (et donc que la variation du Xc ne dépend que de la formation
du CsCl*). Une première étape de cristallisation rapide est observée jusqu’à 20h (attribuée au
CsCl et au GeO2) dans la section 1. Ensuite, un plateau (Xc constant) est présent de 20h à
60h (section 2). Une troisième et dernière étape, avec une nouvelle augmentation du taux de
cristallinité est ensuite observée, mettant en évidence une seconde cinétique de cristallisation
(attribuée uniquement à la formation de CsCl*) en section 3. Ce résultat est en accord avec
l’observation précédente de deux pics de cristallisation par DSC, et met de nouveau en évidence
une cristallisation en deux étapes.

Figure 4.3 – Évolution du taux de cristallinité (Xc) en fonction du temps de cristallisation du verre
à 290°C.

Ces données sont comparées dans le paragraphe suivant avec les évolutions des propriétés
optiques et mécaniques.
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4.3 Propriétés du verre et vitrocéramiques associées

Les propriétés les plus intéressantes pour l’application de cette vitrocéramique en tant que
lentille infrarouge, sont la conservation d’une bonne transmission optique dans l’infrarouge tout
en améliorant les propriétés mécaniques du verre.

4.3.1 Propriétés optiques

Les propriétés optiques, et notamment la transmission peuvent être impactées par la cris-
tallisation, ainsi une étude infrarouge présentée en figure 4.4 a été réalisée dans le laboratoire
Verres et Céramiques de Rennes par E. Lavanant.

Figure 4.4 – Spectres de transmission infrarouge de la vitrocéramique cristallisée à 290°C pour diffé-
rents temps de 0h à 166h.

Lors des premières heures de cristallisation (< 24h) l’évolution de la transmission est relati-
vement constante, mais pour des temps de cristallisation de plus de 32h, les pertes de transmis-
sions due aux diffusions de Rayleigh apparaissent progressivement, indiquant des changements
structuraux significatifs comme l’augmentation du taux de cristallinité observés par DRX.

4.3.2 Propriétés mécaniques

L’évolution des propriétés mécaniques (résistance à la propagation des fissures Kc et charge
critique d’initiation à la fracture Pc) en fonction du temps de cristallisation à 290°C a été
caractérisée par Zhu et al.[10] pour le même verre et est présentée en figure 4.5.

Dans un premier temps, une rapide augmentation de la charge critique à l’initiation des
fractures a lieu jusqu’à 20h, la résistance à la propagation des fissures restant constante jusque
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Figure 4.5 – Évolution de la résistance à la propagation des fissures Kc (cercles rouges) et de la charge
critique à l’initiation des fractures Pc (carrés verts) de la vitrocéramique obtenu en fonction du temps
de cristallisation à 290°C [10].

là. Après 40h, ces deux propriétés mécaniques augmentent linéairement jusqu’à 140h. Ces deux
étapes d’évolution semblent en adéquation avec les deux étapes de cristallisation observées
précédemment par les analyses DRX et DSC. Cette première augmentation de la charge critique
à l’initiation des fractures correspond à la première augmentation du taux de cristallinité pour
les mêmes temps de cristallisation. Ensuite un plateau stable entre 20h et 40h est observé pour
les propriétés mécaniques ainsi que pour le taux de cristallinité. La seconde augmentation après
40h correspond à l’amélioration des propriétés mécaniques et peut être associée à la seconde
augmentation du taux de cristallinité observée après 50h de cristallisation à 290°C.

4.3.3 Conclusions

Les analyses à l’échelle macro du verre ont permis de mettre en évidence par DSC et DRX
un processus de cristallisation en deux étapes, ce processus de cristallisation a ainsi pu être
corrélé aux évolutions des propriétés mécaniques et optiques du matériau en fonction du temps
de cristallisation.

Il est ainsi possible de conclure que l’amélioration des propriétés mécaniques du verre de
composition 62, 5GeS2 − 12, 5Sb2S3 − 25CsCl est possible, par la génération de nanocristaux,
sans pour autant affecter la transparence dans la région mid-infrarouge entre 8 et 12µm, et en
ne modifiant que très peu la bande entre 3 et 5µm.
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4.4 Étude de la cristallisation par MET

Après avoir étudié le système à l’échelle macro, la suite de cette étude est réalisée à l’échelle
nano afin d’aller observer et caractériser ces nanocristaux responsables de la modification des
propriétés mécaniques et optiques. Différentes vitrocéramiques ont été étudiées par MET afin
d’observer l’évolution des cristaux avec le temps de cristallisation (0h, 1h, 9h, 15h, 96h) à 290°C.

4.4.1 Échantillon amorphe

L’étude de l’échantillon amorphe a permis de valider la méthode de préparation d’échan-
tillons et de vérifier l’état amorphe du verre ainsi que la composition de celui-ci par EDS (energy
dispersive spectroscopy). La figure 4.6 présente une image MET en champ clair de l’échantillon
amorphe ainsi que le cliché de diffraction des électrons.

Figure 4.6 – Image MET en champ clair du verre initial et diffraction des électrons associée.
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Les résultats MET sur l’échantillon amorphe ont confirmé l’état amorphe du verre, la dif-
fraction des électrons présente un halo diffus représentatif de cet état amorphe. Cependant,
lors d’observations en HR-MET (Haute Résolution, permettant de distinguer une zone pré-
sentant un ordre d’une zone amorphe) à l’échelle nano, certaines zones cristallisaient et puis
redevenaient amorphes, mettant en évidence une sensibilité du matériau aux électrons qui sous
l’impact du faisceau peut cristalliser ou s’amorphiser comme le montre la figure 4.7 avec l’image
MET haute résolution et la zone qui présente un ordre (carré rouge).

Figure 4.7 – Image MET haute résolution de l’échantillon amorphe. Le rectangle rouge met en évidence
une zone présentant un ordre local.

Un essai de cristallisation in situ en température au MET a été réalisé, cependant l’impact
des électrons couplé à la température appliquée n’a pas permis d’obtenir de résultats cohérents.
En effet dès 200°C (Tg - 80°C) l’échantillon a commencé à cristalliser, les cristaux apparaissant
en sombre sur l’image, ne permettant pas de reproduire la cinétique de cristallisation réelle du
matériau. Une image MET de cette cristallisation in situ est présentée en figure 4.8.

Figure 4.8 – Image MET champ clair de l’échantillon amorphe cristallisé in situ en MET à 200°C
pendant 12 minutes.

Afin d’étudier l’évolution de la microstructure, l’expérience in situ n’étant pas possible,
l’étude MET de différentes vitrocéramiques cristallisées ex situ à 290°C pour différentes durées
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est présentée dans le prochain paragraphe.

4.4.2 Les vitrocéramiques

Des disques d’échantillons amorphes ont été cristallisés à différents temps à 290°C (tempé-
rature optimale pour une cristallisation contrôlée), de 10min jusqu’à 96h. Les vitrocéramiques
cristallisées 10min, 1h, 9h, et 96h ont ensuite été analysées par MET, les images réalisées sont
présentées en figure 4.9.

Figure 4.9 – Image MET d’une vitrocéramique cristallisée à 290°C pour différents temps (10min, 1h,
9h, 96h). (a) Image MET champ clair de l’échantillon cristallisé 10 minutes à 290°C. (b) Image MET
champ clair de l’échantillon cristallisé 1h à 290°C (c) image STEM-HAADF de l’échantillon cristallisé
9h (les cristaux dissous présentent un contraste sombre et sont entourés en orange, les cristaux conservés
sont entourés en vert). (d) Image MET champ clair et diffraction des électrons associée de l’échantillon
cristallisé 96h à 290°C (cristaux sphériques en rouge et élongés en bleu).

Sur les images réalisées en champ clair, les cristaux étant composés de césium (atome lourd
en comparaison à ceux de la fraction amorphe), ceux-ci devraient apparaître dans un contraste
plus sombre que la matrice or ici les cristaux apparaissent brillants. Ce résultat montre que
lors de la préparation des échantillons pour l’étude en MET, les cristaux semblent se dissoudre.
Malgré la modification du protocole de préparation d’échantillons, avec différents solvants (étha-
nol, acétone, chloroforme) ou encore sans solvant, les cristaux semblent toujours partiellement
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dissous en majorité dans les parties les plus fines. Cela rend les observations MET complexes
puisqu’il est nécessaire de trouver des cristaux non dissous dans des zones suffisamment fines
pour que la transmission des électrons soit possible. Comme le montre la figure 4.9c, présentant
des cristaux totalement dissous (trous), partiellement dissous (rond orange) ou non dissous
(rond vert, les plus intéressants pour les mesures de compositions).
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4.4.3 Morphologies et composition des cristaux

A partir des images MET précédentes, deux morphologies de cristaux sont observées, vi-
sibles en 2D par des cercles (ronds rouges) et des formes élongées (entourées en bleu) sur la
figure 4.9d. Ces images étant des projections 2Ds d’objets 3D, elles dépendent de l’orientation
du cristal. En effet, un disque peut apparaître soit sous forme de bâtonnet ou de cercle en
fonction de son orientation. Dans ce matériau, les cristaux devraient présenter une orientation
aléatoire. Puisqu’une plus grande proportion de cercle (2D) peut être observée, cela suppose
que deux morphologies de cristaux différentes se sont développées au cours de la cristallisation :
des sphères (cercles en 3D) et des disques (ou bâtonnets). En accord avec les résultats DRX
précédents, les points de diffraction observés en MET en figure 4.9d sont attribués uniquement
à la phase CsCl et donc tous les cristaux présentent la même structure cristalline. Le change-
ment de paramètre de maille du CsCl mesuré en DRX est trop faible pour être mesuré sur les
clichés de diffraction des électrons.

Les tailles de cristaux en fonction de leur morphologie ont été mesurées pour les différents
temps de cristallisation afin de comparer l’évolution de la fraction volumique et du diamètre
équivalent (diamètre des cristaux sous forme de disques ramenés à des sphères en fonction du
volume) en fonction de la morphologie développée, comme présenté en figure 4.10. Ces résul-
tats mettent en avant que pour des temps de cristallisation courts, uniquement des sphères sont
présentes, puis une augmentation du temps de cristallisation entraîne progressivement l’aug-
mentation de la fraction volumique des disques. A partir de 96h, le diamètre équivalent devient
plus important pour les disques que pour les sphères, indiquant une croissance préférentielle
pour les disques.

Figure 4.10 – Comparaison entre les cristaux de morphologie sphérique et élongée. (a) proportion de
cristaux de chaque morphologie. (b) diamètre des cristaux sphériques et diamètre équivalent (voir le
texte pour plus de détails) des cristaux élongés.
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La composition des cristaux a été mesurée par EDS sur un échantillon cristallisé 9h, les
résultats sont présentés en figure 4.11.

Figure 4.11 – Vitrocéramique cristallisée 9h à 290°C : (a) image STEM-HAADF, ligne de profil
d’analyse EDS représentée par la ligne jaune traversant deux cristaux sphériques (cercles roses). (b)
Résultat EDS présentant une augmentation locale en concentration de Cs, Cl et Sb dans les cristaux.

Ces résultats en figure 4.11 montrent une image HAADF-STEM (High Angle Annular Dark
Field - Scanning TEM) de la vitrocéramique. Les disques sombres sont des cristaux de CsCl
dissous et la ligne jaune représente la ligne de profil EDS réalisée à travers deux cristaux piégés
dans la matrice amorphe (empêchant la dissolution de ces cristaux). Le profil collecté en figure
4.11b présente une augmentation de la concentration en césium et en chlore comme attendu pour
des cristaux de CsCl. Une augmentation de la concentration en antimoine est aussi observée et
sera discutée plus loin. Cela confirme la présence des cristaux CsCl dès les premières heures à
290°C, malgré que ceux-ci ne soient pas détectés en DRX.
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Les mêmes mesures ont été réalisées à travers des cristaux de différentes morphologies sur
la vitrocéramique cristallisée 96h à 290°C et sont présentés en figure 4.12a, avec une première
morphologie (en rose) et la seconde morphologie (en orange).

Figure 4.12 – (a) Image en STEM-HAADF de la vitrocéramique cristallisée 96h à 290°C. Deux cristaux
"sphériques" représentés par les cercles roses et un cristal élongé avec l’ellipse orange. (b) Résultats
EDS montrant les fluctuations de concentrations le long de la ligne de profil jaune en (a).

La ligne de profil EDS en figure 4.12b montre que pour les deux morphologies, et comme
attendu, une augmentation de la concentration en césium et en chlore est observée dans les
régions cristallines. Ces cristaux étant entourés complètement de matrice amorphe (permet-
tant ainsi d’observer des cristaux non dissous), ces mesures ne permettent pas de mesurer la
composition exact des cristaux et c’est pourquoi le rapport Cs/Cl est loin de la stoechiométrie
attendue. Cependant, ces résultats montrent que la contribution de la matrice amorphe (avec
la concentration du soufre principalement) est plus petite pour la morphologie sous forme de
disque (ellipse orange). Ce résultat prouve que cette seconde morphologie est bien une forme
de disque et non de bâtonnet puisque dans ce cas la contribution de l’amorphe devrait être
similaire (ou plus faible) à la morphologie en sphère comme le montre le schéma en figure 4.13
avec la représentation de profil d’un cristal sous forme de sphère, de disque ou de bâtonnet.
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Figure 4.13 – schéma (vu de côté) de l’analyse EDS de cristaux sous de forme de sphère, disque ou
bâtonnet conservés dans la matrice amorphe pour observer la contribution de celle-ci en fonction du
cas.

La ligne de profil EDS sur la figure 4.12 b, présente une concentration en antimoine constante.
En considérant que l’épaisseur de l’échantillon est constante, une diminution de la concentration
en antimoine est attendue lors du passage dans la seconde morphologie en disque puisque il y
a moins de contribution de la fraction amorphe. Or ce n’est pas ce qui est observé, indiquant
un enrichissement de la fraction cristalline en antimoine dans le cristal. Cette hypothèse serait
en accord avec les observations en DRX présentant un paramètre de maille plus large après
un certain temps de cristallisation (potentiellement due à une substitution d’atomes de Cl par
un atome plus gros ou par l’insertion d’un atome dans les sites octaédriques ou tétraédriques,
atome prenant plus de place que ces sites le permettent et dilatant ainsi la maille), où la crois-
sance des cristaux sous forme de disque prédomine. Cependant, les précédents résultats sur des
cristaux sous forme de sphères présentent eux aussi une augmentation de la concentration en
antimoine, donc l’antimoine viendrait enrichir la fraction cristalline après un certain temps de
cristallisation, puis certains cristaux (les plus gros) effectueraient une transition sphère/disque
après un certain temps, favorisée par l’enrichissement en antimoine.

Afin de localiser au mieux cet enrichissement en antimoine dans les trois dimensions du
cristal, un échantillon cristallisé 9h et un échantillon cristallisé 96h à 290°C ont été étudiés par
sonde atomique tomographique.

4.5 Étude de la cristallisation par SAT

Comme présenté dans le chapitre 2, la SAT assistée par laser permet d’obtenir un volume
en 3 dimensions d’un échantillon tout en connaissant la nature chimique de chaque atome. Les
premiers essais ont été réalisés sur un échantillon amorphe afin d’observer le comportement
du matériau lors de la préparation des échantillons au FIB et en SAT, et de tester quelques
paramètres qui influencent la mesure de la composition puisque cette composition de verre n’a
jamais été étudié par SAT.

Comme observé par les expériences précédentes en MET, l’échantillon présente une certaine
fragilité face aux électrons. La préparation des pointes au MEB/FIB fut complexes puisque
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lors de la dernière étape de l’usinage annulaire où la pointe doit atteindre un diamètre à son
extrémité de 100 nm, un courant d’imagerie trop important entraînait la destruction totale
de cette pointe. Il a donc fallu réaliser cette dernière opération sans imager la pointe et donc
sans être sûr de son diamètre final, ce qui a contribué notamment au taux d’échec élevé des
expériences en SAT [12][13]. L’autre paramètre qui a contribué à ce taux d’échec important
est le comportement du matériau en SAT qui sera discuté plus tard et notamment sur les
échantillons cristallisés.

4.5.1 Optimisation des paramètres de mesures

Des pointes de l’échantillon amorphe de 62, 5GeS2− 12, 5Sb2S3− 25CsCl ont été préparées
et passées en SAT, l’objectif ici étant de comparer quelques paramètres, tel que la longueur
d’onde du laser, la puissance du laser ou la tension appliquée à la pointe [14][15], afin de réaliser
par la suite l’étude sur des échantillons cristallisés. L’objectif est d’obtenir des paramètres nous
permettant d’analyser l’échantillon sans que celui ci ne soit détruit au début de l’analyse, et
d’obtenir un spectre de masse avec le meilleur rapport signal/bruit et la meilleure résolution
[16].

La figure 4.14a, présente une image 3D de l’échantillon amorphe avec 200 000 atomes. En
vert sont représentés les atomes de soufre (principal élément de l’amorphe) et en rose les atomes
de césium (principal élément de la phase cristalline), on observe ainsi clairement l’état amorphe
du système avec une répartition homogène des atomes. La figure 4.14b présente l’évolution en
concentration de soufre, césium et antimoine selon l’axe z, preuve ici, de la répartition homogène
des atomes dans la pointe.

Figure 4.14 – Analyse SAT de l’échantillon amorphe. (a) Reconstruction 3D de la pointe (200 000
atomes, en vert les atomes de soufre et en rose les atomes de césium). (b) Profil de concentration en Z
du soufre, du césium et de l’antimoine.
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Le tableau 4.1 ci-dessous résume les différents essais réalisés sur l’échantillon amorphe. Les
premiers essais avec une longueur d’onde de 515 nm, une tension de 6 kV et une puissance laser
variant de 4 nJ, 12 nJ et 25 nJ sont réalisés en restant à un champ statique similaire (environ
57). Le champ statique est déterminé par le rapport des ions S+ et S2+ détectés.

Table 4.1 – Mesures des compositions pour différents paramètres utilisés sur l’échantillon amorphe.

champ Puissance λ Tension S Ge Sb Cs Cl
statique laser (nJ) (nm) (kV) (at%) (at%) (at%) (at%) (at%)

Théorique 54,2 20,9 8,2 8,2 8,2
A x 4 515 6 x x x x x
B 57 12 515 6 62,7 26,8 1,6 6,2 2,6
C 55 25 515 6 63,4 27 1,4 11,4 2,3
D 59 16 343 2 67,6 26,4 0,4 3,7 1,9

Le spectre de masse à 4 nJ étant trop bruité il n’est pas possible d’extraire une mesure
de composition. Le spectre de masse à 25 nJ présenté en figure 4.15 a permis de s’apercevoir
qu’une plus haute puissance laser permettait d’obtenir un spectre de masse correct et d’avoir
une meilleur mesure de la composition, malgré des difficultés rencontrées tout au long de ces
expériences pour détecter le chlore et l’antimoine qui seront discutés plus tard. La variation
de la longueur d’onde du laser en passant de 515 nm à 343 nm n’as pas permis d’obtenir de
meilleurs résultats sur la mesure de composition.

Figure 4.15 – Spectre de masse de l’échantillon amorphe.
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4.5.2 Les vitrocéramiques

L’étude sur les vitrocéramiques est réalisée à 515 nm et 25 nJ. La différence avec l’étude
de l’échantillon amorphe a été dans la préparation de l’échantillon avec un dépôt métallique
de cuivre qui a malheureusement diffusé dans le matériau et généré des pics sur le spectre
de masse. La figure 4.16 présente le spectre de masse obtenu pour l’étude des échantillons de
62, 5GeS2 − 12, 5Sb2S3 − 25CsCl cristallisés. La complexité de ce spectre de masse, avec un
nombre de pics important a nécessité un certain temps avant de pouvoir indexer chaque pic,
il a notamment fallu utiliser un programme spécifique réalisé sur Matlab (développé par I.
Blum) afin de trier les possibilités de combinaison de chaque molécule, ainsi que la répartition
des isotopes, afin de confirmer chaque pic. La présence de pics de cuivre est associée à la
diffusion de la couche de métallisation nécessaire à l’imagerie MEB/FIB précédente. Grâce à
l’indexation de ce spectre de masse, la nature de chaque atome détecté est ainsi connue. On
peut s’apercevoir, grâce aux rapports isotopiques et aux taux d’abondances naturels que le
chlore Cl+ et le germanium Ge2+ à m/z = 35 et 37 sont superposés. La déconvolution se fait à
partir des pics de germanium sans recouvrance, ainsi le nombre théorique d’atomes qui devrait
se trouver dans les pics à 35 et 37 est connu, le surplus d’atomes trouvé correspond aux atomes
de chlore (cependant très peu de chlore est détecté, 2% au lieu de 8,2%) [16].
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Figure 4.16 – Spectre de masse de l’échantillon cristallisé 96h à 290°C.

Les premiers résultats ont mis en évidence une différence importante de champ d’évaporation
entre les zones cristallines et les zones amorphes, ce qui a engendré des ruptures de pointes
lorsque l’échantillon passait d’une zone amorphe (à haut champ d’évaporation) à une zone
cristalline (à bas champ d’évaporation), et qui est la seconde raison au taux d’échec élevé [16].

Ce résultat est visible sur les figures 4.17 et 4.18 présentant une reconstruction 3D d’un
échantillon cristallisé 9h et 96h à 290°C respectivement.

Le graphique en figure 4.17 présente l’évolution de la tension appliquée qui varie au cours
de l’analyse avec le diamètre de la pointe qui augmente et le champ d’évaporation nécessaire.
Lorsque l’analyse arrive sur la partie cristalline, la tension baisse mais pas suffisamment rapi-
dement pour éviter la rupture de la pointe puisque le champ d’évaporation est trop haut pour
le cristal.
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Figure 4.17 – Analyse d’un échantillon cristallisé 9h à 290°C. Reconstruction 3D de la pointe (en vert
les atomes de soufre et en rose un isosurface du césium à 30%) avec l’évolution de la tension au cours
de l’analyse.

A l’inverse, la caractérisation de la pointe est possible lorsque celle-ci débute par le cristal
et passe ensuite à l’amorphe comme le montre la figure 4.18. On observe sur la courbe d’évo-
lution de la tension, l’augmentation de la tension lors du passage depuis le cristal à l’amorphe,
confirmant cette différence de champ d’évaporation.
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Figure 4.18 – Analyse d’un échantillon cristallisé 96h à 290°C. Reconstruction 3D de la pointe (en
vert les atomes de soufre, en rose le césium et en noir l’antimoine) avec l’évolution de la tension au
cours de l’analyse.

Les vitrocéramiques sélectionnées pour cette étude en SAT sont les échantillons cristallisés
9h et 96h à 290°C. Les cristaux présents dans ces échantillons présentent un diamètre entre
30nm et 60nm, ne permettant pas d’observer un cristal entier dans une pointe à cause des
dimensions de celle-ci. Ainsi dans cette étude ce sont des interfaces amorphe/cristal qui sont
observées. Comme montré par analyse EDS, la répartition des atomes d’antimoine (voir figure
4.18) ne semble pas homogène, et se concentre au niveau de la partie cristalline (plus de détails
sur cette répartition de l’antimoine sont discutés ci-après).

La faible présence de chlore a été expliquée par une étude en MET d’un échantillon préparé
au FIB (afin de reproduire ce que l’échantillon subit lors de la préparation d’une pointe pour
le passage en SAT). Le résultat EDS réalisé sur l’échantillon et l’image MET associée sont
présentés en figure 4.19. Cette expérience permet de montrer que la préparation au FIB en-
traîne la dissolution des cristaux, c’est pour cela que l’on observe principalement des interfaces.
Le résultat EDS montre aussi que le chlore n’est plus présent dans le matériau. Ainsi, cette
préparation au FIB semble faire disparaître une partie des cristaux, et donc une bonne partie
du chlore du matériau.
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Figure 4.19 – Étude d’une lame MET d’un échantillon cristallisé 96h à 290°C. (a) Image MET
champ sombre, la ligne rouge représente la ligne d’analyse EDS. (b) Résultat EDS avec l’évolution des
concentrations en soufre, césium, germanium, chlore et antimoine le long de la ligne de profil.

La phase cristalline a été identifiée à l’aide de la variation de concentration en césium au
sein du matériau, le césium étant majoritaire dans la phase cristalline et le chlore n’étant que
très peu détecté en SAT [17][18]. C’est ainsi que la séparation est faite pour l’analyse.

L’objectif ici étant d’aller étudier où se positionne les atomes d’antimoine, différents essais
ont été réalisés, les résultats principaux sont présentés ci-après. Les représentations avec les
isocurves permettent d’observer sur des tranches 2D les zones de concentration élevées en soufre,
césium et antimoine. Les profils d’érosions réalisés lorsque la forme du cristal le permettait (les
déformations des cristaux sont dues aux aberrances de trajectoires des ions mais aussi à cette
différence de champ d’évaporation) montrent l’évolution en concentration du soufre, césium
et antimoine depuis le coeur du cristal vers l’extérieur en utilisant le protocole décrit dans la
référence [19].

La Figure 4.20 présente en (a) la reconstruction 3D d’un échantillon cristallisé 9h à 290°C,
et en (b)(c)(d) les isocurves du soufre, du césium et de l’antimoine. Le cristal représenté par
l’isosurface à 30% du césium (l’isosurface permet de représenter une zone où la concentration
en un élément défini est supérieur à un certain pourcentage) et sa composition qualitatif est
ainsi étudiée grâce aux isocurves.
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Figure 4.20 – (a) Reconstruction 3D de la vitrocéramique cristallisée 9h à 290°C, avec la distribution
des atomes de soufre en vert et la zone cristalline représentée par l’isosurface du césium à 30% en rose.
Concentration d’une tranche en 2D dans le plan (y,z) du soufre (b), du césium (c) et de l’antimoine
(d).

Figure 4.21 – Profil d’érosion du cristal riche en césium présentant l’enrichissement du cristal en
antimoine.
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La figure 4.21 représente le profil d’érosion du cristal analysé en figure 4.20. Ces résultats
montrent la présence d’antimoine au sein du cristal de CsCl. Cependant ces résultats restent
qualitatifs et non quantitatifs de part le fait que les mesures de compositions ne sont pas
correctement optimisées et que le chlore reste manquant.

Figure 4.22 – (a) Reconstruction 3D de la vitrocéramique cristallisée 9h à 290°C, avec la distribution
des atomes de soufre en vert et la zone cristalline représentée par l’isosurface du césium à 30% en rose.
Concentration d’une tranche en 2D dans le plan (y,z) du soufre (b), du césium (c) et de l’antimoine
(d).

La figure 4.22 montre un exemple sur un échantillon cristallisé 9h à 290°C dans lequel la
reconstruction présente un cristal trop déformé ne permettant pas d’obtenir un profil d’érosion.
Cependant les isocurves montrent que cette fois l’antimoine semblent être aux abords du cristal
et non plus à l’intérieur comme observé précédemment.
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Les résultats sur les échantillons cristallisés 96h sont présentés ci après. La figure 4.23 pré-
sente la reconstruction en 3D de l’échantillon (à gauche) avec les points verts représentant les
atomes de soufre, et les zones rouges là où la concentration en césium est élevée (ce qui corres-
pond aux parties cristallines). A droite sont représentées les concentrations en soufre, césium
et antimoine dans une coupe 2D de la reconstruction.

Figure 4.23 – (a) Reconstruction 3D de la vitrocéramique cristallisée 9h à 290°C, avec la distribution
des atomes de soufre en vert et la zone cristalline représentée par l’isosurface du césium à 30% en rouge.
Concentration d’une tranche en 2D dans le plan (y,z) du soufre (b), du césium (c) et de l’antimoine
(d).
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La figure 4.24 présente le cristal sélectionné pour l’analyse du profil d’érosion en (a) par
l’utilisation d’une méthode de sélection de cristal appelé "isoposition method" (IPM, décrite
dans la référence [20]) avec un seuil de concentration en césium de 15% et le profil obtenu en (b).
Ces résultats sur ce premier échantillon cristallisé 96h à 290°C montre une répartition hétérogène
de l’antimoine au sein de l’échantillon, confirmant que cette observation sur l’antimoine se
répète sur différents échantillons et confirme les premières observations réalisées par EDS. Ici
l’antimoine semble être aux abords du cristal et non à l’intérieur de celui-ci.

Figure 4.24 – (a) Représentation en 3D du cristal riche en césium. (b) Profil d’érosion du cristal
montrant l’enrichissement du cristal en antimoine au niveau du cristal.

Cependant cette observation peut être différente comme le montre les analyses sur un autre
échantillon cristallisé 96h à 290°C et dont les résultats sont présentés sur les figures 4.25 et 4.26.
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La figure 4.25 présente la reconstruction en 3D de l’échantillon (à gauche) avec les points
verts représentant les atomes de soufre, et les zones rouge là où concentration en césium est
élevée (ce qui correspond aux parties cristallines). A droite sont représentées les concentrations
en soufre, césium et antimoine dans une coupe 2D de la reconstruction. Sur ce résultat la
superposition de l’antimoine et du césium sur les tranches 2D permet d’observer que l’antimoine
est présent à l’intérieur de la partie cristalline.

Figure 4.25 – (a) Reconstruction 3D de la vitrocéramique cristallisée 9h à 290°C, avec la distribution
des atomes de soufre en vert et la zone cristalline représentée par l’isosurface du césium à 30% en rouge.
Concentration d’une tranche en 2D dans le plan (y,z) du soufre (b), du césium (c) et de l’antimoine
(d).
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La figure 4.26a présente le cristal sélectionné pour l’analyse du profil d’érosion et le profil
obtenu en (b). L’insertion de l’antimoine est moins visible sur cette représentation qu’avec les
cartes 2D précédentes puisque très peu de ces atomes semblent être présents à l’intérieur de la
partie cristalline.

Figure 4.26 – (a) Représentation en 3D du cristal riche en césium. (b) Profil d’érosion du cristal
montrant l’enrichissement du cristal en antimoine au niveau du cristal.

Pour résumer, ces résultats mettent en évidence la répartition hétérogène de l’antimoine dans
la vitrocéramique, ce qui confirme les premières observations obtenues en MET et DRX avec la
présence de l’antimoine au niveau de ces cristaux. Selon les résultats, l’antimoine semble être
aux abords ou à l’intérieur des cristaux. Malgré différentes expériences et essais pour améliorer
l’observation de ces atomes d’antimoine lors de la reconstruction 3D de la pointe, il n’est pas
possible d’affirmer que ces atomes d’antimoine soient à l’intérieur du cristal ou uniquement aux
abords de celui-ci. Cependant, ces atomes d’antimoine et leur répartition hétérogène au sein du
matériau peut avoir une influence sur la phase cristalline et sa morphologie.
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4.6 Morphologies & Rôle de l’antimoine

La formation des cristaux et notamment le développement de deux morphologies différentes
peut avoir deux origines pour rendre compte de cette transition sphère-disque au cours de la
cinétique de croissance des cristallites.

Le premier phénomène permettant de générer une anisotropie amenant une croissance sous
forme de disque est lié aux énergies d’interfaces. Pour un plan d’interface donné, celles-ci sont
pilotées par les énergies d’interaction électrostatiques Cl+Cs− entre atomes dans le plan (somme
des forces exercées sur un atome par ses voisins, ces forces électrostatiques croissent comme
1/d², elles sont donc plus grandes pour de petites distances interatomiques d). Cette énergie
d’interface, proportionnelle à la surface d’interface, croit avec R2 (pour une sphère). Elle est
intrinsèque au cristal et est différente selon les plans. On peut penser qu’elle est plus grande pour
les plans de bas indices de Miller et qu’elle décroît lorsque les distances interatomiques entre
premiers voisins augmentent (dans l’ordre 100, 110 ou 111). Mais pour le cristal CsCl ce sont
les plans de grande densité 111 qui possèdent la plus basse énergie. D’après les constructions
de Wulff (la construction de Wulff est une méthode pour déterminer la forme d’équilibre d’un
cristal à l’intérieur d’une phase séparée), des arguments de minimisation d’énergie sont utilisés
pour montrer que certains plans cristallins sont préférés à d’autres, donnant au cristal sa forme.
La grande face des plaquettes doit être celle de tension interfaciale la plus faible (111) et
les directions perpendiculaires les plus fortes. Une anisotropie peut donc se développer selon
l’orientation du cristal, et ainsi croître sous forme de disque. Le réseau amorphe étant isotrope
ce cristal sous forme de disque peut être observé dans toutes les directions sur les images MET.

Le second phénomène pouvant générer une anisotropie favorisant la croissance du cristal sous
forme de disque provient de l’énergie élastique et de son anisotropie. Dans une matrice amorphe,
la germination/croissance de cristaux crée une distorsion due aux différences de volume molaire
entre les deux phases. Le champ de déformation élastique s’établit dans une zone de volume
proche du volume de cristal. Plus la zone déformée sera importante et plus cette énergie élastique
sera importante. Plus le cristal croît et plus l’énergie élastique croit (en R3 pour une sphère).
Pour des tailles croissantes la contribution relative de l’énergie élastique devient de plus en plus
grande comparée à celle de l’énergie interfaciale qui elle ne croit qu’en R2. C’est donc l’énergie
élastique qui pilote de plus en plus l’anisotropie morphologique en cours de cinétique pour des
tailles croissantes des cristallites. Selon l’orientation du cristal, il y a des plans plus doux que
d’autres (le plan 111 dans le cas du réseau cubique CsCl), donc présentant des déformations
élastiques plus petites. Ainsi, plus le cristal croît et plus l’énergie élastique augmente et prend le
pas dans l’évolution morphologique due à l’anisotropie conduisant ainsi à la transition sphère-
disque.

Ces deux phénomènes ne s’opposent pas (dans les deux cas ce sera le plan 111 qui sera fa-
vorable), il est possible que l’énergie d’interface joue un rôle plus important aux temps courts,
mais qu’au fur et à mesure que la taille croît l’impact de l’énergie élastique, qui elle est propor-
tionnelle au volume du cristal, prenne le pas sur cette croissance anisotrope.

Il a été observé grâce à des images MET à différents temps de cristallisation que les disques
sont les cristaux les plus volumineux dans le temps (voir Figure 4.10) en accord avec l’hypothèse.
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Grâce à cette observation, nous pouvons en déduire que seuls des cristaux de forme sphé-
riques de tailles différentes (selon leur ordre d’apparition lors de la germination) sont présents,
puisque la morphologie est pilotée par l’énergie d’interface (γ) qui présente elle aussi une ani-
sotropie avec une énergie qui augmente selon γ111 < γ110 < γ100, donc ici aussi le plan 111 est le
plus favorable. Une fois que le diamètre du cristal atteint une certaine valeur critique, l’aniso-
tropie générée par l’augmentation de l’énergie élastique favorise encore plus le développement
de cette seconde morphologie sous forme de disque.

L’antimoine était présent en excès dans certains cristaux observés par SAT (malgré que la
morphologie de ces cristaux ne peut être connue puisque leurs tailles sont trop importantes),
l’hypothèse serait que l’antimoine conduit à un gain d’énergie libre du système. Son potentiel
chimique (correspondant à l’énergie de l’atome en fonction de son environnement) sera plus
faible dans les cristaux que dans la matrice amorphe. Il y a donc partition préférentielle de
l’antimoine dans les précipités cristallins.

Si l’énergie élastique augmente avec la présence d’antimoine dans le cristal, alors les aniso-
tropies vont croître et la forme de disque par anisotropie liée à l’énergie élastique sera favorisée.

Afin de tenter de confirmer cette hypothèse, des essais sur un échantillon préparé sous forme
de lame MET ont été réalisés pour chercher si ces cristaux sous forme de disques présentent une
orientation préférentielle (111 d’après cette hypothèse). Cependant comme vu précédemment,
la préparation de notre échantillon par MEB/FIB entraîne la destruction de nos cristaux au
sein de la matrice amorphe et a rendu impossible cette étude.
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4.7 Conclusions

Ce travail s’est concentré sur l’étude de la vitrocéramique de composition 62, 5GeS2 −
12, 5Sb2S3 − 25CsCl et a été divisée en deux parties. La première partie avec l’étude de la
microstructure à l’échelle macroscopique par DSC et DRX. Les analyses par DSC ont permis
de mettre en évidence une cristallisation en deux étapes, la première apparaissant lors de la
transition vitreuse et une seconde plus lente à plus haute température. L’analyse par DRX a
permis d’obtenir l’évolution du taux de cristallinité en fonction du temps à 290°C ainsi que de
valider la nature de la phase cristalline. La formation initiale de GeO2 à la surface de l’échan-
tillon et de la phase CsCl est observée pour les temps de cristallisation courts. A partir de 15h
de cristallisation à 290°C, la signature des pics de CsCl est décalée vers de plus petits angles,
mettant en évidence la dilatation de la maille de CsCl (+3,7%). Ces premiers résultats ont
été mis en corrélation avec l’évolution des propriétés mécaniques et optiques du verre, où on
observe aussi un processus en deux étapes.

La seconde partie de l’étude a été réalisée à l’échelle nanométrique pour étudier l’évolution
de la microstructure du verre durant sa cristallisation par MET et SAT. L’étude en MET et
EDS a permis de montrer l’existence de deux morphologies différentes, des cristaux sous forme
de sphère et d’autres sous forme de disque au sein du verre, ces deux morphologies de cristaux
possédant la même composition à base de CsCl. Les résultats en EDS et en SAT ont permis
d’observer une répartition hétérogène de l’antimoine dans le verre avec des atomes insérés
ou en surface des cristaux de CsCl. La formation de disques est liée à une anisotropie de la
structure induite par une anisotropie d’énergie d’interface et élastique du système, amplifiée
par la présence de l’antimoine en insertion ou aux abords des cristaux. Le décalage des pics
observés par DRX est lié à ces atomes d’antimoine en insertion ou en substitution, générant
une dilatation de la maille cristalline.

Enfin, en comparant les résultats obtenus lors du chapitre 3 sur le verre de 62, 5GeS2 −
12, 5Sb2S3 − 25CsCl vieilli pendant 5 mois à 250°C et les résultats obtenus dans ce chapitre
sur l’échantillon cristallisé à 290°C, il est possible d’observer que l’échantillon vieilli sous Tg
présente des cristaux de tailles (30nm) correspondant à un échantillon cristallisé 6h à 290°C,
et un taux de cristallinité (10%) correspondant à un échantillon cristallisé 10h à 290°C. Ainsi,
cette méthode permet d’obtenir plus de cristaux de petites tailles, et il serait intéressant de
poursuivre l’étude d’une telle méthode de cristallisation (bien que beaucoup plus lente). Les
proportions entre les morphologies (sous forme de sphères ou de disques) restent inchangées
lors de la cristallisation sous Tg.

Pour résumer, la première cinétique de cristallisation correspond à la croissance des cristaux
sous forme de sphère et de disque améliorant la charge critique pour l’initiation de fracture.
Après 40h de cristallisation à 290°C, les cristaux sous forme de disques croissent plus rapide-
ment que les sphères et après 96h présentent un diamètre équivalent plus grand. Cette seconde
morphologie est responsable de la seconde cinétique de cristallisation et améliore la résistance à
la propagation des fissures. La même évolution est observée pour les propriétés optiques entre
2 et 3 µm avec une légère perte de transmission infrarouge pour les courts temps de cristalli-
sation. L’augmentation de la taille des cristaux sous forme de disques induit plus de diffusion
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et de pertes de transmission. L’insertion de l’antimoine dans le cristal n’ayant pu être claire-
ment prouvée, plus de preuves sont nécessaires et l’étude doit se poursuivre à l’aide d’autres
techniques de caractérisations.
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Conclusions et perspectives

Depuis maintenant quelques années, l’intérêt pour les verres de chalcogénures fait que ces
systèmes ont été très étudiés aussi bien d’un point de vue chimique (élaboration de compo-
sitions complexes), que dans la caractérisation physique de ces nouveaux matériaux. C’est
dans ce contexte que ce projet de recherche sur les verres de chalcogénure s’intègre. Il consiste
dans un premier temps en l’étude de l’influence du vieillissement physique sur le sélénium
et le verre de composition 62, 5GeS2 − 12, 5Sb2S3 − 25CsCl,le sélénium servant de matériau
modèle et le second étant un bon candidat pour la réalisation de lentille infrarouge. Une se-
conde étude sur le mécanisme de cristallisation et l’évolution de la microstructure du verre
62, 5GeS2 − 12, 5Sb2S3 − 25CsCl a été réalisée afin de mieux comprendre l’impact de ces na-
nocristaux sur les propriétés optiques ou mécaniques du verre.

Les conclusions majeures de cette thèse sont :

- L’étude du sélénium et les résultats obtenus ont permis de contribuer à de nombreuses
recherches actuelles qui font débat dans le domaine du vieillissement physique, et notamment
concernant le chemin pour atteindre l’équilibre thermodynamique et la possibilité pour le verre
de rejoindre l’état cristallin. Pour cela des premières expériences sur un échantillon vieilli 40 ans
au sein du laboratoire dans une pièce climatisée ont permis de montrer que celui-ci avait rejoint
l’équilibre en comparant la perte enthalpique mesurée à la perte enthalpique maximale théo-
rique et que ce verre reste stable dans le temps puisque des mesures sur un échantillon vieilli 20
ans présentaient la même valeur de perte enthalpique. Ces résultats concerne un vieillissement
à 17°C, température éloignée de la température de transition vitreuse qui est de 40°C. Grâce à
l’utilisation de la calorimétrie à balayage ultra rapide et appelée FSC permettant d’utiliser de
très hautes vitesses de chauffe et de refroidissement, il a été possible de caractériser la cinétique
de vieillissement du sélénium à différentes températures de vieillissement. Ces résultats ont
montré que le facteur Tg−Ta était un facteur important à prendre en compte lors de l’étude du
vieillissement physique. En effet en fonction de l’écart entre la température de vieillissement et
la température de transition vitreuse, le verre peut présenter différents mécanismes de relaxa-
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tion. Dans un domaine de température proche de la Tg celui-ci est gouverné par des mouvements
coopératifs, alors qu’un vieillissement à une température plus éloignée présentera un mécanisme
de relaxation gouverné par des réarrangements localisés. Nos résultats ont permis de corréler
l’observation de minima d’énergie libre de Gibbs observés par la présence de plateaux lors de
l’évolution de l’enthalpie de relaxation vers l’équilibre lorsque le vieillissement est réalisé loin
de Tg. Ce phénomène n’est pas observable pour les vieillissements à plus hautes températures
puisque les mouvements de relaxation à grande échelle ne favorisent pas l’observation de ces
phénomènes complexes. Le second résultat important de cette étude est la cristallisation de
l’échantillon, observable cette fois-ci uniquement lorsque le vieillissement est réalisé dans une
gamme de températures proche de Tg et que le verre a rejoint l’équilibre thermodynamique.
Cela met en évidence que même si le verre rejoint l’état d’équilibre il a besoin d’une certaine
énergie (apporté par la température) afin d’avoir suffisamment de mobilité pour cristalliser.

- L’étude du verre 62, 5GeS2 − 12, 5Sb2S3 − 25CsCl par DSC, MT-DSC et FSC a montré
à quel point ce verre à une tendance à la cristallisation. Cette cristallisation est d’autant plus
facilitée qu’un pic de cristallisation est présent lors du passage de la transition vitreuse. L’utili-
sation de la FSC et de l’application de haute vitesse de chauffe de l’ordre de 1000K/s a permis
d’éviter ce problème de cristallisation. Cependant après un certain temps de vieillissement in
situ en FSC l’échantillon a de nouveau cristallisé sans avoir au préalable atteint l’état d’équilibre
thermodynamique, démontrant ici une contribution de l’évolution du vieillissement physique
sur un matériau déjà sensible à la cristallisation. Une seconde approche a été tentée afin de
poursuivre l’étude, en plaçant un échantillon dans une étuve à 250°C pendant 5 mois. Cette
expérience a permis d’obtenir un verre partiellement cristallisé (environ 10%) visuellement et
vérifié par DRX, MET et par la différence des sauts de chaleur spécifique tout en ayant pu
atteindre l’équilibre thermodynamique (vérifié par la mesure de la perte enthalpique par DSC).
L’hypothèse retenue est que le verre a pu atteindre son état d’équilibre thermodynamique avant
d’entamer le processus de cristallisation comme cela a été observé sur le sélénium. Les résul-
tats MET ont montré une dispersion de la taille des cristaux observés, cela peut-être dû à des
domaines de nucléation et croissance très proches, qui génère dès l’apparition d’un germe, la
croissance de celui-ci.

- Les résultats sur l’étude des mécanismes de cristallisation du verre 62, 5GeS2−12, 5Sb2S3−
25CsCl a permis de mettre en évidence une cristallisation en deux étapes grâce aux analyses
à l’échelle macro. L’évolution des propriétés optiques et mécaniques a ainsi pu être corrélée à
ces deux étapes qui sont aussi visibles sur l’évolution du taux de cristallinité en fonction du
temps de cristallisation à 290°C. Les résultats DRX ont aussi mis en évidence la dilatation
de la maille de CsCl avec un décalage des pics de la phase correspondante vers de plus petits
angles. La caractérisation à l’échelle nano par MET a permis de montrer et de caractériser les
deux morphologies de cristaux présents au sein de la matrice amorphe. Ces deux morphologies
présentent la même composition à base de CsCl, confirmant les observations en DRX. Les me-
sures EDS ont démontré que ces cristaux étaient soit de forme sphérique, soit sous forme de
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disque. Les résultats en EDS et en SAT ont aussi mis en évidence une répartition hétérogène
de l’antimoine dans les vitrocéramiques. Malgré les différents essais, il est difficile de conclure
de par les résultats en SAT si ces atomes d’antimoine sont présents uniquement aux abords
de cristaux ou en insertion dans ceux-ci. Cependant les résultats précédents obtenus par DRX
tendent à montrer que ces atomes d’antimoine sont présents en insertion ou en substitution
au sein du verre, pour générer cette dilatation observée de la maille. Les différentes évolutions
des morphologies peuvent être corrélées aux précédents résultats à l’échelle macro et aux deux
étapes de cristallisation. En effet, la première étape de cristallisation correspond à la croissance
de cristaux principalement sphériques et de disques, ce qui vient améliorer la charge critique à
l’initiation de fracture. Après un certain temps (environ 40h) de cristallisation à 290°C, le dia-
mètre équivalent des disques dépasse celui des sphères, mettant en évidence que la seconde étape
de cristallisation, responsable de l’amélioration de la résistance à la propagation des fissures,
est due à cette seconde morphologie sous forme de disque. Cette seconde morphologie impacte
aussi les propriétés optiques, puisque l’augmentation de ces volumes cristallins entraînent plus
de diffusion et donc de pertes par transmission.

En matière de perspectives, la poursuite des travaux sur la caractérisation du vieillisse-
ment physique du sélénium pour des plus longs temps de vieillissement permettrait de vé-
rifier l’augmentation des enthalpies de cristallisation froide et de fusion (une fois l’équilibre
atteint) associées à la cristallisation du verre sous Tg. L’étude du vieillissement physique du
verre 62, 5GeS2 − 12, 5Sb2S3 − 25CsCl par FSC à plus haute température permettrait peut-
être d’éviter ce problème de cristallisation (qui a limité la fenêtre des temps de vieillissement)
en rejoignant plus rapidement l’équilibre dans un premier temps. Il serait aussi intéressant de
réaliser l’étude complète de la cinétique de vieillissement physique de ce verre à 250°C, puisque
les résultats ex situ ont montré que la cristallisation sous Tg était possible, on pourrait ainsi
retrouver les mécanismes de cristallisation observé lors de la cristallisation du verre à 290°C,
et comparer l’évolution des cristaux (tailles, morphologies) entre ces deux cas (> ou < à Tg).
Cette caractérisation du verre 62, 5GeS2− 12, 5Sb2S3− 25CsCl sera d’autant plus facilité avec
l’arrivée d’un nouvel appareil FSC à haute température. En effet, l’appareil actuel étant limité
à 400°C, la caractérisation du vieillissement physique à plus haute température (Ta > 230°C)
entraînant un décalage des pics de relaxation vers les plus hautes températures n’a pas été
possibles.

Il serait aussi nécessaire de poursuivre l’étude par sonde atomique tomographique afin d’op-
timiser complètement les paramètres de mesures de composition pour permettre de détecter
plus d’atomes d’antimoine et ainsi de les observer en plus grande quantité sur les analyses
des vitrocéramiques. En effet, l’insertion de l’antimoine dans le cristal n’a pu être clairement
prouvée par MET et SAT, pour cela l’utilisation d’autres techniques de caractérisation, telle
que la spectroscopie Raman par exemple, permettrait d’appuyer ces résultats et de confirmer
les observations obtenues par DRX.
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Annexes

Ces annexes contiennent les posters réalisés pour les JCAT-51 et le workshop APT-2019,
ainsi que les articles publiés dans JNCS sur le vieillissement physique et dans ACS sur les
mécanismes de cristallisation.
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ABSTRACT: Crystallization of 62.5GeS2−12.5Sb2S3−25CsCl glass ceramic was inves-
tigated using different techniques from the macro- to nanoscale. A two-step crystallization
process was evidenced, allowing for a direct correlation between the microstructural
features and the evolution of the mechanical and optical properties. This two-step
crystallization process starts with the nucleation of spherical CsCl crystals that
progressively evolve toward a disc-shaped morphology when they grow. This trans-
formation goes along with a local enrichment of Sb, leading also to a significant increase of
the lattice parameter of the CsCl phase. These crystals significantly improve the
mechanical behavior of the glass with only a small reduction of the infrared transmission
properties.

1. INTRODUCTION

Chalcogenide glasses (ChGs) are able to transmit light from
visible to far infrared (IR) range and can be easily shaped into
a complex geometry, offering great potential for developing
new lenses for IR cameras and new optical fibers for mid-IR
laser and mid-IR spectroscopy.1 Moreover, for thermal imaging
applications, these materials are considerably cheaper than
single-crystal germanium or ZnSe polycrystals. However, the
main drawback of ChGs comes from their weak mechanical
properties as compared to oxide glasses. The weaker energy
bond (215 kJ/mol for ChG against 800 kJ/mol for SiO2-based
glasses) gives rise to a lower Young modulus (10 GPa for ChG
against 69 GPa for SiO2-based glasses) and lower toughness
(0.3 MPa/m for ChG against 0.8 MPa/m for SiO2-based
glasses).
It has been demonstrated that the nucleation of nanocrystals

inside the glassy matrix, resulting in a glass-ceramic material,
could give rise to enhanced mechanical properties while
maintaining good optical properties. The range of achievable
combination of properties has been studied for various
compositions.2−5

In 2007, Calvez et al.6 highlighted the key role of CsCl in the
controlled crystallization process to form a ChG-ceramic based
on the composition Ge−Ga−Se−CsCl. In 2011, Roze ́ et al.7
produced a ChG-ceramic based on the composition Ge−Ga−
Se transparent in the second (3−5 μm) and third (8−12 μm)
atmospheric windows without using alkali-halide. However, in
this case, the ChG-ceramic presented a smaller transparency
window and a smaller vitreous domain than those based on the
Ge−Ga−Se−CsCl system. In 2009, Ledemi et al.8 proposed a
Ge−Ga−S−CsCl-based glass-ceramic and evidenced that the
CsCl incorporation in the glass allowed obtaining a totally
transparent material in the visible range. This work proved the

importance of CsCl in the Ge−Ga−S−CsCl composition
concerning the expected optical properties.
Our work focuses on the glasses and glass-ceramics based on

the Ge−S−Sb−CsCl composition, which was discovered in
2004 by Zhang et al.9 as the first reproducible sulfur-based
glass ceramic. More precisely, we focus on the composition
62.5GeS2−12.5Sb2S3−25CsCl, which was optimized by Zhu et
al.10 in order to improve the fracture toughness and the critical
load for crack initiation, and maintaining a high optical IR
transmission.
Because of the fourfold coordination of Ge, GeS2-based

glasses exhibit higher glass transition temperatures and better
mechanical properties than other sulfide glasses.4 The Sb2S3
addition allows obtaining a good glass forming ability,11 and
the CsCl addition leads to an extended window of trans-
parency and allows to produce chalco-halide glass-ceramics
with a controlled crystallization.2

In the composition 62.5GeS2−12.5Sb2S3−25CsCl, Zhang et
al.9 and Zhu et al.10 have showed the presence of a crystalline
phase with a cell parameter close but smaller than that of the
CsCl crystal. They suggested a substitution of Cl− by S2− or/
and Cs+ by Ge2+. They also highlighted the presence of a
second crystal morphology (needle shape) after 31 h of
annealing at 290 °C. These needles, whose composition is not
identified, seem to improve mechanical properties.
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Thus, as demonstrated in the literature, the addition of CsCl
is a key parameter for the production of chalcogenide glass-
ceramics, for the improvement of mechanical properties, and
for the optical properties concerning the transmission in the
visible range. This resulted in the great interest for the
understanding of the nanoscaled mechanisms of the CsCl
crystallization process.8,12−22

In this work, focused on the specific composition mentioned
above, a full range of characterization methods has been
applied to clarify the exact morphology and composition of
nucleated crystals.9,10 In situ X-ray diffraction (XRD) data
were combined with transmission electron microscopy (TEM),
atom probe tomography (APT), classical differential scanning
calorimetry (DSC), and modulated temperature DSC (MT-
DSC) analyses to study the crystallization process in terms of
the crystallinity degree, phase identification, and kinetic.
Besides, an emphasis was also given on the relationship
between structural evolutions and mechanical or optical
properties. This experimental study performed from macro-
to nanoscale brings crucial new information about the
crystallization dynamic when 25% (molar) of CsCl is inserted
inside the glass matrix.

2. EXPERIMENTAL SECTION
A chalcogenide 62.5GeS2−12.5Sb2S3−25CsCl glass was
prepared using the classical melt-quenching technique with
high-purity raw materials (99.999%: Ge, Sb, Ga, and S and
99.9% CsCl) weighed in stoichiometric proportions in a
glovebox and introduced inside a silica tube.
The silica tube was evacuated down to 10−5 Pa, sealed, and

placed in a rocking furnace at 850 °C for 12 h to homogenize
the melt. The melted glass was quenched in water at room
temperature and then annealed 10 °C below the glass
transition range in order to avoid mechanical stress.23−25

The evolution of the crystallinity degree was measured by
using XRD at 290 °C on a Bruker diffractometer with a Co
target (K = 1.79 Å) equipped with a furnace. A step width of
0.04° was used for all the analyses with a scan speed of 1 s in a
θ−2θ mode, and the measurements are performed on
powdered samples.
The DSC analyses were performed using the DSC STA

F449 from NETZSCH. Isothermal experiments were per-
formed under a 40 mL/min argon gas flow at 350 °C after a
heating ramp at 5 K/min from room temperature, with sample
masses between 5 and 10 mg inside the aluminum pans. The
calibration in energy and temperature has been performed with
five different standards: CsCl, In, Sn, Zn, and Au.
The MT-DSC analyses were performed on a Q100 from the

TA instrument with a heating rate of 5 K/min, a modulation
amplitude of ±0.796 K, and an oscillation period of 60 s under
a 50 mL/min nitrogen gas flow. This protocol corresponding
to a “heat-only mode” (i.e., the best mode to analyze samples
with an ability to crystalize during a heating ramp26) has been
optimized through few experiments, the goal being to highlight
the signature of the glass transition. The apparatus has been
calibrated in temperature and energy using indium as the
standard and in heat capacity using sapphire. All experiments
were performed with sample masses between 2 and 6 mg
inside aluminum pans. The reference and sample pans had
identical masses within +/−0.05 mg to optimize the baseline.
The MT-DSC experiments allow extracting all the quantities
characterizing the glass transition domain, that is, Tg taken at
the onset (Tgonset), Tg taken at the middle point (Tgmid), Tg

taken at the offset (Tgoffset), the glass transition range (ΔTg =
Tgoffset − Tgonset), and the heat capacity step taken at Tgmid
(ΔCp).
The measurements in the mid and far IR for optical

characterizations were performed on a Fourier transform
spectrometer (transmission precision of 2%).
Amorphous and partially crystallized materials were

characterized by TEM on a JEOL ARM 200F microscope
operated at 200 kV. Bright-field (BF) images and selected area
electron diffraction (SAED) patterns were recorded with a
parallel beam. Additional data were also collected in scanning
TEM (STEM) mode with a probe size of 0.2 nm and a
convergence angle of 34 mrad. Images were recorded with
both a BF detector (collection angles 0−45 mrad) and a high-
angle annular dark-field (HAADF) detector (collection angles
68−280 mrad). X-ray energy-dispersive spectroscopy (EDS)
was carried out with an Oxford Instruments X-max detector
(solid angle of 0.7 sr). Samples were prepared with a three-step
procedure: (i) mechanical crushing of the glass in a mortar, (ii)
dispersion of crushed pieces in ethanol and sonication, and
(iii) deposition of a droplet on a TEM grid with a carbon film.
TEM observations were carried out in the thinnest areas of
fragments that were transparent to electrons.
APT analyses were performed on a laser-assisted wide-angle

tomographic atom probe.27−30 Samples were prepared by the
lift-out method by coupling scanning electron microscopy and
focused ion beam (SEM/FIB) and welded on a tungsten tip
supported with a Pt−C beam deposition. In order to shape the
sample as a needle with a nanometric apex diameter, the FIB
annular milling was used.30 More details on the APT, the
analysis conditions, and the reconstruction parameters are
given in Supporting Information.

3. RESULTS AND DISCUSSION
3.1. Macroscopic Scale Analyses. The glass transition

has been studied by MT-DSC. This experiment allows
separating the contributions linked to the heat capacity of
the sample (such as the glass transition) from contributions
linked to kinetic events (such as the relaxation phenomena, or
the cold crystallization). Classical DSC analyses carried out on
a similar glass31 was allowed to determine only the onset of the
glass transition because of different thermal events super-
imposed in the glass transition range.
Figure 1 shows the experimental results obtained by MT-

DSC analyses. The normalized heat flow signal (Figure 1a) is
equivalent to that obtained by classical DSC, and it clearly
shows the difficulty to extract all quantities characterizing the
glass transition from simple DSC data. Figure 1b shows the
normalized nonreversing heat flow, thus contributions linked
to kinetic events. This highlights the structural relaxation
phenomenon (endothermic event) near 260 °C and the cold
crystallization process (exothermic event associated with a
dynamic crystallization during the heating) occurring in the
glass transition range. Figure 1c shows the normalized
reversing heat flow, that is, contributions linked to the heat
capacity of the sample such as the glass transition. From this
curve, all parameters characterizing the glass transition domain
have been extracted: Tgonset = 260 °C, Tgmid = 280 °C, Tgoffset =
300 °C, ΔTg = 40 °C, and ΔCp = 0.36 J/(g.K). We note that
the Tgonset value is in good agreement with the previous one
obtained in ref 31.
Then, the crystallization process of this glass was studied at

the temperature Tgmid + 10 °C, that is, 290 °C.9,10
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Additionally, the crystallization process was pointed out by
an isothermal study performed with classical DSC.
Figure 2 shows the isotherm curve obtained from this

experiment. The glass transition occurs after approximately 40
min and a two-step crystallization process is highlighted: The
first fast crystallization step (b) appears in the glass transition
region (a) after approximately 50 min, and a second one (c)
appears after approximately 100 min. We precise that the
isotherm was performed at 350 °C in order to accelerate the
second crystallization kinetic.
The crystallization process was also monitored by XRD to

identify the structure of crystalline phases that have nucleated
and to estimate the evolution of the crystallinity degree with
annealing.
Figure 3 displays XRD patterns recorded for the glass after

annealing at 290 °C for different durations. As expected, the
initial material (0 h in Figure 3) exhibits an amorphous
structure. For crystallization times shorter than 15 h, the main
detected peak corresponds to the GeO2 phase (indexed in blue
and resulting from the sample surface oxidation during the in

situ annealing in air). However, there is also a contribution of
the CsCl phase (indexed in green) for the peaks at 2θ ≈ 26°
and 2θ ≈ 37 °C. The Xc measured for times shorter than 15 h
corresponds to the GeO2 and CsCl phase contributions. To
confirm the contribution of the CsCl phase for times shorter
than 15 h, TEM observations have been performed on a
sample crystallized for 9 h at 290 °C and are discussed later.
For crystallization times longer than 15 h, peaks

corresponding to the classical CsCl phase with a lattice
parameter a = 0.411 nm clearly appear together with other
peaks that could be attributed to the same crystallographic
structure but slightly shifted to smaller angles, that is, with a
larger lattice parameter. From the Bragg’s law, this new lattice
parameter has been estimated (a′ = 0.426 nm) and
corresponds to a 3.7% increase.
Such a dilatation of the crystalline structure may result from

the insertion of the large solute atoms in the CsCl crystalline
structure or by a substitution of Cl by another element.32

To quantify the kinetic of the crystallization process, the
crystallinity degree Xc has been estimated from XRD data (see
Figure 4).
Xc is estimated by calculating the ratio between the peak area

(associated with the CsCl and GeO2 contributions) and the
full area (crystals + amorphous part) of the spectra. Because of

Figure 1. MT-DSC experiments on the amorphous glass. (a) Average
heat flow (equivalent to the signal obtained by classical DSC). (b)
Nonreversing heat flow. (c) Reversing heat flow. All spectra have been
normalized to the sample mass.

Figure 2. DSC curve obtained during the isothermal experiment on
the amorphous glass annealed at 350 °C during 130 min; the first 70
min corresponding to the heating ramp. (1) Corresponds to the first
crystallization occurring in the glass transition region and (2) to the
second and slower crystallization process. (a) Glass transition, (b)
first crystallization peak, and (c) second crystallization peak.

Figure 3. XRD patterns for glass crystallized at 290 °C and for
different times with the representation of the GeO2 phase, CsCl
(cubic with a = 0.411 nm) from the database PDF-2 release 2003
from ICDD (International Centre for Diffraction Data), and CsCl*
corresponding to the classical CsCl crystalline structure with a larger
lattice parameter. The green arrows highlight the corresponding peak
shifts toward smaller angles.
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the contribution of the impurity phase (GeO2), the measure is
more qualitative than quantitative but allows identifying
different steps for comparison with mechanical properties.
Furthermore, we observed that there is no more GeO2
formation after 15 h. In the first step, a fast crystallization
process occurs up to 20 h (attributed to CsCl and GeO2,
Section 1 in Figure 4). Then, a plateau with a constant
crystallinity degree is exhibited between 20 and 60 h (Section 2
in Figure 4). Last, in the third step (duration longer than 60
h), the crystallinity degree increases again highlighting a
second kinetic of crystallization (attributed to CsCl* only,
Section 3 in Figure 4).
These data are in good agreement with DSC analyses that

show two crystallization peaks (labeled (a) and (b) in Figure
2), and thus indicating also a two-step crystallization process.
The evolution of the mechanical properties (fracture

toughness Kc and the critical load for crack initiation Pc) as
a function of the annealing time at 290 °C has been reported
by Zhu et al. for a similar glass (Figure 5, ref 10).

At first, there is a fast increase of the critical load for crack
initiation up to 20 h together with a relatively constant fracture
toughness. Then, after 40 h both mechanical properties
increase linearly up to 140 h. This two-stage evolution seems
fully consistent with the two-step crystallization process
revealed by XRD (Figure 4) and DSC (Figure 2). The first
increase of the critical load for crack initiation is related to the
Xc increase in the same time range. Then, a more stable
behavior between 20 and 40 h is observed. The second

increase after 40 h, where the fracture toughness and the
critical load for crack initiation also increases, can be related to
the second Xc increase observed after 50 h of annealing.
The optical transmission can also be impacted by the

crystallization,33 therefore, IR transmission spectra were
recorded to check if a two-stage behavior could also be
detected during annealing at 290 °C (Figure 6).

During the first hours of crystallization (<24 h), the optical
transmission is relatively constant, but for annealing times
longer than 32 h, transmission losses due to Rayleigh scattering
progressively appear for short wavelengths, indicating signifi-
cant structural changes such as the crystallinity degree
exhibited by XRD analyses (Figure 4).
Thus, we can conclude that it is possible to improve the

mechanical properties of the 62.5GeS2−12.5Sb2S3−25CsCl-
based glass-ceramics by generating particles without affecting
the mid-IR transparency, meaning the 8−12 μm region, and
slightly modifying the second band between 3 and 5 μm.

3.2. Nanoscale Analyses. To visualize crystals that have
nucleated in the amorphous phase during annealing at 290 °C,
TEM observations were carried out (Figure 7).
As expected for the initial amorphous material, the SAED

pattern only exhibits a typical diffuse ring (Figure 7a). After 9 h
and 96 h of annealing at 290 °C, nanoscaled crystals that have
homogeneously nucleated within the amorphous matrix clearly
appear on the HAADF STEM image (Figure 7b). Because the
CsCl crystalline phase is expected to nucleate, these crystals
should be brightly imaged on HAADF images (high atomic
number of Cs); however, some crystals with a dark contrast
clearly appear, especially near the edge (top right corner of
Figure 7b). In fact, these dark contrasts (shown in orange
circles) are holes because of the dissolution of the CsCl crystal
in the solvent used for the sample preparation, and crystals
embedded in the matrix hardly appear with a bright contrast in
the matrix (shown in green circles). The small cavities left by
dissolved crystals are also clearly seen on the TEM BF image,
as shown in Figure 7c, near the sample edge located on the left
side. Anyway, in these samples, two very specific morphologies
could be identified, namely, discs and rods (represented in red
and blue, respectively, in Figure 7c). These images are two-
dimensional (2D) projections of three-dimensional (3D)
features, and depending on its specific orientation, a plate-
shaped particle, for example, could appear as a disc or as a rod.
In the present material, crystals should have a random

Figure 4. Evolution of the crystallinity degree (Xc) as a function of
time for the glass annealed at 290 °C.

Figure 5. Fracture toughness Kc (red circles) and critical load for
crack initiation Pc (green squares) of glass−ceramics obtained by the
crystallization of the 62.5GeS2−12.5Sb2S3−25CsCl glass at 290 °C as
a function of annealing time. (adapted from ref 10).

Figure 6. IR transmission spectra of the glass-ceramic crystallized at
290 °C for different times ranging from 0 h up to 166 h.
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orientation and because a very large proportion of discs could
be observed (especially for short annealing times), it is
believed that two kinds of crystal morphology have grown
during the crystallization, namely, spheres and plate shaped. In
agreement with XRD analyses, the diffraction spots that appear

on SAED patterns could only be attributed to the CsCl phase
(Figure 7c), indicating that all crystals have the same
crystalline structure. It should be, however, noted that the
lattice parameter changes of CsCl revealed by XRD are too
small to be accurately measured on SAED patterns.
The mean crystal size has been measured for each

morphology for different annealing times (see Supporting
Information for TEM data after 10 min and 1 h of annealing at
290 °C) to plot the evolution of the respective volume fraction
and average equivalent diameter (Figure 8). For plate-shaped

crystals, the equivalent diameter corresponds to that of a
sphere with the same volume. It clearly shows that for short
time annealing, only spheres have grown, while an increase of
the annealing time leads to a progressive increase of the
volume fraction of plate-shaped crystals (Figure 8a).
The mean sizes of spherical and plate-shaped crystals are

relatively similar and they both increase with the annealing
time (Figure 8b). This indicates that the overall volume
fraction of the crystalline phase increases as observed by in situ
XRD (Figure 4). At 96 h, the equivalent diameter of the plate-
shaped crystals becomes, however, significantly larger than
spheres, indicating a less favorable growth rate for this latter
morphology.
The composition of crystals was measured using EDS for a

crystallization time of 9 h (Figure 9).
Figure 9a shows an HAADF-STEM image of the glass-

ceramic crystallized for 9 h at 290 °C. Dark discs are dissolved
CsCl crystals, and an EDS line profile analysis was carried out
along the yellow line that intercepts two crystals embedded in
the matrix (purple circles). The collected profile (Figure 9b)
exhibits a local increase of Cs and Cl concentrations as

Figure 7. TEM images on the glass-ceramics crystallized for different
times at 290 °C. (a) TEM BF image and corresponding SAED pattern
(inset) of the initial amorphous glass, (b) STEM−HAADF image of
the glass-ceramic crystallized 9 h at 290 °C (dissolved crystals
exhibiting dark contrasts are circled in orange and remaining crystals
with a bright contrast are circled in green, see text for details), (c)
TEM BF image and two typical SAED patterns (inset) of the glass-
ceramic crystallized during 96 h at 290 °C (with spherical crystals in
red circles and plate shaped crystals in blue ellipses). All spots on
SAED patterns could be indexed with interplanar spacings
corresponding to the CsCl phase, few of them have been arrowed.

Figure 8. Comparison between spherical and plate-shaped
morphologies. (a) Proportions of crystals in each morphology and
(b) diameter of spherical crystals and equivalent diameter (see text for
details) of plate-shaped crystals measured.
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expected for CsCl crystals, and also an increase of the Sb
concentration (this evolution is discussed later). Then, it
demonstrates that even if not detected thanks to XRD (Figure
3), CsCl crystals start to nucleate in the first hours of annealing
at 290 °C.
Similar measurements were performed across crystals with

different morphologies in the glass-ceramic crystallized for 96 h
at 290 °C (Figure 10).
The EDS line profile (Figure 10b) demonstrates that for

both morphologies, as expected, there is a local increase of the
Cs and Cl concentrations in crystalline regions. Because of the
overlap with the surrounding matrix, it is difficult to conclude

about the exact composition of these crystals and this is also
why the Cs/Cl ratio is not close to one as expected for the
CsCl stoichiometry. However, it clearly appears that the matrix
contribution (mostly conveyed by the S signal) is smaller for
the plate-shaped crystal (circled in orange). This feature
confirms that it is a disc-shaped crystal and not a rod. Indeed,
in this later case, the overlap with the matrix contribution
should be similar to the spherical-shaped crystals, which is
obviously not the case.
The EDS line profile (Figure 10b) shows a Sb atomic

concentration almost constant. Considering that the sample
thickness is constant between the different morphologies, a
decrease of the Sb atomic concentration was expected through
the disc-shaped morphology (less matrix overlapping). Thus,
these data seem to indicate that plate-shaped crystals are
enriched in Sb, which is consistent with XRD (Figure 3) data
showing a lattice expansion for longer aging times, where the
volume fraction of plate-shaped crystals is larger.
To localize more precisely Sb atoms in 3D, a sample

crystallized during 96 h at 290 °C was analyzed by APT.
The APT analysis of ChG ceramics is challenging because

they are highly sensitive materials. In particular, the use of FIB
lift-out and annular milling for specimen preparation causes
structural damages and chemical degradation, which strongly
decreases the yield of the analysis and the quantitativity of the
composition measurements.34 Moreover, the possible field-
evaporation of neutral and/or negative charged and/or too
heavy molecules causes the loss of halides during the detection
process.35,36

More than 10 specimens of glass crystallized during 96 h at
290 °C were analyzed by APT eight of them fractured at the
beginning of the analysis because of the huge electrostatic
stress.37 For two of them, about 2 million of ions were
detected.
The mass spectrum associated with one of these successful

analyses, reported in the Supporting Information, shows
numerous peaks and confident assignment of chemical identity
of all the peaks is extremely difficult. Therefore, quantitative
composition measurements are impossible. However, the 3D
distribution of the main elements can be performed, except for
Cl and Ge. In fact, overlap exist between 35Cl+ (37Cl+) and
70Ge2+ (74Ge2+), respectively. Accounting for the natural
abundance of Ge isotopes and assuming that peaks at 36
and 38 Da are associated only with Ge2+, the relative amount
of Cl and Ge can be calculated, but the two species will be
mixed in the 3D representation.38

Therefore, as shown in Figure 11a, we report only the 3D
distribution of S coupled with an element envelope map (or
iso-concentration surface) of 30 at. % Cs, which clearly reveals
the inhomogeneities of Cs ion distribution. Moreover, the 2-D
concentration plot of S on the (y,z) plane is used to highlight
the inhomogeneities of the S distribution.
From the 2D-concentration plots of S and Cs, as reported in

Figure 11b, c, respectively, the high-concentration regions of
Cs appear to correspond to the low-concentration regions of S
and can be associated with the crystalline phase. The 2D-
concentration plots of Sb, as shown in Figure 11d, reveal a
higher concentration close to the crystalline phase.
In order to study the Sb penetration inside this phase, Cs

rich precipitates were selected using a cluster selection based
on the “isoposition method” (IPM) with a concentration
threshold of 15% at Cs,39 then erosion concentration profiles

Figure 9. Glass-ceramic crystallized 9 h at 290 °C: (a) STEM
HAADF image, EDS line profile analysis was carried out along the
yellow line crossing two spherical crystals (purple circles). (b) EDS
line profile along the yellow line in (a) showing an increase of the
local concentration of Cs, Cl, and Sb where the crystals are met
(purple circles).

Figure 10. (a) STEM HAADF image of the glass-ceramic crystallized
during 96 h at 290 °C. Two “spherical” crystals are circled in purple
and a “disc-shaped” crystal is circled in orange. (b) EDS line profile
showing composition fluctuations along the yellow line plotted in (a)
across crystals.
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across the precipitate interfaces were plotted using the
protocol, as presented in ref 40.
Figure 12a shows the 3D reconstruction of one of these Cs-

rich precipitates. The shape of the precipitates is far from a
spherical or a disc shape because of the image distortions
introduced because of the local magnification effects.38

Figure 12b shows the concentration profiles across the
interface of the selected precipitate. Inside the precipitate the
amount of Cs and Sb is higher than in the matrix, on the
contrary, the S concentration is lower. Similar behavior was
reported on other precipitates, as discussed in the Supporting
Information.
These results confirm the presence of some Sb atoms close

to the CsCl crystal and in inhomogeneous distribution in the
matrix. More evidence is needed to conclude on the insertions
of Sb atoms inside the CsCl crystals. These insertions can lead
to an elastic anisotropy or an anisotropy of the surface energy,
which could be at the origin of the growth of the original CsCl
crystals in a disc-shaped morphology.

4. CONCLUSIONS

This study, focused on the glass-ceramics based on the
62.5GeS2−12.5Sb2S3−25CsCl composition, has been divided
into two parts. The first part concerns the macroscopic scale
analyses by DSC, MT-DSC, and XRD. DSC analyses highlight
a crystallization in two steps, the first one appearing during the
glass transition and a second one appearing slowly with time at
higher temperatures. XRD analyses allow determining the
crystallinity degree evolution and the nature of the crystal
phases. The early formations of the GeO2 phase at the surface
and the CsCl phase are observed for short crystallization times.
After 15 h of annealing at 290 °C, the signature of CsCl peaks
shifts to a smaller angle, highlighting the dilatation of the
crystalline structure. These first results were correlated with the
evolution of mechanical properties, which also exhibit
evolutions in two steps.
The second part concerns the nanoscale analyses of the

microstructure evolution during annealing by TEM and APT.
Two morphologies of crystals were identified and TEM−EDS
analyses confirm that both have a CsCl-based composition.

Figure 11. (a) APT 3D reconstruction of the glass-ceramic crystallized for 96 h at 290 °C showing the distribution of S (green dots), its
inhomogeneity by the 2-D concentration plot in the (y,z) plane and the presence of high-concentration Cs regions by iso-concentration surfaces of
30 at. % Cs (red surfaces). 2D concentration plot in the (y,z) plane of S (b), Cs (c) and Sb(d).

Figure 12. (a) 3D representation of one Cs-rich precipitate after the IPM cluster selection and (b) erosion profile on the Cs-rich precipitate
represented in (a), showing the enrichment on Cs and Sb within the precipitate.
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APT and TEM−EDS analyses show the insertion of some Sb
atoms inside the crystalline structure, implying a structural
anisotropy and leading to a disc-shaped morphology in
opposition with the hypothesis of needle crystals in ref 10.
The cell dilatation can be correlated to the Sb atoms inserted
inside the crystalline structure (ionic radius of Sb atoms is
bigger than the size of the interstitial sites of CsCl, so this
insertion leads to an increase of the cell parameter) or to a Sb
substitution with a smaller atom of the structure (which will
also imply an increase of the cell parameter).
To resume, the first kinetic in the crystallization process

corresponds to the growth of spherical- and disc-shaped
crystals that improve the critical load for crack initiation. After
40 h of annealing at 290 °C, disc-shaped crystals grow faster
than the spherical ones and, after 96 h of annealing, they
exhibit a larger equivalent diameter than the spherical-shaped
crystals. This second morphology is responsible for the second
kinetic in the crystallization process and improves the fracture
toughness of the glass-ceramic. The same evolution is observed
for the optical properties between 2 and 3 μm with a slight
decrease of the IR transmission during the first hours. The
increase of the disc-shaped crystal size after 40 h induces larger
scattering and loss transparency. In order to confirm the
formation of CsCl/Sb crystals, more evidence by other
characterization techniques is still needed such as Raman
analysis for example.

■ ASSOCIATED CONTENT

*sı Supporting Information
The Supporting Information is available free of charge at
https://pubs.acs.org/doi/10.1021/acs.jpcc.0c09889.

APT and experimental condition analyses, TEM images
of the glass-ceramic crystallized 10 min and 1 h at 290
°C, mass spectrum for the 62.5GeS2−12.5Sb2S3−
25CsCl glass-ceramic crystallized during 96 h at 290
°C with the identified ionic species, another example of
ATP 3D reconstruction of a new volume of the glass-
ceramic crystallized for 96 h at 290 °C, and 3D
representation of one Cs-rich precipitate after the IPM
cluster selection with an erosion profile on the Cs-rich
precipitate represented showing the enrichment on Cs
and Sb within the precipitate (PDF)

■ AUTHOR INFORMATION

Corresponding Authors
A. Vella − Normandie Univ, UNIVROUEN, INSA Rouen,
CNRS, Groupe de Physique des Matériaux, Rouen 76000,
France; Institut Universitaire de France, https://
www.iufrance.fr/; Email: angela.vella@univ-rouen.fr

A. Saiter-Fourcin − Normandie Univ, UNIVROUEN, INSA
Rouen, CNRS, Groupe de Physique des Matériaux, Rouen
76000, France; orcid.org/0000-0001-9275-6865;
Email: allison.saiter@univ-rouen.fr

Authors
A. Morvan − Normandie Univ, UNIVROUEN, INSA Rouen,
CNRS, Groupe de Physique des Matériaux, Rouen 76000,
France

E. Lavanant − Univ Rennes, CNRS, ISCR (Institut des
Sciences Chimiques de Rennes)UMR6226, Rennes F-35000,
France

L. Arnoldi − Normandie Univ, UNIVROUEN, INSA Rouen,
CNRS, Groupe de Physique des Matériaux, Rouen 76000,
France

X. Sauvage − Normandie Univ, UNIVROUEN, INSA Rouen,
CNRS, Groupe de Physique des Matériaux, Rouen 76000,
France

L. Calvez − Univ Rennes, CNRS, ISCR (Institut des Sciences
Chimiques de Rennes)UMR6226, Rennes F-35000, France

Complete contact information is available at:
https://pubs.acs.org/10.1021/acs.jpcc.0c09889

Notes
The authors declare no competing financial interest.

■ ACKNOWLEDGMENTS
The authors are grateful to the European Union and the
Normandy Region for the financial support given to the
MAGMA project via the “Fonds Européens de Développement
régional” (FEDER).

■ REFERENCES
(1) Rogalski, A. Infrared Detectors: An Overview. Infrared Phys.
Technol. 2002, 43, 187−210.
(2) Ma, H.; Calvez, L.; Bureau, B.; Le Floch, M.; Zhang, X.; Jacques,
L. Crystallization Study of Infrared Transmitting Glass Ceramics
Based On GeS2-Sb2S3-CsCl. J. Phys. Chem. Solids 2007, 68, 968−971.
(3) Lin, C.; Calvez, L.; Rozé, M.; Tao, H.; Zhang, X.; Zhao, X.
Crystallization Behavior of 80GeS2 · 20Ga2S3 Chalcogenide Glass.
Appl. Phys. A: Mater. Sci. Process. 2009, 97, 713−720.
(4) Xia, F.; Zhang, X.; Ren, J.; Chen, G.; Ma, H.; Adam, J. L. Glass
Formation and Crystallization Behavior of a Novel GeS2−Sb2S3−
PbS Chalcogenide Glass System. J. Am. Ceram. Soc. 2006, 89, 2154−
2157.
(5) Zhang, X. H.; Calvez, L.; Seznec, V.; Ma, H. L.; Danto, S.;
Houizot, P.; Boussard-Plédel, C.; Lucas, J. Infrared Transmitting
Glasses and Glass-Ceramics. J. Non-Cryst. Solids 2006, 352, 2411−
2415.
(6) Calvez, L.; Ma, H.-L.; Lucas, J.; Zhang, X.-H. Selenium-Based
Glasses and Glass Ceramics Transmitting Light from the Visible to
the Far-IR. Adv. Mater. 2007, 19, 129−132.
(7) Rozé, M.; Calvez, L.; Hubert, M.; Toupin, P.; Bureau, B.;
Boussard-Plédel, C.; Zhang, X.-H. Molded Glass-Ceramics for
Infrared Applications: Molded Glass-Ceramics for Infrared Applica-
tions. Int. J. Appl. Glass Sci. 2011, 2, 129−136.
(8) Ledemi, Y.; Bureau, B.; Calvez, L.; Floch, M. L.; Rozé, M.; Lin,
C.; Zhang, X. H.; Allix, M.; Matzen, G.; Messaddeq, Y. Structural
Investigations of Glass Ceramics in the Ga 2 S 3 −GeS 2 −CsCl
System. J. Phys. Chem. B 2009, 113, 14574−14580.
(9) Zhang, X.; Hongli, M. A.; Lucas, J. A New Class of Infrared
Transmitting Glass-Ceramics Based on Controlled Nucleation and
Growth of Alkali Halide in a Sulphide Based Glass Matrix. J. Non-
Cryst. Solids 2004, 337, 130−135.
(10) Zhu, S.; Ma, H.; Calvez, L.; Zhang, X.; Lucas, J.; Adam, J.-L.;
Shang, H.; Rouxel, T. Optical and Mechanical Properties of Far
Infrared Transmitting Glass−Ceramics. J. Non-Cryst. Solids 2007, 353,
1298−1301.
(11) Petit, L.; Carlie, N.; Adamietz, F.; Couzi, M.; Rodriguez, V.;
Richardson, K. C. Correlation between Physical, Optical and
Structural Properties of Sulfide Glasses in the System Ge−Sb−S.
Mater. Chem. Phys. 2006, 97, 64−70.
(12) Lin, C.; Calvez, L.; Bureau, B.; Ledemi, Y.; Xu, Y.; Tao, H.;
Zhang, X.; Zhao, X. Controllability Study of Crystallization on Whole
Visible-Transparent Chalcogenide Glasses of GeS2-Ga2S3-CsCl
System. J. Optoelectron. Adv. Mater. 2010, 12, 1684−1691.
(13) Ledemi, Y.; Calvez, L.; Rozé, M.; Zhang, X. H.; Bureau, B.;
Poulain, M.; Messaddeq, Y. Totally Visible Transparent Chloro −

The Journal of Physical Chemistry C pubs.acs.org/JPCC Article

https://dx.doi.org/10.1021/acs.jpcc.0c09889
J. Phys. Chem. C XXXX, XXX, XXX−XXX

H



Sulphide Glasses Based on Ga2S3 − GeS2 - CsCl. J. Optoelectron. Adv.
Mater. 2007, 9, 3751−3755.
(14) Masselin, P.; Coq, D.; Calvez, L.; Petracovschi, E.; Lépine, E.;
Bychkov, E.; Zhang, X. CsCl Effect on the Optical Properties of the
80GeS2−20Ga2S3 Base Glass. Appl. Phys. A: Mater. Sci. Process. 2012,
106, 697−702.
(15) Zhang, H.; Nie, Q.; Da, S.; Shen, S.; et al. CsCl Effected
Ultrafast Third-order Optical Nonlinearities of GeS2-Sb2S3 Chalco-
genide Glasses. J. Mater. Sci. Technol. 2009, 25, 772−776.
(16) Tao, H.; Lin, C.; Chu, S.; Mao, S.; Gong, Y.; Zhao, X.; Wang,
S.; Gong, Q. New Chalcohalide Glasses from the GeS2−In2S3−CsCl
System. J. Non-Cryst. Solids 2008, 354, 1303−1307.
(17) Xu, W.; Ren, J.; Chen, G. Glass Transition Kinetics and
Crystallization Mechanism in Ge−Ga−S−CsCl Chalcohalide Glasses.
J. Non-Cryst. Solids 2014, 398−399, 42−47.
(18) Calvez, L.; Ma, H. L.; Lucas, J.; Zhang, X. H. Glasses and Glass-
Ceramics Based on GeSe2−Sb2Se3 and Halides for Far Infrared
Transmission. J. Non-Cryst. Solids 2008, 354, 1123−1127.
(19) Lavanant, E.; Calvez, L.; Cheviré, F.; Rozé, M.; Hingant, T.;
Proux, R.; Guimond, Y.; Zhang, X.-H. Radial Gradient Refractive
Index (GRIN) Infrared Lens Based on Spatially Resolved
Crystallization of Chalcogenide Glass. Opt. Mater. Express 2020, 10,
860.
(20) Rozé, M.; Calvez, L.; Ledemi, Y.; Allix, M.; Matzen, G.; Zhang,
X.-H. Optical and Mechanical Properties of Glasses and Glass-
Ceramics Based on the Ge-Ga-Se System. J. Am. Ceram. Soc. 2008, 91,
3566−3570.
(21) Lin, C.; Li, Z.; Ying, L.; Xu, Y.; Zhang, P.; Dai, S.; Xu, T.; Nie,
Q. Network Structure in GeS 2 −Sb 2 S 3 Chalcogenide Glasses:
Raman Spectroscopy and Phase Transformation Study. J. Phys. Chem.
C 2012, 116, 5862−5867.
(22) Calvez, L.; Rozé, M.; Ledemi, Y.; Ma, H.-L.; Lucas, J.; Allix, M.;
Matzen, G.; Zhang, X.-H. Controlled Crystallization in Ge-(Sb/Ga)-
(S/Se)-MX Glasses for Infrared Applications. J. Ceram. Soc. Jpn. 2008,
116, 1079−1082.
(23) Adam, J.-L.; Zhang, X. Chalcogenide Glasses: Preparation,
Properties and Applications; Woodhead Publishing, 2014.
(24) Wang, X. F.; Zhao, X. J.; Wang, Z. W.; Guo, H. T.; Gu, S. X.;
Yu, J. G.; Liu, C. L.; Gong, Q. H. Thermal and Optical Properties of
GeS2-Based Chalcogenide Glasses. Mater. Sci. Eng., B 2004, 110, 38−
41.
(25) Zhang, X. H.; Guimond, Y.; Bellec, Y. Production of Complex
Chalcogenide Glass Optics by Molding for Thermal Imaging. J. Non-
Cryst. Solids 2003, 326−327, 519−523.
(26) Saiter, A.; Delpouve, N.; Dargent, E.; Oberhauser, W.; Conzatti,
L.; Cicogna, F.; Passaglia, E. Probing the Chain Segment Mobility at
the Interface of Semi-Crystalline Polylactide/Clay Nanocomposites.
Eur. Polym. J. 2016, 78, 274−289.
(27) Gault, B.; Vurpillot, F.; Vella, A.; Gilbert, M.; Menand, A.;
Blavette, D.; Deconihout, B. DSIgn of a Femtosecond Laser Assisted
Tomographic Atom Probe. Rev. Sci. Instrum. 2006, 77, 043705.
(28) Miller, M. K. Atom Probe Tomography: Analysis at the Atomic
Level; Springer Science & Business Media, 2012.
(29) Tsong, T. T. Atom-Probe Field Ion Microscopy: Field Ion
Emission, and Surfaces and Interfaces at Atomic Resolution; Cambridge
University Press, 2005.
(30) Blum, I.; Cuvilly, F.; Lefebvre-Ulrikson, W. Atom Probe Sample
Preparation. Atom Probe Tomography; Elsevier, 2016; pp 97−121.
(31) Zhu, S. Z.; Ma, H. L.; Matecki, M.; Zhang, X. H.; Adam, J. L.;
Lucas, J. Controlled Crystallization of GeS2−Sb2S3−CsCl Glass for
Fabricating Infrared Transmitting Glass-Ceramics. J. Non-Cryst. Solids
2005, 351, 3309−3313.
(32) Kim, H.; Choi, J.; Sohn, H. J.; Kang, T. The Insertion
Mechanism of Lithium into Mg2Si Anode Material for Li-Ion
Batteries. J. Electrochem. Soc. 1999, 146, 4401.
(33) Zhao, X.; Long, N.; Sun, X.; Yin, G.; Jiao, Q.; Liu, X.; Dai, S.;
Lin, C. Relationship between Composition, Crystallization, and Phase
Separation Behavior of GeS2−Sb2S3−CsCl Chalcogenide Glasses.
Infrared Phys. Technol. 2019, 102, 102978.

(34) Rivas, N. A.; Babayigit, A.; Conings, B.; Schwarz, T.; Sturm, A.;
Garzón Manjón, A.; Cojocaru-Mirédin, O.; Gault, B.; Renner, F. U.
Cryo-Focused Ion Beam Preparation of Perovskite Based Solar Cells
for Atom Probe Tomography. PloS One 2020, 15, No. e0227920.
(35) Greene, M. E.; Kelly, T. F.; Larson, D. J.; Prosa, T. J. Focused
Ion Beam Fabrication of Solidified Ferritin into Nanoscale Volumes
for Compositional Analysis Using Atom Probe Tomography. J.
Microsc. 2012, 247, 288−299.
(36) Zanuttini, D.; Blum, I.; Rigutti, L.; Vurpillot, F.; Douady, J.;
Jacquet, E.; Anglade, P.-M.; Gervais, B. Simulation of Field-Induced
Molecular Dissociation in Atom-Probe Tomography: Identification of
a Neutral Emission Channel. Phys. Rev. A 2017, 95, 061401.
(37) Rigutti, L.; Venturi, L.; Houard, J.; Normand, A.; Silaeva, E. P.;
Borz, M.; Malykhin, S. A.; Obraztsov, A. N.; Vella, A. Optical
Contactless Measurement of Electric Field-Induced Tensile Stress in
Diamond Nanoscale Needles. Nano Lett. 2017, 17, 7401−7409.
(38) Lefebvre, W.; Vurpillot, F.; Sauvage, X. Atom Probe
Tomography: Put Theory Into Practice; Academic Press, 2016.
(39) Hyde, J. M.; DaCosta, G.; Hatzoglou, C.; Weekes, H.;
Radiguet, B.; Styman, P. D.; Vurpillot, F.; Pareige, C.; Etienne, A.;
Bonny, G.; et al. Analysis of Radiation Damage in Light Water
Reactors: Comparison of Cluster Analysis Methods for the Analysis of
Atom Probe Data. Microsc. Microanal. 2017, 23, 366−375.
(40) Lefebvre, W.; Danoix, F.; Da Costa, G.; De Geuser, F.; Hallem,
H.; Deschamps, A.; Dumont, M. 3DAP Measurements of Al Content
in Different Types of Precipitates in Aluminium Alloys. Surf. Interface
Anal. 2007, 39, 206−212.

The Journal of Physical Chemistry C pubs.acs.org/JPCC Article

https://dx.doi.org/10.1021/acs.jpcc.0c09889
J. Phys. Chem. C XXXX, XXX, XXX−XXX

I



Journal of Non-Crystalline Solids xxx (xxxx) xxx

Please cite this article as: A. Morvan, Journal of Non-Crystalline Solids, https://doi.org/10.1016/j.jnoncrysol.2021.121013

0022-3093/© 2021 Elsevier B.V. All rights reserved.

Physical aging of selenium glass: Assessing the double mechanism of 
equilibration and the crystallization process 

A. Morvan a, N. Delpouve a, A. Vella a,b, A. Saiter-Fourcin a,* 

a Normandie Univ, UNIVROUEN, INSA Rouen, CNRS, Groupe de Physique des Matériaux, 76000 Rouen, France 
b Institut Universitaire de France   

A R T I C L E  I N F O   

Keywords: 
Enthalpy of recovery 
FSC, DSC 
Chalcogenide glass 

A B S T R A C T   

This work focuses on the study of the physical aging of a selenium glass by differential scanning calorimetry 
(DSC) and fast scanning calorimetry (FSC). Aged samples of 30 and 40 years old at room temperature were 
analysed by classical DSC, and their enthalpies of recovery were calculated, showing that the glass has reached 
its thermodynamic equilibrium and is stable over time. The study of accelerated physical aging by using FSC on a 
rejuvenated sample allows reproducing the way by which this glass has reached its thermodynamic equilibrium 
at the laboratory time scale. We evidence that the glass reaches its equilibrium state in one or two steps, 
depending on the gap between the aging temperature and the glass transition temperature, resulting from the 
difference in the mechanisms governing the relaxation process. Furthermore, a second phenomenon is evidenced, 
consisting in the crystallization of the glass once the equilibrium has been reached for aging temperatures close 
to the glass transition temperature.   

1. Introduction 

Physical aging is a natural phenomenon undergone by the amor
phous phase when it is maintained during a certain time below its glass 
transition temperature. The thermal signature of this physical phe
nomenon is more or less intense, depending on the aging duration and 
on the gap between the glass transition temperature Tg and the aging 
temperature Ta. Knowing this signature is a common procedure to reveal 
the thermal history and the thermal stability of a glass as mentioned in 
literature [1]. Furthermore, knowing the physical aging process is 
essential for predicting the time-dependent behavior of glass-forming 
liquids. One of the main relevant parameters related to the physical 
aging is the enthalpy loss calculated by integrating the difference be
tween aged and rejuvenated scans obtained by calorimetric in
vestigations, and by using the following equation: 

ΔH(Ta, ta) =

∫T2

T1

[
Ca

p(T) − Cr
p (T)

]
.dT (1) 

Where Cp
a(T) and Cp

r (T) are the specific heat of aged and rejuvenated 
samples respectively, and T1 and T2 are arbitrary temperatures below 
and above the glass transition temperature Tg. 

Under the assumption that the thermodynamic equilibrium (corre

sponding to the extrapolated curve of the liquid like state presented by 
the blue dotted line in Fig. 1) is reached for an infinite aging time (red 
arrow in Fig. 1), the expected enthalpy loss noted ΔH∞ depends on Ta, Tg 
and ΔCp at Tg, and can be estimated according to the following relation: 

ΔH∞ = ΔCp.
(
Tg − Ta

)
(2) 

One way for checking if a glass has reached its equilibrium state is to 
compare the experimental enthalpy loss calculated from Eq. (1), to the 
theoretical value estimated from Eq. (2). Another way is to estimate the 
fictive temperature Tf, concept introduced by Tool in 19312, and defined 
as the temperature at which any property, related to the structural 
relaxation, is at the equilibrium state [2]. Tf is calculated from the 
heating curves obtained by calorimetric investigations, and by using the 
‘‘equal area rule’’ method [3] based on the following equation: 

∫Tf

T1

(
Cp,liquid − Cp,glass

)
.dT =

∫T2

T1

(
Cp(T) − Cp,glass

)
.dT (3) 

Where Tf is the fictive temperature, Cp,liquid and Cp,glass are the spe
cific heats in the liquid state and in the glassy state respectively, Cp is the 
specific heat at a given temperature, and T1 and T2 are arbitrary tem
peratures below and above the glass transition temperature. 
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According to this concept, the equilibrium state is reached when Tf is 
equal to Ta. 

The way by which a glass reaches (or not) its equilibrium state after a 
very long aging time is still matter of debate in the scientific community 
[4]. Recently, it has been proven that this way is clearly dependent of the 
gap between Tg and Ta in different glass-forming liquids: polymeric 
systems [5–7], metallic glasses[8], and chalcogenide glasses [9–11]. 
When Ta is close to Tg, the kinetics of the enthalpy of recovery occur in 
one step, whereas for Ta far from Tg, multiple steps appear in the kinetics 
of the enthalpy of recovery. 

Recently, the use of the fast scanning calorimetry has generated 
many studies [12–14] concerning the fact that the physical aging can 
accelerate the ability to crystallize by forming nuclei after the reaching 
of the equilibrium state, as illustrated in Fig. 1 by the blue arrow cor
responding to the enthalpy loss related to the crystallization process. 
Indeed, this phenomenon well known from a theoretical point of view 
[15] is not easy to evidence experimentally because it appears after the 
complete structural relaxation. The use of the FSC has proven the pos
sibility of reaching the equilibrium state in acceptable times on the 
experimental scale [14,16–18]. 

The aim of this work is to investigate by classical DSC and FSC the 
kinetics of the physical aging (in one or two steps, ability to crystallize or 
not, etc.) in selenium glass, well known as an excellent glass former. 
Furthermore, this material is often used as a model glass according to the 
simplicity of its structure [19–21]. Investigations have been performed 
on rejuvenated selenium glasses, but also on samples aged of 30 and 40 
years. 

2. Experimental 

Amorphous selenium used in this work is a 40 years old glass (kept in 
a climatized room at 17 ◦C) and rejuvenated (after measuring the 
enthalpy of recovery for a duration of 40 years). 40 years ago, this se
lenium glass was classically prepared by quenching from the melt. Let us 
note that a run has been performed ten years ago, i.e. on a selenium glass 
of 30 years old. The value of the enthalpy of recovery obtained for this 
sample (never published), will be reported in this paper. The selenium 
sample is in form of a small marble, and a complete marble is used for 
the DSC study. Let us precise that a part of this marble has been used for 
FSC analyses. 

DSC experiments were performed on a Q100 from TA instrument 

coupled with a Refrigerated Cooling System (RCS). The experiments 
were conducted under an inert nitrogen flow of 50 mL/min and a 
heating rate of 10 K/min. The DSC has been calibrated in temperature 
and energy using a standard of indium. All the experiments were per
formed with sample masses around 5 mg inside aluminum pans. The 
reference and sample pans had identical masses within +/- 0,05 mg to 
optimize the baseline. 

FSC (Fast Scanning Calorimetry) experiments were performed on a 
power compensation twin-type chip based fast scanning calorimeter 
Flash 1 DSC from Mettler Toledo. Samples were cut from the bulk 
sample used for DSC analyses and deposited on a MultiSTAR UFS 1 
MEMS chip sensors. The use of a Huber TC100 intra cooler allows 
cooling the sample down to − 90 ◦C and applying high cooling rates. The 
chamber is continuously flushed by 20 mL/min nitrogen gas flow 
(avoiding water condensation)[22]. The FSC calibration consists in 
conditioning and correction procedures. The conditioning checks the 
behavior of the sensor when heating it up to 400 ◦C, also erasing po
tential history. Besides, a correction procedure compares the response of 
the thermocouples with the temperature of the resistances. As proposed 
in the literature [17,23], the sample mass was estimated by comparing 
the heat flow step measured by FSC (at βh = βc = 1500 K/s) with the heat 
capacity step measured by DSC (at βh = βc = 0,17 K/s) equal to 0,14 J/(g. 
K), considering that the heat capacity step is the same for both tech
niques. The sample mass found is around 20 +/- 5 ng. The glass tran
sition temperature was extracted from the cooling scans, avoiding the 
thermal lag issues [17], and is equal to 45 ◦C for a rejuvenated selenium 
glass. As proposed by R. Pilar et al. [14], the sample was heated up to 
277 ◦C to fully melt the glass in order to optimize the thermal contact. 

In a first-time physical aging has been performed in-situ in the 
classical DSC by using the following protocol: the sample was heated up 
to 70 ◦C to erase thermal history, then cooled down to the aging tem
perature Ta for aging times tag. The cooling rate was taken equal to the 
heating one, i.e. 10 K/min. After the isothermal aging, the sample is 
cooled below Ta, at 10 K/min, and heated at the same rate above Tg, in 
regards to record the aged glass signal. The same thermal cycle is 
repeated to record the rejuvenated glass signal. The enthalpy of recovery 
is measured on normalized heat flow according to Eq. (1), by subtracting 
the rejuvenated glass signal to the aged one. 

In a second time physical aging has been performed in-situ in the FSC 
by using the following protocol: sample was heated up to 150 ◦C to erase 
the thermal history, then cooled down to the aging temperature Ta for 
aging times tag and finally cooled down to − 50 ◦C. The cooling rate is 
taken equal to the heating one i.e. βc = 1500 K/s. As performed with the 
classical DSC, the enthalpy of recovery is estimated according to Eq. (1), 
by subtracting the rejuvenated glass signal to the aged one. 

3. Results and discussions 

Fig. 2a shows the evolution of the normalized heat flow (normalized 
to the sample mass and the heating rate) as a function of temperature 
obtained by classical DSC for a selenium amorphous glass aged at 17 ◦C 
for 10 h, 300 h and 40 years, in comparison with a rejuvenated sample. 
The glass transition temperature and the heat capacity step at this 
temperature have been estimated from the rejuvenated signal: Tg =

40 ◦C and ΔCp = 0,14 J/(g.K). These values are in good agreement with 
the literature [20,24], proving that the thermal signature of the glass is 
the same even after 40 years. This leads to assume that the glass is 
chemically stable. As classically observed, the longer the aging time, the 
greater the amplitude of the endothermic peak and the greater its shift to 
higher temperature. 

Fig. 2b shows the values of the enthalpy of recovery determined for 
different aging durations. We note that the enthalpy of recovery 
measured on the 40 years old selenium is equivalent to the one measured 
on the 20 and the 30 years old selenium, showing that the glass seems to 
have reached its equilibrium state. To check this, the enthalpies of re
covery obtained for 20, 30 and 40 years old samples were compared to 

Fig. 1. Enthalpy of an initially liquid like state material as a function of tem
perature during cooling. Tm: melting temperature, Tg: glass transition temper
ature, Ta: aging temperature, TK: Kauzmann temperature, Tf: fictive 
temperature, ΔH relaxation: enthalpy loss during the aging process, ΔH crys
tallization: enthalpy loss during the crystallization process occurring after 
reaching the equilibrium state. 
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ΔH∞ corresponding to the theoretical enthalpy loss needed for a glass to 
reach its equilibrium state [26] and given by the Eq. (2) (see 
introduction). 

By taking ΔCp = 0,14 J/(g.K), Tg = 40 ◦C and Ta = 17 ◦C (temper
ature corresponding to the room temperature where the selenium has 
been stored during 40 years), ΔH∞ is equal to approximately 3,2 J/g. 
This value is similar to the one recorded for the long-time aged samples. 
Thus, we can conclude that selenium aged of 20, 30 or 40 years has 
reached its equilibrium state. Moreover, due to the consistence between 
this value of Tg and the one of the rejuvenated sample, we conclude that 
the selenium can be rejuvenated in order to obtain the thermal signature 
of the glass identical to the original one. 

FSC analyses have been performed on rejuvenated selenium glass in 
order to compare with DSC analyses obtained on selenium glass having 
reached its equilibrium state. The first FSC experiments have been 
performed in order to investigate the aging temperature influence on the 
enthalpy of recovery measured for an aging duration of 10 minutes. 

Fig. 3a represents the normalized heat flow evolution for aging of 10 
min at different temperatures from Ta = 40 ◦C down to 6 ◦C. We observe 
that the peak of the enthalpy of recovery is shifted to higher 

temperatures when Ta varies from 40 ◦C down to 26 ◦C, but the behavior 
is reversed for Ta varying from 22 ◦C down to 6 ◦C, i.e. when the gap 
between Tg and Ta is more and more important. This behavior has been 
already observed in literature [27–29]. We may note that the rejuve
nated curve is perfectly superimposed to the others in both glass and 
liquid states, which is the expected calorimetric response when only 
physical aging occurs. 

Fig. 3b shows the evolution of the enthalpy of recovery corre
sponding to the results presented in Fig. 3a. The purple line marks the 
theoretical evolution of ΔH∞ as a function of aging temperature with 
ΔCp = 0,14 J/(g.K) and Tg = 45 ◦C. Tg is different from DSC result due to 
the faster cooling rate [30]. 

The values of the enthalpy of recovery highlight that the glass rea
ches the equilibrium state when the 10 min aging is performed at tem
peratures higher than 30 ◦C. Aging at temperatures between 6 ◦C and 
26 ◦C highlight a second behavior with an enthalpy of recovery 
decreasing with the decrease of Ta. This behavior was first attributed to 
antagonist thermodynamic and kinetic effects on the structural relaxa
tion, i.e., a competition between the driving force, which increases with 
reducing Ta (higher ΔH∞), and the molecular mobility, which decreases 
with decreasing Ta. Not long ago, Righetti et al. [31] interpreted the 

Fig. 2. (a) DSC curves obtained after aging time of 10 h (orange), 300 h (blue) 
and 40 years (purple) at 17 ◦C and the rejuvenated signal (black). (b) Enthalpy 
of recovery ΔH measured for selenium glasses aged of 20 (from ref [25]), 30 
and 40 years and other aging duration (20 min, 5 h, 10 h, 20 h, 100 h and 300 
h). The purple line represents the ΔH∞ value according to Eq. (1). The orange, 
blue and purple circles correspond to the ΔH values measured for aging of 10 h, 
300 h, and 40 years respectively. 

Fig. 3. FSC experiments on amorphous selenium glass. (a) Normalized heat 
flow curves for 10 min aging at different temperatures Ta (from 40 ◦C down to 
6 ◦C) and the rejuvenated signal in black. The curves are normalized to the 
sample mass and to the heating rate. (b) Enthalpy of recovery measured for 
each aging temperature. The purple line represents the theoretical ΔH∞ as a 
function of Ta for Tg = 45 ◦C. 
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undercooling dependence of the recovery process in terms of relaxation 
mechanisms. For temperatures close to Tg, the structural relaxation is 
dominated by cooperative large-scale motions, whereas it is governed by 
small-scale localized rearrangements at higher undercooling. 

The experimental results regarding the glass aged at 17 ◦C for 30 s up 
to 60 000 s and at 35 ◦C for 5 s up to 3000 s are presented in Fig. 4a and b 
respectively. The corresponding evolutions of the enthalpy of recovery 
are presented in Fig. 4c and d respectively. 

One can notice that the structural relaxation proceeds in a one-step 
mechanism when the aging is performed at low undercooling (Ta =

35 ◦C). On the other hand, at high undercooling (Ta = 17 ◦C), a two-step 
evolution towards the equilibrium is observed. As already reported for 
polymer materials [32], glassy glycerol [33] or other chalcogenide 
glasses [9,34], for aging temperature well below Tg, the evolution of the 
enthalpy of recovery exhibits an intermediate plateau. Thus, the 
approach towards the equilibrium is bimodal. This behavior is also 
observed for aging at 22 ◦C and 24 ◦C. We may note that the bimodal 
process for reaching the equilibrium state is only observed for aging 
temperature below Ta = 26 ◦C, i.e. the temperature corresponding to the 
highest enthalpy loss (see Fig. 3b). This temperature range corresponds 
to the domain where the structural relaxation is governed by small-scale 
rearrangements (see Righetti et al. [31]). These results are in good 
agreement with the general interpretation of the double step recovery 
curves, i.e., the succession of localized then cooperative relaxation 
motions [7]. These results are also in good agreement with the 

literature, where the bimodal aspect is only observed for aging tem
perature far from Tg [7,18]. At the opposite, for aging temperatures 
close to Tg (31 ◦C and 35 ◦C in our case), a one-step behavior is obtained 
[19,20]. To summarize, the presence of multiple steps in the structural 
relaxation process results from the coexistence of different mechanisms 
with different time scale evolution. 

Fig. 5a shows the evolution of the normalized heat flow curves ob
tained by FSC analysis on selenium aged at 31 ◦C from 5 s up to 60 000 s. 
Beyond the recovery signature, we clearly observe a second peak 
appearing at higher temperature than the one related to the structural 
relaxation. Schick et al. [14] previously observed a broad peak at higher 
temperatures than the peak of the enthalpy of recovery. They attributed 
it to the melt of some nuclei, generated once the sample reached the 
equilibrium state. Fig. 5b shows the evolution of the enthalpy of re
covery and the enthalpy of melting (related to the second temperature 
peak). We observe first that the equilibrium is reached in one step after 
500 s aging. Then, a plateau corresponding to the value of ΔH∞ is 
reached. However, when the selenium is aged during 60 000 s, a second 
endothermic peak appears implying an artificial increase of the enthalpy 
calculation. It is unlikely that this result is linked to the structural 
relaxation since the total enthalpy change exceeds ΔH∞. Therefore, the 
most reasonable assumption is to relate it to a crystallization phenom
enon occurring below the glass transition temperature, as evidenced by 
Schick et al. [14]. Thus, in our case we assume that when the equilib
rium is reached, additional ordering proceeds, that progressively leads 

Fig. 4. (top) Normalized heat flow curves obtained after aging on selenium glass at: (a) 17 ◦C from 30 s up to 60 000 s and (b) 35 ◦C from 5 s up to 3000 s. In both 
cases, the signal of the rejuvenated material is given in black. (bottom) Enthalpy of recovery vs. aging time for aging temperatures of (c) 17 ◦C and (d) 35 ◦C. The 
solid line represents the ΔH∞ value for these aging conditions. The dashed line is a guide for the eyes that marks the number of steps in the structural relaxa
tion process. 
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to crystal growth. 
Another behavior has been obtained for selenium glass aged at Ta =

35 ◦C for aging times from 7000 s up to 60 0000 s, as shown in Fig. 6a. A 
cold crystallization peak (circled in red) appears just after the peak of 
the enthalpy of recovery. The interpretation is slightly different there. 
The cold crystallization is the signature of the existence of nuclei that 
can grow into crystals above the glass transition. Fig. 6b presents both 
evolutions of the enthalpy of recovery and the enthalpy of cold crys
tallization. The evolution towards the equilibrium is clearly observed in 
a first step, then the enthalpy of the cold crystallization peak starts 
increasing (this peak being exothermic, the value of this enthalpy is 
considered as negative), due to the enhanced nucleation. Similar to the 
crystal growth reported in Fig. 5, we notice that the ordering process 
allowing the nucleation occurs consecutive to the structural relaxation. 
In other terms, this suggests that the aged system has to achieve its 
equilibration to start crystallizing. These FSC results evidence the evo
lution from the steady state towards the crystalline state as schematized 
in Fig. 1. 

These results are in good agreement with those obtained for different 
polymeric materials [12,13,15,35] showing a crystallization process 
below Tg. For selenium glass, the crystallization following the reaching 
of the equilibrium is only possible for aging temperatures close to Tg, as 
evidenced in this work for Ta = 31 ◦C and 35 ◦C, and also by the fact that 
no crystallization is observed for a selenium glass maintained at 17 ◦C 

for a duration of 40 years. Thus, we can conclude that a selenium glass 
requires a minimum of energy to generate some nuclei when it is 
maintained far from Tg. 

Fig. 7 summarizes all the aging experiments performed by classical 
DSC and FSC. In all cases, the aging performed with FSC occur faster 
than those performed with a classical DSC, allowing to reach the equi
librium state at the laboratory time scale. The obtained data can be 
compared in terms of aging temperature or distance to the equilibrium. 
For example, the purple line indicates the ΔH∞ value associated with 
the aging at 17 ◦C by DSC and 22 ◦C by FSC, i.e. an identical ΔH∞ value 
in order to compare both kinetics. For an equivalent distance to the 
equilibrium, the fact that the physical aging is accelerated by FSC is 
clearly evidenced. However, one could still interpret this result as the 
consequence of higher molecular mobility when performing aging at a 
temperature which is 5 ◦C higher in FSC. To assess this question, we can 
compare the results obtained when aging in both FSC and DSC is per
formed at 17 ◦C. Obviously, the aging kinetic in FSC is still faster (about 
less than ten days vs. more than ten years). Therefore, there is an 
additional effect that leads to an acceleration of the structural relaxation 
when performing aging experiments in FSC. This behavior is associated 
with the difference in the surface/volume ratio between samples 
analyzed by both techniques. In a 20 ng sample (typical FSC sample 
mass) the surface/volume ratio is superior to the one of classic bulk 
samples analyzed by standard DSC. This induces a faster diffusion of the 
free volume hole to the surface [17,36]. Such effect is comparable to 

Fig. 5. (a) Normalized heat flow curves for the sample aged at 31 ◦C for 
different durations (from 5 s up to 60 000 s) with the rejuvenated signal in 
black. (b) Evolution of the enthalpy change for the enthalpy of recovery (in 
orange) and for the enthalpy of the second peak (in blue), three domains are 
indexed, corresponding to relaxation, ordering and crystal growth. The orange 
line represents the theoretical ΔH∞ value. 

Fig. 6. (a) Normalized heat flow curves for the sample aged at 35 ◦C for 
different durations (from 7000 s up to 60 000 s) with the rejuvenated signal in 
black. (b) Evolution of the enthalpy of recovery (in blue) and for the enthalpy of 
cold crystallization peak (in red), domains indexed correspond to relaxation 
and nucleation. The blue line represents the theoretical ΔH∞ value. 
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reported confinement effects of the glass [7], that was also observed on 
polymer films [37,38] or nanocomposites [39,40]. 

Furthermore, we note that the intermediate plateau observed for 
aging at 17 ◦C, 22 ◦C and 24 ◦C is always detected for the same ΔH value, 
i.e. around 2,2 J/g. Our hypothesis is that this value might correspond to 
a state where the system exhibits a minimum of Gibbs free energy [41]. 

4. Conclusions 

Selenium glass is a model material for studying the complex be
haviors related to the structural relaxation occurring during aging. The 
enthalpy losses measured for glasses aged of 30 and 40 years at room 
temperature, allows to conclude on a stable glass once the equilibrium is 
reached from aging temperature well below the glass transition tem
perature. The fact that aging experiments performed by FSC imply the 
same ΔH∞ value than those obtained for selenium glasses naturally 
aged during 30 and 40 years at room temperature highlights that FSC 
measures are well representative of the bulk glass. Furthermore, FSC 
experiments highlight the bimodal approach of the structural relaxation 
towards the equilibrium state, for different aging temperatures far from 
Tg. Finally, for aging performed close to the glass transition temperature, 
FSC analyses allow to observe the crystallization phenomenon generated 
once the sample reached the equilibrium state. This phenomenon, 
thermally activated, is possible only if the aging process is performed not 
so far of the glass transition temperature. Indeed, despite an aging of 40 
years at room temperature, a selenium glass remains fully amorphous. 
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Résumé 

Les verres de chalcogénures sont utilisés depuis de nombreuses années et dans diverses applications. 

Ces verres sont notamment connus pour leur propriété de transmission dans l'infrarouge. Aujourd'hui 

les enjeux économiques avec l'évolution du marché de la sécurité, de la surveillance et des voitures 

autonomes nécessitant l'utilisation de caméras thermiques, poussent à la diminution des coûts et pour 

cela il est nécessaire de se tourner vers de nouveaux matériaux, moins chère et plus simple à réaliser. 

L'objectif de ce travail de thèse est d'étudier un matériau qui peut répondre à cette demande, la 

composition 62,5GeS2-12,5Sb2S3-25CsCl a ainsi été sélectionnée. L'étude de l'évolution de la 

microstructure lors du vieillissement physique sous Tg et la cristallisation au-dessus de Tg est réalisée 

de l'échelle macro à l'échelle nano afin de mieux comprendre l'évolution du verre et de sa 

microstructure au cours du temps à différentes températures. Ces études ont été réalisées à l'aide de 

différentes techniques d’analyses : calorimétrie différentielle à balayage (DSC) et avec modulation de 

température (MT-DSC), calorimétrie à balayage rapide (FSC), diffraction des rayons X (DRX), 

microscopie à transmission électronique (MET), sonde atomique tomographique (SAT). Les résultats 

expérimentaux ont permis de mettre en évidence que la cristallisation sous Tg était possible lorsque 

l'équilibre thermodynamique était atteint. L'étude de la cristallisation du verre a permis de mettre en 

relation la microstructure et l'évolution des propriétés optiques et mécanique, en observant et en 

caractérisant le développement de deux morphologies de cristaux de même composition.  

Mots clefs : verres de chalcogénures, vieillissement physique, cristallisation, calorimétrie à balayage 

rapide, sonde atomique tomographique. 

 

Abstract 

Chalcogenide glasses have been used for many years and in various applications. These glasses are 

particularly known for their infrared transmission property. Today the economic stakes with the 

evolution of the market of security, surveillance and autonomous cars need the use of thermal 

cameras, pushing to the reduction of the costs, and for that new materials should be developed, 

cheaper and easier to make. The objective of this thesis work is to study a material that can answer 

this problem, the composition 62,5GeS2-12,5Sb2S3-25CsCl has thus been selected. The study of the 

evolution of the microstructure during physical aging under Tg and crystallization above Tg is carried 

out from the macro scale to the nano scale in order to give a better understanding of the evolution of 

the glass and of its microstructure over time at different temperatures. These studies were carried out 

using different analysis techniques: differential scanning calorimetry (DSC) and with temperature 

modulation (MT-DSC), fast scanning calorimetry (FSC), X-ray diffraction (XRD), transmission electron 

microscopy (TEM), atom probe tomography (SAT). The experimental results demonstrate that 

crystallization under Tg is possible when thermodynamic equilibrium is reached. The study of the 

crystallization of the glass made it possible to relate the microstructure and the evolution of its optical 

and mechanical properties, by observing and characterizing the development of two morphologies of 

crystals based on same CsCl structure. 

Keywords: chalcogenide glass, physical aging, crystallization, fast scanning calorimetry, atom probe 

tomography 
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