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Introduction générale

Ce travail de these, a été financé par le Ministére de I’'Enseignement Supérieur, de la Recherche
et de I'lnnovation, dans le but d’explorer la structure locale de nouveaux matériaux désordonnés

par RMN du solide.

Le verre est un matériau utilisé par les hommes depuis des milliers d’années, dont les
premiéres traces remonterai au moins jusqu’a I'Egypte ancienne ou les premiers objets vitreux
ont été découverts [1]. Le verre a su traverser |'histoire et est aujourd’hui un matériau
incontournable du quotidien, y compris dans des applications de haute technologie (vitrage, fibre
optique, art de la table, isolants...) [1]. Ces avancées technologiques permettent au verre de
s’installer durablement comme un matériau d’avenir, notamment pour I'élaboration de nouvelles
vitrocéramiques et céramiques transparentes par cristallisation du verre parent, en
remplacement de matériaux plus couteux et difficile a produire [2]-[6]. Bien qu’il soit tres

largement exploité, le verre reste un matériau trés complexe, associé a un état hors équilibre de

la matiére, qu’il est encore a I’heure actuelle difficile de caractériser completement.

Les verres silicatés représentent aujourd’hui la plus grande part de verre fabriqué par ’homme
et sont utilisés dans une trés grande majorité d’applications technologiques [1], tel que les écrans
de smartphones en passant par le confinement de déchets radioactifs [7], [8]. Cette famille de
verre est aussi présente dans la nature (verre géologiques: basaltes, obsidiennes, pierre
ponces...), et sont de grand intéréts notamment dans la compréhension de I'histoire géologique
de la Terre [9]. La structure de ce verre, a base d’un réseau polymérisé de tétraedre SiO4 peut étre
modifié par l'introduction de cations modificateurs de réseau permettant d’obtenir de grandes
variations de la composition chimique, associées a de grandes différences de propriétés, comme
la température de transition vitreuse Tg, la densité, la dureté, la durabilité chimique, et la
transparence macroscopique [1]. Ainsi, comprendre la relation entre la structure du verre et ces
propriétés macroscopiques, qu’elles soient optiques, mécaniques, ou bien lors de la cristallisation
est d'un enjeu scientifique majeur. Du fait de I'absence d’ordre a longue distance, la résolution de
la structure des verres est impossible par les techniques conventionnelles, comme la diffraction

des rayons X utilisées dans le cas de matériaux cristallins.

C’est pour cela qu’au cours de ces derniéres années, les développements méthodologiques et
instrumentaux (trés haut champs magnétiques) en Résonance Magnétique Nucléaire du solide
ont permis des avancées significatives dans la description de I'ordre et du désordre a I'échelle
nanométrique dans les verres et autres milieux amorphes. Ces techniques de pointes basées sur

I'utilisation des couplages entre spins nucléaires (a travers les liaisons chimiques ou a travers



I’espace) ont conduit a proposer une description de la structure du réseau de verres d’oxydes sur
la base de motifs moléculaires étendus, et de distinguer un désordre de nature purement

géométrique, d'un désordre de nature chimique [10].

Dans notre travail, nous nous sommes intéressée a I'élaboration de nouvelles vitrocéramiques
nanostructurées et de nouvelles céramiques polycristallines, a partir du traitement thermique de
verres parents. Nous nous sommes attachés a décrire en détail I'organisation structurale des

verres parents et des nouvelles vitrocéramiques et céramiques obtenues.

Ce manuscrit est divisé en quatre chapitres. Le premier chapitre du manuscrit rappelle les
grandes caractéristiques de I’état vitreux, les propriétés du verre et les différents mécanismes de
cristallisation qui interviennent lors du traitement thermique de ces derniers. On discutera aussi
des nouvelles technologies employées dans la synthése de vitrocéramiques et céramiques

transparentes et leurs principales applications.

L’ensemble des techniques de synthése et de caractérisation utilisées (DSC, DRX, MET, RMN)
seront abordés dans un deuxiéme chapitre. La RMN du solide étant I'outil de caractérisation
principal au cours de ces travaux, les aspects fondamentaux de cette technique seront plus
particulierement détaillés. Les séquences d’'impulsions RMN utilisées au cours de ces travaux de

thése seront décrites.

Le troisieme chapitre sera dédié a I’étude d’une nouvelle famille de verre nanostructuré de la
famille des silicates : 60Si0,-8Ga;03-8Nb,0s-xNa,O (2.5<x<15). Ces compositions chimiques
permettent de synthétiser des verres opalescents présentant une séparation de phase de type
nucléation croissance avec des nano-domaines de taille variable (10 a 100 nm) en fonction du taux
d’oxyde de sodium introduit dans la composition. La cristallisation de ses verres conduit a des
vitrocéramiques transparentes contenant des nano-cristaux de GaNbQO,, phase connue dans la
littérature pour présenter des propriétés mécaniques, électriques, et optiques prometteuses
lorsqu’elle est dopée par des métaux de transition [11]-[13]. On utilisera des techniques avancées
en RMN du solide, dont notamment des expériences de double résonnances hétéronucléaires
(REDOR), couplées a la diffraction des rayons X (DRX) et la microscopie haute résolution (MET)
afin caractériser les évolutions structurales locales associées aux mécanismes de séparation de

phase et de cristallisation dans ces verres.

Ensuite, dans le quatrieme chapitre, nous décrirons la synthése et la caractérisation structurale
d’une nouvelle céramique polycristalline transparente de composition SrGa,Si,Os élaborée a

partir de la cristallisation congruente du verre parent. La possibilité d’élaborer de tel matériaux



dans ce systeme a été explorée au laboratoire a la suite des travaux réalisés sur la phase

aluminosilicate SrAl,Si>,Og analogue [14]. La caractérisation structurale des différents polymorphes

du systéme SrGa,Si>Os et du verre parent de méme composition a été menée avec une approche

multi-échelle combinant expériences avancées en RMN du solide, DRX, MET haute résolution et

calculs DFT. Nous verrons que lorsque que cette composition est dopée par des ions de terre-rare,

les propriétés de luminescence sont affectées par la présence ou non d’un désordre chimique

dans la structure.
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Chapitre | : Du verre a la cristallisation, tout un art...

I. Le verre matériau historique

Le verre est un matériau trés ancien dont les premiéres traces remontent a I'Egypte ancienne
ou les premiers objets vitreux ont été découverts [1]. Le verre a su traverser les ages et est
aujourd’hui un matériau incontournable du quotidien y compris dans des applications de haute
technologie (vitrage, fibre optique, art de la table, isolants...)[1]. Bien gu’il soit trés largement
utilisé, le verre reste un matériau tres complexe associé a un état hors équilibre de la matiére,
gu’il est encore difficile de caractériser complétement. Comprendre la relation entre la structure
du verre et ces propriétés, qu’elles soient optiques, mécaniques, ou bien lors de la cristallisation

est d’un enjeu majeur aujourd’hui.

I.1. Définition

Le verre est un matériau dont la définition a beaucoup évolué au fil du temps. Au siecle dernier
la définition du verre était celle d’un matériau ou alliage dur, fragile et transparent a base d’oxyde
de silicium et de fondants. Cette définition a cependant trés vite atteint ses limites et la plus
utilisée de nos jours est celle donnée par Zarzycki [2], Zanotto et Mauro [3]. Ils définissent le verre
comme « un état de la matiére condensé non équilibré et non cristallin qui présente une transition
vitreuse. La structure des verres est similaire a celle de leurs parents, les liquides surfondues (SCL),
et ils se relaxent spontanément vers I'état SCL. Leur destin ultime, dans la limite du temps infini,
est de cristalliser. » Ainsi, les atomes du systéme n’ont pas le temps de se réorganiser lors du
passage de |'état liquide a solide et se figent dans un état métastable adoptant certaines
propriétés du liquide sous forme d’un solide. Le verre n’a donc pas d’ordre structural a grande
distance, comme c’est le cas dans les solides cristallins, mais un ordre demeure aux courtes et
moyenne distances. En théorie, il est possible de former un verre a partir de n’importe quel
élément du tableau périodique, méme des métaux, du moment que la vitesse de refroidissement
est suffisamment élevée. Ainsi il est possible d’inclure dans la composition des verres de

nombreux éléments pouvant conduire a des formulations tres complexes.

1.2. Les différents roles des précurseurs

Les précurseurs sont la matiére premiére a partir desquels les verres sont synthétisés. Les
précurseurs sont généralement des poudres d’oxydes (ou carbonates ou nitrates qui se
décomposent en oxydes) mélangées intimement puis portées a la fusion a haute température
avant de subir une trempe thermique. D’autres verres a base de précurseurs non oxydes existent,
comme les fluorures ou bien les chalcogénures, cependant nous nous concentrons uniquement

sur le cas des verres d’oxydes dans le cadre de nos travaux. La nature des précurseurs utilisés lors
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de la synthese des verres va jouer un role tres different au sein de la structure. Zachariasen [4] a
proposé en 1932 de classer les oxydes utilisés pour synthétiser les verres en trois catégories : les

oxydes formateurs, modificateurs de réseaux et les intermédiaires.

1.2.1. Les formateurs de réseaux

Les formateurs de réseau sont les oxydes qui vont former le réseau vitreux désordonné et qui
suffisent a eux-mémes pour former un verre. Zachariasen [4] a établi des régles qui régissent la
formation du réseau vitreux. Les oxydes formateurs forment des unités AO, ou A est le cation
central, O I'oxygene et n le nombre de coordination. Ces unités formant le réseau doivent avoir
une faible coordinance (typiquement entre 3 et 4) et forment dans la plupart des cas des polyedres
(tétraédres, triangle plan...) liés entre eux par leurs sommets définis, constitués d’atomes
d’oxygenes (jamais par les arétes ni les faces). Ces oxygenes ne sont pas liés a plus de deux cations
A et sont appelés oxygénes « pontants » ou BO (Bridging oxygen). De ce fait, ces régles permettent
un tres grand degré de liberté au niveau des angles de liaison. Le réseau formé par ces polyedres
est généralement appelé réseau polymérisé (pour faire le parallele avec les matériaux polymeres).
Les oxydes formateurs de réseaux classiquement utilisés sont SiO,, B,03, P,0s, GeO,, As;0s... Dans

notre étude nous nous intéresserons aux verres formés a base d’un réseau silicaté SiO,.

1.2.2. Les modificateurs de réseaux

Les oxydes modificateurs de réseaux sont des oxydes qui ne vont pas participer a la formation
d’un réseau vitreux, contrairement aux formateurs. Les oxydes modificateurs appartiennent
généralement a la famille des alcalins et des alcalino-terreux (Na,O, CaO, K,0, MgO...) possédant
des rayons ioniques et des coordinances plus élevées que les formateurs. Lorsqu’ils sont ajoutés
dans la composition d’un verre formé par un réseau silicaté, les oxygeénes supplémentaires
introduits par I'oxyde modificateur (Na,O par exemple) vont s’introduire dans le réseau en
provocant la rupture des liaisons formatrices du réseau vitreux. lls dépolymérisent alors le réseau
formé par les oxydes formateurs. Dans le cas le plus connu, par exemple, en présence de Na0O,
les liaisons iono-convalentes Si-O-Si sont rompues par le cation modificateur Na*. La liaison
rompue forme alors une paire Si-O" oU les deux charges négatives de ces oxygenes sont
compensées par Na*. Ces liaisons rompues sont alors appelés oxygénes non-pontants (Non
Brindging Oxygen : NBO). Un schéma représentant I'effet des cations modificateurs sur la
structure d’un verre est donné a la Figure I-1.c. L’ajout de modificateurs a donc pour conséquence
de diminuer I'énergie nécessaire pour former le réseau vitreux et par conséquence de diminuer la
température de transition vitreuse, mais pas seulement. Ces modificateurs de réseaux sont aussi

appelés « fondants » car ils permettent de diminuer aussi la température de fusion lors de la
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synthése. Les modificateurs peuvent aussi avoir un réle de compensateur de charge, ou la charge
négative d’un polyedre formateur de réseau est compensée par le cation modificateur afin de

stabiliser la structure.

Le role des modificateurs, dans la structure des verres est donc complexe. Plusieurs auteurs
proposent différents modeles de répartition dans le réseau polymérisé : une répartition aléatoire
dans le réseau (modéle de Zachariasen-Warren [4], [5]), une répartition dans des zones avec des

canaux riches ou pauvre en cations modificateurs (Modified random network : Greaves [6]).

1.2.3. Les intermédiaires

Les oxydes intermédiaires peuvent jouer a la fois le réle de formateurs et de modificateurs de
réseaux. C'est-a-dire que suivant la composition du verre et la coordinance des cations, ils vont
adopter I'un ou l'autre comportement ou bien les deux a la fois. Les oxydes intermédiaires
couramment rencontrés sont : Al,Os, Ga;03, ZnO, PbO, TiO,... Par exemple pour I'aluminium Al,O3
il est admis que les tétraedres AlO4 sont formateurs de réseau tandis que |'octaédre AlOg sera
plutot modificateur. Dans le cadre de ces travaux, I'étude du comportement des oxydes

intermédiaires Ga,0s3[7], Nb2Os [8] et Al,03[9], sera d’un grand intérét.

1.2.4. La structure des verres : une approche multi-échelle

La structure des matériaux vitreux est communément comparée a celle des matériaux
cristallins. Pour cela il est nécessaire d’avoir un point de vue global sur ces structures impliquant

plusieurs échelles : locale, moyenne et longue distance.
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Figure I-1. Comparaison schématique des structures (a) d’un cristal et (b) d’un verre [10], cercle vert
ordre a courte distance (local), en orange ordre intermédiaire, en bleu ordre a grande distance, (c)
Schéma de la structure d’un verre contenant des NBO liés a la présence d’un modificateur de réseau,
repris de Calahoo et al. [11].

15



1.2.4.1. La longue distance

Les matériaux cristallins sont par définition des matériaux bien ordonnés, avec un motif
atomique qui se répéte par translation dans les trois directions de I’'espace (maille cristalline). De
ce fait, I'ordre dans ces matériaux est qualifié d’ordre a grande distance dont la signature est

notamment mise en évidence par la présence de pics fins en diffraction des rayons X (DRX).

Cette mise en ordre a grande distance est complétement absente dans les matériaux vitreux
comme expliqué dans la partie I.1. En effet, le verre est obtenu par une trempe du liquide
surfondu, il correspond a un état hors équilibre piégeant un désordre structural et dynamique qui
conduit a une trés grande distribution des parametres géométriques (angles, longueurs de
liaisons, coordinances des polyédres...) par rapport aux cristaux. Ce désordre a grande distance
peut étre mis en évidence par I'absence de pics de diffraction en DRX et la formation de ce que

I’on appelle un déme amorphe comme illustré a la Figure I-2.

—— Verre
—— Matériau cristallisé

W

Intensity (a.u.)

10 15 20 25 30 35 40
26 (°)

Figure I-2. Comparaison d'un diffractogramme (DRX) d'un matériau amorphe avec un matériau
cristallin.

1.2.4.2. l'ordre local

En opposition avec I'ordre a longue distances, les verres possedent un ordre a courte distance
ou local (Short Range Order : SRO en Anglais). Dans les verres, les distances interatomiques sont
suffisamment faibles pour que les atomes interagissent entre eux et donc s’ordonnent a courte
distance. Cette courte distance correspond a la sphere de coordinance des premiers voisins
comme indiqué sur la Figure I-1 cercle vert. Cet ordre local dans les verres s’apparente a celui que
I’on observe dans les liquides tout en ayant des longueurs de liaisons interatomiques plus faibles,

et comparables a celles que I'on retrouve dans I'état solide.

C’est en regardant cet ordre local qu’il a été possible de classifier les différents roles des oxydes

dans les compositions de fontes verriéres. De plus, I'ordre a courte distance permet notamment
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de mettre en évidence les différents types de coordination des polyédres formant le réseau
vitreux. La résonance magnétique nucléaire du solide (RMN du solide) est une des techniques

permettant d’avoir acces aux informations a I’échelle locale dans les matériaux.

1.2.4.3. Les distances intermédiaires

Les matériaux vitreux peuvent aussi présenter un ordre a moyenne distance ou IRO
(Intermediate Range Order). Celui-ci semble plus ou moins présent en fonction des familles de
verres. L'ordre de grandeur de I'ordre a moyenne distance est généralement compris entre 1 et

guelgues nanomeétres, voir la Figure I-1 entouré en jaune.

Il est important de considérer cette échelle de distance pour la description de la structure des
systemes vitreux car il est possible que certaines propriétés découlent de la présence de motif

structuraux étendus dans le réseau vitreux.

1.3. Propriétés et applications du verre

Les propriétés d’un verre dépendent bien slir de sa composition chimique, mais elles sont aussi
liées en grande partie a son histoire thermique. Le phénomeéne de transition vitreuse est donc un

point clé, voir incontournable, dans la compréhension de son comportement thermique.

1.3.1. Température de transition vitreuse : Tg

Deux paramétres jouent un réle crucial dans I'obtention d’un verre : la nature chimique des
composés, ainsi que la vitesse de trempe. La température de transition vitreuse usuellement
notée T, correspond au moment ou le verre passe de I'état de liquide surfondu a un état vitreux
solide sans présenter de cristallisation. Cette température n’est pas unique pour un méme verre
car elle difféere suivant la vitesse de trempe appliquée lors du refroidissement. Plus la vitesse de
trempe est lente et moins la T; sera haute et inversement [1], [12] comme illustré a la Figure I-3.
On parle alors plutot d’un intervalle de transition vitreuse ol la T;donnée est considérée comme
une température fictive. Afin de s’affranchir de I'influence de la vitesse de trempe sur la T; on la
définit plutét comme la température pour lagquelle le verre posséde une viscosité de 103 Pa.s.
Cette viscosité ne permet plus aux atomes de s’organiser, le matériau devient solide. Cette
situation particuliere permet au systeme d’étre dans un état désordonné, hors équilibre

thermodynamique et donc métastable.
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Figure I-3. Evolution de I'enthalpie libre ou du volume en fonction de la température de I'état liquide
jusqu’au verre en comparaison avec le cas d’un cristal [1].

Cette transition vitreuse dans les verres est généralement mise en évidence grace a une
analyse de calorimétrie différentielle DSC (Differential Scanning Calorimetry), mesurée lors du
chauffage, dont le principe sera détaillé dans le prochain chapitre. La transition vitreuse T; se

traduit alors par une distorsion de la ligne de base de la DSC comme indiqué sur la Figure I-4.

Flux thermique (mW)

Température (°C)
Figure I-4. Exemple d’allure classique d’'un thermogramme DSC qui peut étre obtenu sur un verre.

La transition vitreuse peut également étre mise en évidence par la mesure de la capacité
calorifique Cp du verre (mesure ATD : Analyse Thermique Différentielle). Ou la encore une

discontinuité de la ligne de base est présente dans lintervalle de température de la T,

(voir Figure I-5).

1.6 Recouvrance enthalpique
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Figure I-5. Capacité calorifique C, mesurée pour un verre sodo-calcique avec une rampe de montée en
température de 20°C/min [12].
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1.3.2. Généralités sur les propriétés et applications du verre

Le verre est un matériau incontournable dans de trés nombreux secteurs que ce soit dans
I'industrie du batiment (vitrage, isolation...), I’électronique (semi-conducteur, isolant...), le
nucléaire, I'environnement (gestion des déchets) et bien sir I'optique (télécommunication,

laser...).

Chaque famille de verre posséde une trés large gamme de propriétés comme les verres de
chalcogénures (transmission dans I'IR, semi-conducteurs), les verres métalliques (résistance a la
corrosion, ductile), ou bien les verres d’halogénures (laser grande puissance...) [1]. Ces multiples
propriétés font de lui aujourd’hui, et dans le futur, un matériau a haute valeur ajoutée

incontournable.

Dans ce manuscrit, nous nous intéresserons plus particulierement aux verres d’oxydes et plus
particulierement aux verres a base de silice SiO,. Ce type de verre est trés largement connu pour
ses propriétés optiques, notamment de transparence dans le visible. Un ajustement de la
composition peut permettre de les rendre transparents aux infra-rouges en décalant leur bande
d’absorption [13], ou bien aussi d’avoir des propriétés en optique non linéaire [14] ou de

luminescence [15].

1.4. La cristallisation du verre : vitrocéramiques ou céramiques transparentes

Synthétiser une vitrocéramique ou bien une céramique transparente a partir du verre requiert
un parfait contréle des processus de cristallisation mis en jeu lors du traitement thermique
appliqué. C’est pourquoi il est essentiel d’en comprendre les tenants et aboutissants. Ainsi, il est
possible d’obtenir des matériaux alliant a la fois les propriétés d’un verre et d’une céramique [9],

[16], [17].

1.4.1. Les mécanismes de cristallisation

D’apres W. Holand et G.H. Beall I'influence de la microstructure sur les propriétés générales,
dans une vitrocéramique, est aussi importante que la composition chimique en elle-méme [18]. A
partir de 13, controler le processus de cristallisation du verre afin d’optimiser les propriétés
physiques uniques des vitrocéramiques, comme par exemple celles développées par D. Stookey a
Corning en 1953 est devenu un sujet de recherche a part entiére. Depuis ce jour une multitude de
nouvelles vitrocéramiques aux propriétés tres variées ont vu le jour, de nos plaques de cuisson,
en passant par des applications plus techniques, dans le domaine de I'optique, du biomédical et
de I'aérospatial, etc [19]. Il est donc essentiel de comprendre les mécanismes de cristallisation mis

en jeu, ils sont décrits dans cette partie.
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La théorie classique de la nucléation (CNT) est la théorie qui décrit les phénomenes de
nucléation et de croissance des cristaux s’effectuant dans les verres. Elle a tout d’abord été
proposée par Gibbs 1876 [20], puis développée par Volmer en 1926 [21], puis modifiée par Becker

et Doring en 1935 [22]. La CNT repose sur deux hypothéses fondamentales :

- Les germes, quel que soit leur taille, et la phase cristalline qui va se former, auront les
mémes propriétés thermodynamiques, la méme structure, la méme composition et enfin

la méme densité.
- Legermeinitial est de forme sphérique et de rayon r afin de minimiser I'énergie de surface.

Le processus de cristallisation peut étre séparé en deux étapes. D’abord, la nucléation qui
s’effectue généralement a une température légerement supérieure a la transition vitreuse T,. Puis
la croissance cristalline, qui s’effectue a plus haute température en fonction de la composition. La
nucléation et la croissance des cristaux peuvent s’effectuer en deux étapes bien séparées mais
peuvent aussi se chevaucher. Deux types de nucléation sont décrites dans la théorie CNT : Ia

nucléation homogene et hétérogene.

1.4.1.1. La nucléation homogéne

La nucléation homogéne est un processus au cours duquel la probabilité de formation d’un
germe cristallin est équiprobable dans tout le volume du verre. La nucléation est activée
thermiquement et se produit de maniere spontanée lors de fluctuations locales de densité, de

composition ou d’entropie.

Afin de décrire les transformations de phase engendrées par les mécanismes de cristallisation,
la CNT utilise la variation d’énergie libre de Gibbs (enthalpie libre notée G). Une transformation
de phase s’accompagne d’une variation d’enthalpie libre G, de maniere a la minimiser. Lors du
refroidissement du liquide surfondu autour de la température de fusion Ty, plusieurs phénomenes

se produisent (Figure I-6.):

- Lorsque la température du systeme T est supérieure a Tt la phase d’équilibre correspond a
I’état liquide et a I'enthalpie libre G la plus faible. Dans ce cas I'état cristallin n’est pas

stable.

- Quand T<T la phase solide cristalline est la plus stable et posséde une enthalpie libre

inférieure a celle du liquide surfondu.
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Figure 1-6. (a) Schéma énergétique qui illustre le passage a I'état liquide surfondu a celui de germe (b)
Variation du travail de formation d’un germe sphérique de rayon r, d’aprées Neuville et al. [12].

On définit alors la variation d’enthalpie libre volumique AGy comme la différence entre
I’énergie libre du cristal Gc et I’énergie libre du liquide surfondu Gy, par unité de volume de cristal.
Dans le liquide surfondu AGy représente la force électromotrice qui va conduire a la formation du
cristal. Plus I'écart de température AT entre le systéme et la surfusion est grand et plus AGy sera
important. AGy peut s’exprimer en fonction de la variation d’enthalpie volumique (AHy) mais aussi

en fonction de la variation de I’entropie (ASy) [12] :
AGy = Gc — Gy < 0avecT < Ty et AGy = AHy — TASy (I-1)

AT=T; AGy = 0 car le liquide surfondu et le cristal ont la méme enthalpie libre. On peut alors

écrire que :
AHy,
f
AHy, Tr—T
AGV == AHV - T_ == AHV (1'3)
Ty Ty
d’ou:
AT
AGy = AHy — (I1-4)
Ty

La variation d’enthalpie libre pendant la nucléation dépend de trois termes
thermodynamiques : la diminution de I'énergie volumique, 'augmentation de I'énergie de surface
et 'augmentation de I'énergie élastique (négligée dans le cas d’une transformation liquide-solide).
L’énergie libérée par la formation d’un germe de rayon r s’exprime par une grandeur de travail W,

ol y est la tension de surface germe/liquide [12]:

4
W = 4nriy + §nr3AGV ; AGy <0 (1-5)
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La barriere thermodynamique nécessaire a surmonter lors de la nucléation pour former des
. . . . 4
germes est le terme 4nr?y dans I’équation I-5, tandis que le terme volumique gnr3AGV est

favorable a la nucléation lorsque 4Gy, < 0. Il est alors possible d’exprimer la taille critique r* d’un

germe sphérique et le travail W nécessaire a son apparition. La condition critique d’existence d’un
. , ow , , . N
germe est donnée par I'extremum de la courbe W=f(r), P 0, représentée en Figure I-6, ou le

rayon minimum de germe r* pour qu’il reste stable et le travail a fournir W* sont :

.2y tW*—16n y3 1-6)
T TTa6, Y T3 46,2

Tant que le rayon du germe r<r*, le travail W est dominé par I'énergie de surface. Le germe
n’est alors pas stable et peut se dissoudre aprés son apparition diminuant son enthalpie libre.
Quand r>r*, le germe supercritique peut croitre car une augmentation de son rayon fait diminuer
le travail W. La croissance des germes est donc favorable a la diminution de I’enthalpie libre et

donc a sa stabilisation.

Le point de vue thermodynamique ne suffit pas a décrire la nucléation homogene, il est
également nécessaire de regarder ce qui se passe d’un point de vue cinétique. De ce cOté, la
nucléation des germes cristallins dépend du nombre d’atomes qui viennent se déposer sur la
surface du germe en fonction du temps. Pour diffuser, les atomes doivent franchir une barriére
énergétique : I'enthalpie libre d’activation notée AGp. Cette énergie d’activation est liée au
coefficient de diffusion par la relation suivante [12]:

kpTd; AGp

D= ex (— —) I-7
A P\ (1-7)
avec kg la constante de Boltzmann et h la constante de Planck, d la distance de saut (environ 2

fois le rayon ionique). En appliquant la relation de Stokes-Einstein, on peut exprimer la diffusion
en fonction de la viscosité n :

kgT
D=
3ndyn

(1-8)
Ainsi, cela permet d’accéder expérimentalement au coefficient de diffusion D par la mesure de
la viscosité n. D est inversement proportionnel a n et donc, plus la viscosité sera élevée et moins

les atomes seront mobiles.

Le taux de nucléation noté I est une grandeur qui permet une quantification de la nucléation
dans un verre. Il correspond au nombre de germes critiques qui apparaissent par unité de volume
et de temps [12] et est représenté en Figure I-7. Iy est composé d’un terme pré-exponentiel

contenant les facteurs cinétiques et un autre lié au aspect thermodynamique.
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I h ( W*) (1-9)
X ———exp|———= -
st 3md,>n P kgT

Le taux de nucléation rend compte de la compétition entre les forces thermodynamiques et
cinétiques. En effet, a fort degré de surfusion et forte viscosité (proche de la Tg), la mobilité des
atomes est faible (haute viscosité), la diffusion pour venir former un cristal va donc devenir
limitante, créant ainsi une barriére cinétique a la formation de germes critiques. A plus haute
température (viscosité plus faible) les atomes sont plus mobiles, AGy va diminuer a mesure que le
degré de surfusion diminue, créant dans ce cas une barriere thermodynamique. Ainsi une

nucléation homogene ne peut que conduire a une cristallisation volumique.

I augmente:
AG, (T, -T)

j Zone métastable

de surfusion

I décroii:
cinétigue [17°)

/

______________..;:3

T, Ty T, T

Toex de nucléation I

Figure I-7. Evolution du taux de nucléation avec la température (Tg : température de transition vitreuse,
Tn : température maximale de nucléation, Tr : température de fusion). Comparé a la nucléation
homogéne, la nucléation hétérogéne décale la courbe I(T) vers de plus basses températures avec une
augmentation de 'intensité maximale [12].

Plusieurs compositions sont connues pour avoir une nucléation homogene, en voici une liste

non exhaustive : Li,0-Si0,, Na;0-Si0,, Ca0-Si0O,, Na,0-2Ca0-3Si0,, 2Ba0-Ti0,-2Si0, [1].

1.4.1.2. La nucléation hétérogene

La nucléation est dite hétérogéne lorsque les cristaux apparaissent sur des sites préférentiels

qui peuvent apparaitre a différents endroits :

- Aux interfaces préexistantes: par exemple sur les parois des creusets quand la

cristallisation s’effectue lors de la trempe du verre

- Au niveau des phases cristallines préalablement nucléées, de défauts de surfaces, au
niveau des impuretés, lors de I'utilisation d’agents nucléants par exemple, ou bien au

niveau de bulles.

La cristallisation qui s’en suit peut avoir lieu aussi bien en volume qu’en surface. Toute
cristallisation de surface est une nucléation hétérogéne. Le modeéle de nucléation hétérogene est
basé sur une CNT adaptée. Les germes ne sont plus supposés sphériques mais leur forme et plut6t

assimilée a une calotte sphérique qui peut se développer sur des surfaces supports. L'angle de
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mouillage du liquide surfondu sur le support catalyseur aura donc son importance. Ensuite, tous
les termes d’énergie de surface correspondant a toutes les interfaces germe-liquide possibles

doivent étre prises en compte.

Plusieurs systemes sont connus pour présenter une nucléation hétérogéne, en voici une liste
non exhaustive : Ca0-Mg0-2Si0,, Ca0-Al,05-2Si0; (systeme analogue a SrO-Ga,05-2Si0; étudié
dans ces travaux de these), PbO-SiO,, Na,0-2Si0, [1].

a)  Nucléation homogéne b) Nucléation
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Figure 1-8. Schéma représentant I'énergie d’activation pour la (a) nucléation homogene et (b)
nucléation hétérogene [12].

1.4.1.3. Croissance cristalline

Une fois que les germes de taille critiques sont formés dans le liquide surfondus la croissance
cristalline intervient. La croissance cristalline dépend de deux facteurs : la vitesse de croissance
des cristaux, et la vitesse a laquelle I'énergie thermique du liquide surfondu est libérée. Si la
croissance est continue alors tous les sites d’absorption a la surface du cristal sont équivalents.
Ce phénomeéne d’absorption a la surface du cristal est supposé similaire a un saut diffusif dans le
liquide. La vitesse de croissance effective V dépend de la vitesse d’absorption d’'un atome notée
vic et de la vitesse de désorption notée vc, (Figure I-9). La vitesse de croissance s’exprime par la
relation [12] :

V= Vic — V¢ (1-10)

D _AGD AGV
== 1—exp(—% I-11
=2 exp( kgT )[ exp (kBT>] (-11)

Le taux de croissance, noté C, est alors donné par la relation [12], ou f" est la fraction de sites

disponibles sur la surface du cristal:

C(T)=f"xV (1-12)
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Figure I-9. Schéma énergétique lors du passage d’un atome de I’état liquide surfondu a I'état solide et
inversement [12].

L’état cristallin est plus stable lors du passage des atomes de I'état liquide surfondu a I'état
solide car I’enthalpie libre du cristal est plus faible dans ce cas. Le germe va donc pouvoir croitre
dans ces conditions. On peut alors représenter le taux de nucléation | et le taux de croissance
cristalline C en fonction de la température du systéme (Figure 1-10). Ainsi, cela permet d’identifier
différentes zones de températures qui vont étre favorables ou non a I'apparition de germes et a

leur croissance. Trois plages de température peuvent étre différenciées :
- Quand T1<T<T3 : on forme des germes cristallins mais ils ne peuvent pas croitre ;

- Quand T2<T<T¢: aucun germe ne peut se former, il 'y a donc pas de cristallisation

possible ;

- Quand T,<T<Ts : on peut former des germes cristallins qui peuvent croitre.

Ces courbes sont tres utiles en plus des diagrammes TTT lors de I'élaboration de
vitrocéramiques qui demande un contrdle précis de la température et de la durée du traitement
thermique afin de maitriser le nombre et la taille des cristaux. Par la suite, le processus de

mrissement d’Ostwald [23], [24] va étre mis en jeu lors de la croissance des cristaux.

>

Taux de croissance cristalline C

Taux de nucléation I

Figure 1-10. Taux de nucléation | et de croissance C en fonction de la température [25].
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1.4.1.4. Limites de la CNT

La CNT décrit qualitativement les phénoménes physiques complexes impliqués dans la
nucléation et la cristallisation. De par sa « simplicité » elle reste la base de la plupart des études
portant sur la nucléation. Cependant, en raison de ses nombreuses approximations, elle échoue
de plusieurs ordres de grandeur a décrire quantitativement les phénomenes physiques. De plus,
la CNT ne prend pas en compte la présence des cas particuliers de phases métastables qui vont
présenter des propriétés différentes de celles de la phase cristalline plus stable. Il est donc apparu
essentiel de proposer d’autres théories afin de rendre mieux compte des processus de nucléation,

comme I'approche généralisée de Gibbs [26]-[28] et le modele a deux étapes [29]-[31].

1.4.2. Les verres a séparation de phase

Les verres a séparation de phases ou démixtion résultent de I'immiscibilité du mélange a I'état
liquide, phénomene qui a été tout d’abord considéré dans I'industrie comme source de probleme.
En effet, les hétérogénéités induites dans ces verres conduisent a des problémes de mise en forme
et détériorent la qualité du verre. Cependant, dans le domaine des vitrocéramiques, la séparation
de phase dans le liquide (et les verres) est souvent recherchée afin d’avoir un contréle de la
microstructure et de la composition, ayant un impact directement sur ses propriétés. Obtenir une
vitrocéramique a partir d'un verre présentant une démixtion est donc une voie d’élaboration tres
utilisée. Cette méthode sera employée dans le cadre de cette thése et sera détaillé dans la partie
suivante : 1.4.4.1. C'est pourquoi il est important de comprendre comment peuvent se former les

séparations de phase dans les verres.

Plusieurs théories ont été développées afin d’expliquer ce phénomene. Les toutes premieres
études ont été réalisées par Greig en 1927 [32], suivies par des descriptions s’appuyant sur les lois
cinétiques par Volmer [21], Zarzycki [2], Borelius [33] et Cahn et Hilliard [34]. Cependant ces
dernieres reproduisent avec difficulté les phénomeénes de diffusion aux interfaces de la séparation
de phase. Des approches par des considérations structurales ont aussi été proposées par Warren
et Pincus [35], Levin et Block [36], Hess [37] et Hudon et Baker [38] ou I'existence de lacunes de
miscibilité dans les verres silicatés et borosilicatés est discuté mais peu de preuves expérimentales

ont été rapportées pour valider ces concepts.
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Figure 1-11. (a) Evolution de la variation d’enthalpie libre et de la température en fonction de la
composition. Morphologie de la séparation de phase ; Images en microscopie a transmission (MET)
d’une démixtion de ZnGa204 dans une matrice GeO:2 (a) de type nucléation croissance (b) de type
spinodale. [12], [19]

Ainsi, décrire la séparation de phase dans les verres par la thermodynamique est bien adapté
dans notre cas car la démixtion s’effectue dans le liquide dans nos échantillons. C’est encore ici
Gibbs [39] qui est I'un des premiers a avoir remarqué la signification particuliére des points
d’inflexion sur les courbes d’enthalpie libre des verres démixés. Suivre la variation d’enthalpie
libre au cours de la séparation de phase permet de distinguer deux régions pour lesquelles deux
différents types de mécanismes de séparation de phase s’opérent : la décomposition spinodale et
la nucléation croissance. C’'est en regardant la variation de la dérivée seconde de I'enthalpie libre
(G”) en fonction de la composition qui donne les conditions de stabilité de la séparation de phase

(Figure 1-11) :
- G”>0:domaine stable
- G"”=0: points spinodaux Cet D

- G”<0:région métastable
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Pour une température constante, si on considére une fluctuation de composition autour de la

composition :

- E1: I'enthalpie libre G(E1) augmente pour aller jusqu’a G’(E1)>G(E1); I'apport d’une

énergie supplémentaire provoque une séparation phase de type nucléation-croissance

- E2:I'enthalpie libre G(E2) diminue jusqu’a atteindre G’(E2)<G(E2), le systéme va évoluer
spontanément vers I'état d’équilibre menant a une séparation phase de type

décomposition spinodale.

La séparation de phase de type nucléation-croissance conduit a la formation de nodules de
forme sphériques (droplets) dispersés dans une matrice résiduelle (Figure I-11.b). Ainsi, en jouant
sur la composition du verre il est possible de contréler la taille des nodules dans le but d’obtenir
une nano-structuration au sein de la matrice vitreuse lors de I’élaboration d’une vitrocéramique
transparente par exemple. C'est ce qui a été fait dans les verre gallo-germanate de zinc GeO,-
XxZn0-yGa, 03 (0<x<15, 0<y<5) par Chenu et al. [17], ou augmenter la teneur en GeO, a pour effet

de diminuer la taille des nodules dispersés dans la matrice vitreuse.

La décomposition spinodale forme des phases de fortes connectivités avec des compositions
chimiques proches et séparées par des interfaces diffuses qui évoluent au cours du temps (Figure
I-11.c). Ainsi, lorsqu’un traitement thermique est appliqué sur ces verres, la diffusion des atomes
va permettre la formation de nano-cristaux dans la matrice vitreuse et former une vitrocéramique
qui peut étre transparente. C’est ce qui a été montré dans la solution solide du systéme 55SiO,-
5Na,0-17Zn0-23Ga;03 [40] qui présente une séparation de phase spinodale ou la phase cristalline
initialement riche en Ga et Zn libére Ga et Si au cours de la cristallisation, a haute température,
du spinelle afin d'atteindre la composition ZnGa,04. En conséquence, la matrice vitreuse est
enrichie en Si, tandis que |'excés de Ga conduit a la formation potentielle de gouttelettes vitreuses

Ga-Si.

1.4.3. L’origine de la transparence dans les vitrocéramiques et céramiques

Induire de la transparence dans un matériau tel qu’une céramique polycristalline ou bien une
vitrocéramique est un challenge ou I'on doit s’affranchir des phénomenes de diffusion aux
interfaces générées par des orientations différentes des cristaux et la présence de joints de grains.
Sous quelles conditions peut-on obtenir la propriété de transparence tant recherchée, afin de

bénéficier des avantages a la fois d’un matériau transparent et cristallin ?

Durant I'étape de cristallisation du verre parent, la transparence peut étre totalement

conservée ou bien perdue. Plusieurs facteurs impactent la transparence des matériaux
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polycristallins. L’atténuation de I'intensité du faisceau de lumiére incidente a travers un matériau
peut avoir trois origines majeures: la réflexion sur les faces d’entrées ou de sorties, I'absorption
atomique et pour finir la diffusion [41], [42] (Figure 1-12). L’intensité lumineuse transmise par un

faisceau indicent s’exprime suivant cette équation :

n—1
I =1,(1 — R»exp[—(B + S)x] avecR = (n = 1) (1-13)
lo et | sont les intensités lumineuses incidentes et transmises, B est le coefficient d’absorption
linéaire, S le coefficient de diffusion, x la longueur du chemin optique, R la réflexion et n I'indice

de réfraction du matériau.

La diffusion, dans les vitrocéramiques est le mécanisme majeur qui intervient dans la
diminution de la transparence. La réflexion et I'absorption (cas des chalcogénures [43]) sont
généralement limitées et dépendant en grande partie de la composition chimique des systémes
étudiés. Deux types de diffusions élastiques de la lumiére sont en général considérés et dépendent
de la taille des cristallites dans la vitrocéramique : la diffusion de Mie [44] et la diffusion de

Rayleigh [45].

La diffusion de type Mie :

Elle s’applique quand la taille des particules (cristallites) est plus grande que la longueur d’onde
incidente. C’est le cas quand les cristallites ont une taille de I'ordre du micrometre, entrainant
alors une diffusion aux interfaces cristaux/joints de grains qui peut faire diminuer la transparence.
Cette théorie est relativement complexe et ne concerne que de trés rares cas pour les
vitrocéramiques transparentes. En effet, elles sont le plus souvent composées de cristallites de
taille nanométrique [46]. Par contre dans le cas des céramiques polycristallines transparentes, les
effets de biréfringence sont réduits si les cristaux présentent une isotropie structurale (et
optique). Le plus important a retenir dans ce modele c’est que la diffusion décroit avec

I"augmentation de la taille des cristallites.

La diffusion de type Rayleigh :

La diffusion de type de Rayleigh est celle qui s’applique dans la majorité des vitrocéramiques
transparentes, pour lesquelles les cristallites ont des tailles trés inférieures a la longueur d’onde
incidente (au moins 10x). L'intensité de la lumiere diffusée | dans ce régime s’exprime par la

relation suivante :

1+ cos?0)8n*  [M%2—1]°
p= ¢ ) 6[ ] I (1-14)

2 2 ME 1
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avec lp l'intensité de la lumiére incidente, © I'angle de diffusion, r le rayon des particules
(cristallites), la distance L entre deux particules diffusantes et M le rapport entre I'indice de

réfraction des particules et I'interface entre les cristallites (matrice résiduelle).

Sur la base de la relation 1-14 ont peut en déduire que pour obtenir une intensité de diffusion
minimale (i.e. une meilleur transparence), il faut qu’au moins une des deux conditions suivantes

soit remplie :

- M=1: alors la différence d’indice de réfraction entre le verre (matrice) et la phase

cristallisée doit étre tres proches et sans fluctuation d’indice de réfraction.

- ;—i « 1 : quiimplique que la taille des cristallites doit étre beaucoup plus petite que la

longueur d’onde A de la lumiére incidente.

Pour éviter les phénomenes de diffusion, par exemple dans le cas de céramiques
transparentes, il faut éviter les sauts d’indices de réfractions au sein du matériau. Pour cela, limiter
la présence de porosité, de phase secondaire, d’anisotropie structurale, le controle de la taille des
grains et les phénomeénes de biréfringence sont des facteurs a éliminer pour limiter la diffusion.
Plusieurs de ces facteurs peuvent étre assez facilement diminués, notamment en faisant attention
aux conditions d’élaborations. Afin d’éviter les phases secondaires, le contrble de la pureté des
précurseurs est trés important et requiéere |'utilisation de poudres ultra pures (>99.99%). La
microstructure des grains, la présence de défauts de cristallisation peuvent étre aussi contrélées
afin d’augmenter la transparence. Le polissage de la surface peut aussi permettre d’éliminer au
maximum la diffusion a la surface de la vitrocéramique ou céramique. La porosité est la deuxieme
source de diminution de la transmission et elle est le plus souvent due a la technique de mise en

forme utilisée.
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Figure 1-12. lllustration des principaux centres de diffusion présents dans une céramique polycristalline
transparente. Diffusion de la lumiére incidente aux (1) joints de grains, (2) a la porosité, (3) et (5) du au
phases secondaires, (4) double réfraction, (6) rugosités de surface [47].
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Le parameétre RIT (Real In-line Transmission) est généralement utilisé afin de quantifier le taux
de transmission dans une céramique dense et transparente. Ce paramétre est basé sur la théorie
de Rayleigh (valable pour des microstructures a gros grains) ou Apetz et al. [48] ont développé un
modele de diffusion de la lumiéere aussi valable dans le cas de microstructures présentant des
grains fins. Dans le cas d’une céramique transparente completement dense le parameétre RIT peut

s’écrire de la manieére suivante :

An

RIT = (1 — Ry)exp(—yd) = exp [_3”2 (7)

ﬂ] (I-15)

12
avec R; les pertes en réflexion sur les deux surfaces de I'échantillon, y le coefficient de diffusion
aux joints de grains, An=|n;-ny| la différence d’indice de réfraction aux joints de grains due a
I’orientation aléatoire des grains (n; et n; indices de réfraction des grains voisins), n I'indice de
réfraction moyen, r le rayon d’un grain, A la longueur d’onde de la lumiére incidente et d
I’épaisseur de I’échantillon. La taille des grains étant un paramétre externe qui peut étre controlé
relativement facilement lors de la préparation des précurseurs. C’'est pourquoi la majorité des

synthéses de céramiques transparentes s’effectue a partir de poudres de taille nanométriques.

La composition des joints de grains, limite aussi la diffusion de la lumiére dans une céramique.
En effet, si la composition n’est pas homogene l'interface entre les grains peut avoir des indices
de réfraction légerement différents augmentant la diffusion. L’orientation des grains au sein de la
céramique a aussi son importance. La majorité des céramiques transparentes étudiées présente
des structures isotropes et le plus souvent d’une structure de symétrie cubique [49]. On peut
cependant toutefois, observer de la transparence lorsqu’une céramique présente une anisotropie
naturelle ou l'orientation peut étre controlée comme lors d’une cristallisation de surface par
exemple, ou bien par la présence d’un désordre chimique dans la structure [50] (voir le cas étudié

au Chapitre IV).

Il est donc nécessaire de choisir judicieusement la composition nominale du verre parent dont
I'indice de réfraction va dépendre directement. Dans la plupart des vitrocéramiques transparentes
les tailles de cristallites sont bien inférieures a 100 nm. De plus, pour s’assurer de la transparence
dans ces matériaux il est utile de pouvoir prévoir la taille limite que peuvent atteindre les
cristallites dans la matrice vitreuse. Pour cela des théories récentes de modélisation de la turbidité
ont été rapportées afin de calculer la taille maximale des cristallites permettant de conserver la

transparence [51]-[54].
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1.4.4. Vitrocéramiques transparentes

Les vitrocéramiques transparentes sont réputées pour leurs combinaisons inhabituelles de
propriétés qui donnent lieu a une multitude de produits de haute technologie destinés aux
marchés grand public et plus spécialisés. La définition de la vitrocéramique a évolué au cours du
temps pour aujourd’hui étre définie comme : « Des matériaux inorganiques, non métalliques,
préparés par la cristallisation controlée de verres via différentes méthodes de traitement
thermique. Elles contiennent au moins un type de phase cristalline fonctionnelle et un verre

résiduel. La fraction volumique cristallisée peut varier de quelques ppm a presque 100% » [55].

1.4.4.1. Elaboration de vitrocéramiques transparentes

La microstructure d’une vitrocéramique influence en trés grande partie les propriétés de celle-
ci. Ainsi, les méthodes d’élaborations ont aussi un impact sur la maniéere dont le verre va cristalliser
pour former la vitrocéramique de maniére générale. Plusieurs voies de synthéses permettent
d’obtenir des vitrocéramiques a partir d’un verre. Celles-ci font intervenir les différents
mécanismes de nucléation-cristallisation vus dans la partie 1.4.1. La cristallisation peut étre
volumique (nucléation homogéne auto initiée), ou bien amorcée en surface (hétérogene : ajout
d’agent nucléants ou par micro/nano-immiscibilité) dans le second cas. Elle peut étre favorisée
par le broyage du verre parent. Lors du traitement thermique les nombreuses interfaces ainsi
créées serviront alors de point de départ pour la cristallisation. La cristallisation de surface est
souvent considérée comme « indésirable » mais peut quand méme étre utilisée comme « pseudo
cristallisation en volume » en passant par un compactage puis frittage du broyat. Cependant, elle
favorise la porosité qui est délétére a la transparence. Les vitrocéramiques sont
traditionnellement élaborées par un traitement thermique (recuit), en une ou deux étapes, du

verre parent [12].
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Figure I-13. Le processus de cristallisation schématisé en (a) une étape, (b) deux étapes [12], [19].

La synthése en deux étapes est utilisée quand les courbes de vitesse de nucléation et de
croissance ont un recouvrement limité. Le premier traitement thermique a Ty va étre I'étape de
nucléation qui est généralement juste au-dessus de T (maximum de la vitesse Figure 1-13). La
nucléation peut étre aussi favorisée a cette étape par I'ajout d’agents nucléants. Ensuite la
deuxieme étape correspond a la phase de croissance des germes. Elle se passe a plus haute
température, autour de la température de cristallisation T. (maximum de la croissance cristalline
Figure I-13), et est plus souvent restreinte si I’'on cherche a maximiser la nano-cristallisation. Cette
méthode de synthése, bien qu’elle soit couteuse en énergie, et est utilisée quand une trés forte

densité de cristaux est souhaitée dans le matériau.

La synthése en une étape est trés adaptée quand les courbes de vitesse de nucléation et de
croissance se recouvrent. Dans ce cas la nucléation et la croissance s’opérent lors d’un unique
traitement thermique (palier) a Tnc de durée variable. Tyc correspondra alors a la vitesse optimale

de nucléation-croissance (croisement des courbes Figure I-13).

La séparation de phase dans le verre puis une cristallisation sélective est aussi un bon moyen
de synthétiser une vitrocéramique. Lors de la cristallisation, la taille des cristaux formés sera alors
au maximum égale a la taille de la zone démixée. La taille des nodules dépendant de la
composition du verre et des conditions de synthése, il est possible d’avoir un contréle de la taille
des cristaux. Cette méthode sera employée dans le cadre de cette these dans le systeme 55Si0,-

8Ga,03-8Nb,0s-xNa,0 (2.55x<15).
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Plus récemment de nouveau procédés d’élaboration ont vu le jour. Le procédé sol-gel est
utilisé lorsque que certaines compositions sont hautement réfractaires et donc difficiles a vitrifier.
Cette méthode est intéressante car elle permet d’avoir le précurseur amorphe sous forme de
poudre ou de monolithe [56]-[58]. Cette technique a pour limite le colt tres élevé des
précurseurs, des temps de synthése trés longs et souvent une porosité résiduelle qui limite les

propriétés de transparence.

La projection plasma (ou pulvérisation pyrolytique) peut étre aussi utilisée. Les précurseurs
sont mis en suspension dans un liquide avant d’étre fondus par pulvérisation dans un flux de gaz
ionisé a tres haute température. Les particules formées sont projetées sur un substrat (trempe)
puis récupérées sous forme de poudre [59]. Elle a pour inconvénient de récolter de trés petites

guantités d’échantillons, ce qui limite les applications.

L’élaboration par frittage est aussi une solution pour obtenir des pieces denses a partir de
poudres obtenues par projection plasma ou par sol-gel, ou bien lors que la cristallisation du
systeme est connue pour s’amorcer en surface. La granulométrie des poudres va permettre un
controle du nombre de centres de nucléation. |l est toutefois nécessaire de densifier le matériau
(par pressage, a chaud ou non) avant la cristallisation pour éviter une porosité résiduelle dans la

matrice. Maitriser les conditions de frittage reste complexe avec cette technique [60].

Pour finir, la cristallisation par photothermie (ou photogravure) a pour principe d’induire la
nucléation sous I'exposition d’'un rayonnement UV ou laser. La croissance des cristaux est ensuite
réalisée lors d’un recuit au-dessus de T, [61], [62]. Cette technique permet de contrdler la
cristallisation de la vitrocéramique dans les trois directions de I'espace en contrdlant la
profondeur et le balayage du laser [63]. La croissance des cristaux peut aussi se faire sans recuit

lors de l'irradiation dans certain cas [64].

1.4.4.2. Le cas particulier de I'opalescence dans les vitrocéramiques

De maniere générale, I'opalescence dans un matériau est une propriété optique qui le rend
translucide avec un aspect laiteux en diffusant les longueurs d’ondes les plus courtes (bleu) du
spectre visible et laissant les plus longues (rouges) transmises. Le matériau, en I'occurrence ici la
vitrocéramique, présente un dichroisme c’est-a-dire une coloration différente selon les conditions
d’observation. En effet, on peut dans de nombreux cas observer une lumiere brunatre-rouge
transmise et une couleur plutét bleutée diffusée (Figure I-14). Dans les vitrocéramiques cette
opalescence peut étre obtenue par la présence de nanoparticules dispersées ou bien d’une
séparation de phase bimodale a I'échelle nanométrique. Dans les deux cas la taille des particules

avoisine généralement les 60-80 nm. Les propriétés d’opalescences sont principalement obtenues
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dans les systemes fluorés [65] , d’'oxydes [66] et de phosphates [67], [68]. Elles sont aujourd’hui

majoritairement utilisées dans le domaine de la réparation dentaire, avec des vitrocéramiques de

leucite a haute résistance mécanique et a I'aspect de I’émail naturel (nacré) [69].

(a)

Figure 1-14. (a) Exemple de verre opalescent diffusant le bleu et transmettant dans le rouge [12] (b)
Vase en verre opalescent commercial Sabino [70].

1.4.4.3. Applications des vitrocéramiques

A l'origine, les vitrocéramiques ont été développées pour leurs propriétés thermomécaniques

et de durabilité chimique, mais de nombreux travaux se sont rapidement penchés vers leurs

propriétés de transparence (pour leur coté esthétique puis pour leurs propriétés optiques). Les

premieres vitrocéramiques transparentes ont d’abord été développées a des fins militaires dans

les années 1960 afin de rendre les démes de missiles transparentes aux ondes radar nécessaire

pour le guidage. Puis sous lI'impulsion en grande partie de Corning®, elles ont trouvé des

applications de I'ordre du grand public comme : les plagues de cuisson, les vitres de cheminées

ou de fours (faible coefficient linéaire de dilatation thermique et résistance aux hautes

températures), protheses dentaires (stabilité aux aliments et aux taches) etc. [1].
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Figure I-15. Spectre de transmission des différentes familles de verre et vitrocéramiques

transparentes [71].
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Aujourd’hui, les vitrocéramiques transparentes sont utilisées pour des applications
photoniques, notamment avec lutilisation de dopage de terres rares et I'utilisation de
compositions fluorées ou a base de chalcogénures. Ces derniers, contrairement aux
vitrocéramiques a base d’oxydes, permettent de conserver une transparence jusqu’a l'infrarouge
moyen (Figure I-15). Ainsi, une multitude d’applications s’ouvre pour les vitrocéramiques, en voici

une liste non exhaustive (Figure I-16) :

- Les compositions de type LAS (Li,0-Al,03-Si0,) : utilisées dans la fabrication de plaque de
cuisson (par exemple Keraglass® chez Eurokera) ou en optique pour la fabrication de miroir
de télescope (Zerodur®) avec une dilatation thermique nulle, une bonne conductivité

thermique et de la transmission optique autour des 80-90% [72].

- Les oxyfluorures a base d’aluminosilicates pour les LASER (SiO»-Al,03-PbF,-CdF,) : dopés
aux ions de terres rares (Er®*, Yb®*, Nd**) permettent d’obtenir des propriétés d’émission

et de luminescence amplifiées [73], [74].

- Dans le médical : IPS e.max® (Ivoclar) utilisée pour la restauration dentaire en raison de

ses propriétés mécaniques, biologiques et esthétiques.

Figure 1-16. Quelques exemples de vitrocéramiques transparentes et leur microstructures : cliché TEM
en champ clair : (a) 55S5i02-5Na20-17Zn0-23Ga203 [40] ; (b) vitrocéramique Zerodur® (Li20-AL203-Si02)
[75]; (c) Photographie dans le visible et I'infrarouge de la vitrocéramique 80GeSe»-20GazSes [76].

1.4.5. Céramiques polycristallines transparentes

Au cours des dernieres années, I'utilisation des céramiques transparentes a permis une
amélioration technologique majeure notamment en alternatives aux matériaux monocristallins
[77]. En effet, les monocristaux sont utilisés dans les domaines de la photonique comme pour la
fabrication de LASER de haute énergie [47], [78], [79], des scintillateurs [80], [81], pour des
applications d’éclairage [82] ou bien pour des blindages transparents [83], [84]. IIs requierent des
conditions de synthése trés couteuses et longues, et donc moins accessibles. Afin de répondre a
la demande et pour remplacer ces monocristaux, la technologie des céramiques polycristallines
transparentes s’est peu a peu développée. Elle a pour avantage d’étre plus accessible au niveau

de la mise en forme, de la synthese et de présenter une plus large gamme de composition par
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rapport aux monocristaux. Induire de la transparence dans une céramique n’est pas aussi simple
gu’il n'y parait. Pour cela, il faut bien comprendre quelles sont les conditions particuliéres

nécessaires pour obtenir de la transparence dans de tels matériaux.

1.4.5.1. Les techniques d’élaboration et applications

De nombreuses voies d’élaboration existent afin de réaliser des céramiques transparentes.
L’objectif étant de diminuer au maximum les possibles « défauts » que ces méthodes de syntheses
peuvent introduire. Le frittage de poudres (avec et sans charge) est la méthode d’élaboration
majoritairement utilisées. La cristallisation congruente du verre parent est une alternative
récemment proposée pour certaines compositions [85]. Dans tous les cas les deux méthodes

restent trés intéressantes suivant I'application visée.

1.4.5.1.1. Frittage sans charge

Frittage micro-ondes. Cette méthode est basée sur linteraction d’'une onde
électromagnétique de fréquence voisine de 2.45 GHz a 30 GHz avec une piéce crue (généralement
une pastille de poudres compactées). Ce mode de frittage permet d’atteindre des vitesses de
chauffe tres élevées, c’est-a-dire jusqu’a 1000°C/min, mais aussi d’éviter les phénomeénes de
grossissement d’Ostwald des grains. Cependant malgré la vitesse de chauffe tres importante, des
gradients de température et de densité ainsi que des points chauds dans I'échantillon peuvent
étre présents avec une possible fusion locale du matériau. Quelques exemples de céramiques
transparentes ont été obtenues grace a cette technique comme le YAG [86], le spinelle [87] ou

encore de |'yttrine [88].

Frittage sous vide. Le frittage sous vide est une des techniques de syntheése les plus utilisées
pour élaborer des céramiques transparentes. Ainsi, elle permet le frittage a haute température
sans appliquer une charge supplémentaire. Le traitement thermique est réalisé dans une chambre
sous haut niveau de vide (10 Torr) pour atteindre une densification maximale. C’est un procédé
plutét simple, peu couteux et qui permet d’élaborer des larges pieces de céramiques. Dans la
littérature de nombreux exemples d’utilisation du frittage sous vide sont répertoriés [89]—[91].
Cette méthode a notamment été utilisée par Jin et al. [92] pour obtenir des céramiques
transparentes d’yttrine dopées avec de la zircone. Une fois la composition optimisée, les

céramiques obtenues peuvent atteindre une transmission optique jusqu’a 80% (Figure 1-17).
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Figure 1-17. (a) Echantillons d’yttrine dopées ZrO2 a différent pourcentages frittées sous vide (b)
mesures de transmission optique réalisées sur les échantillons correspondants [92].

1.4.5.1.2. Frittage sous charge

Les méthodes de frittage sous charge sont tres largement utilisées pour synthétiser des
céramiques transparentes. L'application d’une pression au cours d’un traitement thermique
permet de diminuer la température de frittage mais surtout de limiter au maximum la porosité
résiduelle néfaste a la transparence d’un matériau. Les méthodes citées ci-dessous sont souvent
utilisées en complément avec une autre (HIP/HP, SPS/HP...) afin de limiter la porosité résiduelle

qui peut rester lors d’un premier frittage, en réalisant un second traitement thermique sous

pression.

Pressage a chaud uniaxial ou Hot pressing (HP). Lors de I'utilisation de cette méthode une
pression uniaxiale est appliquée sur I’échantillon au cours d’un traitement thermique. Les
pressions généralement utilisées sont de I'ordre de 10 MPa. Le frittage HP est bien adapté pour
élaborer des céramiques denses, transparentes et avec des grains inférieurs a 2 um. Cette
technique est adaptée a I'obtention de larges piéces (de I'ordre de plusieurs dizaines de
centimétres) mais les géométries restent trés simples. Elle a été trés largement utilisée et
développée industriellement dans les années 70 pour la fabrication de céramiques transparentes
a base de spinelle MgAl,04[93], de fluorures (CaF,) [94] ou de sulfures (ZnS) [95]. Plus récemment,
Yi et al. [96] ont utilisé cette technique sous vide afin d’élaborer des céramiques transparentes Pr-
CaGdF,. En jouant sur le cycle thermique des échantillons plus ou moins transparents ont été

obtenus, atteignant jusqu’a 85% de transmission (Figure 1-18).
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correspondants [96].

Pressage isostatique a chaud ou Hot isostatic pressing (HIP). Cette méthode repose sur le

méme principe que le frittage HP, cependant dans ce cas la pression (=150 a 200 MPa) exercée

sur I"échantillon est appliquée dans les trois directions de I'espace a I'aide d’un gaz neutre. Ainsi

le frittage HIP permet de réduire au maximum la porosité inter-granulaire. Elle a pour avantage

de pouvoir fritter en méme temps un grand nombre de piéces d’assez grande taille et

éventuellement avec des formes plus complexes. Les céramiques obtenues présentent alors une

haute qualité optique et une microstructure trés fine. Les céramiques transparentes sont trés

souvent mises en forme par cette méthode en premiére ou seconde étape de densification. Par

exemple ce protocole a été utilisé pour obtenir des céramiques transparentes comme des Nd :YAG

(Figure 1-19) [97], [98], Al,05[99], et Lu,0s:Eu [100].
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Figure 1-19. (a) Echantillons de Nd:YAG de droite a gauche synthétisés par frittage sans pression sous
vide (PRSV) a 1650°C 1h, ou par post frittage HIP a 1650°C, 1h, 6h, et sous argon a 150 MPa ; (b)
Mesures de transmission optique obtenues sur les 4 échantillons [97].
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Frittage SPS ou Spark Plasma Sintering. Ce protocole de frittage est I'une des méthodes les
plus utilisées actuellement dans la littérature pour produire des céramiques transparentes [101]—
[103] (Figure 1-20). Elle utilise, comme le frittage HP, une pression uniaxiale a la différence pres
gu’ici la source de chaleur n’est pas externe. Elle provient d’un courant électrique appliqué via des
électrodes qui passe a travers I'enceinte de pressage conductrice mais aussi dans certains cas
directement dans I’échantillon s’il est conducteur. Le courant électrique peut étre appliqué en
continu, pulsé ou bien alternatif avec des tensions variables. Ce mode de chauffage permet

d’obtenir des vitesses de chauffe importantes de I'ordre de 600°C/min et assure un bon transfert
de chaleur a I’échantillon.
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Figure 1-20. (a) Céramiques transparentes Lu20s frittées par SPS a différentes pressions et montées en
température (1) 10MPa, 0.17 K.s}(2) 100MPa 0.17 K.s*(3) 10MPa, 0.03K.s* (4)10MPa, 1.67K.s*; (b)
Transmission optique mesurée pour différents échantillons de Lu20s a différentes pressions, pour une
rampe de température constante de 0.17K.s-1 [102] ; (c) Mesure de transmission optique sur des
céramiques transparentes ZnGa204 synthétisées par frittage SPS a 950°C : courbe noire, courbe bleue et
rouge : apres post traitement SPS dans I’air a 800°C, 1h et 4h respectivement [101].

1.4.5.1.3. Une méthode non conventionnelle : La cristallisation compléte
d’un verre

Une autre technique d’élaboration de céramiques polycristallines transparentes a émergé
récemment : la cristallisation complete d’un verre massif. Ce protocole de synthése a été
développé au CEMHTI (Orléans) et permet d’obtenir un matériau complétement dense et
cristallisé a partir d’'un verre parent soumis a un simple traitement thermique ou la porosité est
complétement absente lorsque le verre et la céramique possedent la méme densité. Cette
technique a pour avantage d’étre tres peu couteuse en équipement et permet de réaliser de larges
pieces pour une trés large gamme de compositions. Elle permet aussi, grace a un contrdle soigné
des traitements thermiques, d’obtenir des nouvelles phases cristallines hors équilibre qu’il n’est
pas possible d’atteindre par les synthéses en voie solide classique. Différentes compositions de

céramiques transparentes ont pu étre élaborées par ce procédé, telles que BaAl,O7 (Figure |-21.a.)
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[16], SrsAl,Os et Sr3Ga,0e [104], YAG-Al,03 [105], ou bien la solution solide Srix/2Al2+Si2-xOs
(0<x<0.4) (Figure I-21.b.) [50]. Cette méme approche a été utilisée au sein du laboratoire IRCER
(Limoges) et a permis de développer des céramiques polycristallines transparentes a base de
tellurite (TBN) de composition 75Te0,-12.5Nb,03-12.5Bi,05 (Figure 1-21.c.) [106]. Cette technique
va étre utilisée dans le cadre de cette thése, notamment pour obtenir une céramique transparente

dans le systéme SrGa,Si,Os analogue a celui étudié par Al Saghir et al. au laboratoire [9].

(b)
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Figure 1-21. Céramiques transparentes élaborées par cristallisation compléete du verre parent (a)
BaAlsO7 et mesures de transmission optiques du verre et des variétés polymorphiques de BaAls07 [16] ;
(b) Céramiques transparentes de la solution solide Sri+x/2Al2+xSi2-xOs, pour x allant de 0 a 0.4 et la
mesure de transmission optique pour I’échantillon x=0.2, e=1.5mm [50] ; (c) Céramiques transparentes
du systeme 75Te02-12.5Nb>03-12.5Bi>03 et les mesures de transmission optiques de la céramiques et
du verre associé [106].
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Chapitre Il : Approches expérimentales et théoriques

Il. Les outils essentiels a la I’élaboration et la caractérisation des verres, des
vitrocéramiques et des céramiques transparentes

Dans cette partie sont décrits les moyens expérimentaux employés afin de synthétiser des
verres et des nouvelles vitrocéramiques et céramiques transparentes réalisées dans le cadre de
mes travaux de thése. Le but étant par la suite de caractériser leur structure et leur propriété en

ayant une approche multi-échelle.

I1.1. Elaboration d’un verre
1.1.1. Four de trempe (T<1750°C)

La méthode la plus conventionnelle pour élaborer un verre est d’utiliser un four de trempe
classique permettant de faire fondre, un mélange vitrifiable préalablement déposé dans un
creuset adapté, puis de le tremper a I'air ou bien a I'eau. Afin de réaliser cette fusion, le mélange
vitrifiable doit étre soigneusement préparé. Les poudres d’oxydes (ou carbonate...) précurseurs
utilisés sont séchés puis pesés a la stoechiométrie désirée, puis mélangés intimement dans un
mortier en agate avec un peu d’éthanol afin d’homogénéiser au maximum le mélange de poudre.
Le mélange est alors placé dans un creuset, généralement en platine rhodié (10%), puis
décarbonaté ci-besoin avant d’étre porté au point de fusion dans un four de trempe. La
température est alors maintenue le temps nécessaire a ce que le mélange vitrifiable soit

complément fondu et homogéne.

Pour finir, le creuset est retiré du four pour étre trempé a I'air ou bien dans de I'eau pour
augmenter la vitesse de refroidissement en fonction de la vitrifiabilité. Plus la trempe est rapide
plus les chances de vitrifier le mélange sont grandes, mais augmente aussi le risque d’introduire
des contraintes lors de la solidification pouvant conduire a des fissurations, voire un éclatement
de la piéce. Généralement, un recuit de I'échantillon en dessous de T, (Tg-20°C) permet de relaxer

les contraintes macroscopiques et d’obtenir de grosses piéces usinable.

Les fours utilisés au laboratoire pour réaliser la plupart des fusions de verre permettent
d’atteindre des températures maximales de 1750°C. Pour aller plus haut en température d’autres
techniques de synthese existent comme la lévitation aérodynamique développée au laboratoire

et décrite brievement dans la partie suivante.
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Figure 1l-1. Schéma des étapes de synthése classique d'un verre au laboratoire, (a) les précurseurs sous
forme de poudres sont (b) pesés a I'aide d’une balance de haute précision, puis (c) mélangés avec de
I’éthanol dans un mortier en agate, et ensuite déposés (d) dans un creuset en platine rhodié pour étre
(e) décarbonatés si nécessaire puis fondus dans un four haute température, et finalement (f) trempés a
I'air ou a I'eau.

11.1.2. Lévitation aérodynamique couplée a un double chauffage laser CO;

Elaborer un verre dans un four dit classique n’est pas toujours possible si les précurseurs
possédent de trés hautes températures de fusion (>1750°C). Un systeme innovant a alors été mis
en place au CEMHTI : la lévitation aérodynamique couplée a un double chauffage laser CO, (ADL)
voir le dispositif en Figure II-2. Cette méthode de synthése consiste a placer dans une buse un
morceau d’échantillon de précurseurs préalablement pressé sous forme de pastille. L’échantillon
est alors ensuite mis en lévitation par un flux de gaz de nature variable (Ar, O,, He, ...), puis chauffé
a I'aide de deux lasers CO; placés en haut et en bas de la buse assurant un chauffage homogene.
L’échantillon fondu forme alors une bille de liquide en fusion qui n’est pas en contact avec la buse
et donc limite les contaminations et phénomeénes de cristallisation de contact. Les deux lasers CO;
sont ensuite éteints afin d’effectuer la trempe de la bille. Cette méthode a donc pour avantage
d’atteindre des températures de fusion tres hautes (jusqu’a 3000°C environ) et des vitesses de

trempe supérieures a la méthode de synthese classique en four.

Mirror Pyrometers
/ Video
| 3 cameras
P
Spherical sample ,
Nozzle

13
!

Figure II-2. Schéma du systeme de lévitation aérodynamique couplée a un double chauffage par laser
COa2. Le controle de la température est faite a I'aide d’un pyrometre et I'échantillon est observé in situ
via une caméra

Cette méthode de synthese a été testée au cours de ma thése dans le cadre de I'élaboration
de verres a séparation de phase du systeme Si0,-Ga;03-Nb,0s-Na,0 difficilement vitrifiable, mais

n’a pas fonctionné. En effet les billes obtenues avec cette technique sont devenues noires au lieu
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de transparentes sans doute d{i au changement de composition intervenant lors de I’évaporation
des précurseurs les plus volatiles (Na;O ou Ga,0s).

11.2. La Calorimétrie Différentielle a Balayage (DSC)

La calorimétrie différentielle a balayage (DSC) permet a partir d’'un échantillon vitreux de
déterminer les différentes températures caractéristiques telles que : la transition vitreuse, les
températures de cristallisation, la température de fusion ou bien éventuellement des

changements de phase.

Le principe de la DSC consiste a faire varier linéairement la température de I’échantillon
d’étude et un échantillon de référence. La différence de flux de chaleur entre la référence et
I’échantillons au cours des différentes transformations qu’il va subir est mesurée, et se traduit par
des pics endothermiques (absorption de chaleur) ou exothermiques (libération de chaleur). Les
deux creusets en platine rhodiés, contenant dans l'un la référence (vide) et dans l'autre
I’échantillon de verre a analyser, sont placés dans un capteur flux-métrique en alumine. L’appareil
utilisé au cours de mes travaux est un Setram MULTI HC 1600, pouvant atteinte une température
de 1600°C. Les rampes de chauffage et de refroidissement typiquement utilisées sont de
10°C/min. L’échantillon est placé sous atmosphére inerte (argon). Les échantillons peuvent aussi
bien étre introduits sous forme de poudre ou bien massif. La masse des échantillons doit étre de

I’ordre de quelques centaines de milligrammes afin d’avoir une bonne signature thermique.

La Figure 1I-3 représente un thermogramme typiquement obtenu lors d’une mesure effectuée
sur un verre. La cristallisation et la fusion se traduisent respectivement par un pic exothermique
et endothermique. La température de transition vitreuse T, se traduit par une discontinuité

marquée de la ligne de base.
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Figure II-3. Schéma représentant une courbe DSC classique qui peut étre obtenue sur un verre
La DSC est aussi utile pour différencier une cristallisation de surface d’une cristallisation en
volume. Pour cela, il suffit de réaliser deux thermogrammes, I’'un avec un échantillon sous forme
de poudre et I'autre en massif. Ainsi, s’il y a une différence de température de cristallisation entre

les deux échantillons alors la cristallisation est principalement surfacique. Si aucun changement
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n’est observé sur les thermogrammes alors la cristallisation est volumique (voir I'exemple donné

en Figure 1l-4). Les mesures de DSC ont été réalisées au laboratoire avec |'aide de Sandra Ory.
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Figure II-4. Comparaison des mesures de DSC faites sur un échantillon massif d'épaisseur de 2mm et sur
un échantillon réduit en poudre de composition SrGa:Si>Os.

11.3. La Diffraction des Rayons X (DRX)

11.3.1. La diffraction des rayon X sur poudre : détermination des phases
cristallines

Lors de I'élaboration de vitrocéramiques et de céramique transparentes il est indispensable
d’identifier les phases cristallines résultant d’un traitement thermique. Pour cela la diffraction des
rayons X est la technique de choix. Elle permet la détermination structurale de nouvelles phases
cristallines et peut également étre utilisée pour vérifier le caractere amorphe d’un verre aprés son
élaboration (absence de constituants infondus et de cristallisation). Les mesures de DRX sur
poudre ont été effectuées par un diffractometre D8 Advance (Bruker, géométrie Bragg-Brentano)
équipé d’un détecteur LynxEye XE d’ouverture de fenétre variable et d'une anti cathode en cuivre.
Le faisceau incident est composé des deux raies du cuivre : Ka (A1=1.5406 A) et Ko, (\,=1.5444 A),

et correspond donc a une valeur moyenne de A=1.5425 A.

11.3.2. Mesure en température in situ sur poudre

La diffraction des rayons X (DRX) sur poudre en fonction de la température permet d’identifier
in situ la plage de température de cristallisation d’un verre ainsi que la nature des phases
cristallines formées. L'évolution du diffractogramme en fonction de la température permet aussi
le suivi des transitions de phases polymorphiques. On notera que de légéeres différences entre les
températures de cristallisation (ou de transition de phases) mesurées par DSC et par diffraction
des RX peuvent étre observées di a I'utilisation de vitesses de chauffe et de durées de paliers

d’enregistrement différents pour les deux méthodes.
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Au cours de ces travaux, les expériences de DRX in situ en fonction de la température ont été
réalisées sur un diffractometre D8 Advance Serie |l de géométrie Bragg-Brentano (mode 6-6) et
équipé d’'une chambre anti-cathode en cuivre. Les traitements thermiques in situ ont été réalisés
a I'aide d’un four pouvant monter jusqu’a 1200°C (HTK 1200N — Anton Paar) ou jusqu’a 1600°C
(HTK 1600N Anton Paar furnace and a Vantec detector). Les échantillons a analyser sont tous
d’abord broyés finement a I'aide d’un mortier en agate, puis déposés dans un creuset en alumine
dont le fond est protégé par une feuille de platine rhodié, évitant ainsi toutes réactions possibles

entre I’échantillon et le creuset au cours de la montée en température.

11.3.3. La préparation des échantillons

La préparation des échantillons est une étape a ne pas négliger car elle peut avoir une tres
grande influence sur la qualité du diffractogramme des RX obtenu et sur son affinement
(orientation préférentielle, élargissement des pics, intensité plus faibles...). L’échantillon a
mesurer doit étre broyé le plus finement possible a I'aide d’un mortier en agate propre pour éviter
toute contamination. Afin de ne pas induire d’orientations préférentielles des cristallites dans le
porte-échantillon, il convient de ne pas compacter la poudre mais de la « casser » a 'aide d’une
lame de rasoir et de lisser la surface tres |égerement avec une lame de verre dépolie. La poudre
doit étre ajoutée en petite quantité jusqu’a remplir la cavité du porte-échantillon sans
débordement. Lorsque la quantité d’échantillon est trop faible pour utiliser un porte-échantillon
avec une cavité, il est possible d’utiliser des porte-échantillons plans en SiC ou I'on dépose une

petite quantité de poudre avec de I’éthanol afin de créer une fine couche de poudre a la surface.

11.3.4. Quantification de phase et détermination structurale : la méthode de Le
Bail et Rietveld

A partir d’'un diffractogramme des RX sur poudre, il est possible d’identifier les phases
cristallines présentes qui sont déja répertoriées dans les bases de données ICSD/PDF4 a I'aide du

logicel Bruker EVA.

Dans le cas ou la structure de la phase cristalline obtenue n’est pas connue dans la base de
donnée, il est nécessaire de la caractériser (parametres de maille, groupe d’espace...). La
détermination structurale débute alors par [I'établissement d’une maille a partir du
diffractogramme enregistré. La suite FullProf [1] permet de tester les différents systémes
cristallins afin de proposer une maille compatible avec les différents pics observés. Ainsi, quand
une phase cristalline est trés proche d’'une phase déja répertoriée (phase iso-structurale),

I'identification devient plus facile, et la phase dans la base de donnée ICSD devient alors celle de
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référence lors de l'utilisation de méthodes d’affinement. La deuxiéme étape consiste a affiner le

modele structural.

L’affinement par la méthode de « Le Bail » [2] permet d’affiner les parameétres de maille de la
phase cristalline en utilisant I'intensité et le profil des pics de diffraction. Il est aussi possible avec
cette méthode de déterminer la taille des cristallites dans une vitrocéramique par exemple. Lors
de l'affinement, les contributions instrumentales sur le diffractometre utilisé sont prises en

comptes. Les affinements par la méthode « Le Bail » sont réalisés a |’aide du logiciel Jana2006 [3].

L'affinement structural par la méthode de Rietveld [4] permet d’affiner les parametres
microstructuraux, les positions atomiques, les taux d’occupation et les facteurs de déplacement
atomique (agitation thermique) pour chaque atome dans la maille. Lorsqu’un échantillon contient
plusieurs phases cristallines, cette méthode permet aussi une quantification précise des phases

présentes.

Un ensemble de trois facteurs de confiance permet de caractériser I'accord entre le

diffractogramme expérimental et celui simulé [5] :

- Le résidu du profil Rp : Rp = %‘;’2' x 100 (1I-1)
. . . N2
- Lerésidu pondéré du profil wRp : wRp = \/Z‘W‘ZU;’;’S; leate)” 100 (11-2)
iWilobsi
XR 2
- Le Goodness Of Fit (GOF) : 2 = (Re,:,) (11-3)

avec lobsi et lcaici respectivement l'intensité observée et calculée, Wi le poids associé a I'intensité

observée et Rexp le résidu attendu de I'expérience.

Cependant, bien que ces indices soient de bons indicateurs, une analyse minutieuse des
parametres obtenus est toujours nécessaire afin de s’assurer que le modeéle soit réaliste et ne

donne pas des valeurs aberrantes en terme de distances interatomiques, coordinances, etc.

Grace a la méthode Rietveld il est aussi possible de quantifier la quantité de phase résiduelle
amorphe dans une vitrocéramique. Pour cela, il est nécessaire d’ajouter dans I’échantillon mesuré
une poudre étalon. Cet étalon doit étre un composé dont I'indice d’absorption des rayons X est
similaire a I'échantillon et avec des pics de diffraction qui ne recouvrent pas ceux de I’échantillon.
Une fois mélangé avec I’échantillon de masse connue, le diffractogramme alors obtenu est affiné
par la méthode de Rietveld et va permettre de remonter indirectement a la quantité de phase

amorphe résiduelle grace aux calculs suivants [6]:

56



w; =W-WS'W 1 W, =1—ZW- (11-4)
i,c LVI/; 1_VVs,w ’ a ' i,c
L

Ou Wi est la fraction massique (%) réelle de la phase cristalline i (recalculé), Wiet W; la fraction
massique (%) affinée de la phase cristalline i et de I’étalon interne s, W, la masse réelle d’étalon
interne ajouté a I'échantillon (%), et W, la fraction massique (%) de phase amorphe résiduelle dans

I’échantillon.

11.4. La Microscopie Electronique en Transmission (MET)

La Microscopie Electronique en Transmission (MET) est un outil adapté a I'observation de la
structure des matériaux de I'échelle du micron (um) jusqu’a I'échelle atomique (A). L'imagerie
couplée aux techniques de diffractions électroniques et d’analyses chimiques (EDS, EELS),
permettent d’avoir une approche plus locale de la structure par rapport a la diffraction des rayons

X qui nous donne une structure moyenne avec grande précision.

1.4.1. Les différents modes d’imagerie

Deux types d’'imagerie ont été utilisées en mode TEM: I'imagerie en champ clair et I'imagerie
en champ sombre (Figure I1I-5). L'imagerie en champ clair est obtenue en sélectionnant
uniguement le faisceau d’électrons transmis. Les électrons qui ont traversé la matiere sans subir
d’interactions élastiques, a I'aide d’un diaphragme objectif. Grace a ce type d’imagerie il est
possible d’observer la microstructure avec un contraste de phases lié aux conditions de diffraction.
Les zones sombres seront des zones qui réunissent les conditions de Bragg et les zones claires

seront des zones de I’échantillon qui ne sont pas en conditions de diffraction.

L'imagerie en champ sombre consiste a sélectionner un ou plusieurs faisceaux diffractés a
I"aide d’un diaphragme objectif. Dans ce cas, seules les zones de I'échantillon ayant été a I'origine
du ou des faisceaux sélectionnés apparaitront claires. On peut donc grace a cette méthode se
focaliser uniquement sur I'analyse d’un seul type de phase dans le cas d’'un matériau poly-

phasique ou bien de mettre en évidence les cristaux dans une vitrocéramique.

En complément, la diffraction électronique en aire sélectionnée (SAED) nous a permis d’obtenir
des informations sur I'état cristallin de I’échantillon, des phases présentes ou bien d’orienter

I’échantillon selon un axe particulier (axe de zone).
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Figure II-5. Schéma des différents modes utilisés pour la Microscopie Electronique en Transmission (a)
imagerie en champ clair, (b) imagerie en champ sombre (c) imagerie haute résolution STEM-HAADF [7].

Un second mode d’imagerie a été utilisé, I'imagerie haute résolution STEM-HAADF (Scanning
Transmission Electron Microscopy — High Angle Annular Dark Field), dont le contraste est
proportionnel a la composition chimique via Z le numéro atomique moyen (I=Z"), la densité et
I’épaisseur de I'échantillon. Ce mode d’imagerie consiste a balayer la surface de I’échantillon avec
une sonde électronique tres petite (0.1 nm) en collectant uniguement les électrons diffusant entre
les angle de collecte de 68 a 174.6 mrad. En complément, la spectroscopie EDS (Energy-Despersive
X-ray Spectroscopy) nous a permis d’obtenir des informations sur la composition chimique des

différentes phases amorphes ou cristallines présentes.

Ces observations MET ont été réalisées avec I'aide de Cécile Genevois. Deux différents MET
ont été utilisé a 200kV (céramiques) ou 80kV (verres et vitrocéramiques) suivant les échantillons

observés :
- MET Philips CM20 LaBg

- MET ARM200 CF JEOL équipé d’un canon FEG et de deux correcteurs d’aberrations et de

sphéricité (image et sonde)

1.4.2. La préparation des échantillons

La préparation des échantillons pour la microscopie électronique en transmission est tres
importante car il est nécessaire que le faisceau incident puisse passer au travers de I’échantillons
et donc que les épaisseurs soient de I'ordre de quelque dizaine de nm. Les échantillons peuvent

aussi bien étre analysés sous forme de poudre ou bien de massif.
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Echantillon sur poudre. Les échantillons doivent étre broyés finement a I'aide d’un mortier en
agate. Une petite quantité de poudre est ensuite mélangée a de I'éthanol. Une goutte de ce
mélange est alors déposée sur une grille en cuivre recouverte d’un film de carbone amorphe
troué, puis séché. Cette méthode de préparation a pour avantage d’étre trés simple et rapide.
Cependant, I'épaisseur et la planéité n’étant pas toujours idéale, il est parfois plus difficile

d’obtenir de beaux clichés dans les zones les plus épaisses.

Echantillons massifs. Des lames minces d’échantillon peuvent aussi étre préparé. Pour cela un
échantillon d’une dimension de 2x2.5mm est découpé a la scie a fil puis polis mécaniquement
avec I'aide d’un tripode et de disques de diamant incrustés jusqu'a attendre une épaisseur de 40-
50um d'épaisseur. Les lames minces sont finalement obtenues par un bombardement ionique a
I'argon (PIPS GATAN). Cette méthode de préparation a pour avantage d’élaborer des échantillons
tres minces et plans, facilitant la prise d'image avec une tres haute résolution spatiale sur une
zone plus large et étendue. Cependant, cette technique de préparation peut étre longue et

requiere un savoir-faire, d’ol la nécessité d’étre formé au préalable.

11.5. La Résonance Magnétique Nucléaire (RMN)

Depuis, sa découverte en 1946 par F. Bloch [8] et E.M Purcell [9], la Résonance Magnétique
Nucléaire (RMN) a connu d’incroyables développements technologiques et est devenue une
technique de référence dans de nombreux domaines. Elle est aussi bien utilisée dans le domaine
de la chimie organique (identification et quantification de molécules) ou en biologie structurale
(structure 3D de protéines), que dans le domaine de I'imagerie médicale (Imagerie par Résonance
Magnétique), mais aussi, point d’intérét dans mes travaux, pour la science des matériaux avec la

RMN du solide.

1.5.1. Principe générale de la RMN

La Résonance Magnétique Nucléaire est une méthode spectroscopique quantitative et non-
destructive qui permet d’obtenir des informations sur I’'environnement local des atomes dans la
matiere via l'interaction entre un champ magnétique extérieur et les moments magnétiques
nucléaires. En effet, les noyaux sont constitués de neutrons et protons qui possedent un moment
cinétique intrinseque de spin. Pour les noyaux qui possedent des nombres de proton et de neutron
pairs, alors le nombre quantique de spin nucléaire résultant vaut zéro et il n'y a pas de moment
magnétique nucléaire (comme pour 2C, '°0). En revanche, dans tous les autres cas les noyaux

possédent un moment cinétique de spin non-nul, ce qui conduit a I'existence d’un moment
e 7 . . 7 . . 7 g . . -
magnétique p nucléaire, colinéaire au moment cinétique de spin I tel que:

i =vyhl (11-5)
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ou y est le rapport gyromagnétique caractéristique d’'un noyau donné et h la constante de Planck
divisée par 2m. On notera que la plupart des éléments présent dans le tableau périodique
possedent au moins un isotope ave un spin 10 et sont actifs en RMN.

Le moment cinétique de spin Ise décompose en trois termes, Iy, ly, Iz et est quantifié suivant
I’axe z par convention. Les propriétés quantiques du spin sont: I2|I,m) = I(I + 1)|I,m) et
I;|I,m) = m|I,m), ou |I,m) sont les vecteurs propres de I> et I, | est le nombre quantique de
spin (appartenant a N/2) et m, est le nombre quantique magnétique qui peut prendre (21+1)
valeurs entre +| et -l par pas de 1 ( m=-1, -I+1, ..., I-1, 1). On définit ainsi I'amplitude du moment
cinétique, \/m, et sa composante suivant I'axe z, m,. En I'absence de champ magnétique, le
moment magnétique n’a pas d’orientation privilégiée et les différents états de spin ont la méme
énergie et sont dégénérés. L'application d’'un champ magnétique externe B_O)va provoquer la levée
de dégénérescence des états de spins en (21+1) niveaux d’énergie équidistants (Figure 11-6) : c’est
I'effet Zeeman. L’interaction Zeeman entre un spin de nombre quantique | et un champ

magnétique B_O) peut étre décrit par un Hamiltonien Hy :

Hyz = —ji.Bg=—yhI.B, (11-6)
ou y est le rapport gyromagnétique du noyau de spin I. Par convention, le champ magnétique
externe correspondant a I'axe de quantification est orienté suivant I'axe z dans le référentiel du

laboratoire, simplifiant alors I'équation 1l-6 en omettant la constante h :

Hzp = —yBo Iz = woly (11-7)
ol w, est la fréquence de Larmor et correspond a la fréquence de précession du spin T autour de

BT,. L’énergie des différents états de spin est donnée par :

En, =—-yBym=wom (11-8)

Et |la différence d’énergie entre deux niveaux d’énergie Zeeman consécutifs vaut :
AE m—1 = wo (11-9)
Pour un ensemble de N spin |, les populations P, des différents niveaux d’énergie suivent une

distribution statistique de Boltzmann :

P, o e Em/KT — o YBom/kT (11-10)
ou k est la constante de Boltzmann et T la température en degré Kelvin.

L'aimantation macroscopique résultante d’un échantillon contenant N spins | sera
donc [10]:

__ Ny2n?By I(I+1)

M
3KkT

(11-11)
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Le rapport gyromagnétique nucléaire étant spécifique pour chaque isotope, la fréquence de

Larmor est différente pour chaque isotope dans un champ magnétique B_O) donné. Ceci permet de

pouvoir sonder un isotope de maniere tres sélective. L'aimantation macroscopique est, quant a

elle, proportionnelle au nombre de spin contenus dans I'échantillon, au carré du rapport

gyromagnétique et au champ magnétique Bo. Ceci qui confere a la RMN une sensibilité variable

en fonction I'abondance isotopique des noyaux et de leurs rapports gyromagnétiques. La

Table 1I-1 répertorie les différentes fréquences de Larmor des noyaux étudiés au cours de ces

travaux de these, ainsi que leurs propriétés (spin, abondance naturelle, rapport gyromagnétique,

moment quadripolaire). Les fréquences de Larmor sont données pour les différents champs

magnétiques utilisés.

By =0 By # 0
1=1/2
N m=1)2
L, AE=v,
e
* m=+1/2

By # 0
1=3/2
h m=-3/2
1
1
1
'I
1
| AE=v, ST
|
1
1
'l
1
H m=-1/2
[
I’ Il
Iy
s
I
————— { AE=v, CcT
\Y
IRY
'Y
1 ‘\
\‘ \\
Vo
\ m=+1/2
\
1
‘l
1
1
\ | AE=v, ST
1
1
\
1
\
1
. m=+3/2

Figure 1l-6. Schéma de la levée de dégénérescence induit par I'effet Zeeman pour un spin % et 3/2. CT et

ST correspondent respectivement a la transition centrale et aux transitions satellites.

Table II-1. Propriétés des noyaux actifs en RMN étudiés durant ces travaux de these

Rapport Fréquence de Larmor (MHz.T%)
Abondance Moment
gyromagnétique
Noyaux Spin Naturelle guadripolaire
" 9.4T 17.6T 19.9T
(%) Q (fm?)
(107 rad.s%.TY)
BNa 3/2 100 7.0808516 10.4 105.842 | 198.424 | 224.876
295 1/2 4.685 -5.31903 - 79.465 | 149.030 | 168.897
1Ga 3/2 39.892 8.18117 10.7 122.026 | 228.765 | 259.262
875y 9/2 7 -1.163938 33.5 17.341 | 32.509 36.843
SNb 9/2 100 6.5674 -32 97.936 | 183.603 | 208.079
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Le principe d’une expérience de RMN impulsionnelle consiste a appliquer, a l’aide d’une bobine
autour de I’échantillon, un champ radiofréquence (RF) oscillant a la fréquence de Larmor du spin
étudié et vérifiant ainsi la condition de résonance. Cela va avoir pour effet de déplacer
I'aimantation hors de sa position d’équilibre dans le champ By et de créer une aimantation
transversale (i.e. perpendiculaire au champ B_O)). L'angle formé entre I'aimantation Metle plan
(x,y) est appelé angle de nutation et il dépend de la durée de I'impulsion et de 'amplitude B; du
champ RF appliqué. Dans une expérience a simple impulsion, la longueur de I'impulsion est
optimisée afin de placer I'aimantation dans le plan (x,y) (basculement de 90°) et de maximiser
I'intensité du signal qui va étre enregistré. Le retour a I’équilibre de I'aimantation produit une
induction magnétique qui est détectée par la bobine autour de I’échantillon (la méme qui envoie
le champ RF). C’est ce signal qui est mesuré en RMN via I'enregistrement du signal de la précession
libre FID (Free Induction Decay). La Figure II-7 illustre schématiquement le déroulement d’une

expérience a simple impulsion avec un angle de basculement de 90°.

(b)

(a)

Ny

Figure 1I-7. Schéma d’une expérience RMN one pulse classique, (a) La magnétisation (fleche rouge) est
initialement a I’équilibre et alignée avec le champ magnétique BT) le long de I'axe Z, (b) lors de
I'impulsion g la magnétisation est renversée dans le plan (x,y), (c) apres I'excitation la magnétisation

revient a I'équilibre en oscillant autour de ’axe Z, induisant un courant dans la bobine de détection, le
signal détecté est la FID (Free Induction Decay).

Le signal FID décroit exponentiellement en fonction du temps et le retour de I'aimantation a

I’état d’équilibre peut étre caractérisé par deux temps de relaxation appelés T et T..

- Ti (temps de relaxation longitudinal) est la constante de temps décrivant le retour de

I’'aimantation a I’équilibre suivant I'axe z (parallele a By) .

- T, (temps de relaxation transverse) est la constante de temps du déphasage du signal dans

le plan (x,y) (perpendiculaire a _B_O))
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Pendant le processus de relaxation, I'aimantation M = (My,M,,, M,) suit une trajectoire

oscillatoire amortie qui peut étre décrit par les équations de Bloch :

-t

M, (t) = My[cos(wyt) — sin(wyt)]eT2 (11-12)
M, (t) = My[cos(wyt) + sin(wot)]e;_zt (II-13)
M, (t) = M, [1 - e;_f] (11-14)

Moest I'aimantation a I’équilibre. Le signal résultant de I'évolution temporelle est ensuite traité
par une transformée de Fourier afin d’obtenir un spectre et d’analyser les résultats dans le

domaine fréquentiel.

11.5.2. Les différentes interactions en RMN

La plupart des systemes étudiés en RMN ne sont pas constitués de noyaux nus entouré de vide

mais d’atomes dans des structures chimiques a I'état de molécules ou de solides. Dans ces

conditions, les champs magnétiques locaux (m) induits par I'environnement local du noyau
(interactions internes) vont perturber le champ magnétique principal pergu par le noyau et induire
des modifications de la fréquence de résonance. Ces modifications de la fréquence de résonance
du noyau permettent d’obtenir des informations variées sur son environnement chimique local et
constituent la richesse de la technique RMN. Les interactions entre spins nucléaires et les champs
magnétiques locaux peuvent étre décrits par des Hamiltoniens qui vont d’additionner a I'effet
Zeeman :

Hiotar = Hzp + H; (1I-15)

ol Hyp est 'Hamiltonien de I'effet Zeman (dominant au haut champ) et H; I'Hamiltonien de la
somme de toutes les interaction internes.

H; =Hes +Hy +Hp + Hyp + -+ (I1-16)
avec I’'Hamiltonien de déplacement chimique H s (CS :Chemical shift), des couplages J indirects
Hj, des coulages dipolaires directs Hj, et de l'interaction quadripolaire Hj, . Les champs locaux
étant généralement tres faibles devant le champ magnétique principal B_O) (B_O) > m), par
conséquence Hyp > H;, et il est possible de négliger les termes des Hamiltoniens d’interaction
qui ne commutent pas avec l'interaction Zeeman. Les interactions sont ensuite traitées dans le
cadre des perturbations stationnaires au premier ordre, sauf pour I'interaction quadripolaire qui

nécessite de considérer le terme de second ordre. L'Hamiltonien des interactions s’écrit alors :

H; ~ Hes +Hy +Hp + Hy™® + Hy® (11-17)
avec HQ(l) et HQ(Z) les Hamiltoniens d’interaction quadripolaire au premier et au seconde ordre

respectivement. Les interactions de déplacement chimique et des couplages dipolaires sont de
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I’ordre de grandeur de plusieurs kHz. Les couplages quadripolaires sont variables et peuvent étre
tres fort d’un ordre de grandeur de plusieurs MHz. Les couplages J sont beaucoup plus faibles (de
1 a 100 Hz) et généralement pas observés sur les spectres RMN du solide. Dans les solides, ces

interactions sont anisotropes et décrites par des tenseurs de rang 2.

11.5.2.1. Le déplacement chimique
Le déplacement chimique est I'une des interactions majeures en RMN. Elle reflete la nature de
I’environnement chimique autour du noyau et permet d’avoir des informations sur la nature des
liaisons chimiques ainsi que sur la symétrie de I'environnement local. Le nuage électronique qui
entoure le noyau créé en effet un champ magnétique local induit B qui s’oppose a celui du champ
magnétique extérieur appliqué B_O) :

B=B,(1-0) (11-18)
ou o est le tenseur d’écrantage [10]. Ce tenseur est décrit une matrice de taille 3x3 qui peut

s’écrire, dans les axes principaux du systeme (PAS), comme [11] :

o1 O 0
Opas = ( 0 (¥ 0 ) (11‘19)

0 0 033
On définit I'’écrantage isotrope comme la trace du tenseur :

1
Tiso = 3 (011 + 025 + 033) (11-20)
On définit deux paramétres pour décrire I'anisotropie du tenseur : I'extension de I’anisotropie
Ocsa et le parameétre d’asymétrie ncsa (CSA : Chemical Shift Anisotropy) qui s’expriment dans la

convention d’Heaberlen [12] par :

Ocsa = 033 — Oiso (11-21)
Oyy — Oxx
Nesa = —UCSA (11-22)

avec gy, 0,,et a3 définis suivant la convention |0y, — 50| < 1011 — Gigo| < 033 — Tig0| [11].

Expérimentalement, on ne peut pas mesurer I’écrantage par rapport au noyau nu et on mesure
une variation de la fréquence par rapport a celle un échantillon de référence connu v,.¢. On

définit alors le déplacement chimique par :

v; —V
8(ppm) = ——L
0

avec v; et vrer les fréquences de précession des noyaux dans I'échantillon observé et dans la

(11-23)

référence respectivement. Le déplacement chimique peut s’exprimer en fonction de I'écrantage :
61' = O-ref — 0; (11-24)
Finalement, I'Hamiltonien de I'interaction de déplacement chimique est décrit par :

Scsa 2 9 2
Hes = yIzBy [6is0 + — ((3cos* 8 — 1) + n¢sa sin® O cos* @) (II-25)
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ol les angles B et ® décrivent I'orientation du tenseur de déplacement chimique par rapport au

champ magnétique externe.

Pour un monocristal, la position de la raie de résonance dépendra donc de I'orientation de
I’échantillon par rapport a Bo. Dans le cas d’une poudre polycristalline, le spectre sera constitué
de I'ensemble des pics associés a la distribution des orientations des cristallites dans la poudre.
Ceci conduit I'obtention d’un spectre large, centré sur le déplacement chimique isotrope, et avec
une forme caractéristique dépendant des parametres d’anisotropie comme illustré a la Figure 11-8.

On peut noter que le déplacement chimique isotrope (6ic) et I'anisotropie de déplacement

chimique (6csa) sont proportionnelles au champ magnétique externe B_O).

by
6XX 6iso 6ZZ
6
CSA
Ncsa ———
fréquence

Figure II-8. Représentation du spectre RMN d’une poudre polycristalline dans le cas de 'interaction de
déplacement chimique. Les parametres de déplacement chimique sont exprimés dans la convention de
Haeberlen [12].

11.5.2.2. l'interaction dipolaire

L'interaction dipolaire directe traduit les interactions a travers I'espace entre les moments
magnétiques de deux noyaux (Figure 11-9). Cette interaction permet d’obtenir des informations
sur les distances interatomiques et les couplages dipolaires peuvent étre homonucléaires (entre

deux isotopes de méme nature) ou hétéronucléaires (entre deux isotopes de nature différente).

L’'Hamiltonien de I'interaction dipolaire hétéronucléaire entre deux noyaux i et s s‘écrit [13] :
Hpe%r0 — _d(3cos2 6 — 1)1;41, (11-26)

Avec d est la constante de couplage dipolaire :

Ho ViVs
d=— 3
4 s

(11-27)

ouU U est la perméabilité du vide, h la constante de Planck réduite, yi et ys les rapports
gyromagnétiques des noyaux i et s. 6 correspond a I'angle entre le vecteur internucléaire et le

champ magnétique By et risest la distance internucléaire.
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Pour le couplage dipolaire homonucléaire entre deux noyaux i, 1 et 2, ’'Hamiltonien s’écrit :

d —_— —>
HpHome = —5Bcos?0 = 1)(3L1,1p; — 1.T2) (11-28)

On notera que les interactions dipolaires homonucléaires et hétéronucléaires sont
indépendantes du champ magnétique externe By et ne contiennent pas de terme isotrope.
Comme I'anisotropie de déplacement chimique, les interactions dipolaires homo et
hétéronucléaires conduisent a des élargissements sur les spectres de poudres polycristallines avec
une forme caractéristique qui dépend de I'amplitude des couplages, et donc de la distance
internucléaire (1/r3). On notera que les interactions dipolaires dépendent des rapports

gyromagnétiques de deux noyaux et ne dépendent du champ magnétique Bo.

Figure II-9. Représentation schématique de I'interaction dipolaire entre deux spinii et s.

11.5.2.3. Le couplage indirect J

L'interaction indirecte J résulte du couplage entre deux noyaux par l'intermédiaire des
électrons impliqués dans la liaison chimique (Figure 1I-10). Elle est généralement beaucoup plus
faible que les interactions dipolaires et de déplacement chimique anisotrope. L’anisotropie du
couplage J est donc négligée et on ne considere que la partie isotrope de cette interaction. Dans
ce cas, 'Hamiltonien permettant de décrire le couplage J entre deux noyaux de nature différente
i et's, s’exprime sous la forme de [14]:

H, = 2m) sl (11-29)
avec Jis le couplage J isotrope (scalaire).

Les couplages J sont indépendants du champ magnétique B, et dépendent des rapports
gyromagnétiques des deux noyaux couplés, comme pour le couplage dipolaire. Dans le cas de
molécules en solution, ces couplages sont a I'origine de I'éclatement des raies de résonance sous

forme de multiplets.

Dans le cas de poudres polycristallines, la signature des couplages J isotropes n’est
généralement pas observable sur les spectres, car ils sont masqués par les élargissements liés aux
interactions plus fortes. En revanche ils peuvent étre mis en évidence et utilisés dans des

expériences spécifiques qui seront détaillées dans la partie I1.5.4. En particulier, ces couplages J
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permettent de sonder les connectivités interatomiques au travers des liaisons chimiques, et non

a travers I'espace comme les couplages dipolaires.

Figure 1I-10. Représentation schématique de l'interaction de couplage indirect J entre deux spinii et s.

11.5.2.4. L'interaction quadripolaire

L'interaction quadripolaire est présente uniquement pour les noyaux ayant un spin 1>1/2 qui
posseédent un moment quadripolaire électrique. Environs 75% des noyaux observable en RMN
sont des noyaux quadripolaires avec un spin nucléaire I>1/2 (Figure II-11). Cette interaction résulte
du couplage entre le moment quadripolaire électrique Q du noyau (intrinséque au noyau) et le
gradient de champ électrique local (EFG : Electric Field Gradient), créé par une répartition non
sphérique des charges (électroniques et ioniques) autour du noyau. Cette interaction peut étre
trés intense (MHz) et est généralement dominante pour les noyaux de spin 1>1/2, comme 2*Na,

1Ga, 2Nb ou ®Sr que nous avons observé dans nos travaux.

eNMR

NMR Periodic Table

Group[ I [ [IHa[IVa[Va [VIa |[VIla [VIIIa |VIIb VIc|IB [IB [I0 [IV [ V [ VI [VII [VIID
Period
1 2
' He
2 3 |4 516 |7 |8 |9 |10
Li Be B|C|N|O|F |Ne
3 11 |12 13 14- 15 |16 |17 |18
Na Mg Al|§i|P|S |a
4 19 |20 21 |22 (23 |24 |25 26 27 28 |29 |30 |31 |32 |33 |34 |35 |36
K|Ca |S¢|Ti |V |Cr(Mn|Fe |Co |Ni Cu|Zn |Ga Ge As |Se |Br |Kr
5 37 |38 39 (40 |41 |42 (43 |44 | 45 |46 |47 |48 |49 |50 (51 |52 (53 |54
Rb | Sr Y |Zr |Nb Mo Ru | Rh Ag|Cd |In |Sn |Sb |[Te | I |Xe
6 55 |56 |, |71 |72 |73 |74 |75 |76 |77 |78 |79 |80 |81 (82 83- 84 85 |86
Cs/Ba| |Lu |Hf |Ta (W |Re Os | Ir | Pt |Au|Hg Tl Pb|Bi
7 87 |88 | .|103 |104 |105 |106 (107 | 108 | 109 |110 |111 |112 113 |114 115 |116 |117 (118
. |57 |58 |59 |60 |61 | 62 | 63 64 |65 |66 (67 (68 |69 |70
*Lanthanides |* |75 | cc |Pr |Nd|#n |Sm | Eu | Gd |Tb Dy [Ho |Er Tm|Yh
#*Actinides |** 89 (90 |91 9[2; 93 | 94 | 95 96 |97 |98 |99 (100 |101 |102

Euﬂm Spins [1/2[1[3/2[5/2[712 |9r2|

Figure II-11. Tableau périodique des éléments indiquant les spins nucléaires de chaque noyau actif en
RMN, d’apres [15].
L'interaction quadripolaire, entre le moment quadripolaire électrique d’un noyau | et le

tenseur de gradient de champ électrique local, est donné par I'Hamiltonien :
eQ
Hy =———"—-1VI
Q72121 + Dh
avec Q le moment quadripolaire du noyau | et e la charge élémentaire de I'électron.

(11-30)
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Dans son systeme d’axes propres, le tenseur de gradient de champ électrique V s’écrit :

Vex 0 0

0 0 Vyy
La trace de la matrice V est nulle et on définit les valeurs propres du tenseur selon la convention

Vx| < [Vyyl < [Vzzl.

Le tenseur de couplage quadripolaire est décrit a I'aide de deux parameétres, Cq la constante

de couplage quadripolaire et nqle parametre d’asymétrie (compris entre 0 et 1), définit comme :

eQV, Vix — Vs
Co = QVzz et 1 XX YY (11-32)

Comme l'interaction quadripolaire peut étre trés forte, il est souvent nécessaire de considérer

les termes de second ordre dans la théorie des perturbations stationnaires. On écrit alors

I"'Hamiltonien H, avec deux termes :

Hy=Ho® + Hy® (11-33)
ou HQ(l)et HQ(Z) sont les termes de l'interaction quadripolaire du premier ordre et de second

ordre respectivement.

Les effets quadripolaires du premier ordre ne dépendent pas du champ magnétique extérieur
Bo et ils n’affectent pas les transitions symétriques entre états de spin |l,+m> et |I,-m>. Pour les
noyaux quadripolaires de spin demi-entier, les effets de premiers ordres n’affectent donc pas la
fréquence de la transition centrale <-1/2,1/2> et perturbent uniquement les transitions satellites
(ST) (Figure 1I-12). L’interaction quadripolaire du 1°" ordre peut étre décrit de cette maniére dans

le cas ou nNg=0:

w0 = 3nCy 1

= mE(B cos? By, — 1) (11-34)

avec Bq I'angle entre I'axe z du tenseur EFG et le champ magnétique extérieur Bo.

68



B_(; #0 Quadripolaire Quadripolaire

|=3/2 du 1er Ordre du an ordre
m=-3/2
AE=wp | ST AE=w +wo @ ST AE=wo+wq ™, wg @
~%o
m=-1/2 S
AE=w, | CT or
AE=w, -
m=+1/2 S //,
AE=w, - wQ(l) ST AE=w,- wQ(l)_ wQ(Z)
AE=w, | ST R ‘
m=+3/2 - ..

Figure II-12. Modifications des niveaux d’énergie Zeeman et des fréquences de transition par les effets
de Iinteraction quadripolaire de premier et de second ordre pour un spin 3/2.

L'interaction quadripolaire de second ordre perturbe I'ensemble des transitions (centrale et
satellites, Figure 11-12). Il est possible d’écrire la fréquence quadripolaire du second ordre pour la

transition centrale comme [16] :

1 3
w? = ——wg? [1(1 +1) - Z] [A(n, ®) cos* B + B(n, ®) cos? 6 + C(n,®)]  (1I-35)
2772 Wo
avec
27 9 3
A(n, @) = —§+Zn cos 20 —§n2 cos? 2@ (11-36)
30 n?
B(n, @) = -5 + =5~ 2ncos2® (11-37)
3.n° 1 3,

C(n,¢)——§+?—zcosz<b—§n cos“ 29 (I11-38)

Comme les autres interactions anisotropes, I'interaction quadripolaire peut conduire a des
élargissements trées forts sur les spectres de poudres polycristallines (Figure II-13 et Figure 1I-14).
On notera cependant que les effets quadripolaires de second-ordre, qui affectent la transition
centrale des noyaux quadripolaires de spin demi-entier, sont inversement proportionnel au
champ magnétique Bo. L'utilisation de champ magnétique intense permet donc de réduire les

effets du couplage quadripolaire de second ordre sur les spectres de poudres polycristallines.
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Transition Centrale
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Figure 11-13. lllustration du spectre d’un noyau de spin 3/2 affecté par I'interaction quadripolaire de
premier ordre (droite) et zoom sur les transitions satellites (gauche) pour une poudre polycristalline.
Extrait de la référence [17].

7, =1

200 150 100 50 0 -50 -100 -150 -200

Figure II-14. Illustration de I'effet de I'interaction quadripolaire de second ordre sur la transition
centrale d’un noyau de spin 3/2 pour différentes valeurs du paramétre d’asymétrie du tenseur de
gradient de champ électrique. Extrait de la référence [17].

11.5.3. RMN du solide

Les interactions internes d’écrites précédemment dans la partie 11.5.2 sont anisotropes. Pour
les molécules dans les liquides, les mouvements browniens conduisent a des réorientations
isotropes des molécules beaucoup plus rapides que I'échelle des temps accessible en RMN et les
partie anisotropes des interactions sont moyennées induisant une résultante nulle [13]. Il ne
subsiste alors que les parties isotropes des interactions de déplacement chimique et de couplage
J. Dans ce cas, les spectres RMN sont constitués de raies de résonance fines, éventuellement sous
forme de multiplets. Dans les solides, la fréquence de résonance du noyau dépend aussi des
parties anisotropes des interactions internes, ce qui conduit a des élargissements des raies sur les
spectres de poudres. Ces élargissements, généralement forts, dégradent la résolution spectrale et
peuvent rendre I'observation des signaux trés difficiles. Afin de supprimer ou de diminuer

I’élargissement des spectres provoqués par les interactions anisotropes, on utilise la technique de
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rotation a I'angle magique (MAS : Magic Angle Spinning) qui permet d’obtenir des spectres RMN

de haute résolution pour des solides.

1.5.3.1. RMN MAS (Magic Angle Spinning)

Afin d’éliminer les élargissements dus aux interactions internes anisotropes sur les spectres
RMN du solide, on utilise communément la technique de rotation a I'angle magique (MAS)
introduite par Andrew et al. [18] et Lowe [19] en 1959. Nous avons vu précédemment que les
parties anisotropes des interactions de premier ordre fait intervenir le terme (3 cos? 8 — 1), ou
O décrit I'orientation par rapport au champ magnétique externe. Ce terme s’annule lorsque
0=54.75°. La technique de rotation a I'angle magique consiste a effectuer une rotation rapide de
I’échantillon autour d’un axe avec un angle de 54.75° par rapport a B_O), pour éliminer en moyenne
les parties anisotropes des interactions et les élargissements de raies qu’elles produisent. La
rotation a I'angle magique de I’échantillon est aujourd’hui une technique incontournable et

essentielle pour obtenir des spectres RMN de haute résolution pour les solides.

Vrot

15 kHz

Figure 11-15. (Gauche) Représentation d’un échantillon dans un rotor tournant a I'angle magique.
(Droite) Spectres d’un noyau de spin % soumis a I'interaction de déplacement chimique isotrope en
fonction de la fréquence de rotation a I'angle magique vror. de I'échantillon.

Lorsque la fréquence de rotation de I’échantillon est tres rapide par rapport a I'étendu des
élargissements anisotropes, alors il ne subsiste que la partie isotrope des interactions
(Figure 11-15). Les spectres sont alors constitués de raies de résonance fines dont les positions
correspondent aux déplacements chimiques isotropes. Dans le cas ou la fréquence de rotation est
plus faible que I'extension des interactions anisotropes, alors des bandes de rotation apparaissent
de part et d’autre de la raie isotrope a des positions correspondant a des multiples de la fréquence

de rotation (Figure 11-15).

Dans le cas des interactions de second ordre comme le couplage quadripolaire, la rotation a
I'angle magique permet de réduire les élargissements mais pas de les éliminer completement

(Figure 11-16). Néanmoins, elle apporte une amélioration trés significative de la résolution sur les
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spectres des noyaux soumis aux quadripolaires de second ordre. Pour éliminer completement les
élargissements de second ordre, il est nécessaire de combiner la rotation a I’'angle magique avec

des expériences spécifiques a deux dimensions.

o =0
1, =0,2
7, =10,4
17, =0,6
1, =0,8
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Figure 11-16. (a) Spectres de poudre de la transition centrale d’un noyau de spin 3/2 en condition
statique (a gauche) et en rotation a I'angle magique pour une vitesse infinie (a droite), pour différentes
valeurs du parametre d’asymétrie na. Extrait de la référence [17].

11.5.3.2. La préparation des échantillons et mise en ceuvre expérimentale

Lors de ces travaux de these, les spectres RMN de différents noyaux de nos échantillons ont
été enregistrés a différents champs magnétiques, de 7.0, 9.4, 17.6 et jusqu’a 20.0 T, en utilisant
des spectromeétres Bruker Avance lll et Neo et des sondes Bruker de rotation a I’'angle magique
(double ou triple résonance). Les échantillons sont sous forme de poudres finement broyées et ils
sont contenus dans un rotor pour les expériences de rotation a I'angle magique. La taille des rotors
varie en fonction de la fréquence de rotation désirée. Pour des fréquences de rotation jusqu’a
15k Hz, on utilise des rotors d’'un diametre de 4 mm, alors que pour atteindre des fréquences de
rotation de 65 kHz et de 100 kHz, on utilise des rotors de plus petits diametres de 1.3 et 0.7 mm.
Le bouchon supérieur est usiné sous forme d’ailettes afin de faire tourner le rotor a la fréquence

souhaitée a I'aide d’un flux de gaz (air sec ou N3).

f ™

PN
PR

Figure 11-17. (a) Représentation des différentes tailles de rotor pour la rotation a I’angle magique et des
fréquences de rotation maximales [20], (b) Photographie d’un aimant supraconducteur Bruker
disponible au laboratoire CEMHTI et délivrant un champ magnétique de 20.0 T [21].
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11.5.4. Séquences impulsionnelles utilisées

Différentes séquences d’impulsion peuvent étre utilisée pour réaliser des expériences RMN.
Ces séquences sont choisies en fonction de la nature du noyau observé, de ces caractéristiques
spectrales et de la nature des informations structurales recherchées. L'ensemble des séquences
impulsionnelles utilisées dans ce travail pour obtenir les spectres RMN de nos échantillons (en

rotation a I'angle magique ou en conditions statiques) sont décrites dans la suite.

11.5.4.1. Excitation directe par impulsion simple

La séquence impulsionnelle la plus simple permettant d’obtenir un spectre RMN est constituée
d’une seule impulsion de champ radiofréquence (RF), comme représenté en Figure 11-18. Comme
mentionné auparavant, 'impulsion permettant de maximiser le signal de I’échantillon correspond
a un angle de basculement de 90° par rapport a Bo. La durée de I'impulsion correspondant a ce
basculement de 90° dépend de I'amplitude B; du champ RF et elle définit la largeur de la gamme
spectre excitée. Le délai DE aprés I'impulsion (Figure 11-18) correspond au temps mort qui permet

a la bobine de passer du mode émission du champ RF au mode réception de la FID.

2
plwl FM
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.y
D1 P1 DE
) Détection ”

Figure II-18. Représentation schématique d’une expérience RMN avec une seule impulsion de champ
radiofréquence.

L'angle de basculement de I’'aimantation par rapport a By est défini par la longueur de
I'impulsion et I'amplitude du champ radiofréquence utilisés. Un angle de basculement de 90°
permet de maximiser l'intensité du signal détecté et on définit la durée de I'impulsion
correspondante par Tg. La fréquence de nutation définie par I'amplitude B; du champ

radiofréquence s’écrit alors comme :
500 500
2Tgo(ps)  Tygo(us)

Dans le cas des noyaux quadripolaires (1>1/2) de spin demi-entier, la nutation de I'aimantation

ver(kHz) = (I1-39)

autour de B; dépend de I'amplitude de I'interaction quadripolaire et du champ radiofréquence

appliqué.
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On distingue trois régimes d’excitation pour ces noyaux :
- Lorsque vgg >> vj, la courbe de nutation obtenue pour la transition centrale est
similaire a celle d’un noyau de spin % et I'excitation affecte I'ensemble des transitions

(centrale et satellites). Ce régime est dit non sélectif.

- Quand vgg << v : la courbe de nutation de la transition centrale est plus rapide et
I'impulsion n"affecte que cette transition. Ce régime est dit sélectif et la durée optimale de
I'impulsion Teo solige €5t définie par :

T90 liquide

Too sotide = - 1 (11-40)

I+5

oU Tooliquide COrrespond a un angle de basculement de 90° pour un couplage quadripolaire nul ou

tres faible (cas précédent).

- Dans les cas intermédiaires, la courbe de nutation obtenue n’est pas sinusoidale et des
cohérences multi-quanta entre les différents états de spin du noyau peuvent étre excitées

(Figure 11-19).

-1

Figure 11-19. Courbes de nutation d’un noyau de spin 3/2 en fonction de I'amplitude du couplage
quadripolaire. Les courbes en bleu et en jaune correspondent au cas d’une excitation non-sélective et
sélective de la transition centrale. Extrait de la référence [17].

2

Aprés une impulsion radiofréquence de basculement, I'aimantation retourne a I'état
d’équilibre le long du champ magnétique principal (orienté suivant I'axe z) avec une vitesse qui
dépend du temps de relaxation longitudinal du systéme de spin (I=1/2 ou 1>1/2). La durée entre
deux séquences d'impulsion, appelée temps de recyclage D1, doit étre ajustée pour permettre le

retour a I'équilibre de I'aimantation en fonction du temps de relaxation longitudinal.

Mesure du temps de relaxation longitudinal T, par saturation-récupération

L'expérience de saturation-récupération permet de mesurer le temps de relaxation

longitudinal T; permettant le retour de I'aimantation a son état d’équilibre. Cette séquence utilise
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une série de n impulsions (avec un angle de bascule de 90°) séparées par une durée courte de
maniére a annuler I'aimantation longitudinale. Aprés un temps d’attente, une impulsion de 90°
est appliquée pour acquérir le signal correspondant a I'aimantation reconstruite pendant cette
durée. Une série d’expérience est alors réalisée en incrémentant la durée du temps d’attente et
en enregistrant l'intensité du signal obtenu. On obtient une courbe de type exponentielle a partir

de laquelle on peut déterminer la valeur du temps de relaxation T; a partir de I'’équation :

My (t) = M, <1 - e;_f) (11-41)

(a)

A=)

T,=665s

Intégrale (a.u.)

L. i\w

e

0 560 ldOO 15‘00 20‘00 2500
Tau (s)
Figure 11-20. (a) Représentation schématique de la séquence de saturation récupération. (b) Evolution
de I'intensité du signal RMN de 2°Si dans un verre (60Si02-8Ga203-8Nb20s-15Na20) en fonction du
temps d’attente.

Enregistrement de spectres quantitatifs

Afin d’obtenir des spectres quantitatifs, il est nécessaire d’attendre le retour du systeme de
spin a son état initial en fonction de la valeur du temps de relaxation longitudinal. Selon I'’équation
[I-42, le temps d’attente nécessaire pour reconstruire 99% de I'aimantation aprés une impulsion
de 90° correspond & une durée D; = 5*Ty. Lorsque le temps T; est trés long (comme pour 2°Si), on
préfere utiliser des angles de basculement plus faibles qui permettent de réduire le temps
d’attente entre deux accumulations consécutives. La durée d’attente peut étre déterminée en

fonction de I’'angle de basculement et du temps de relaxation T; selon :

cos 6 =exp( T
1

1
) = D1 = —In(cosB) X T, (11-42)

11.5.4.2. Séquence d’écho de Hahn

La séquence d’impulsion d’écho spin de Hahn [22] (Figure II-21) est composé de deux
impulsions séparées par un temps tT. La premiere impulsion de 90° créée I’aimantation
transversale qui évolue ensuite pendant le temps T sous la présence des interactions internes. Une
impulsion 180° est alors appliquée afin de permettre la refocalisation de I'aimantation dans le plan
transverse apres un second temps 1. Cette expérience permet donc de s’affranchir du temps mort
apres les impulsions et de détecter I'intégralité du signal de FID. On peut choisir d’enregistrer le

signal apres le second délai t (au top du signal d’écho) ou bien apres I'impulsion 180° de
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refocalisation (signal d’écho complet). Cette séquence permet de s’affranchir des corrections de
phase de premier ordre qui sont liées a la perte du signal dans le temps mort. La séquence d’écho
de Hahn peut s’appliquer a des noyaux de de spin %, ainsi qu’aux signaux de la transition centrale
des noyaux quadripolaires de spin demi-entier en utilisant un régime d’excitation sélectif (champ
RF de faible amplitude par rapport a l'interaction quadripolaire. Dans le cas de forts couplages
quadripolaires conduisant a des signaux FID tres courts, cette séquence d’acquisition est
essentielle pour s’affranchir du temps mort et pour pouvoir détecter le signal. En conditions de
rotation a I'angle magique, le temps d’écho est ajusté a un multiple de la période de rotation.
Nous avons notamment utilisé cette séquence pour acquérir les spectres MAS des noyaux

quadripolaires "*Ga et **Nb.
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Figure II-21. Représentation schématique de la séquence d'impulsion d’écho de Hahn. Le temps d’écho
T correspond a ntr oU Tr est la période de rotation de I'échantillon

Mesure du temps de relaxation transversal T,

La séquence d’écho de Hahn présentée précédemment permet également de mesurer le
temps de relaxation transversal T, de l'aimantation. Pour cela, I'expérience est répétée en
incrémentant graduellement la durée du délai T entre les deux impulsions. La constante de temps
de relaxation T, est alors déterminé a partir de la variation de I'intensité du signal en fonction du

temps 1 qui suit la relation :

—t
M, (£) = M, exp (—) (11-43)
T,
s
iL;
1.5 2r0 2r5 3r0

Tau (ms)
Figure 11-22. Exemple de courbe de mesure du temps de relaxation transverse T2 dans un verre de
composition 60Si02-8Ga203-8Nb20s-15Na20 par la séquence d’écho de Hahn.
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11.5.4.3. MQMAS et STMAS

Comme rappelé auparavant, la technique de rotation a I'angle magique ne permet d’éliminer
complétement les élargissements liés a I'interaction quadripolaire de second ordre. Pour éliminer
les élargissements résiduels, il est nécessaire de combiner la rotation a I'angle magique avec des
séquences impulsionnelles spécifiques. Ces séquences permettent d’obtenir des spectres a deux
dimensions, avec une dimension isotrope dans laquelle les élargissements liés aux couplages
guadripolaires de second-ordre sont éliminés. Deux méthodes sont principalement employées, la

méthode MQ-MAS et la méthode ST-MAS.

La séquence MQMAS

La méthode MQMAS (Multiple Quantum Magic Angle Spinning) introduite par Frydman et al.
[23] utilise une corrélation entre le spectre MAS de la transition centrale et un spectre associé aux
transitions symétriques multi-quanta des noyaux quadripolaires. Elle permet d’obtient un spectre
a deux dimensions, dont I'un contient le spectre MAS conventionnel (axe horizontal) et I'autre un
spectre isotrope sans élargissements quadripolaires (axe vertical). Les positions des raies dans la
seconde dimension dépendent alors uniquement du déplacement chimique isotrope et du
déplacement quadripolaire isotrope de second ordre. Différentes variantes de cette séquence
existent et, dans ce travail, nous avons utilisé les séquences MQMAS z-filter [24] et MQMAS RIACT
[25].

MQMAS avec filtre Z. Cette séquence est composée de trois impulsions (Figure 11-23) [24]. La
premiere impulsion permet [I'excitation des cohérences multi-quanta (triple-quanta
généralement) qui évoluent pendant le temps t;. La deuxiéme impulsion permet de reconvertir
les cohérences multi-quanta (3Q) en cohérence a zéro-quanta. La derniére impulsion est alors une

impulsion de 90° sélective de la transition centrale permettant I'acquisition de la FID résultante.
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Figure II-23. Représentation de la séquence MQMAS z-filter et son chemin de cohérence.
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MQMAS RIACT. La séquence MQMAS RIACT est composée de deux impulsions (Figure 11-24)
[25]. Comme pour la séquence MQMAS ZF, la premiére impulsion permet I'excitation de
cohérences multi-quanta (3Q) qui vont évoluer pendant un temps t; incrémenté. Apres cette
évolution, les cohérences multi-quanta sont ensuite directement reconverties en aimantation
transversale pour la détection du signal. La durée de deuxieme impulsion correspond a % de la
période de rotation pour que le transfert de cohérence soit adiabatique et efficace (Rotation

Induced Adiabatic Coherent Transfer).
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Figure II-24. Schéma de la séquence d’impulsion MQMAS RIACT et son chemin de cohérence associé.
La séquence DQF-STMAS

La séquence d’impulsion STMAS (Satellite-Transition Magic-Angle Spinning) (Figure II-25.a) a
été introduite par Z. Gan en 2000 [26], pour éliminer les élargissements de 2" ordre des spectres
de poudre des noyaux quadripolaires de spin demi-entier. Comme la méthode MQMAS, elle
permet d’obtenir un spectre a deux dimensions dont 'une correspond au spectre MAS et I'autre
a un spectre isotrope avec une résolution améliorée. Dans le cas du STMAS (Figure 1I-25.b), on
utilise une corrélation entre le spectre MAS de la transition centrale et celui des transitions
satellites pour éliminer les élargissements de 2" ordre. Comme les transitions satellites sont
affectées par les effets de 1°" ordre quadripolaire, la méthode STMAS requiére un réglage trés
précis de I'angle magique ainsi que des vitesses de rotation trés stables pour étre efficace. On
utilise généralement la séquence DQF-STMAS [27] qui permet d’éliminer efficacement des
artéfacts sur le spectre 2D obtenu (Figure 11-25.c-d). Dans ce cas, 'ajout d’une impulsion a faible
champ RF, qui permet d’inverser sélectivement la transition centrale sans perturber les autres
états de spin, est utilisée pour supprimer le signal d’autocorrélation de la transition centrale qui

n’est pas désiré.
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Figure 11-25. Schéma des séquences d’impulsion (a) DQF-STMAS, (b) STMAS et (c-d) spectres 2D ®Rb
obtenus avec chaque séquence [27]. Un artefact (CT-CT) est visible sur le spectre (d).

11.5.4.4. Séquences de recouplage dipolaire homonucléaire

1.5.4.4.1. Séquence POSTC7
La séquence d’impulsion POSTC7 [28] (Figure 1I-26) est utilisée pour réintroduire les couplages
dipolaires homonucléaires qui sont éliminés par la rotation a I'angle magique et générer des
cohérence double-quantum (2Q) caractéristiques de deux spin % couplés entre eux. La séquence
est construite a partir de sept blocs d’impulsions RF d’une durée totale 2tz. Pour chaque bloc, les

phases des impulsions sont incrémentées de 2m/7. Dans ces conditions, 'amplitude du champ

radiofréquence doit satisfaire la condition suivante :

WRr = 7 X Wpr (11'44)
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Figure II-26. Schéma de la séquence d'impulsion POSTC7 et son chemin de cohérence.
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Chaque bloc du cycle POSTC7 est construit a partir de trois impulsions RF avec des angles de
basculement de /2, 21t et 31/2 et des phases x, X et x respectivement. La longueur du cycle
d’excitation et de reconversion des cohérences double-quanta (2Q) est ajustée pour obtenir le
maximum de signal. La durée du cycle peut étre aussi optimisé pour sonder différentes valeurs de
couplages homonucléaires (les couplages forts pour les durées courte et les couplages faibles pour

des durées longues).

La séquence POSTC7 permet d’obtenir des spectres a deux dimensions de corrélation
homonucléaire et ainsi de cartographier les proximités spatiales entre les noyaux sondés. Cette
séquence a été utilisée dans ces travaux de these dans les deux systémes : SrGa,Si,0z et 60SiO,-

8Ga,03-8Nb,0s-XNa,0 afin de sonder les proximités spatiales 2°Si-2Si.

11.5.4.4.2. Séquence S3

Comme la séquence POSTC7, la séquence S3 (Figure 1I-27) permet de réintroduire les
interactions dipolaires homonucléaires qui sont éliminées par la rotation a I'angle magique [29].
Par rapport a POSTC7, la séquence S3 présente l'avantage de nécessiter des champs
radiofréquences de plus faibles amplitudes pour exciter et reconvertir les cohérence 2Q. En effet,
la condition de résonance rotatoire utilisée pour réintroduire le couplage dipolaire homonucléaire
correspond a wg/2 (au lieu de 7wr pour POSTC7) ce qui permet d’employer cette séquence dans
des conditions de rotation rapide de I’échantillon. Cette condition est vérifiée expérimentalement
a I'aide d’une expérience complémentaire de verrouillage de I'aimantation transverse (spin-lock)

détaillée a la section 11.5.4.6.
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Figure II-27. Représentation schématique d’une expérience MAS de corrélation homonucléaire double-
guantum simple-quantum (DQ-SQ) en utilisant la séquence S3 [29].
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11.5.4.5. Séquences de recouplage dipolaire hétéronucléaire : REDOR et PM-
REDOR

La séquence REDOR (Rotational Echo Double Resonance) [30] est une expérience de double
résonance permettant de réintroduire les interactions dipolaires hétéronucléaires en MAS et de
sonder les distances entre deux noyaux de nature différente. La séquence d’impulsion est décrite

a la Figure 11-28.
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Figure II-28. Schéma de la séquence d'impulsion REDOR, canal X noyau observé, canal Y noyau excité

Cette expérience nécessite ['utilisation d’'une sonde avec deux canaux de fréquence
permettant I'excitation simultanée et I'observation de deux noyaux différents. Sur le noyau
observé, on applique une séquence d’écho de Hahn (11.5.4.2) avec un temps d’écho correspondant
a un multiple de la période de rotation. Pendant le temps d’écho, on applique alors une séquence
sur I'autre noyau afin de réintroduire les couplages dipolaires hétéronucléaire. L'effets de ces
couplages est alors annulé par I'impulsion de refocalisation de 180° sur le noyau observé et on
obtient un signal de référence So. Sil’on applique simultanément une impulsion de 180° sur I'autre
noyau alors les couplages ne sont plus refocalisés et on observe un signal atténué S. Le signal
REDOR correspond a la différence entre So et S. Les courbes d’évolution du signal REDOR en
fonction de la durée du recouplage (qui correspond au temps d’écho) permettent alors d’obtenir

des informations sur les distances interatomiques et les proximités spatiales entre hétéro-noyaux.

Dans le cadre de ces travaux nous avons utilisé une séquence d’impulsion PM-REDOR (présenté
en Figure 11-29) proposée pour sonder les proximités entre un noyau de spin % et un noyau
quadripolaire [38]. Cette variante utilise la séquence de recouplage dipolaire hétéronucléaire
SR42; [31], [32] qui est appliquée sur le noyau observé dans ce cas. Dans le cas ol le second noyau
est de nature quadripolaire, une impulsion de 180° sélective de la transition centrale ne permet
pas d’affecter tous les états de spin, ce qui conduit a un signal moins atténué [33]. Pour créer une
atténuation plus forte, on utilise alors une impulsion a modulation de phase d’une durée

correspondant a 10 périodes de rotation, qui permet d’exciter les différents états de spin du noyau
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guadripolaire [38]. Cette séquence a été utilisée dans notre travail afin de sonder les proximités
spatiales 2°Si-23Na, 2°Si-"1Ga et 2°Si->3Nb. Les spectres 2°Si de référence, déphasé et de différence,
ainsi que les courbes REDOR 2°Si-’ Ga obtenu pour le composé SrGa,Si>Os sont présentés 3 titre

d’exemple a la Figure 11-30.

295i
71Ga PM
*Nb 10 T,

Figure 11-29. Schéma de la séquence PM-REDOR [34]. Observation et recouplage de °Si avec irradiation
sur les noyaux "*Ga ou **Nb..
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Figure 11-30. Exemple de spectre REDOR de référence, déphasé et différence obtenus pour une
expérience REDOR 2°Si-"1Ga sur le composé SrGa»Si20s (875°C) (b) Evolution du signal So de référence et
du signal S déphasé. (c) Courbes REDOR extraite pour différents environnements Q*mca de 2°Si..

11.5.4.6. Verrouillage de I'aimantation transverse (spin-lock)

L’expérience de verrouillage de I'aimantation transverse (« Spin-lock ») peut étre utilisée pour
déterminer expérimentalement les conditions de résonance rotatoire permettant de réintroduire
en MAS des interactions anisotropes comme les couplages dipolaires ou I'anisotropie de

déplacement chimique.

Dans cette expérience, I'aimantation transversale est d’abord créée aprés une impulsion de
basculement de 90° puis verrouillée suivant un axe du plan transverse en appliquant une
impulsion de durée variable et avec une phase décalée de 90° par rapport a la premiere impulsion.
Aprées I'arrét de I'impulsion de verrouillage, le signal de FID est détecté conventionnellement.
Lorsque I'amplitude du champ RF est trés supérieur aux interactions internes, I'aimantation est
verrouillée pendant la durée de I'impulsion. Lorsque I'amplitude du champ RF varie pendant une
durée fixe, le signal reste constant sauf quand les conditions de résonance rotatoire entre la

fréquence de nutation et la fréquence de rotation wi=2wg, wWi=Wr et wi=wg/2 sont rencontrées
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[35], [36], comme illustré a la Figure 11-31. Ceci permet de déterminer les amplitudes des champs
RF adéquates pour mettre en ceuvre les séquences de recouplage dipolaires homonucléaires

comme S3 (w1=wr/2) ou hétéronucléaires comme SR4?; (W1=2wgr).

2wy wg wg/2

-15 10 -5 0
Puissance pldB11 (dB)

Figure 1I-31. Variation de I'intensité du signal d’'un noyau de spin % (*°Si) en fonction de I'amplitude du
champ RF de I'impulsion de verrouillage (exprimée en dB). On observe une perte de signal lorsque la
fréquence de nutation correspond a 2wg, Wr et wr/2.

11.5.4.7. INADEQUATE refocalisée

La séquence MAS INADEQUATE refocalisée (Figure 11-32) [37] est utilisée pour sonder les
connectivités interatomiques homonucléaires en utilisant les couplages J au travers des liaisons
chimiques. Elle permet d’obtenir des spectres de corrélation 2D qui refletent ainsi les
connectivités chimiques. Traditionnellement, on utilise dans I'expérience des cohérences double-
guantum caractéristiques d’une paire de spin couplés entre eux. Il est aussi possible d’employer
une variante de la séquence avec des cohérences tripe-quanta correspondant a trois spins couplés

entre eux [38].

Dans la séquence MAS INADEQUATE refocalisée (Figure 11-32), on utilise un bloc d’excitation
puis de reconversion des cohérences multi-quantum pour sélectionner les noyaux couplés entre
eux. Ces blocs sont construits a partir une séquence d’écho de Hahn P90-t-P180-t (ou le temps
d’écho est 21). Comme l'impulsion de 180° ne refocalise pas les interactions homonucléaires
dipolaire ou J, I’évolution du signal pendant le temps d’écho conduit a la formation de cohérences
antiphases entre noyaux couplés. Celles-ci sont transformées en cohérences double ou triple-
quanta par I'impulsion de 90° (en choisissant la phase de I'impulsion). Le bloc de reconversion
adopte un schéma symétrique en omettant la premiére impulsion de 90° pour détecter
directement le signal sélectionné. L'expérience INADEQUATE refocalisé est réalisée sous rotation
rapide de I’échantillon a I'angle magique pour éliminer les interactions dipolaires anisotropes et
conserver uniquement les couplages J isotropes, de maniére a sonder exclusivement les

connectivités chimiques entre noyaux.
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Figure 11-32. Schéma représentatif de la séquence d'impulsion INADEQUATE refocalisée

Comme les couplages J sont généralement tres faibles (1 a 100 Hz), il est nécessaire d’utiliser
des temps d’écho longs (10-100ms) pour générer efficacement des cohérence double-quantum
par cette méthode. Ceci peut conduire a des limitations si le temps de relaxation transversal T, du
noyau observé est trop court et rendre la séquence INADEQUATE refocalisée inefficace. Cette
séquence permet d’obtenir des cartes 2D de corrélations homonucléaires qui révélent les
connectivités chimiques. En sélectionnant différents ordres de cohérence, cette séquence peut
étre aussi utilisé pour éditer sélectivement les raies de résonances de différentes espéces dans un
spectre MAS 1D, en fonction du type et du nombre de liaisons chimiques impliquées. Dans nos
travaux, cette séquence d’'impulsion avec des filtres double et triple-quanta été utilisée pour
éditer sélectivement les différents environnements 2°Si Q*, dans les verres et céramiques du

systeme SrGa,Si;Os.

11.5.4.8. Train d’écho CPMG et PROJECT

La séquence CPMG (Carr-Purcell-Meiboom-Gill) [39], [40] est une séquence d’impulsion qui
permet d’enregistrer un train d’échos de spin consécutifs en refocalisant I'aimantation transverse
plusieurs fois au cours du temps. Basée sur la séquence d’écho de Hahn, la méthode CPMG
emploie un train d’impulsions de refocalisation de 180° espacées par des délais pendant lesquels
on enregistre les signaux refocalisés au court du temps. En condition de rotation a I'angle magique,

les temps d’écho correspondent a des multiples de la période de rotation.

Initialement introduite pour mesurer plus précisément le temps de relaxation de I'aimantation
transverse (T2) [39], [40], cette séquence a rapidement été utilisée pour amplifier le signal RMN
en enregistrant un grand nombres d’écho de spin plut6ét que seulement la FID, notamment lorsque
le T1 du noyau étudié est long [41]. Par la suite, la séquence CPMG a été appliquée pour amplifier
les signaux larges des noyaux quadripolaires de spin demi-entier et de faible rapport
gyromagnétique, en utilisant des impulsions de refocalisation sélective de la transition centrale

[42], [43].
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A partir du train d’échos, on peut effectuer la somme des échos individuels et augmenter le
rapport signal sur bruit du spectre obtenu aprés transformée de Fourier. On peut aussi effectuer
directement la transformée de Fourier du train d’échos pour obtenir un spectre discrétisé sous la
forme de pics fins et intenses (Figure 11-33.b). Nous avons utilisé la séquence CPMG pour amplifier
le signal de ®Sr ou de 2°Si en abondance naturelle dans nos échantillons. La séquence CPMG est
illustrée Figure 11-33.a qui montre aussi les spectres obtenus par transformée de Fourier du train

d’échos ou de la somme des échos.

(a) P1 P2

(b)

wowe

200 100 0 -100 -200 -300 -400
29Sj chemical shift (ppm)

Figure 11-33. (a) Schéma de la séquence d'impulsion CPMG (Carr-Purcell-Meiboom-Gill) [39], [40], (b)
Spectres CPMG MAS de 2°Si en abondance naturelle pour une vitrocéramique de composition 60SiO2-
8Ga203-8Nb20s-2.5Na20. Transformée de Fourier du train d’écho CPMG (noir) et de la somme des
échos CPMG (rouge).

La séquence d’impulsion CPMG utilise cependant des impulsions de 180° qui ne permettent
pas de refocaliser les couplages J homonucléaires (cf section 11.5.4.7 INADEQUATE). Dans ce cas, il
est préférable d’utiliser la séquence PROJECT [44], qui combine la séquence CPMG avec des
impulsions de 90° pour refocaliser ces couplages J homonucléaires. On obtient alors un train
d’échos dont les intensités ne sont affectées par les couplages J homonucléaires. On peut alors
réaliser la somme des échos et obtenir un spectre avec un rapport signal sur bruit amplifié. Nous
avons utilisé la séquence PROJECT pour amplifier le signal de 2°Si en présence des couplage J(**Si-

0-%Si) dans des échantillons enrichis a 99% en 2°Si.
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Chapitre Il : Verres et vitrocéramiques nanostructurés dans le
systeme Si0,-Ga,03-Nb,0s-Na,0

lll. Verres de composition 60Si02-8Ga>03-8Nb.0s-xNaz0 et séparation de phase

11l.1. Introduction

Comme évoqué dans le chapitre |, les matériaux inorganiques transparents sont d’'un grand
intérét et balayent un tres large éventail d’applications pour des dispositifs de haute technologie.
Parmiles matériaux inorganiques transparents, les monocristaux sont les plus utilisés, notamment
dans le domaine des lasers de haute énergie [1]—[3], des scintillateurs [4], [5], et des lentilles
optiques [6]. La production de ces monocristaux reste cependant longue et complexe (ségrégation
des agents dopant, etc.). En remplacement des monocristaux, des céramiques polycristallines et
transparentes constituent une classe émergente de matériaux, comme par exemple la céramique
transparente YAG dopée Nd pour les applications lasers [7]. Ces céramiques transparentes seront
abordées plus en détail dans le chapitre IV. Les vitrocéramiques [8] transparentes sont une autre
classe de matériaux qui présentent un grand intérét pour des applications optiques [9], telle que
des concentrateurs solaires [10], des supports de mémoire optique [11], des miroirs de télescope
[12], des amplificateurs [13] et des dispositifs électro-optiques [14]. Par rapport aux monocristaux
et aux céramiques polycristallines obtenues par frittages, les matériaux vitrocéramiques offrent
des avantages conséquents, comme la possibilité de moduler la gamme de composition chimique

et d’élaborer des formes complexes a grande échelle.

Dans ce chapitre, nous nous sommes intéressés a I'élaboration et I'’étude de nouveaux verres
du systéme 60Si0,-8Ga,03-8Nb,0s-xNa,0 (15<x<2.5), dans le but d’élaborer des vitrocéramiques
aux propriétés optiques potentiellement intéressantes. Ce travail s’inspire des études effectuées
par Chenu et al. [15], [16] dans le systeme (100-x-y)GeO>—xZn0-yGa,0s3(+zNa,0) pour lequel il est
possible d’élaborer des verres nanostructurés avec une séparation de phase de type nucléation
croissance. A partir de ces verres, il est possible d’obtenir des vitrocéramiques transparentes
constituées d’une matrice vitreuse germanate incluant des nano-cristaux de spinelle ZnGa,04
d’une taille comprise entre 5 et 10 nm. Aprés dopage par des métaux de transition, tel que Mn?%*
ou Ni** en substitution avec Zn?*, ou bien avec Cr* en substitution du Ga*', la vitrocéramique
présente une trés bonne transparence dans le visible et I'infrarouge, ainsi que des propriétés de
luminescence persistante provenant de I'ensemble du volume du matériau (Figure 1lI-2). Dans ce
systeme, il a été montré que la quantité de Na,O dans la composition a un impact direct sur la

taille de la séparation de phase (Figure llI-1). En ajustant la composition du verre (variation des

teneurs en Zn0O, Ga,0; et GeO,) et la quantité de Na,0O, il est possible de contrdler la taille des
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domaines de type ZnGa,0,4 dans le verre (de 10 a 90 nm). De plus, il est possible pour les plus
fortes teneurs en GeO; (>80%mol) de passer d’une séparation de phase de type nucléation

croissance a spinodale.
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Figure IlI-1. (a) Images obtenues en MET pour les échantillons du systeme (100-x-y)GeO,—xZn0—yGaz03
(+zNa20) ou x=y dans ces exemples, (b) Graphique représentant I’évolution de la taille des nano-
domaines de la composition 85Ge02-7.5Zn0-7.5Ga203-zNa20 en fonction du pourcentage molaire z
Na20, (c) et dans les verres (100-x-y)Ge0O2-xZn0-yGa203 en fonction de x+y. Les graphiques a échelle
logarithmique correspondants sont présentés en encart et les barres d'erreurs correspondent a I'écart-
type de la distribution des tailles des nano-domaines [15].

Dans la continuité de ces travaux, nous nous sommes intéressés a |'élaboration de
nouvelles vitrocéramiques contenant des domaines cristallins de composition GaNbO,. En effet,
la phase GaNbOs dopée avec des métaux de transition présente des propriétés optiques,
mécaniques et électriques prometteuses [17]—[19]. Dans cette optique, nous avons sélectionné la
composition (60Si0,-8Ga,03-8Nb,0s)-xNa,O avec une teneur variable en Na,O (15<x<2.5). Nous
avons ici choisi une matrice silicate et nous avons fixé le rapport Ga,03/Nb,Os a 1 pour favoriser
une séparation de phase avec des domaines de composition GaNbO, [20]. L'effet du réle du
sodium dans nos compositions sur la taille des nano-domaines sera particulierement étudié a la

vue de son importance dans la précédente étude.

Dans un premier temps, nous aborderons la synthése des verres de ce systeme. Dans la suite,

nous décrirons la caractérisation structurale de ces nouveaux verres par une approche multi-
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échelle, de I'échelle a grande distance (DRX, Microscopie Electronique en Transmission) jusqu’a
I’environnement local des atomes (RMN du solide). Ces matériaux seront notamment caractérisés
par les méthodes de RMN multinucléaire de 2°Si, "'Ga, >Na, **Nb a différents champs magnétiques
qui permettent d’obtenir des informations structurales détaillées a courte et longue portée dans
les systemes désordonnés [21], et nous avons aussi exploré les potentialités offertes par les
méthodes de double résonance 2°Si-{"*Ga/**Nb/*Na} pour sonder les mécanismes de séparation

de phase dans ces systemes.
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Figure IlI-2. (a) Spectres de fluorescence excités par UV enregistrés sur un verre 90Ge02-5Zn0-5Ga»03
dopé au Mn?* 3 0,1% (ligne pointillée rouge) et sur une vitrocéramique (ligne noire pleine). Une image
des échantillons luminescents sous excitation UV est incorporée [15] ; (b) vitrocéramique de
composition 555i0,-5Na>0-17Zn0-23Ga20s dopée a 0,05% de Cr3* élaborée & 1000°C. Des images de la
vitrocéramique ont été enregistrées (en utilisant différents temps d'exposition) sous (c) lumiére
naturelle, (d) excitation (luminescence) et (e) apres arrét de I'excitation (luminescence persistante).
L'échantillon est légerement plus épais sur le coté droit et met donc en évidence un effet de volume de
|'émission de luminescence longue durée [16].

111.2. Synthése des verres parents

Les verres de ce systéme ont été réalisés par la méthode classique de fusion-trempe du
mélange vitrifiable, comme décrit au Chapitre II. Pour cela, les précurseurs SiO; (Alfa Aesar, pureté
99.999%), Ga,0; (Alfa Aesar, pureté 99.999%), Nb,Os (Strem Chemical, 99.995%), et Na,CO;
(Strem Chemical, pureté 99.5%, anhydre), ont d’abord été séchés (900°C pour chaque oxyde),
avant d’étre pesés a la stoechiométrie requise. Pour pouvoir réaliser certaines expériences RMN
des échantillons enrichis en 2°Si ont été synthétisés a partir de 2°Si0, (99.33% 2°Si, CortecNet). Les
précurseurs ont été mélangés dans un mortier en agate a I'aide d’un peu d’éthanol et le mélange

est ensuite séché a 100°C pendant 2h.

Le mélange de poudre, placé dans un creuset en platine rhodié (Rh10%), est soumis a un cycle
de décarbonatation a 900°C pendant 6h. L’échantillon est ensuite fondu puis trempé en suivant le

cycle thermique optimal suivant :
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T=1600°C, 20min

T=1100°C
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Figure IlI-3. Cycle thermique utilisé lors de la synthése des verres de composition 60Si02-8Ga0s-
8Nb20s-xNa20 (x=15, 10, 7, 4, 2.5).

Utiliser des températures d’élaboration plus basses ne permet pas de fondre entierement les
précurseurs, et utiliser une plus haute température augmente le risque de faire évaporer les
précurseurs les plus volatils comme Na,O ou Ga,0s; et donc de changer la composition nominale.
Le verre est trempé en immergeant le creuset dans de I'eau afin de maximiser la vitesse de
trempe. Dans ce but, la masse des échantillons est limitée a 0.5g par fusion. Cependant, il reste
difficile d’éviter un début de cristallisation lors du refroidissement pour certaines compositions.
Cette technique de synthése nous a quand méme permis de fabriquer des verres avec une gamme
de composition assez large et avec des teneurs en Na;O variant de x = 2.5 jusqu’a 15 %mol de
Na;O. Comme observé sur les photographies des échantillons (Figure 11I-6), on obtient des verres
transparents, opalescents, ou encore opaques en fonction de la teneur en NayO, indiquant la

présence d’une séparation de phase avec des domaines de taille nanométriques (10 -100 nm).

111.2.1. Températures caractéristiques

Le caractere complétement amorphe des échantillons a été vérifié par diffraction des rayons X
(DRX) sur poudre. Pour certaines compositions, il est difficile d‘obtenir un échantillon totalement
vitreux certainement lié a une vitesse de trempe pas assez rapide. Ce phénomeéne est mis en
évidence sur les diffractogrammes obtenus (Figure llI-4, fleches noires) et sur lesquels on peut

distinguer des pics de diffraction de trés faibles intensités pour certaines compositions.
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Figure IlI-4. Diffractogramme (DRX) sur poudre des verres de composition 60Si02-8Ga203-8Nb20s5-xNa20
(a) x=2.5, (b) x=4, (c) x=7, (d) x=10, (e) x=15. Les fleches noires pointent sur les signes de cristallisation
détectée pour certains échantillons aprés la trempe du verre.

94



Les températures caractéristiques des verres (essentielles pour ['élaboration de
vitrocéramiques) ont été mesurées par Calorimétrie Différentielle a Balayage (DSC). Les courbes
DSC des échantillons x=15, x=4 et x=2.5 Na,0 sont présentées a la Figure IlI-5. Dans le cas d’'un
verre a séparation de phase, la détermination de la température de transition vitreuse T devient
souvent délicate et les thermogrammes obtenus sont trés accidentés, compliquant la
détermination des températures caractéristiques. Pour les compositions x = 2.5 et x=4, plusieurs
pics de cristallisation sont présents. Les phases cristallines associées a ces pics de cristallisation
seront identifiées dans un second temps lors de la réalisation de traitements thermiques décrits
dans la section 111.5.1. Pour le verre de composition x=15, la température de transition vitreuse T,
est d’environ 670°C et elle semble diminuer jusqu’a 465°C pour le verre x=2.5 Na;O qui présente

une séparation de phase.
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Figure 1lI-5. Thermogrammes DSC réalisés sur les compositions 60Si02-8Ga»03-8Nb20s-xNa0 (a) x=15
méchantillon=370mg, (b)X=4 méchantillon=257mg, (C)X=2.5 méchantillon=238mg, <>T=1020°C, *T=1329°C.
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I11.3. Imagerie par microscopie électronique en transmission et analyse de la
composition chimique
La microstructure des différents verres 60Si0,-8Ga,03-8Nb,0s-xNa,O et leurs compositions
chimiques ont été caractérisées par microscopie électronique en transmission (MET) (Figure I11-6)
et spectroscopie des RX a dispersion d'énergie (EDS ou EDX). Pour ces analyses, les échantillons
ont été déposés sous forme de poudre sur des grilles de cuivre recouvertes d’une membrane de
carbone amorphe. lls ont été observés soit a 200kV avec un microscope de type CM20 (LaBg), soit
analysés avec une microscope ARM 200CF a une tension d’accélération fixée a 80 kV afin d’éviter

une détérioration de la structure des verres sous le faisceau d’électrons.
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Figure 1lI-6. (En haut) Images MET en champ clair des échantillons de la série de composition 60SiO2-
8Ga203-8Nb20s5-xNa20 avec x=15, 10, 7, 4, 3.5 et 2.5 et la photographie correspondante en encart. En
bas a droite, graphique représentant I’évolution de la taille des nodules en fonction du pourcentage
molaire x de Na20 dans la composition ; (en bas a gauche) méme graphique avec une échelle
logarithmique. Les barres d’erreur correspondent a I’écart type de la distribution des tailles des nano-
domaines.

Pour le verre avec une teneur en Na,O de 15%mol, les images obtenues par microscopie ne
présentent pas de différence de contraste, indiquant la présence d’un verre homogene. En
revanche, pour tous les verres avec une teneur en Na,O plus faible, les clichés de microscopie
montrent clairement I'apparition d’'une séparation de phase avec des nodules typiques d’un

mécanisme de nucléation-croissance. Ces nodules sont de forme sphérique et sont répartis de
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maniere homogéne dans la matrice. lls apparaissent avec un contraste plus foncés indiquant une
concentration en éléments lourds de la composition (Nb et Ga) plus forte que dans la matrice.
Pour certaines compositions (x=10 et 7), on observe la présence d’une tres petite quantité de
cristaux dans les nodules, en accord avec la présence de pics de tres faible intensité sur les
diffractogrammes associés (Figure IlI-4). Sur ces images, on observe clairement une augmentation
de la taille des nodules lorsque le taux de Na,O diminue, comme observé dans les verres du
systeme (100-x-y)GeO;—xZn0—-yGa,0s-zNa,0 [15], [16]. Pour les compositions x=4 et 2.5, les gros
nodules (100 nm) présentent un contour trés bien défini alors que pour la composition x=10, les
nodules sont de petite taille (12 nm) et présentent un contour plus diffus sur les images. Pour les
faibles teneurs en Na,O, on peut aussi noter la présence d’une séparation de phase secondaire
avec I'apparition de nodules d’une taille inférieure a 10 nm, en plus des nodules de grosse taille.
L’évolution de la taille des nodules en fonction la teneur en Na;O est représentée sur la Figure Il1-6
et on observe les mémes tendances que celles décrites pour les verres (100-x-y)GeO—xZnO—

yGa,0s3-zNa,0 [15] (Figure IlI-1).
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Figure 1lI-7. (a) Images STEM-HAADF de I’échantillon de composition 60Si02-8Ga203-8Nb20s-4Na20 et
cartographies élémentaires associées obtenues par EDX (b) Profil de composition réalisé sur un gros
nodule du méme échantillon et son graphique de compostion des cations associé.
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Nous avons réalisé des analyses EDX afin de déterminer les compositions chimiques de la
matrice et des nodules, pour les échantillons 60Si0,-8Ga;03-8Nb,0s-xNa,O avec x=4 et 2.5. Les
résultats obtenus pour la composition x=4 sont présentés en Figure IlI-7. Les cartographies
élémentaires montrent clairement la présence majoritaire de Nb et Ga au sein des gros nodules
alors que la matrice apparait trés riche en Si. Ceci confirme la formation de nodules trés riches en
Ga et Nb dans une matrice silicatée. Des profils de composition chimique des gros nodules ont été
mesurés pour les verres avec x=2.5 et 4. Pour ces échantillons, on obtient des rapports Nb/Ga
assez similaires de 1.41 (x=4) et 1.35 (x=2.5). Ce rapport indique une légere sur-stoechiométrie en
niobium par rapport a la composition initialement visée GaNbO, (Nb/Ga =1). Pour les verres avec
x=4 et 2.5, les compositions cationiques moyennes déterminées (% atomique) pour la matrice sont
respectivement 82%Si-8%Ga-8%Nb-(2%Na) et 92.5%Si-2.5%Ga-5%Nb-(0%Na), sachant que le
sodium est difficile a quantifier par cette méthode (migration sous le faisceau d’électrons). Nous
avons également analysé la composition chimique des petits nodules associés a la séparation de
phase secondaire (Figure IlI-8). Les profils de concentration obtenus indiquent que les petits
nodules sont majoritairement riches en gallium et en niobium, avec des compositions moyennes
(% atomique) 65%Si-20%Ga-15%Nb et 71%Si-19%Ga-9%Nb pour les verres avec x=4 et 2.5 Na,0
respectivement. On notera que la quantification du Si pour ces nodules de petites tailles est
délicate et tres certainement surestimée, di a un effet de la matrice qui masque la composition

des petits nodules.
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Figure 11I-8. (a) Images STEM-HAADF de la démixtion secondaire de I’échantillon de composition 60SiO2-
8Ga203-8Nb20s-4Na20 et cartographies du Ga et Nb associées obtenues par EDX, (b) Profil élémentaire
des cations réalisé pour la méme composition sur les petits nodules.
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Ces analyses ont donc permis de confirmer la présence de séparation de phase et d’estimer les
compositions chimiques globales des nodules amorphes et de la matrice vitreuse. Si la teneur en
Na,O semble jouer un roéle primordial dans le mécanisme de séparation de phase, les
concentrations en Na des différentes phases n’ont pas pu étre déterminées avec fiabilité par cette
technique. Pour aller plus loin dans la caractérisation des verres de ce systéeme et la
compréhension du mécanisme de séparation de phase, nous avons tenté dans la suite de
caractériser par RMN du solide les changements d’environnements locaux dans ces verres,

associés aux mécanismes de séparation de phase.

111.4. Caractérisation des verres et étude de la séparation de phase a I’échelle locale
par RMN du solide

Pour caractériser I’évolution de la structure locale des différents cations lors de la séparation
de phase dans les verres 60Si0;-8Ga;03-8Nb,0s-xNa;O et mieux comprendre leurs réles
respectifs, nous avons tout d’abord réalisé une étude par RMN multinucléaire de 2Si, #2Na, "'Ga
et ®Nb. Pour aller plus loin dans la caractérisation du mécanisme de séparation de phase qui
conduit a I'apparition de nodules riches en Nb et Ga dans une matrice vitreuse trés riche en Si,
nous avons ensuite entrepris des expériences MAS de double résonance hétéronucléaire 2Si-
{#Na}, 2°Si-{"'Ga} et 2°Si-{**Nb} afin de sonder I’évolution des proximités spatiales entre hétéro-
atomes. Les parameétres expérimentaux utilisés pour enregistrer les spectres RMN présentés dans

les figures de ce chapitre sont rassemblés a la partie III.7.

111.4.1. Etude par RMN MAS de 2°Si

Comme mentionné avant, nous avons synthétisé des échantillons enrichis (99%) en isotope »Si
pour certaines compositions (x = 15, 4 et 2.5 Na,0), afin d’augmenter la sensibilité et réduire la
durée d’acquisition des expériences de double résonance 2°Si. Nous présentons ici les spectres
RMN MAS 2°Si obtenus pour les échantillons enrichis avec x = 15, 4 et 2.5 et en abondance
naturelle (4.7% 2°Si) pour les autres compositions (x= 10 et 7). Les déplacements chimiques 2°Si

sont référencés par rapport a une solution de Tétramethylsilane (0 ppm) [22].

Les spectres MAS Si quantitatifs des différents verres 60Si0,-8Ga,03-8Nb,0s-xNa,O sont
présentés a la Figure 111-9. Pour le verre homogéne x=15, le spectre 2°Si est constitué d’une raie
large (fwhm ~20 ppm) de forme gaussienne et centrée a -94 ppm. D’aprés les gammes de
déplacement chimique isotrope 2°Si associées aux différents environnements SiO,4 de type Q" (ou
n est le nombre d’atomes d’oxygéne pontants formant des liaisons Si-O-Si) dans les verres silicatés
[23]-[26], la raie observée pourrait étre associée principalement a des unités de type Q3.

Cependant la largeur de raie suggere la présence d’une distribution d’espece et la présence
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possible d’unités Q% et Q. En considérant aussi I'effet de la substitution d’un tétraédre SiO4 par
un AlO4 en seconde sphere de coordinance de Si [27] (déplacement de 5 ppm) et en supposant
gu’il est du méme ordre de grandeur pour la substitution par une unité GaO4, on peut également
supposer la présence d’environnements de type Q*nca et Q3nsa avec m = 1 ou 2 dans la structure
du verre homogeéne. Si I'influence des cations modificateurs (M* et M?*) sur le déplacement
chimique 2°Si est bien connue, les effets associés a la présence du niobium en second sphére de
coordinance de Si ne sont en revanche pas décrits dans la littérature. Sur les spectres MAS 2°Si des
verres avec séparation de phase, on observe un déplacement de la raie (~13ppm) vers des
déplacements chimiques plus négatifs et une forme de plus en plus asymétrique lorsque la teneur
en Na,O diminue. Pour les verres x=4 et 2.5, on reporte une intensité maximale a un déplacement
chimique isotrope d’environ -108 ppm, caractéristique d’environnement de type Q*. Ceci indique
clairement une repolymérisation du réseau silicate qui peut étre associée a la fois, a une
diminution de la quantité de cation Na (modificateur de réseau) dans la composition globale, et a
une ségrégation des cations Nb et Ga en dehors du réseau silicate en accord avec les analyses par

microscopie et EDX.

15 Na,0 \J’/E
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Figure I11-9. Spectres MAS 2°Si quantitatifs de la série de verre 60Si02-8Ga203-8Nb,0s-xNa20 avec x=15,
10, 7, 4 et 2.5. Les spectres des échantillons enrichis en 2°Si ont été enregistrés a 9.4 T avec une
fréquence de rotation de 14 kHz et un temps de répétition de 65s (x=15 et 4) et 80s (x=2.5). Les

spectres des échantillons en abondance naturelle (x=10 et 7) ont été obtenus a 7.0 T (MAS 14kHz) avec

un temps de répétition de 60s.
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Pour sonder plus en détail la structure des verres démixés pour lesquels on observe une
seconde séparation de phase a faible teneur en Na,O, nous avons réalisé des mesures de temps
de relaxation longitudinal de 2°Si. En effet, les variations de composition chimique entre
différentes phases peuvent se traduire par des variations des temps de relaxation, ce qui peut
permettre d’obtenir un contraste entre les signaux associés a différentes phases dans le spectre
MAS 2°Si. Les temps de relaxation longitudinaux T; de Si ont été donc mesurés par une
expérience de saturation-récupération (Chapitre 1l) pour les échantillons enrichis en 2°Si avec
x=15, 4 et 2.5 (Figure 111-10). Pour le verre homogene x=15, on observe une courbe de relaxation
de type exponentielle avec une constante de relaxation T; de ~650 s. Pour les verres a séparation
de phase (x=4 et 2.5), la courbe ne peut plus étre parfaitement décrite avec une seule courbe
exponentielle. On note aussi une forte variation de la forme et de la position de la raie 2°Si en
fonction du temps de récupération (Figure 111-10). Ceci suggere la présence de différents types
d’environnement Si associés a la présence de plusieurs phases amorphes avec différentes

constantes de relaxation T; de 2°Si.
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Figure I11-10. Evolution de I'intensité totale (intégrale) du spectres MAS 2°Si dans une expérience de
saturation-récupération avec différents temps de récupération pour les verres 60Si02-8Ga>03-8Nb20s-
xNa20 enrichis en 2°Si. Les points noirs, rouges et bleus correspondent a x=15, 4 et 2.5. Les courbes
représentent la simulation par un modéle mono-exponentiel pour x=15 (T1 = 650 s) et bi-exponentiel
(90%T1 =950 -1100s et 10%T1=30-60s) pour x=4 et 2.5.

La Figure lll-11 présente une comparaison des spectres MAS 2°Si avec des durées de
récupération différentes pour les verres x=15 et 2.5. Pour le verre homogéne, les spectres obtenus
avec des durées longues et courtes sont identiques. Au contraire, pour le verre x=2.5, on observe
une variation de la forme et la position du spectre : une contribution dominante (sur le spectre
quantitatif) avec des déplacements chimiques isotropes 2°Si vers -110 ppm (typiques d’unité Q*)
et un T; de ~1000 s, et une contribution moins abondante avec des déplacements chimiques 2°Si
dans la gamme de -90 a -105 ppm et un T; plus court de 30 a 60 s. Ceci indique la présence d’une

phase amorphe principale, riche en unité Q* formant un réseau silicate trés polymérisé et qui
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correspond a la matrice, et d’au moins une phase secondaire plus dépolymérisée. En accord avec
les observations par microscopie, cette derniére pourrait étre attribuée aux nodules de petite
taille riches en Si, et potentiellement aux environnements Si a I'interface avec les gros nodules

Nb/Ga.
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Figure Ill-11. Comparaison des spectres MAS 2°Si obtenus pour des temps de récupération (d1) courts
(90s, bleu) et long (2160s, vert) dans une expérience de saturation-récupération (9.4 T, MAS 14 kHz).
Les spectres sont normalisés a la plus haute intensité pour (a) le verre homogéne x=15 et (b) le verre a

séparation de phase x=2.5.

111.4.2. Etude par RMN MAS de 22Na

Le sodium *Na est un noyau de spin 1=3/2 avec une abondance naturelle de 100% et un
moment quadripolaire de 10.4 fm?2. Il est principalement affecté par les interactions quadripolaires
et possede une gamme de déplacement chimique isotrope assez faible (~40 ppm) qui est
principalement corrélée aux variations des distances Na-O [28]. Comme rappelé au Chapitre |, le
sodium joue un réle de modificateur de réseau dans les verres d’oxydes mais aussi de

compensateur de charge d’unités AlOs" ou GaO4 dans les silicates.

Les spectres RMN MAS 22Na des verres 60Si0,-8Ga,03-8Nb,0s-xNa;0, enregistrés a différents
champs magnétiques de 9.4 et 17.6 T et référencés par rapport a une solution aqueuse de NaCl
1M [22], sont présentés la Figure 1lI-12. Les spectres MAS 22Na a 9.4 T montrent tous une forme
de raie large et asymétrique avec un flanc trainant vers la droite (basses fréquences), qui est
caractéristique d’une distribution d’élargissements quadripolaire de second ordre comme
souvent observé pour 22Na dans les verres d’oxyde. Sur les spectres MAS #*Na obtenus a plus haut

champ magnétique afin de réduire les élargissements dus a I'interaction quadripolaire de second-
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ordre, on observe une forme différente avec un flanc trainant vers les hautes fréquences

suggérant la présence de plusieurs contributions recouvrantes.

Lorsque la quantité de Na,O diminue dans les échantillons, on observe un déplacement de la
raie 2>Na vers les bas déplacements chimiques sur les spectres a 9.4 et 17.6 T (Figure I11-12). A un
champ de 17.6 T, le barycentre du spectre >Na est de -12 ppm pour le verre homogéne (x=15) et
se situe entre -14 ppm et -16 ppm pour les plus faibles teneurs en Na,O. En s’appuyant sur les
travaux de la littérature sur les verres de silicate de sodium [29], cette évolution pourrait étre
associée a une variation des distances Na-O traduisant une modification du réle structural du
sodium au sein du réseau vitreux. En effet, le déplacement chimique **Na dépend de la distance
moyenne Na-O qui est reliée au nombre d’atomes d’oxygenes pontants (BO) et non pontants
(NBO) dans sa premiere sphére de coordinance, et donc au role modificateur ou compensateur

du sodium [29].

(a) (b)

150 100 50 0 -50 -100 -150 -200 40 20 0 -20 -40 -60
23Na chemical shift (ppm) 23Na chemical shift (ppm)

Figure Il-12. (a) Spectres MAS 23Na quantitatifs enregistrés a 9.4 T (MAS 14kHz) pour les verres de
composition x=15, 4 et 2.5 et enregistrés a 7.0 T (MAS 14kHz) pour les verres avec x=10 et 7. (b)
Spectres MAS 3Na quantitatifs des mémes échantillons acquis a 17.6 T (MAS 30 kHz). La ligne en

pointillé sert de guide pour mettre en évidence la variation de la position maximum du pic.

Afin d’augmenter la résolution spectrale, nous avons enregistré des spectres 2D MQ-MAS 2°Na
a haut champ magnétique (17.6 T). Les spectres obtenus sont présentés a la Figure Ill-13. Sur ces
spectres MQ-MAS, on observe un fort étalement du spectre le long de |la diagonale associé a une
forte distribution de déplacement chimique isotrope. Nous n’observons pas d’amélioration de la
résolution spectrale dans la dimension isotrope de ces spectres MQ-MAS, ce qui traduit la

présence d’une distribution de i, 2Na relativement continue et qui domine I'élargissement du

103



spectre MAS a 17.6 T. Nous avons néanmoins tenté de simuler les spectres MQ-MAS et MAS a
deux champs magnétiques avec deux contributions 2Na associées a des environnements Na
plutot modificateurs de réseau ou plutét compensateurs de charge. Afin de rendre compte de la
distribution de l'interaction quadripolaire, nous avons utilisé le modele de distribution des
parametres quadripolaire gaussien isotrope (GIM) de Czjzek [30] couramment employé dans les
verres d’oxydes [31], [32]. Nous avons aussi considéré une distribution gaussienne de
déplacement chimique isotrope. Les simulations des spectres MQ-MAS a 17.6 T et des spectres
MAS a 9.4 et 17.6 T avec deux contributions sont représentés en Figure 1ll-13 et Figure 11I-14 et

les parametres RMN utilisés pour ces simulations sont répertoriés a la Table III-1.
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Figure I11-13. Spectres MQ-MAS ?3Na enregistrés a 17.6 T avec une fréquence de rotation de 30 kHz, pour
les échantillons 60Si02-8Ga203-8Nb,0s5-xNa20 avec x=15, 10, 7, 4, 2.5. Les simulations des spectres 2D

sont représentées par les niveaux de contours en violet.

Dans ces simulations, la contribution avec un déplacement chimique isotrope 2Na de ~-6 ppm
et une constante de couplage Co~3 MHz est attribuée aux environnements Na modificateurs et la
contribution avec un déplacement chimique isotrope 2Na d’environ -15 ppm et une constante de
couplage Cq~2 MHz est attribuée aux environnements Na de type compensateurs de charge.
L’évolution des intensités relatives des deux contributions estimées a partir des spectres MAS

guantitatifs 2 9.4 T est représentée en Figure 1l1-15.
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Figure IlI-14. Spectres MQ-MAS a 17.6T et MAS quantitatifs a 9.4 et 17.6 T et leurs simulations en
considérant deux contributions (a) pour le verre homogeéene x=15 et (b) pour le verre démixé x=2.5.
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On peut donc a travers ces simulations, mettre en évidence le passage progressif du réle de

modificateur au compensateur de charge pour les verres a plus faible teneur en Na,O. Néanmoins,

la présence d’une distribution continue d’environnements du sodium rend approximative cette

évaluation quantitative. De plus, nous avons vu précédemment que le sodium a une forte

influence sur le mécanisme de séparation de phase. La présence de sodium avec un réle de

modificateur de réseau dominant semblerait donc nécessaire a I'obtention d’un verre 60SiO,-

8Ga,03-8Nb,0s-15Na,0 homogene sans la formation de nodules riches en Nb et Ga.
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Figure IlI-15. Graphique représentant I'évolution du réle du sodium en fonction de la teneur en sodium
des échantillons, du verre homogéne x=15 Na20 jusqu’au verres démixés x=2.5 Na20. Ces données sont
obtenues a partir des mesures des intégrales des deux pics permettant de simuler les spectres MAS
BNa quantitatifsa 7.0 T et 9.4 T. La méme tendance est observée pour les intégrales issues des spectres
enregistrés a 17.6T. Les erreurs sont les intégrales sont données a partir du calcul de I'écart-type
standard calculé pour chaque sites aux deux champs magnétiques.

Table IlI-1. Parameétres RMN utilisés pour simuler via le modéle de Czjzek ou Czsimple I'ensemble des
spectres MAS 23Na quantitatifs enregistrés & 7.0/9.4T et 17.6T. 8iso déplacement chimique isotrope, ocs
déplacement chimique anisotrope, Cq constante de couplage quadripolaire.

Echantillons x=15 Na.0 x=10 Na20 x=7 Na20
Bo 9.4T 17.6T 7T 17.6T Al 17.6T
Modele Czjzek Czjzek simple Czjzek Czjzek simple Czjzek Czjzek simple
MAS (Hz) 12500 30303 14000 30303 14000 30303
Pics #1 #2 #1 #2 #1 #2 #1 #2 #1 #2 #1 #2

Siso(ppm) |-17.2 -6.5 |-13.5 -53 -17 -75 | -15.0 -5.7 | -19 -8 -15.5 -7

os(ppm) | 125 120|105 145 [125 15 | 10 14 | 125 145 | 10 145

Ca(Hz) 1960 2900 | 1968 2900 | 2100 2900 | 1900 2900 | 1996 2900 | 1960 2900

Intégrale (%) | 28.6 71.4 | 36.1 639 |36.6 63.4 | 43.6 56.4 |349 651 | 383 617

Echantillons x=4 Na;0 x=2.5 Na20
Bo 9.4T 17.6T 9.4T 17.6T
Modéle Czjzek Czjzek simple Czjzek Czjzek simple
MAS (Hz) 12500 30303 14000 30303
Pics #1 #2 #1 #2 #1 #2 #1 #2
Giso (ppm) | -185 -7.5 -16 -5.5 |-18.7 -8 -16 -6
ocs (ppm) 12.2 146 11 145 | 12.2 146 | 10.8 145
Ca(Hz) 1960 2900 | 1941 2900 | 1960 2900 | 1941 2900
Intégrale (%) | 41.4 58.6 | 47.8 52.2 | 433 56.7 | 49.5 50.6
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111.4.3. Etude par RMN MAS de "'Ga

Le gallium posséde deux isotope actifs en RMN de spin 1=3/2 : 'Ga avec une abondance
naturelle 39.39% et %°Ga avec une abondance naturelle 60.11%. L’isotope préférentiellement
observé est 7*Ga qui posséde un rapport gyromagnétique plus élevé et un moment quadripolaire
plus faible (10.7 fm?) que %°Ga (17.1 fm?). Les spectres MAS 7*Ga ont été enregistrés a un trés haut
champ magnétique de 20.0 T (fréquence de Larmor de 259.262MHz) pour des vitesses de rotation
trés élevées de 60 et 100 kHz. Les déplacements chimiques *Ga sont référencés par rapport a une

solution aqueuse de Ga(NOs)s a la concentration de 1.1 mol.kg*[22].

(a) 9.4T MAS 14kHz

(b) 20.0 T MAS 60kHz

e

3000 2000 1000 0 -1000 -2000 -3000
7'Ga chemical shift (ppm)

Figure I11-16. Spectres MAS de la transition centrale 7 Ga enregistrés a (a) 9.4T avec une fréquence MAS
de 14kHz et (b) a 20.0T, avec une fréquence MAS de 60kHz, pour le verre homogeéne x=15 %mol Na-O.

Les spectres RMN MAS de "'Ga sont généralement affectés par de forts élargissements
qguadripolaires de second ordre d{ a son moment quadripolaire élevé [28]. C'est le cas dans nos
verres, comme illustré a la Figure l11-16 qui montre les spectres MAS "*Ga du verre homogéne x=15
enregistrés a deux champs magnétiques. Sur le spectre obtenu a 9.4 T avec une fréquence de
rotation de 14 kHz, on observe une raie tres large s’étendant sur pres de 250 kHz. Ceci résulte
d’un fort recouvrement entre la raie isotrope et des bandes de rotation intenses de la transition
centrale (CT) et est caractéristique de la présence de trés forts couplages quadripolaires. Il est
alors nécessaire d’acquérir des spectres a tres haut champ magnétique (20.0 T) et tres haute
vitesse de rotation (60 kHz) pour réduire les élargissements quadripolaires de second ordre, éviter

un recouvrement des bandes de rotation de la CT et ainsi améliorer la résolution spectrale.
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Les spectres MAS de la transition centrale (CT) "*Ga obtenus a 20.0 T et trés haute vitesse pour
les verres de différentes compositions 60SiO,-8Ga;03-8Nb,0s-xNa,O sont présentés a la
Figure 1lI-17. Pour le verre homogéne x=15, les spectres MAS 7'Ga obtenus a 60 et 100 kHz
montrent une raie large et asymétrique avec un flanc trainant du c6té droit du spectre,
caractéristique d’une distribution des parameétres de couplages quadripolaires (comme dans le
cas de 22Na a 9.4 T). Pour x=15, les spectres peuvent étre simulés en considérant une seule
composante avec une distribution des parametres quadripolaires GIM de Czjzek (GIM) [31], [32]
et une distribution gaussienne de déplacement chimique isotrope. On obtient un déplacement
chimique isotrope "Ga de 169 ppm et une constante de couplage quadripolaire moyenne Cq de
13 MHz. Cette valeur de déplacement chimique est caractéristique de Ga en coordinance 4 [33],

[34], indiguant la présence majoritaire d’environnement GaO,4 dans le verre homogene.

15 Na,O

2 ‘j;~“//\\\\\,i‘\‘ MAS 60 kHz

15 Na,0 * *  MAS 100 kHz
fk

7 Na,0

4 Na,O *

2.5 Na,0 *

800 600 400 200 0 -200 -400 -600 -800

71Ga chemical shift (ppm)
Figure 11I-17. Spectres MAS de la transition centrale "*Ga enregistrés a 20.0 T, MAS 60 kHz, pour les
compositions x=15, 10, 7, 4 et 2.5 Na20. Les simulations des spectres sont représentées en rouge et les
deux contributions individuelles 7*Ga en vert (GaOa), et en violet (GaOs/GaOs).
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Table 11I-2. Paramétres RMN utilisés pour simuler les spectres MAS expérimentaux de 7*Ga en utilisant
le modele GIM Czjzek de distribution de couplage quadripolaire. 6iso correspond au déplacement
chimique isotrope moyen et Cq a la constante de couplage quadripolaire moyenne.

Composition Coordinance  6iso Ca I
MAS %
x Na,0 [Ga] (ppm) (MHz) (%)
60kHz 4 169 13.1 100
100KHz 4 169 13.1 100
5/6 135 18.0 134

10 60kHz
4 164 13.0 86.6
5/6 130 18.0 36.9

7 60kHz
4 163 13.0 62.1
5/6 115 19.0 66.0

4 60kHz
4 157 13.0 34
5/6 944 190 763

2.5 60kHz
4 152 13.0 26.7

Pour les verres a séparation de phase, on observe progressivement un élargissement et un
déplacement du barycentre du spectre vers les bas déplacements chimiques, indiquant
I'apparition progressive d’'une deuxiéme contribution dont l'intensité augmente avec la
diminution de la teneur en Na;0. Nous avons pu simuler I'ensemble de ces spectres de maniere
satisfaisante avec deux contributions de type Czjzek : une raie avec &, proche de la valeur du
verre homogeéne et une seconde raie avec un déplacement chimique isotrope "Ga variant de 135
a 94 ppm et un couplage quadripolaire plus fort (Cq ~18/19MHz) (Table 11I-2). Ces valeurs de
déplacements chimiques suggérent I'apparition d’environnements de type GaOs et GaOg lorsque
la teneur en Na diminue dans les verres démixés [35], [36]. A partir de la simulation des spectres
"1Ga, nous avons représenté I'évolution des intensités relatives des deux contributions sur la
Figure 1lI-18. En considérant cette évolution et les valeurs de déplacement chimique observées,
on peut donc attribuer la composante a ~170 ppm a des environnements GaO4 dans une matrice
silicate (matrice ou petits nodules de la seconde démixtion), et la composante avec un
déplacement chimique entre 130 et 94 ppm aux environnements Ga dans les gros nodules
amorphes (GaOs-GaOg).

Afin d’améliorer la résolution des deux types d’environnements 7'Ga sur les spectres a trés
haut champ, nous avons également mise en ceuvre des expériences MQ-MAS et ST-MAS a une
vitesse de rotation de 60 kHz. Ces tentatives sont restées infructueuses (absence de signal),
certainement a cause des tres forts couplages quadripolaires (13-18MHz) et d’une trop faible
amplitude du champ radiofréquence d’excitation. Une résolution et une quantification plus
précise des deux types d’environnement du Ga dans nos échantillons nécessiterait donc

I'utilisation d’'un champ magnétique encore plus intense.
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Figure IlI-18. Evolution des intensités relatives des deux contributions utilisées pour simuler les spectres
MAS de la transition centrale 7'Ga, en fonction de la teneur en sodium des verres 60Si02-8Ga20s-
8Nb20s-xNa20.

111.4.4. Etude par RMN MAS de *Nb

L'isotope du niobium actif en RMN, *Nb, est un noyau de spin 9/2 avec une abondance
naturelle de 100% et un moment quadripolaire fort (Q=32 fm?), plus important que celui de "*Ga
(Q=10.7 fm?3). Il peut étre donc soumis a de forts élargissements quadripolaires de second-ordre
(Cq jusqu’a 100 MHz) et également affecté par des anisotropies de déplacement chimique
significatives (8csa jusqu’a 300 ppm) [28], [37]. Afin de réduire les effets quadripolaires, nous avons
choisi d’enregistrer les spectres MAS *Nb a un trés haut champ magnétique de 20.0 T (fréquence
de Larmor de 208.08 MHz) avec des fréquences de rotation MAS trés élevées. Les déplacements
chimiques sont référencés par rapport une solution de saturée de K[NbClg] dans I'acétonitrile

(CHsCN)[22].

La présence de forts couplages quadripolaires ®*Nb dans nos échantillons est mise en évidence
sur la Figure 11I-19, qui montre les spectres MAS de la transition centrale Nb obtenus a deux
champs magnétiques de 9.4 et 20.0 T. On peut voir que le spectre obtenu a 9.4 T avec une
fréquence de rotation de 14 kHz est tres large, s’étendant sur prés de 400 kHz. L'utilisation d’un
champ de 20.0 T et d’une fréquence de rotation plus rapide permet d’améliorer la sensiblement
résolution spectrale, méme si on observe encore un fort recouvrement entre la raie isotrope et

des bandes de rotation intenses de la transition centrale.
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(a) 9.4T MAS 14kHz

(b) 20.0 T MAS 60kHz

3000 2000 1000 0 -1000 -2000 -3000 -4000 -5000
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Figure I11-19. Spectres MAS de la transition centrale **Nb enregistrés a (a) 9.4 T avec une fréquence MAS
de 14kHz et (b) a 20.0 T, avec une fréquence MAS de 60 kHz, pour le verre homogene x=15 %mol Na:O.

Les spectres MAS de la transition centrale *Nb des verres 60Si0,-8Ga,03-8Nb,0s-xNa,0,
obtenus a 20.0 T avec une fréquence de rotation de 60 kHz, sont présentés a la Figure 111-20.a. Ces
spectres sont constitués d’une raie isotrope large, légerement trainante sur le flanc droit, avec des
bandes de rotation intenses se recouvrant fortement. Sur les spectres MAS %Nb enregistrés a une
fréquence de rotation encore plus rapide de 100 kHz, on observe toujours des bandes de rotation
relativement intenses, contrairement au cas de "'Ga. Ces bandes de rotation ne peuvent pas étre
simulées de maniere satisfaisante en considérant seulement une distribution de couplage
quadripolaire (GIM Czjzek), ce qui pourrait traduire la présence de fortes anisotropies de
déplacement chimique *Nb. La présence simultanée de distributions de couplage quadripolaire,
de déplacement chimique isotrope et d’anisotropie de déplacement chimique rend
particulierement complexe et incertaine la simulation de nos spectres expérimentaux **Nb qui

présentent peu de résolution.

Pour le verre homogéne x=15, le barycentre du spectre MAS *Nb est situé vers -1250 ppm.
D’aprés Lapina et al. [37], les gammes de déplacements chimiques isotropes *Nb sont de -650 a
-950 ppm pour des environnements tétraédriques NbQ,, de -920 a -990 ppm pour des unités NbOs
et de -900 a -1300 ppm pour les environnements octaédriques NbQOe. Le spectre obtenu semble
donc indiquer la présence majoritaire d’environnements NbOg dans le verre homogene. Sur les
spectres 2Nb des verres a séparation de phase pour lesquels Nb est trés majoritairement localisé
dans les gros nodules, la raie isotrope apparait un peu moins élargie et la position du barycentre

du spectre est relativement constante entre -1150 et -1250 ppm. Ceci indique a nouveau la
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présence majoritaire d’environnement NbQg. Contrairement au cas du gallium, on n’observe donc

pas de changement de coordinance de Nb lors de la séparation de phase.

Nb[4] Nb[6]

(a)

15 Na,0 *
MAS 60 kHz
15Na,0 *
10 Na,0
7 Na,0O
4 Na,0 15 Na,0
* MAS 100 kHz
2.5 Na,0

500 0 -500 -1000 -1500 -2000 -2500 -3000 500 O -500 -1000 -1500 -2000 -2500 -3000
93Nb chemical shift (ppm) 93Nb chemical shift (ppm)

Figure 111-20. (a) Spectres MAS de la transition centrale ®*Nb enregistrés a 20.0 T (MAS 60 kHz) pour les
verres 60Si02-8Ga>03-8Nb20s-xNa20 avec x=15, 10, 7, 4 et 2.5. (b) Comparaison des spectres MAS *Nb
du verre homogéne x=15 (20.0 T) pour des fréquences de rotation de 60 kHz (haut) et 100 kHz (bas).

Ces similitudes entre les environnements de Nb, qui adopte une coordinance octaédrique dans
le verre homogene et les verres démixés quelle que soit la teneur en Na,O, ne sont pas observées
dans le cas de Ga, Si ou Na. Ceci pourrait suggérer une incorporation difficile du niobium dans une
matrice silicate tres polymérisée et qui est rendu possible dans le verre homogene par I'ajout de
NayO et la création d’atomes d’oxygene non-pontants dans le réseau silicate. Ce comportement
nous laisse penser que le niobium joue un réle prédominant a l'initiation de la séparation de

phase.

111.4.5. Etude des proximités interatomiques par RMN double résonance

Nous avons vu que la séparation de phase conduit a I'apparition de gros nodules Nb/Ga dans
une matrice qui devient plus riche en Si que le verre homogene. Par ailleurs, nous avons pu mettre
en évidence, par RMN MAS du *Ga et ®Nb 3 trés haut champ magnétique, un changement de la

coordinance de Ga dans les verres démixés tandis que la coordinance du Nb reste fixe.

Pour aller plus loin dans la caractérisation du phénomene de séparation de phase observé dans
nos verres, nous avons sondé les proximités spatiales entre différents hétéroatomes par
I'intermédiaire des couplages dipolaires, de maniere a mettre évidence les processus de

ségrégation chimique associés a la séparation de phase dans nos systemes.
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Pour étudier les proximités spatiales entre le silicium et les autres cations du systeme, nous
avons utilisé des expériences MAS de double résonance 2°Si-{**Na}, 2°Si-{**Nb} et 2°Si-{"*Ga} de type
REDOR [38], [39]. Ces expériences ont été réalisées en utilisant des échantillons enrichis en 2°Si &
99.33% (partie 111.2) afin d’augmenter la sensibilité et le rapport signal sur bruit des spectres.
Comme les noyaux 2Na, "'Ga et ®*Nb sont de type quadripolaire (I1>1/2), nous avons employé
I’expérience PM-REDOR [40], [41]. Dans cette expérience, la séquence SR421 est employée pour
réintroduire les interactions dipolaires hétéronucléaires entre °Si et les autres noyaux [42], [43].
Les interactions dipolaires avec les noyaux 2?Na, 7*Ga ou %Nb sont ensuite sondées
individuellement en appliquant une excitation sur le noyau quadripolaire sélectionné. Cette
excitation est réalisée en utilisant une impulsion modulée en phase d’une durée correspondant a
10 périodes de rotation, afin d’exciter les différents états de spin du noyau quadripolaire
(transitions centrale et satellite) et de maximiser le déphasage (perte de signal) observé sur le
spectre MAS 2°Si (Chapitre 1) [40], [41]. Les expériences PM-REDOR ont été réalisées a un champ
magnétique de 9.4 T, en utilisant une sonde triple résonance MAS 3.2mm avec une fréquence de
rotation de 20 kHz. Dans ces expériences, on enregistre pour différentes durées de recouplage
dipolaire un spectre 2°Si de référence et un spectre avec une irradiation sur le noyau quadripolaire.
L’évolution de la différence entre ces deux spectres en fonction du temps de recouplage permet
ensuite d’extraire des informations sur le nombre de noyaux a proximités de Si et leurs distances
interatomiques [38], [39], [44]. Comme les temps de relaxation 2°Si sont trés long dans nos
échantillons, nous avons utilisé une séquence de présaturation et des temps de répétition entre

60 et 80s pour déduire la durée des expériences.

111.4.5.1. Proximités spatiales 2°Si->Na

Nous avons pu voir par microscopie que la teneur en Na,O dans nos verres a une influence
directe sur I"apparition de la séparation de phase et la taille des nodules Nb/Ga dans la matrice
silicate. Il est cependant difficile de localiser la présence de Na dans les différentes phases du
systeme par ces méthodes (voir section précédente I11.3). Nous avons donc utilisé des expériences
PM-REDOR 2°Si-22Na pour sonder la présence potentielle de Na dans les phases silicates associées
a la matrice et aux petits nodules (double démixtion) des verres a séparation de phase. Ces

expériences sont comparées au cas du verre homogene qui contient 15 %mol de Na,O.

Le spectre MAS 2°Si de référence, le spectre déphasé avec irradiation 2Na et le spectre
différence obtenus pour le verre homogéne x=15, avec une durée de recouplage dipolaire de
2.7 ms, sont présentés sur la Figure llI-21.a. Comme attendu une observe une atténuation de
signal sur le spectre déphasé qui traduit la proximité spatiale 2°Si-2Na dans le verre. En comparant

le spectre de référence et le spectre de différence obtenu, on peut observer une variation
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significative du barycentre du spectre. On note un décalage vers des déplacements chimiques plus
hauts (6~-93.5 ppm) par rapport au spectre de référence, en accord avec un role prépondérant
de modificateur de réseau du Na dans le verre homogéne et la création d’atomes d’oxygéne non-
pontants sur les unités SiO4 du réseau. La largeur de raie observée (fwhm=18 ppm) suggere que

les cations 2Na sont aux voisinage de plusieurs types d’unités Q".

Les courbes de déphasage en fonction du temps de recouplage pour le verre homogéne et le
verre a séparation de phase x=2.5 sont comparées sur la Figure IlI-21.d. Pour le verre homogene,
la courbe atteint un déphasage important de I'ordre de 70%. Pour le verre a séparation de phase
x=2.5, la courbe d’atténuation atteint un déphasage moins important, de I'ordre de 20%. Cette
différence avec le verre homogeéne est attendu puisque la teneur en sodium dans la composition
est diminué d’un facteur 6. Néanmoins, ceci met en clairement en évidence qu’il existe une

proximité spatiale entre 2°Si et 22Na et donc que le Na se localise dans la matrice silicate.

111.4.5.2. Proximités spatiales 2°Si->3Nb

Le spectre MAS 2°Si de référence, le spectre déphasé avec irradiation *>Nb et le spectre
différence obtenu pour le verre homogéne x=15 (durée de recouplage dipolaire de 2.7ms) sont
présentés sur la Figure IlI-21.b. On observe a nouveau une atténuation du signal sur le spectre

déphasé, traduisant les proximités spatiales 2°Si->*Nb dans le verre homogeéne.

On peut noter que I'atténuation du signal est plus faible que dans le cas précédent de 2Na.
SNb et 2°Na étant des noyaux 100% abondants, le niveau maximal d’atténuation doit étre
directement proportionnel au nombre total d’atomes Nb ou Na au voisinage de Si. Le déphasage
plus faible observé pour une excitation >>Nb par rapport & une excitation 2Na pourrait donc étre
liée a une teneur moins importante en Nb que Na dans la composition du verre homogeéne.
Néanmoins, la présence d’'un nombre de transitions satellites plus important pour *Nb (1=9/2)
que ¥Na (1=3/2) et de forts couplages quadripolaires peut conduire a une excitation moins efficace

de I'ensemble des transitions et donc conduire aussi a une atténuation apparente plus faible.

En comparant les spectres MAS Si référence et différence du verre homogéne, on note a
nouveau un décalage vers les déplacements chimiques plus hauts (6~-94 ppm) et une largeur de
raie qui sont du méme ordre de grandeur que pour une excitation 2*Na (6~-93.5 ppm). Il semble
donc difficile de faire la distinction entre les environnements Si a proximités de Nb, et ceux a

proximité de Na, par leurs déplacements chimiques sur nos spectres 2°Si MAS.

Les courbes de déphasage Si-{>>*Nb} en fonction du temps de recouplage pour le verre

homogene et le verre a séparation de phase x=2.5 sont comparées sur la Figure llI-21.d. Pour le
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verre homogéne, la courbe atteint un déphasage de I'ordre de 40%. Pour le verre a séparation de
phase x=2.5, la courbe d’atténuation atteint un déphasage beaucoup moins important, de I'ordre
de 10%. Cette forte différence indique une nette diminution des interactions dipolaires et du
nombre de **Nb au voisinage de 2°Si. Puisque la teneur en niobium dans la composition globale ne
varie pas, cette différence suggére une ségrégation entre Si et Nb, en parfait accord avec la

localisation préférentielle du Nb dans les gros nodules mise en évidence par les analyses EDX.

111.4.5.3. Proximités spatiales 2°Si-’Ga

Contrairement a #Nb et 22Na, I'isotope "*Ga a une abondance naturelle de 39.4% et est dilué
dans I’échantillon. De ce fait, 60.6% des atomes gallium (°°Ga) ne sont pas excités dans les
expériences PM-REDOR 2°Si-"!Ga, ce qui conduit a des déphasages moins importants que dans le
cas d’un isotope 100% abondant comme 2Na ou **Nb. La comparaison du déphasage maximal
obtenu dans les expériences PM-REDOR 2°Si-"Ga et 2°Si-**Nb, présentés en Figure 11I-21 illustre en
partie cet effet dans le cas du verre homogene x=15. On observe un déphasage plus faible dans le
cas de Ga bien que les proportions de Ga et Nb soient les mémes. On remarque a nouveau une
variation du déplacement chimique du spectre différence (6~-95ppm) par rapport a la référence,

en accord avec les gammes de déplacements chimiques 2°Si discutées dans la section 111.4.1.

Les courbes de déphasage *Si-{"'Ga} en fonction du temps de recouplage pour le verre
homogene et le verre a séparation de phase x=2.5 sont comparées sur la Figure llI-21.d. Pour le
verre homogene, la courbe atteint un déphasage de I'ordre de 20%. Pour le verre a séparation de
phase x=2.5, la courbe d’atténuation atteint un déphasage beaucoup moins important, de I'ordre
de 5%. Cette évolution comme pour le Nb traduit une forte diminution des proximités spatiales
Ga-Si, a nouveau en accord avec la formation de nodules riches en Ga et Nb. Cependant, comme
dans le cas de 2°Na ou **Nb qui sont des noyaux quadripolaires a forts couplages, il reste trés

délicat de proposer une interprétation plus détaillée et quantitative de ces résultats.

Ces expériences de double résonance PM-REDOR ont démontré de fortes potentialités pour
mettre en évidence des variations de composition chimique locale lors d’un processus de
séparation de phase dans un systéme vitreux, et nous ont permis ici de mettre évidence un

phénoméne de ségrégation des cations Nb et Ga a I’extérieur du réseau silicate.
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Figure 111-21. (a-c) Spectres PM-REDOR de référence (So: noir), déphasés (S : rouge) et différences (vert)
du verre homogéne x=15 obtenus a 9.4 T (20 kHz) pour un temps de recouplage t=2.7 ms et avec
irradiation sur le noyau (a) 22Na, (b) ®3Nb, (c) "*Ga . (d) Courbes d’évolution du signal de différence

REDOR 2°Si-23Na, 2°Si->Nb, 2°Si-’'Ga, obtenues pour le verre homogéne x=15 Na:0 et le verre démixé
x=2.5 Na20. Les intensités des signaux S, So et différence sont calculées a partir du relevé des intégrales.

111.4.6. Proximités spatiales homonucléaire 2°Si-2%Si

Plus décrire plus en détail la nature du(es) réseau(x) silicate(s) dans les verres les verres 60SiO»-
8Ga;03-8Nb,0s-xNa0, nous avons également voulu sonder les proximités entre atomes de Si.
Plusieurs types d’approches ont été proposées afin de sonder ces proximités Si-Si, en utilisant soit
les couplages dipolaires a travers I'espace, soit les couplages %J(Si-O-Si) a travers les liaisons
chimiques. Dans notre cas, nous avons choisi d’utiliser les interactions dipolaires Si-Si qui
permettent de sonder a la fois les connectivités chimiques Si-O-Si et des échelles de distance plus

importantes [45]-[47] .

Les expériences RMN MAS de corrélation Si-Si ont été réalisées a 9.4 T et une fréquence de
rotation de 8kHz, en utilisant a séquence POSTC7 [48] pour réintroduire l'interaction dipolaire
homonucléaire 2°Si->Si et réaliser I'excitation et la reconversion de cohérence double-quanta. Les
durées de recouplage dipolaire pour exciter et reconvertir les cohérences 2Q a été fixé a une durée
de 1 ms (16 périodes de rotation) en utilisant un champ radiofréquence avec vi= 7*vrot (56 kHz)
[48]. Les spectres de corrélation 2D obtenus sont représentés sous la forme de spectres 2D de

corrélation simple quantum-simple quantum [49] et symétrisés.
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Les spectres 2D de corrélation 2°Si-2°Si obtenus pour le verre homogéne x=15 et les verres a
séparation de phase avec x=4 et 2.5 sont regroupés a la Figure 111-22. Ces cartes 2D sont larges et
elles ne présentent pas d’amélioration de la résolution spectrale par rapport au spectre MAS 2°Si
1D. Pour les verres a séparation de phase (x=4 et 2.5), on note la présence d’un pic
d’autocorrélation intense (sur la diagonale) vers -110 ppm, caractéristique de la présence d’unités
Q* interconnectées entre elles. Néanmoins, une analyse plus détaillée du spectre est difficile du
fait d’'un manque de résolution. Pour une interprétation plus approfondie, il parait alors
nécessaire de construire un modéle permettant de déconvoluer les spectres MAS °Si 1D et 2D,
afin de pouvoir quantifier les corrélations entre les différents types d’environnements Q"m

présents dans nos matériaux.
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Figure 111-22. Spectres MAS de corrélation homonucléaire 2°Si-2°Si enregistrés a 9.4 T avec la séquence
POSTC7 et une fréquence de rotation de 8 kHz, pour (a) le verre homogene x=15 (b), pour les verres a
séparation de phase x=4 (c), x=2.5 .

La déconvolution des spectres 2°Si de nos verres 60Si0,-8Ga,03-8Nb,0s-xNa,0 est également
a priori une tache tres délicate, di au manque de résolution et a la présence possible d’un grand
nombre d’environnements 2°Si différents dans nos compositions plutét complexes. Afin de
pouvoir proposer un modele de déconvolution réaliste (nombre de composantes, positions et
largeurs), nous nous sommes appuyé sur les expérience PM-REDOR précédentes. En effet, pour le

verre homogéne, nous avons pu observer des variations de déplacement chimique sur les spectres
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différences PM-REDOR qui peuvent permettent d’associer des régions du spectre MAS *Si a
différents types d’unités Q" ayant dans leur voisinage des cations Na, Nb ou Ga. Pour les verres a
séparation de phase, les niveaux de déphasage sont beaucoup plus faibles et les variations de
déplacement chimique isotrope lors d’une excitation Na, Nb ou Ga ne peuvent pas étre

déterminés avec certitude.

En s’appuyant sur les informations extraites des expériences PM-REDOR sur le verre homogéne
x=15, nous proposons dans la suite un modele de déconvolution permettant de reproduire tous
les spectres 2°Si quantitatifs de la série d’échantillons. Les informations obtenues seront ensuite

utilisées pour interpréter les cartes de corrélation homonucléaires 2°Si-2°Si.
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X=7 Q3 (OU Q4zea)
Q* (ou Q;¢,)

2 2

Q%16, 0U Q%5
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Figure 111-23. Spectres MAS 2°Si quantitatifs des verres 60Si02-8Ga203-8Nb,0s-xNa20 (9.4 T, MAS 14 kHz)
et leur déconvolution. Les différentes contributions sont indiquées par différentes couleurs.

Le modeéle de déconvolution des spectres 2°Si a d’abord été construit en considérant une raie
a un déplacement chimique de -110ppm, caractéristique des environnements de type Q* qui sont
bien mis en évidence sur les spectres 2°Si du verre démixé x=2.5 par un contraste de temps de
relaxation longitudinal. Nous avons ensuite ajouté une seconde raie, centrée a -104 ppm et
attribuée a des unités Q*ca. Nous avons ensuite considéré deux raies a -97.5ppm et -91ppm, pour
rendre compte des unités de types Q3 et Q? aux voisinages des cations Na et Nb (6~-93.5/-94

ppm). En considérant les gammes de déplacement chimique de 2°Si [27], [50], ces contributions
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pourraient également décrire les environnements de type Q%ca et Q36: . Enfin, une derniére
contribution a -84.5ppm a été prise en compte pour rendre compte d’environnements de type
Q%62 avec n = 1 ou 2. Les simulations des spectres MAS 2°Si quantitatifs obtenus avec ce modéle
pour I'ensemble de la série de verre sont présentés a la Figure 111-23.

Table 111-3. Paramétres utilisés pour simuler les spectres 2°Si MAS quantitatifs des verres. &iso

correspond au déplacement chimique isotrope °Si et fwhm a la largeur a mi-hauteur des différentes
contributions.

Composition Sites S8iso  fwhm Intégrale
xNa,0 (ppm) (ppm) (%)

1:Q%/26a -84.32 11 16.2

2:Q7 91 11 34.4

15 3:Q 975 11 32.9
4:Q%6 -104 11 139

5:Q* -109.8 12 2.71
1:Q%/26a 845 11 121

2:Q* 91 11 257

10 3:Q3 975 11 357
4:Q%a -104 11 20.3

5:Q* -109.4 114 6.3
1:Q%/26a -845 11 1.9

2:Q* 91 11 14.2

7 3:Q3 975 11 298
4:Q%6 -104 11 302

5:Q* -1106 12 17.9
1:Q%/26a -845 11 2.7

2:Q* 91 11 5.4

4 3:Q 975 11 22.1
4:Q%6 -104 11 29.5

5:Q% -109.4 11.4 4022
1:Q%/26a -845 12 2.2

2:Q7 91 11 45

2.5 3:Q 975 11 13.2
4:Q%ea -104 11 248

5:Q* 109.8 12 55.4

A partir a ce modeéle de déconvolution des spectres 2°Si quantitatifs, il est possible de décrire
I’évolution du réseau silicatés vitreux lors de séparation de phase et de la croissance de la taille
des nodules riches en Nb/Ga. Pour le verre homogéne, ces résultats indiquent que le réseau
silicate est principalement constitué d’unités Q3mea et Q%me. avec m = 0, 1. Lorsque la teneur en
Na,O diminue, les proportions de ces unités diminuent progressivement au profit des espéces Q*
dont le pourcentage augmente de 3%, pour le verre homogéne x=15, jusqu’a 18% pour x=7 et

finalement plus de 55% le verre a séparation de phase x=2.5 Na,O. Les paramétres (déplacement
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chimiques isotropes et largeurs de raies) des différentes contributions utilisées pour ces

simulations sont rapportées dans Table I1I-3.

Ce modele utilisant 5 contributions pour décrire les environnements de Si dans nos verres
60Si0,-8Ga,03-8Nb,0s-xNa,0 a été ensuite utilisé pour simuler les spectres de corrélation 2°Si-2°Si
POSTC7 et obtenir des informations sur les proximités spatiales entre les différents
environnements de 2°Si. Les simulations des spectres 2D de corrélation pour les verres x=15, 4 et
2.5 sont présentés a la Figure 111-24 et les intensités relatives des pics de corrélation qui permettent

de rendre compte de ces spectres 2D sont répertoriées a la Table IlI-4.
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Figure 1lI-24. Simulations des spectres 2D de corrélation homonucléaire 2°Si avec les 5 contributions
utilisées dans les simulations des spectres 2°Si quantitatifs.

Pour simuler le spectre 2D du verre homogéne x=15, il est nécessaire de considérer des pics
de corrélations entre presque toutes les raies associées a différents environnements Q". En
revanche pour les verres a séparation de phase x= 4 et 2.5, les spectres semblent plus dominés
par des raies d’auto-corrélations trés intenses pour les environnement Q% et un second groupe
de corrélations entre les autres contributions. Ceci indique la formation d’environnements
majoritaires Q* trés polymérisés qu’on pourrait attribuer a la matrice et de régions localement
moins polymérisées qu’on pourrait attribuer a I'interface entre la matrice et les gros nodules et

également aux petits nodules de la seconde démixtion. A ce stade, cette description ne peut rester
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cependant que qualitative car d’une part, les spectres 2D de corrélation %°Si obtenus manquent
de résolution pour extraire des intensités de corrélations avec certitude, et d’autre part, ces
spectres n‘ont pas pu étre enregistrés dans des conditions quantitatives di aux temps de

relaxation 2°Si trés longs dans nos échantillons.

Table lll-4. Intensités des différents pics de corrélations utilisées pour simuler les spectres de
corrélation homonucléaire 2°Si enregistrés a 9.4 T (MAS 8 kHz). La durée des périodes de recouplage
POSTC7 est de 65s pour les compositions x=15 et x=4 et 80s pour x=2.5.

Composition x  |Unités °Si Q"m|Q%1ca| Q7 Q® | QYe | QF

Na,O Pics C1 C2 C3 C4 C5
R5: Q* 0 0 0 19 | 11
R4: Q*1ca 0 27 | 84 | 18 | 1.9

15 R3:Q? 1.8 | 88 |11.1| 84

0
R2: Q2 43| 99 88 | 2.7 0
R1: Q%6a 26| 4.3 1.8 0 0

R5: Q* 0 0 48 | 6.8 20
R4: Q*16a 11 0 75 | 81 | 6.8
4 R3: Q3 0 1.7 7.2 | 75 | 4.8

R2: Q2 1.4 | 1.7 | 1.7 0 0
R1: Q%ca 0 1.4 0 1.1 0

R5: Q* 0 0 4.9 4 |274
R4: Q*1ca 1.1 | 1.2 3 |161| 4
2.5 R3: Q3 0 1.2 | 5.7 3 4.9

R2: Q? 021 13 | 1.2 | 1.2 0
R1: Q%ca 09| 0.2 0 1.1 0

l1.5. Vitrocéramiques nanostructurées du systéme 60Si0,-8Ga>03-8Nb;0s-xNaO

Dans les parties précédentes, nous avons décrit la synthese et la caractérisation structurale des
verres du systéme 60SiO,-8Ga,03-8Nb,0s-xNa;O. Nous avons pu montrer |'apparition d’une
séparation de phase de type nucléation-croissance en fonction de la teneur en Na,O, qui conduit
a la formation de gros nodules tres riches en Nb et Ga dans une matrice silicate présentant une

seconde démixtion avec des nodules de plus petite taille.

Dans le but d’obtenir des vitrocéramiques transparentes possédant des propriétés optiques
spécifiques [51], nous nous sommes intéressés a [|'élaboration de vitrocéramiques
nanostructurées, constituées de cristaux GaNbO, dans une matrice silicate, a partir de nos verres
60Si0,-8Ga;03-8Nb,0s-xNa;0. Nous utiliserons des outils de caractérisation structurale a
différentes échelles, comme la diffraction des rayons X in situ en température, la microscopie
électronique en transmission (MET) et la RMN du solide, pour suivre I’évolution de la cristallisation

dans ce systéme et caractériser la structure des vitrocéramiques obtenues.
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111.5.1. Elaboration des vitrocéramiques

Les vitrocéramiques du systeme 60Si0,-8Ga,03-8Nb,0s-xNa,0O ont été toutes synthétisées a
partir d’'un morceau de verre parent recuit a différentes températures. Pour ces traitements
thermiques effectués dans un four de recuit, les échantillons de verre (2x5mm environ) sont
déposés sur un support en alumine. Comme décrit dans le Chapitre |1, le choix du traitement
thermique est crucial pour I'élaboration de vitrocéramiques. Pour définir le cycle thermique
optimal, il est nécessaire de s’appuyer sur des analyses thermiques (DSC), couplées a une étude
par diffraction des RX in situ en température pour déterminer les plages de températures

permettant la croissance de la phase cristalline ciblée GaNbO,.

111.5.2. Synthése et caractérisation de GaNbO4

Afin de pouvoir mettre en évidence par RMN du solide la formation de cristaux de GaNbO,
dans les vitrocéramiques obtenues, il est nécessaire de connaitre les signatures spectrales 7'Ga et
SNb de cette phase cristalline. Nous avons donc synthétisé la phase cristalline GaNbO4 par
réaction solide-solide de précurseurs Ga,0s (Alfa Aesar, 99.999%) et Nb,Os (Strem Chemical,
99.995%). Les poudres ont été mélangées dans un mortier en agate avec une stoechiométrie 1:1,
puis chauffées a 1250°C pendant 90h dans un creuset en platine rhodié 10%. Le diffractogramme
des RX de I'échantillon obtenu a la Figure IlI-25 est caractéristique de la phase cristalline GaNbQO,
(pdf n°00-016-0739, ICSD n°18187, a=12.3512, b=3.79210, c=6.61470, a=y=90°, $=102.73°) [52].
On note tout de méme la présence de traces des précurseurs (Ga,0s3 et Nb,Os) qui n’ont pas pu

étre totalement éliminés par un traitement thermique plus long.
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Figure 111-25. (a) Diffractogramme RX de poudre de I'échantillon de GaNbO4 obtenu par réaction solide-
solide a 1250°C pendant 90h. Le diffractogramme calculé par la méthode de LeBail est représenté en
rouge et les positions des pics de diffraction en vert. Qualité du fit : GOF=2.09, Rp=1.47, wRp=2.08

(b) Représentation de la structure cristalline de GaNbO4 (ISCD n°18187).
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Nous avons ensuite enregistré les spectres MAS 'Ga et **Nb de la phase GaNbO, & hauts
champs magnétiques (20T et 17.6T), afin d’obtenir les signatures spectrales de cette phase qui
n‘ont pas été reportées dans la littérature a notre connaissance. La structure de GaNbO, est
constituée d’enchainement d’octaedres GaOs et NbOs et elle contient un unique site

cristallographique pour Ga et un seul site pour Nb.

Les spectres MAS "'Ga de GaNbO,, obtenus a deux champs magnétiques de 17.6 et 20.0 T, sont
représentés sur la Figure 111-26 et comparés a ceux de B-Ga,0s qui contient deux environnements
distincts GaO4 et GaOgs. Comme attendu, d’apres la structure de NbGaO,, on observe un pic intense
unique associé a la transition centrale et un jeu de bandes de rotation associé aux transitions
satellites (1=3/2). La position du pic est caractéristique d’un environnement octaédrique GaOe. Le
déplacement chimique isotrope et les paramétres quadripolaires de "'Ga déterminés a partir de

la simulation des spectres acquis a deux champs magnétiques sont donnés dans la Table IlI-5.

(a) B-Ga,04

17.6T
MAS 60 kHz

200T
MAS 100 kHz po? ‘

500 400 300 200 100 0 -100 -200 -300
7Ga chemical shift (ppm)

(b) GaNbO,
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100 0 -100 -200

500 400 300 200
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Figure I11-26. Spectres MAS 7'Ga de B-Ga.03 et GaNbOs enregistrés a (a)17.6 T, MAS 60 kHz ; (b) 20.0 T,
MAS 100 kHz et MAS 60 kHz respectivement ; en bleu spectre expérimental et en rouge spectre simulé.

-300

Les spectres MAS %Nb de GaNbQ,, enregistrés a deux champs magnétiques (17.6 et 20.0 T),
sont représentés sur la Figure I11-27. Sur ces spectres *3Nb, on observe a nouveau un unique pic
intense avec une forme de raie témoignant d’un élargissement d{ a I'interaction quadripolaire, et
plusieurs jeux de bandes de rotation associés aux différentes transitions satellites (1=9/2). La

position de la raie de résonance autours de -1100 ppm est typique d’un environnement NbOg [37].
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Figure 111-27. Spectres MAS **Nb, MAS 60kHz, du composé de référence GaNbOa enregistré a (a) 17.6 T,
(b) 20T, en bleu spectre expérimental, en rouge spectre simulé.

Table 11I-5. Paramétres RMN 7'Ga et 3 Nb déterminés a partir de la simulation des spectres MAS 7*Ga
et °>Nb de la phase cristalline GaNbO4 pour les deux champs magnétique 17.6 T et 20.0 T. Les
paramétres RMN 7!Ga obtenus a partir de la simulation des spectres MAS 7*Ga de B-Ga20s. Siso
déplacement chimique isotrope, Cq constante de couplage quadripolaire et nq parametre

d’asymétrie.

Echantillon Site Siso (PPM) Cq (MHz) Na
%Nb GaNbO, NbOs -1138.4 29.2 0.33
1Ga GaNbO, GaOg -11.3 5.0 0.7
1Ga B-Ga,03 GaOq 214.0 11.3 0.84
(MAS 100KHz) GaOg 40.0 8.3 0

111.5.3. Etude par diffraction des RX in situ en fonction de la température

Afin de caractériser la formation d’une vitrocéramique et mettre en évidence les différentes
phases cristallines formées lors du traitement thermique des verres 60Si0,-8Ga;03-8Nb,0s-

xNa,0, nous avons réalisé des mesures par diffraction des RX in situ en fonction de la température.

Les diffractogrammes des RX obtenus in situ lors du traitement thermique des verres a
séparation de phase avec x=4 et 2.5 sont présentés a la Figure 11I-28. L’apparition de pics de
diffraction nous indique que la cristallisation débute a partir de 710°C pour le verre x=4 et a partir
de 670°C pour la composition x=2.5. Dans les deux cas, la phase cristalline qui apparait en premier
est GaNbO, [53] (pdf n°04-011-5999, ICSD n°18187; a=12.6600 A, b=3.79210 A, c=6.61470 A,
a=y=90°, B=107.9°). Sur les diffractogrammes enregistrés pour de plus hautes températures, on
observe des réflexions supplémentaires qui traduisent I'apparition d’une phase secondaire
identifiée comme la phase GaNb1105 trés riche en niobium [17] (pdf n°04-024-8423, a=3.80 A,

b=20.51 A, c=28.5 A, a=p=y=90°). On notera que les températures de cristallisation déterminées
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par diffraction des RX in situ différent légerement de celles obtenues par DSC (Figure IlI-5), ce qui

peut étre en partie expliqué par les différences de cinétique de chauffage entre les deux mesures.

Ces mesures indiquent donc qu’il est possible de cristalliser la phase GaNbQO, dans les verres
nanostructurés. Cependant, une phase cristalline secondaire plus riche en niobium apparait a plus
haute température. A partir de ces informations, les traitements thermiques vont étre optimisés

afin de maximiser la formation de GaNbO, tout en évitant de cristalliser GaNb1105s.
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Figure IlI-28. Diffractogrammes des RX sur poudre obtenus in situ en fonction de la température pour
les échantillons (a) x=4Naz0, (b) x=2.5Naz0. Les indexations des pics des phases cristallines GaNbOs et
GaNb1103s, sont indiquées en rouge et en vert. Les réflections correspondant a GaNb11029 sont
indiquées par des asterisques sur les diffractogrammes.

Pour illustrer les différences entre le verre homogene x=15 et les verres a séparation de phase,
nous avons également étudié in situ le comportement du verre homogeéne en fonction de la
température par diffraction des RX. Les diffractogrammes obtenus pour le verre homogene x=15
sont présentées a la Figure I11-29. Dans ce cas, le verre reste amorphe jusqu’a une température de
740°C, a partir de laquelle débute la cristallisation de la phase NagsNb17.5047 [54] (ICSD-24882, pdf-
04-020-2552 ; a=12.364 A, b=36.992 A, c=3.955 A, a=p=y=90°). A partir de 960°C, on observe
I"apparition d’'une seconde phase cristalline Na;Nb4O1; [55] (ICSD n°18805, pdf n° 04-013-7642 ;
a=10.840 A, b=6.1620 A, c=12.745 A, a=y=90°, B=106.220°) dont la proportion croit jusqu’a 1030°C
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au détriment de la premiere phase. Entre 1030°C et 1060°C, on voit apparaitre la phase NaNbOs
[56] (ICSD-247317, pdf-04-17-2918 ; a=5.570 A, b=7.766 A, c=5.513 A, a=p=y=90°). L'intensité des
pics de NaNbOs augmente jusqu’a 1100°C au détriment de ceux de Na;Nb4O1. Ainsi, pour le verre
homogeéne, on observe uniquement la cristallisation de phases de la famille des niobates de
sodium et dont les compositions s’enrichissent en sodium en augmentant la température avec
|"apparition séquentielle de NagsNb17.5047, NazNb4O1; puis finalement NaNbOs. On ne retrouve en

aucun cas la phase cristalline GaNbOQ, lors de la montée en température.
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Figure I11-29. Diffractogrammes des RX sur poudre obtenus in situ en fonction de la température pour le
verre homogene x=15 Na:0. Le diffractogramme en rouge marque le début de la cristallisation de la
phase Nae.sNb17.5047 a 740°C. Celui en vert a 950°C correspond au début de |'apparition de la phase
Na2NbsO11 qui persiste jusqu’a 1060 (bleu). Les astérisques indiquent des artéfacts instrumentaux.

Intensity (a.u.)

Pour compléter cette étude par diffraction des RX in situ en fonction de la température et afin
d’optimiser les conditions de formation de la phase GaNbO, dans les verres x=4 et 2.5, nous avons
également réalisé des traitements thermiques a différentes températures pour une durée de 2h.
Nous avons ensuite enregistré, a température ambiante, les diffractogrammes des échantillons
qui sont présentés a la Figure IlI-30. Comme attendu, ces diffractogrammes confirment la
formation de la phase GaNbO, puis la cristallisation de la phase secondaire GaNb10;9. La
température optimale pour obtenir majoritairement la phase GaNbO,4 avec une durée de recuit
de 2h est de 800°C pour les deux échantillons. En effet, un traitement thermique a plus haute
température conduit a I'apparition de la phase secondaire, ce qui peut s’expliquer par une sur-
stoechiométrie en Nb des gros nodules des verres démixés x=4 et 2.5, comme observé par MET.
Pour compléter les informations obtenues sur la structure des vitrocéramiques obtenues a partir
des verres démixés, nous avons également réalisé une étude par microscopie MET et analyse

chimique EDS.
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Figure I1I-30. Diffraction des rayons X réalisée sur poudre a température ambiante pour les échantillons
(a) x=4 Na20, (b) x=2.5 Na20, recuit a différentes températures pour une durée de 2h. La phase
secondaire GaNb11029 est indexée par le symbole étoile *.

111.5.4. Etude par microscopie électronique en transmission et analyses
chimiques EDX

Afin d’étudier par microscopie électronique en transmission la structure des vitrocéramiques
obtenues a partir de nos verres, nous avons préparé un échantillon de vitrocéramique sous forme
de lame mince pour la composition x=4. Cette composition a été choisie car la taille des nodules
apparait optimale (ni trop gros, ni trop petits) pour éviter la superposition des nodules avec la
matrice et améliorer ainsi la précision des analyses chimiques par EDX. La vitrocéramique a été

obtenue aprés un traitement thermique de 2h a 800°C.
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Figure IlI-31. Images STEM-HAADF de la vitrocéramique de la composition 60Si02-8Ga203-8Nb,0s-
xNa20 x=4, avec les fleches jaune indiquant la présence de plusieurs plans cristallins aux orientations
différentes et les cercles bleus indiquant la présence de nodules de petite taille amorphes.

Les images de la vitrocéramique obtenues par MET (Figure 11-32.a et b) montrent a nouveau
clairement la présence de gros nodules, qui apparaissent sous une forme polycristalline avec
plusieurs sites de germination (observation de plans cristallins avec différentes orientations voir
fleches jaune Figure IlI-31). Les cartographies élémentaires obtenues par EDS (Figure 1ll-32.c)
indiquent des variations locales de la composition des gros nodules qui contiennent de petites
zones tres riches en Nb (voir la fleche jaune sur la Figure 111-32.c) avec une composition de type
20%Ga et 80%Nb. Ceci est cohérent avec la présence de la phase secondaire GaNb1,029 observée

en DRX, qui est minoritaire mais trés riche en Nb (8,3%Ga-91,7%Nb).

Les analyses EDS indiquent que la matrice reste principalement composée de Si (80%-90%at)
comme pour le verre. Cependant, la présence de la démixtion secondaire avec de nombreux
nodules de tres petite taille, rend difficile d’éviter des effets de moyenne dans I’analyse EDS et de
déterminer avec précision la composition chimique de la matrice d’une part et celle des nodules
de petite taille d’autre part. Comme dans le verre parent, les petits nodules de la démixtion
secondaire sont trés riches en Ga et Si. Bien qu’il soit possible d’observer quelques plans cristallins
(voir la fleche jaune sur la Figure 1ll-32.b), ces petits nodules apparaissent majoritairement

amorphe sur les images MET (voir cercles bleus sur la Figure 111-31).
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Si—Ga-Nb

Figure 111-32. (a) Images MET obtenues sur une lame mince de la vitrocéramique de composition 60SiO-
8Ga203-8Nb20s5-xNa20 x=4 ; (b) Zoom sur un gros nodule ou I'on observe des plans cristallins, les fleches
jaunes indiquent la présence de quelques petits nodules qui sont aussi cristallins ; (c) Cartographie
élémentaire EDS obtenue pour le méme échantillon, la fleche jaune pointe sur une région tres riche en
niobium dans le gros nodule.

111.5.5. Etude par RMN multinucléaire de 2°Si, 22Na, "'Ga et >Nb : la cristallisation
d’un point de vue local

Les échantillons obtenus aprés traitement thermique des verres x= 4 et 2.5 Na,0 a différentes
températures pendant 2h ont été également étudiés par RMN 2°Si, 22Na, "*Ga et **Nb, pour suivre
les variations de la structure locale des différents cations du systéme lors du processus de
cristallisation. Du fait de la production de quantités d’échantillons de verres relativement limitées
dans la synthése, nous nous sommes principalement concentrés sur la composition x=2.5Na0 et

nous avons préparé uniqguement quelques échantillons pour la composition x=4.

Les spectres RMN MAS Si et 2Na obtenus pour les échantillons x=2.5 Na,O aprés traitement
thermique a différentes températures sont représentés a la Figure 111-33 et comparés aux spectres
du verre parent. On peut voir clairement que les spectres MAS 2°Si et 2>Na des échantillons traités

thermiquement sont quasiment identiques a ceux du verre parent, indiquant que 2Si et 2Na ne

129



participent pas a la formation de phases cristallines et sont impliqués dans les phases amorphes,

la matrice et/ou les petits nodules de la seconde démixtion.

X=2.5 Na,O

800°C
650°C
Glass
-60 -80 -100 -120 -140 200 100 0 -100 -200
29Sj chemical shift (ppm) 2Na chemical shift (ppm)

Figure 111-33. Spectres MAS 2°Si et 2Na, 9.4T, MAS 14 kHz, obtenus sur la vitrocéramique de
composition x=2.5 Na20 pour des recuits de 2h a 800°C et 650°C en comparaison le verre de méme
composition. Les spectres 22Na ont été simulés avec le modéle a deux raies établis sur les verres.

Les spectres MAS "'Ga et ®Nb des différents échantillons x=2.5 sont représentés a la
Figure IlI-34 et également comparés aux spectres du verre parent et de la phase cristalline
GaNbO,. Contrairement au cas de 2°Si et 22Na, on peut observer de fortes modifications sur les

spectres MAS "'Ga et *Nb en fonction de la température de recuit de I’échantillon x=2.5.

Pour rappel, le spectre MAS 7'Ga du verre x=2.5 contient deux contributions. La premiére avec
un déplacement chimique isotrope moyen de 152 ppm est caractéristique d’unités GaO, et la
seconde avec un &is, d’environ 94.4 ppm, qui révéle la présence d’unité GaOs/GaOs, est attribuée
aux gros nodules riches en Nb et Ga. Lors du traitement thermique de I’échantillon on observe la
disparition de la raie large des unités GaOs/GaOs au profit de I"apparition d’une raie beaucoup
plus fine avec un déplacement chimique isotrope "*Ga d’environ -14 ppm, qui est caractéristique
des environnements GaOg de la phase cristalline GaNbQ,. Cette évolution traduit clairement une
réorganisation des environnements locaux de "*Ga dans les nodules amorphes du verre x=2.5 pour
former trés majoritairement la phase cristalline GaNbQs, en accord avec les résultats de diffraction
des RX. Sur ces spectres MAS 7Ga, on observe aussi la signature caractéristique d’environnements
Ga0, dans une phase désordonnée, méme pour les traitements thermiques a haute température.
Cela indique clairement qu’une partie des atomes de Ga restent incorporés dans une phase
vitreuse et confirme les observations MET qui montrent que les petits nodules riches en Si et Ga,

et associés a la seconde démixtion, restent amorphes aprés les traitements thermiques. La raie
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"1Ga caractéristique des unités GaO, dans les vitrocéramiques est donc attribuée a la signature

des petits nodules amorphes de la seconde démixtion.

X=2.5 Na,0
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Figure I11-34. Spectres MAS 7'Ga (a gauche) et ®>Nb (a droite) des échantillons obtenus aprés traitement
thermique (2h) du verre x=2.5 a différentes températures, enregistrés a 20.0 T avec une fréquence de
rotation de 60kHz. Les spectres MAS 7'Ga du verre parent et du composé de référence GaNbOa sont
également représentés pour comparaison. La simulation des spectres MAS 7'Ga (modéle Czjzek) est
indiquée en rouge et les trois composantes utilisées pour les simulations sont indiquées par les
pointillés violets (Ga0a), verts (GaOs/Ga0Os) et cyans (GaOs).

A partir des simulations des spectres MAS 7'Ga, nous avons déterminé les évolutions des
proportions relatives des différents environnements de "Ga en fonction de la température de
recuit du verre x=2.5. Dans ces simulations, les parametres RMN des deux contributions larges
restent trés proches de ceux obtenus pour le verre parent. Les parametres RMN de la raie fine
typique d’environnements GaOs sont trés proches de ceux utilisés pour simuler le spectre "'Ga de
GaNbO, (Table Ill-6). L’évolution des populations relatives de ces environnements Ga avec

différentes coordinances est représenté a la Figure I1-35.
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Table 11I-6. Paramétres RMN utilisés pour simuler les spectres MAS 7Ga (20.0 T, MAS 60kHz) des
échantillons x=2.5 avec différentes températures de recuit. Modéle de Czjzek: 6iso déplacement
chimique isotrope, Cq constante de couplage quadripolaire.

Température (°C) Site Siso (ppm) Ca (MHz) 1 (%)
Verre Ga0s4 152 13 24
Ga0s/Ga0s 94 19 76
Ga0s4 166 13 33
650 Ga0s/GaO0s 99 19 61
GaOs -21 8 6
Ga0s4 168 13 43
700 Ga0s/GaO0s 67 19 31
GaOs -14 7.8 26
Ga0s4 166 13 36
800 Ga0s/GaOs 44 19 27
GaOs -14 6.2 37
Ga0s4 157 13 39
900 Ga0s/Ga0s 44 19 20
GaOs -13 6.2 41

Les évolutions obtenues mettent en évidence la disparition progressive des unités GaOs/GaOe
amorphes au profit d’unités GaOe qui sont caractéristiques de la phase GaNbQy,, ce qui traduit bien
la cristallisation des gros nodules Nb/Ga en fonction de la température. On observe que la
guantité d’unités GaO,4 dans la phase amorphe correspondant aux petits nodules de la seconde
démixtion n’évolue quasiment pas. On note cependant que les intensités obtenues sembleraient
indigquer une augmentation de la population des unités GaO, avec la température de recuit. Cela
pourrait traduire une ségrégation d’une partie des cations Ga vers |'extérieur des gros nodules,
lors de leur cristallisation, ce qui est relativement inattendu. Nous interprétons cette
augmentation apparente comme une sous-estimation de la proportion d’unités GaO, et une
surestimation de la proportion de GaOs/GaOs dans la simulation des spectres. En effet, leurs
sighaux se recouvrent fortement, rendant la simulation du spectre 7*Ga non-univoque et la
guantification trés délicate. Dans I'ensemble, ces résultats traduisent que les cations Ga présents
dans les petits nodules ne peuvent pas diffuser vers les gros nodules lors des traitements
thermiques, ce qui explique la cristallisation d’'une phase secondaire trés riche en Nb au sein des

gros nodules comme observé par diffraction des rayons X.
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Figure I1I-35. Evolution des proportions relatives des différents environnements de Ga dans les
échantillons x=2.5 en fonction de la température du traitement thermique (2h) du verre parent.

Les spectres MAS %*Nb des échantillons x=2 .5 avec différentes températures de traitement
thermique montrent également de fortes variations. En effet, on observe une forte diminution de
la largeur de raie ®3Nb en fonction de la température de recuit, pour obtenir un spectre *Nb trés
similaire a celui de la phase cristalline GaNbO,. Contrairement au cas de Ga, on n’observe pas de
variation de la coordinance de Nb qui est présent sous forme d’unité NbOg dans les gros nodules
du verre parent. Pour illustrer les modifications des spectres MAS >Nb en fonction de la
température de recuit, nous avons représenté I'évolution de la largeur a mi-hauteur de la raie de
la transition centrale ®*Nb sur la Figure 1lI-36. On observe une trés nette diminution de cette
largeur de raie, passant de 80kHz a 47kHz aprés un recuit a 650°C (1h), puis a 11kHz aprés un
recuit a 900°C (2h), ce qui traduit bien la cristallisation progressive de la phase GaNbO,. On notera
cependant, que le spectre MAS *>Nb de I’échantillon traité a 900°C montre de petites différences
par rapport a celui de GaNbQ,, ce qui pourrait étre associé a la présence de la phase secondaire

GaNb1:0,9 observée en DRX.
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Figure 11I-36. Evolution de la largeur & mi-hauteur de la raie de |a transition centrale ®3Nb en fonction de
la température de recuit du verre x=2.5. La valeur de largeur de raie & mi-hauteur *>Nb de la phase
cristalline GaNbO4 est également reportée.

Nous avons également réalisé les mémes expériences RMN 7'Ga et **Nb pour deux échantillons
de verre x=4, I'un recuits a 700°C (2h) et I'autre a 800°C (2h). Les spectres MAS "*Ga et #Nb de ces

échantillons sont présentés a la Figure I11-37.

X=4 Na,O
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Figure I11-37. Spectres MAS 7'Ga (a gauche) et ®>Nb (a droite) sélectifs de la CT réalisés a 20.0 T, MAS 60
kHz, pour les vitrocéramiques de composition x=4 Na20 recuites a 700°C (2h) et 800°C (2h). La
simulation des spectres 7'Ga a été effectué en partant des mémes modéles que pour la composition
x=2.5 Na20.
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On observe les mémes évolutions des spectres MAS "Ga et %Nb que pour I'échantillon de
composition x=2.5. Sur les spectres MAS de "'Ga, on voit a nouveau I'apparition d’une raie fine a
-13 ppm caractéristique des environnements GaOs de la phase cristalline GaNbO, et I'intensité de
ce pic augmente au dépend de la contribution large associée aux unités GaOs/GaOe des gros
nodules amorphes riches en Nb et Ga. Comme pour les échantillons avec x=2.5, les proportions
relatives des différents environnements de 7*Ga en fonction de la température de recuit du verre
ont été déterminées a partir des simulations des spectres MAS "'Ga. Les paramétres obtenus sont
rapportés dans la Table 1lI-7. Ces résultats illustrent a nouveau la cristallisation progressive de la
phase GaNbOQ, au sein des gros nodules. La quantification des proportions des unités GaOs/GaOs
et GaO, a partir des spectres est cependant relativement imprécise, comme dans le cas précédent.
En effet, dans ces simulations complexes, les constantes de couplage quadripolaire de ces unités
ont été fixées aux valeurs obtenues pour le verre. Pour une quantification plus précise, il apparait
nécessaire de tenir compte des variations des constantes de couplage quadripolaire lors du recuit.
Ceci pourra étre effectué dans la suite & partir de la simulation de spectres MAS Ga de nos
vitrocéramiques a différents champs magnétiques.

Table 11I-7. Paramétres RMN utilisés pour simuler les spectres MAS 7Ga (20.0 T, MAS 60 kHz) des
échantillons x=4 Na:20 avec différentes températures de recuit. Modele de Czjzek : &iso déplacement
chimique isotrope, Cq constante de couplage quadripolaire.

Température (°C) Site 8iso (ppmM) Ca(MHz)  Intégrale (%)
Verre GaOs 157 13 34
Ga0s/GaOs 145 19 66
GaOs 168 13 49
700 Ga0s/Ga0s 74 19 41
GaOs -17 9.8 11
GaOs 169 13 55
800 Ga0s/GaOs 43 19 19
GaOs -13 7.2 26

Comme pour les échantillons avec x=2.5, les spectres MAS *Nb des échantillons x=4 recuits a
différentes températures montrent une forte diminution de la largeur de raie **Nb. Pour la
température de recuit de 800°C, on note aussi la présence d’un léger épaulement vers les plus bas
déplacements chimiques, en plus de la signature caractéristique de la phase cristalline GaNbQ,.

Ceci est a nouveau en accord avec la présence de la phase secondaire GaNb110,9 observée en DRX.
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111.6. Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons d’abord décrit la synthése des nouveaux verres de composition
60Si0,-8Ga;03-8Nb,0s-xNa,0 avec x variant de 15 a 2.5 Na,O, qui apparaissent transparents a
forte teneur en Na,O et opalescents pour les teneurs en NaxO plus faible. Nous avons ensuite
caractérisé en détail la structure de nos verres a différentes échelles, en combinant une étude par
microscopie électronique en transmission et analyses chimiques par spectroscopie des RX a

dispersion d'énergie (EDX), et RMN multinucléaire de 2°Si, *Na, "'Ga et *>Nb.

Nos résultats mettent en évidence la présence d’'un mécanisme de séparation de phase de type
nucléation croissance en fonction de la teneur en sodium, qui conduit a la formation d’un verre
homogene pour la composition x=15 et a des verres a séparation de phase pour les teneurs en
Na,O plus faibles. La teneur en sodium dans la composition permet de contrdler la taille des
nodules de 10 nm pour x=10 jusqu’a 100 nm pour x=2.5. Pour les faibles teneurs en sodium on
voit aussi I'apparition d’'une démixtion secondaire avec des nodules de plus petite taille, inférieure
a 10 nm. Les analyses EDX indiquent que les gros nodules sont majoritairement composés de Nb
et Ga, tandis que les petits nodules de la démixtion secondaire sont riches en Ga, et la matrice

résiduelle tres riche en Si.

L’étude par RMN multinucléaire de 2°Si, 22Na, "Ga et *>Nb a trés haut champs magnétiques a
permis de mettre en évidence de fortes différences entre les structures du verre homogéne et des
verres a séparation de phase. Les spectres RMN MAS de °Si montrent la formation de réseaux
silicatés tres polymérisés dans les verres a séparation de phases. Les expériences RMN de double
résonnance entre 2Si et les autres noyaux mettent en évidence la ségrégation d’une partie des
cations Nb et Ga a I'extérieur du réseau silicaté en parfait accord avec la formations de gros
nodules riches en Nb et Ga, et que #Na reste quant a lui majoritairement dans les phases
amorphes silicate. Les spectres MAS 7*Ga, montrent la présence de deux types d’environnements
pour Ga dans les verres a séparation de phase, des unités GaO, associées a la phase silicate et des
unités GaOs/GaOg associées aux gros nodules. La présence de GaO, dans les phases silicatées
implique la présence de Na pour compenser leur charge et I’évolution des spectres MAS Na
indique bien un caractere de compensateur de charge plus marqué pour Na dans les verres a
séparation de phase. Les spectres MAS *Nb montrent quant a eux que la coordinance du niobium

ne varie pas et qu’il forme des unités NbOg dans le verre homogéne et les verres démixés.

A partir de ces verres a séparation de phase et avec des tailles de domaines contrdlées, nous
avons montré qu’il est possible d’élaborer de nouvelles vitrocéramiques silicatées incluant des

nano-domaines polycristallins de GaNbQO,. L’étude par microscopie, diffraction des rayons X et
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RMN multinucléaire de la structure des matériaux obtenus pour différents traitements
thermiques confirment en effet la formation préférentielle de la phase cristalline ciblée GaNbOQO,,
et d’'une phase secondaire minoritaire GaNb1109. L'optimisation du rapport Ga/Nb dans la
composition du verre n’a pas pu étre abordée dans ce travail mais elle devrait permettre d’éviter
certainement la cristallisation de la phase secondaire. Nos résultats ouvrent néanmoins la voie
vers |'élaboration de vitrocéramiques avec des nano-domaines de GaNbO, polycristallins pour des

applications optiques aprés dopage par des métaux de transitions.

Cette étude démontre également que I'utilisation des techniques avancées de RMN du solide,
et de tres hauts champs magnétiques dans le cas des noyaux quadripolaires, peuvent apporter
des informations structurales précieuses dans des verres complexes a séparation de phase et des

vitrocéramiques nanostructurées.
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llIl.7. Parameétres d’acquisitions des expériences RMN

Spectres 2Si :

Figure 111-9, Figure I1I-23 :

- Bo= 9.4T, MAS 14kHz, Simple impulsion quantitative, P1=1.2us (g ), ns=280, D1=65s

(x=15Na;0), D1=65s (x=4Na,0), D1=80s (x=2.5Na,0)

- Bo= 7T, MAS 14kHz, Simple impulsion quantitative, P1=1.125us (g), D1=60s, ns=1684

(x=10 et 7Na;0)

Figure 111-11 :

- Bo=9.4T, MAS 14kHz, saturation-récupération, P1=4.8us (g ), 13 t; incréments, d1=90s,

et d1= 2160s, ns=1.

Figure 111-22, Figure 111-24:

Bo=9.4T, MAS 8kHz, POSTC7 %°5i-?°Si, MAS 8kHz, vke=56kHz, pré-saturation, temps
excitation et reconversion=1ms, P1=P2=4.8us (%), pré-saturation, 32 t; incréments de
125us, ns=32, D1=65s (x=15 et 4Na,0), D1=85s (2.5Na,0)

Figure I11-33:

Bo=9.4T, MAS 14kHz, CMPG, P1=4.8us (g), pré-saturation, vre=52kHz, D1=80s, ns=2048
(800°C 2h)
Bo=9.4T, MAS 14kHz, Simple impulsion quantitative, P1= 1.125us (%), D1=80s, ns= 2048
(650°C 2h)

Spectres REDOR #Si-{**Na, **Nb, "*Ga} :

Figure 1l1-21:

Bo=9.4T, MAS 20kHz, PM-REDOR, Si-{*3Na, #Nb, "*Ga}, Canal X (*Si), P1=3.4us (%),
P2=6.8us (m), présaturation, vge=73.5kHz, Canal Y (®*Na/’*Nb/’'Ga), impulsion de
saturation PM (10 périodes de rotations vge=10kHz), séquence de recouplage SR412 :

vre=40kHz, variant de 0.9ms a 4.5ms, D1=60s verre homogéne x=15, D1=80s pour le verre
x=2.5

Spectres #Na:

Figure IlI-12, Figure 1ll-14 :
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- (a): Bo= 9.4T, MAS 14kHz, Simple impulsion quantitative, P1=1.12ps ( g ), D1=0.5s, ns=

8192 (x=15, 4 et 2.5 Na;0)

Bo=7T, MAS 14kHz, Simple impulsion quantitative, P1=1.75us ( g ), D1=0.5s, ns= 8192 (x=10
et 7 Na,0)

(b) Bo=17.6T, MAS 30303Hz, Simple impulsion quantitative, P1=1.237us (g), D1=0.5s, ns=
16384.



Figure IlI-13, Figure lll-14 :

- Bo=17.6T, MAS 30303Hz, MQMAS z-filter, P1=4.5us, P2=1.5us avec vgre=130kHz,
Too(CT)=1.75us avec vge=71.4kHz, 32 incréments t; de 33ps, D1=0.5s.

Figure 111-33:
- Bo=9.4T, MAS 14kHz, Simple impulsion quantitative, P1=1.063us (g), D1=1s, ns=7168

Spectres "'Ga :
Figure IlI-16 :

- B0=9.4T, MAS 14kHz, écho de Hahn, temps d’écho=1ms (1 période de rotation) impulsion
sélective de CT avec P1=1.75us, P2=3.5us, vge=71.4kHz, D1=0.5s, ns= 3072

- Bo=20T, MAS 60kHz, écho de Hahn, temps d’écho=1ms (1 période de rotation) impulsion
sélective de CT avec P1=1ps, P2=2us, vrr=125kHz, D1=0.5s, ns= 231424

Figure 111-17 :

- (a) Bo=20T, MAS 60kHz, écho de Hahn, temps d’écho=1ms (1 période de rotation)
impulsion sélective de CT avec P1=1ps, P2=2us, vre=125kHz, D1=0.5s, ns= 231424

- (b) Bo=20T, MAS 100kHz, écho de Hahn, temps d’écho=1ms (1 période de rotation)
impulsion sélective de CT avec P1=1.41pus, P2=2.82us, vrr=88.6Hz, ns= 164864

Figure I11-26:

- (a) Bo=17.6T, MAS 60kHz, Simple impulsion quantitative, P1=0.7us ( g ), D1=0.5s, ns=4096
(B-Ga,0s) Bo=20T, MAS 100kHz, simple impulsion quantitative, P1=2.4us, D1=5s, ns=16 (B-

Ga,0s)

- (b) Bo=20T, MAS 600kHz, simple impulsion quantitative, P1=0.7us, D1=0.5s, ns= 7168
(GaNbQ,)
Bo=17.6T, MAS 60kHz, Simple impulsion quantitative, P1=0.44us ( % ), D1=0.5s, ns=4096
(GaNbQ,)

Figure Il1-34, Figure 111-37:

- Bo=20T, MAS 60kHz, écho de Hahn, temps d’écho=1ms (1 période de rotation) impulsion
sélective de CT avec P1=1ps, P2=2us, vrr=125kHz, D1=0.5s, ns= 231424

Spectres Nb :
Figure 111-20

- (a) Bo=20T, MAS 60kHz, écho de Hahn, temps d’écho=0.4ms (1 période de rotation)
impulsion sélective de CT avec P1=0.75us, P2=1.5us, vgr=66.66kHz, D1=0.5s, ns=71680

- (c) Bo=20T, MAS 100kHz, écho de Hahn, temps d’écho=0.4ms (1 période de rotation)
impulsion sélective de CT avec P1=0.8us, P2=1.6us, vge=62.5kHz, D1=0.5s, ns= 57344

Figure Il1-27:

- (a) Bo=17.6T, MAS 60kHz, Simple impulsion quantitative, P1=0.45us (2—7;), D1=0.5s,
ns=3072
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- (b) Bo=20T, MAS 60kHz, Simple impulsion quantitative, P1=0.375us (%), D1=0.5s,
ns=122880

Figure IlI-34, Figure 111-37:

- Bo=20T, MAS 60kHz, écho de Hahn, temps d’écho=0.4ms (1 période de rotation) impulsion
sélective de CT avec P1=0.75us, P2=1.5us, vre=66.66kHz, D1=0.5s, ns=71680
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Chapitre IV : La cristallisation congruente pour I’obtention de
nouvelles céramiques transparentes SrGa,Si,Og

IV. Nouvelles céramiques transparentes SrGa;Si.Os

IV.1. Introduction

Les matériaux inorganiques transparents présentant des propriétés optiques et d'éclairage
avantageuses sont d'un intérét primordial pour une variété d'applications technologiques telles
que le développement de lasers [1]—[3], de scintillateurs [4], [5], de matériaux d'éclairage [6], de
blindages et de fenétres aux propriétés mécaniques améliorées [7], [8]. Depuis de nombreuses
années, des matériaux monocristallins présentant des propriétés optiques exceptionnelles ont été
développés pour de telles applications, tout en faisant face a des exigences de synthése longues
et couteuses, a une mise en forme complexe, a une conception restreinte, ou a des niveaux de

dopage chimique limités [9], [10].

Plus récemment, les céramiques polycristallines transparentes sont apparues comme une
alternative prometteuse permettant de surmonter certaines limitations des matériaux
monocristallins et de viser des applications étendues. En effet, les matériaux céramiques offrent
une plus grande polyvalence pour le processus de fabrication de matériaux de forme complexe ou
de pieces de grande taille. Elles permettent aussi d'accéder a une plus large gamme de
compositions chimiques, avec une plus grande quantité d'éléments dopants optiquement actifs,
tout en conservant des propriétés optiques et électroniques efficaces adaptées aux applications
technologiques avancées [11]. Néanmoins, la synthese de matériaux polycristallins a haute
transparence macroscopique reste un défi car elle nécessite de réunir des conditions particulieres.
Tout d'abord, minimiser la présence de sources de diffusion de la lumiere, telles que les pores
résiduels et les joints de grains, ainsi que les effets de biréfringence entre les grains pour éviter la
dissipation d'énergie au sein du matériau. La premiére contrainte est généralement surmontée en
utilisant des techniques de frittage a haute pression/haute température telles que le pressage
isostatique ou sous vide a chaud, ou le frittage par plasma d'étincelles (SPS) pour obtenir des
céramiques ultra-denses [12]. Deux approches sont généralement utilisées pour réduire la
biréfringence entre les grains. La premiere est basée sur |'utilisation de composés a structure
cubique présentant ainsi une isotropie structurale, tandis que la seconde repose sur le frittage de
poudres nanocristallines tout en maintenant une taille de cristaux inférieure a la longueur d'onde
de la lumiere incidente [13]. De telles approches ont été utilisées pour obtenir des céramiques
transparentes avec des grains micrométriques de grenat Y3AlsOi; (Yttrium Aluminium Garnet,

YAG) (Figure IV-1) [14], de spinelle MgAl,O, (Figure IV-2) [15] ou de Lu,03 [16] qui possedent des
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structures cubiques, ainsi que des nano-céramiques transparentes contenant des phases
tricliniques de disthéne Al;SiOs et de corindon Al,Os trigonal avec des tailles de grain moyennes
inférieures a 50 nm (Figure 1V-3) [17]. Néanmoins, ces techniques restent souvent coliteuses et

restrictives.
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Figure IV-1. (a) Echantillon d’une céramique polycristalline transparente de YAG MgO élaboré par SPS
(3min, 1400°C, 100MPa), (b) Spectre de transmission en ligne dans la gamme de la lumiere visible pour
différents échantillons élaborés avec des conditions différentes, (c) Image TEM de nc-YAG de
I’échantillon présenté au point (a) [14].
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Figure IV-2. (a) Echantillons de spinelle MgAl.04 élaborée a 1300°C pendant 20min a différentes
rampes de montée en température. Les échantillons ont une taille de 12x12x1.8 mm et sont placés a
10 mm au-dessus du texte ; (b) Mesures de transmission optique (en ligne) en fonction de la
longueur d’onde A en comparaison par rapport a la transmittance maximale T* du monocristal de la
spinelle MgAl.04 [18] ; (c) Taille des grains (a gauche) et fraction surfacique de la porosité A, (a
droite) en fonction de la rampe de chauffe [15].
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Figure IV-3. (a) Photographie des échantillons cristallisés (kyanite) a partir du verre parent de
composition Al>SiOs recuita 1200°C, 1400°C, et 1600°C, (b) STEM-HAADF des échantillons
correspondants ; (c) DRX du verre et des échantillons élaborés a 10 GPa, 1200°C, 1400°C et 1600°C (a
droite), mesures de transmission optique des échantillons correspondants par rapport a un verre de
silice comme référence externe (a gauche) [17].

Alternativement aux méthodes de frittage a haute pression, I'élaboration de céramiques
polycristallines transparentes massives par cristallisation compléte et congruente d'un verre
parent a également été récemment réexaminée et il a été démontré que des céramiques
polycristallines transparentes ultra-denses, sans porosité résiduelle, et avec des joints de grains
tres fins, peuvent étre obtenues de cette maniere [19]-[23]. De plus, la cristallisation du verre
se produit généralement a des températures avantageusement inférieures a celles requises
pour le frittage conventionnel de la poudre ou les réactions a I'état solide et peut permettre la
stabilisation a température ambiante de nouvelles phases cristallines métastables [20], [21].
Cette méthode a été utilisée avec succes pour élaborer des céramiques denses et transparentes
de composition Sr;Al,0¢ de symétrie cubique [22] et de composition BaAl,07 avec une structure
orthorhombique [20]. Al Saghir et al. [21] ont également rapporté récemment I'élaboration de
céramiques hexagonales-SrAlLSi,Os polycristallines transparentes a grande échelle par
cristallisation vitreuse congruente, qui a été étendue vers la gamme de composition de la

solution solide métastable Sri.x/2Al24xSi2x0s (0 <x< 0,4). Dans ce cas, il a été montré que les effets
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de biréfringence entre les grains de taille micrométrique sont fortement réduits dans le
matériau non cubique par la présence d'un désordre chimique résiduel dans la structure. Ce
désordre est lié a la fois a I'occupation mixte Al/Si des sites tétraédriques et a I'occupation
partielle d’un site Sr. En ajustant la composition, il a été possible d'atteindre des valeurs de
transmittance élevées (90%) dans les domaines du visible et du proche infrarouge qui
approchent la limite théorique calculée a partir de l'indice de réfraction [21] (voir la Figure I-21
du Chapitre I). Ces céramiques transparentes sont constituées d’une seule phase cristalline avec
des grains de taille micrométrique. On notera qu’il est aussi possible de fabriquer des nano-
céramiques constituées de plusieurs phases cristallines et également trés transparentes, telles
que les YAG-AI,0; (>80%, Figure IV-4) [23] et LaAlOs/t-ZrO; (>65%, Figure 1V-5) [24].
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Figure IV-4. Nano-céramique transparente YAG-AI203 (a) Spectres de transmission optique dans la
région UV-VIS-NIR et MIR de la céramique mesurés a travers un échantillon de 1,5 mm d'épaisseur ; (b)
Micrographie TEM en champ clair montrant la microstructure a I'échelle nanométrique de I’échantillon

completement cristallisé ; (c) Micrographie HR-TEM de la céramique YAG-AI>O3 montrant la présence
de deux phases cristallines : de fines zones d'Al20s entourant des nano-grains de YAG partageant des
joints de grains [23].
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Figure IV-5. (a) Verre transparent ALZ (a gauche) et LaAlOs/t-ZrO2 nano-céramique transparente
élaborée a 1200°C (2h) a partir du verre, (b) Cliché SEM réalisés a la surface de fracture de I’échantillon
recuit a 1200°C (2h), (c) Image TEM réalisée sur le méme échantillon ; (d) Spectre de transmission
optique du verre ALZ en noir et de la nano-céramique cristallisée a 1200°C (2h) (en rouge) [24].

Bien que le processus de cristallisation controlée du verre puisse étre facilement mis en ceuvre,
la synthése du verre parent est une étape cruciale qui pourrait étre plus difficile. En effet, la
synthése de verres homogenes SrAl,Si>Os et BaAl,07, par exemple, nécessite des températures de
fusion trés élevées, respectivement de 1750°C et 2100°C, couplées a des exigences de
solidification sans contact, qui ont été obtenues par lévitation aérodynamique couplée a un

chauffage par laser CO; (ADL). Ces méthodes ADL (présentées dans le Chapitre Il) permettent
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d'atteindre une température de fusion bien supérieure a la température de fonctionnement des
fours électriques de laboratoire (1700°C-1750°C), mais limitent la taille de I'échantillon de verre a
une bille de quelques millimetres de diametre. Les méthodes conventionnelles de trempe et de
fusion du verre utilisant des creusets a base de platine rhodié présentent d'autres inconvénients,
tel que la diffusion du Pt dans la fonte verriére a haute température, ce qui entraine une pollution.
De plus, la plage de température accessible reste limitée, entrainant alors le piégeage de bulles

lorsque le liquide en fusion reste tres visqueux.

(b) (c)

- == smﬁI
Figure IV-6. Projections des structures feldspathique (b), paracelsienne (c) et harmotome (a) suivant
I’axe des chaines constituées d’anneau a 4 tétraedres avec des orientations UUDD (Up Up Down Down)

[30].

Une réduction de la température de fusion du verre parent apparait donc comme un élément
clé pour produire des verres homogenes de grande taille et pour rendre le processus de
cristallisation congruente plus efficace pour la fabrication de céramiques transparentes a grande
échelle. Le remplacement de Al,03 par Ga,0s3 dans la composition du verre d'aluminosilicate
parent pourrait étre intéressant car le gallium et l'aluminium présentent des propriétés
structurelles tres similaires, tandis que Ga,0; est beaucoup moins réfractaire que Al,03 [26]. Le
choix de la composition vitreuse SrO-Ga,03-2Si0; se justifie également car une phase cristalline
minéralogique de méme composition (SrGa,Si,0s) [27] a été également rapporté dans la
littérature. Cette composition est située sur la ligne de compensation de charge du diagramme de
phase ternaire SrO-Ga,0s-SiO; qui est représenté a la Figure IV-7.b a partir du diagramme ternaire
analogue contenant Al,Os, puisqu’il n’est pas décrit dans la littérature. Pour cette composition, on
attend la formation d’un réseau tridimensionnel entierement polymérisé de tétraedres SiO, et
GaO, ou le cation Sr* assure |'équilibre des charges. La phase cristalline SrGa,Si,Os ordonnée
adopte une topologie de réseau de type paracelsien, également adoptée par les phases
(CaAl,Si,0s) [28] et BaAl,Si,0s [29], [30] et SrAl,Si,0g [29]. Cette topologie de réseau est basée sur
des anneaux de 4 tétraédres qui sont interconnectés pour donner lieu a une structure
tridimensionnelle contenant des anneaux de plus grande taille (8 tétraédres) et qui forment des

canaux dans lesquels les cations alcalins et alcalino-terreux sont localisés.
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Pour ces compositions, différentes topologies de réseau existent, dépendant de I'orientation
des tétraédres au sein du motif structural de base. Ainsi Smith et al. [30] a répertorié plusieurs
conformations possibles (Figure IV-6), ou pour une seule composition on peut obtenir des

structures de type feldspathique, paracelsienne ou bien harmotome.
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Figure IV-7. (a) Diagramme de phase SrO-Al>0s-SiO2, point rouge SrAS; : SrAl;SiOs, point bleu SrA :
SrAl;04, d’apres Dear et al. [31], ligne violette : solution solide explorée par al Saghir et al. [21]; (b)
Diagramme de phase SrO-Si02-Ga203 construit a partir du diagramme (a), point rouge SrGa2Si.0s, point
bleu SrGa;0a.

De plus, suite aux travaux précédents sur les céramiques transparentes d'aluminosilicate de
strontium dans la solution solide Sri.x2Al2:Si2xOs (0 <x< 0,4) [21] et au diagramme de phase SrO-
Al,03-SiO, (Figure IV-7.a), on a pu établir que la composition SrAl,Si,Os possédent deux
polymorphes : un hexagonal (P63/mcm, ICSD 427091) métastable obtenue par cristallisation
congruente du verre, et un monoclinique (12/c, ICSD 4354) stable a haute température. La
composition SrGa,Si,0g apparait alors comme une cible de choix pour la synthese de nouvelles
céramiques transparentes de gallo-silicate puisqu’elle pourrait offrir plusieurs possibilités
structurales pouvant peut-étre conduire a un matériau transparent. De plus, les composés
cristallins pseudo-orthorhombiques SrGa,Si,Os dopés par RE** ou Mn%* sont connus pour
présenter des propriétés de luminescence intéressantes pour des applications d'éclairage [25],

[32], [33] (voir exemples donnés en Figure IV-8 et Figure IV-9).
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Figure IV-8. (a) Spectre de photoluminescence (PL) du dispositif combinant SrGa2Si>0s :0.03Mn?* avec
une puce 280 nm, en haut a gauche spectre PL de la puce 280 nm, en haut a droite image du dispositif
et son émission correspondante ; (b) Spectres d'émission normalisés en fonction de la température du
dispositif d'émission en jaune ; (c) Intensité d’émissions du dispositif émettant une lumiére jaune en
fonction de la température d’apres les intensités intégrées du signal [25].
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Figure IV-9. (a) a (c) Spectre d’émission sous excitation aux longueurs d’ondes de 254, 275, 365, 393 nm
respectivement pour la composition SrGazSi20s :1% et 2% Eu ; (c) et (d) Diagramme CIE des mémes
échantillons pour chaque longueur d’onde d’excitation utilisées ; (e) et (f) Photo des échantillons sous
la longueur d’onde 254 nm et 36 5nm produit par une lampe ultra-violette pour les deux échantillons
précédents [32].

Ce chapitre va étre consacré a la synthese d’une nouvelle céramique polycristalline
transparente de composition chimique SrGa,Si>Os par cristallisation compléte congruente a partir
du verre de méme composition. La microstructure et la structure a I'échelle atomique de cette
nouvelle phase métastable va étre caractérisée par DRX, MET haute résolution, et par des
méthodes de RMN a I'état solide avancées. Il est montré dans cette phase métastable qu’une mise
en ordre topologique, similaire a celui de la phase stable a haute température, se produit pendant
la cristallisation. La phase métastable maintient un fort désordre chimique qui est lié a
I'occupation mixte du site tétraédrique par Ga et Si et a I'existence de liaisons Ga-O-Ga et Si-O-Si
énergétiquement défavorables par rapport aux liaisons Si-O-Ga. La possibilité de régler la
composition des céramiques transparentes tout en conservant la topologie du réseau
tridimensionnel est discutée en relation avec les phases analogues d'aluminosilicate présentées

par Al Saghir et al. [21].
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IV.2. Synthése et cristallisation du verre parent SrGa,SiOz — détermination des
températures caractéristiques

IV.2.1. Synthese

Il est possible de vitrifier facilement la composition SrGa,Si,0s. Ce verre sera le point de départ
afin d’obtenir des céramiques par cristallisation congruente. Le verre est élaboré a partir de
précurseurs de haute pureté SrCO; (Strem Chemical, pureté 99,9%), Ga,0s (Alfa Aesar, pureté
99,999%) et SiO, (Alfa Aesar, pureté 99,8%). Les précurseurs ont été pesés a la stcechiométrie et
ont été mélangés intimement dans un mortier en agate avec de |'éthanol pour maximiser
I'hnomogénéité. La poudre obtenue a été séchée a 150°C pour éliminer I'éthanol, puis placée dans
un creuset en platine/rhodium, et introduite dans un four de décarbonatation a 900°C pendant
6h, pour éliminer le CO, et empécher la formation de bulles. Le verre a ensuite été élaboré dans
un four électrique (Nabertherm 1780°C) en deux étapes en minimisant les températures afin
d'éviter la volatilisation du Ga;0s. Tout d'abord, le creuset a été chauffé jusqu'a 1450°C et
maintenu a cette température pendant 20min avant d'étre trempé a l'air pour limiter les
contraintes internes. Pour améliorer I'homogénéité, le verre obtenu a été ensuite broyé, replacé
dans le creuset dans le four a 1500°C pendant 20 min, puis trempé une autre fois dans |'air. Des
pieces massives de verre de quelques centimetres de diametre ont été obtenues et se sont
facilement retirées du creuset sans fissures. Pendant la synthése du verre, la perte de Gay0;,
I'élément le plus volatil, a été évaluée en pesant le creuset avant et apres vitrification et la perte
maximale mesurée était de 2% massique. Ensuite, les morceaux de verre ont été polis jusqu'a une
épaisseur de 1 et 2 mm et un seul traitement thermique dans un four a atmosphére ouverte a

ensuite été suffisant pour assurer la cristallisation congruente des verres parents.

En remplagant Al,Os; par Ga;0s la température de fusion pour synthétiser le verre a
considérablement diminuée de 1750°C a 1450°C/1500°C, ce qui a permis d'éviter la diffusion du
platine dans le verre et donc la possibilité de réaliser une double fusion pour une meilleure

homogénéisation. Le verre obtenu est transparent et est présenté a la Figure IV-10.b.

IV.2.2. Températures caractéristiques
IV.2.2.1. Cristallisation de SrGa;Si.Os
La phase qui nous intéresse est donc le polymorphe pseudo-orthorhombique SrGa,Si,Os
(P21/a) qui posséde des propriétés optiques de luminescences intéressantes lorsqu’il est dopé par
les ions de terre-rare [25], [32], [33]. On rappellera également I’existence d’un autre polymorphe
monoclinique de groupe d’espace 12/c, stable a plus basse température, mais qui n’a pas été

étudié jusqu’a présent pour ces propriétés optiques.
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Des mesures de DSC du verre parent ont été réalisées sous forme de poudre et sous forme de
massif afin de mettre en évidence une différence de cinétique de cristallisation, entre une possible
cristallisation de surface ou volumique. Les DSC obtenues sont données a la Figure IV-10.a. On
observe un décalage net du pic de cristallisation de 50°C pour la piéce massive. Ce phénoméne est

typique lorsqu’une cristallisation de surface est présente.
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Figure IV-10. (a) Thermogramme obtenu a partir du verre parent SrO-Ga>03-2Si0; sous forme de massif
rouge et sur poudre en noir, (b) Photographie des échantillons de verre, céramique de composition
SrGa»Si>0g obtenue apres cristallisation congruente du verre, céramique transparente LT 875°C (18h),
et céramique opaque HT 1200°C (1h), (c) Diffractogramme sur poudre réalisé sur le verre (en bleu), LT
(en rouge), HT (en noir). La phase HT est indexée par les batons violet et la phase LT est indexée par les
batons vert (voir la résolution de structure a la partie suivante IV.3) . Le zoom réalisé dans I'encadré
montre bien les réflexions manquantes pour la phase LT.

Afin de déterminer la nature de cette cristallisation de surface, des mesures de diffractions des
RX sur poudre in situ ont été réalisées sur le verre de composition SrO-Ga,03-2Si0,. Les données
de diffraction in situ a haute température ont été collectées sous air en utilisant un four Anton
Paar HTK 1600N et un détecteur Vantec en géométrie Bragg-Brentano. Les poudres obtenues a
partir d'échantillons de verre broyés ont été placées sur un porte-échantillon a ruban de platine.

Les diffractogrammes ont été collectés a 30°C, puis de 700°C a 1450°C tous les 50°C, avec une
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gamme angulaire de 10-55° (268), un pas de 0.0246° et un temps de comptage entre 25 et 27 min

pour chaque température.
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Figure IV-11. Mesures de diffraction des rayons x sur poudre in situ faite a partie du verre de
composition SrO-Ga203-2Si0z, de 30°C a 850°C le verre ne cristallise pas (Présence de pic de *Pt du au
creuset), 900-1000°C cristallisation de la phase SrGa»Si>Os 12/c (PDF 01-070-0098), 1000-1200°C la

phase 12/c est remplacé par la phase SrGa2Si.Og P21/a (PDF 00-070-1851), a partir de 1250°C il reste
uniguement SrGa»Si»0g P21/a.

Les diffractogrammes in situ pour chaque température mesurée sont donnés a la Figure IV-11.
L'échantillon de verre est toujours amorphe de 30°C a 850°C. Les pics qui apparaissent dans cette
plage de températures correspondent a la feuille de platine qui recouvre le porte échantillon en
corindon (a-Al,0s3). La poudre de verre SrO-Ga,0s-2SiO, cristallise d'abord a 900°C dans une
structure monoclinique dans le groupe spatial 12/c (a = 8,527A, b = 13,147A, c = 14,396A, B = 115.
672°, PDF 04-010-2826), ce qui correspond a la cristallisation de surface identifiée avec la mesure
DSC. Le polymorphe monoclinique 12/c est un obstacle a la transparence et peut étre éliminé par
un polissage a la surface des piéces massives. Entre 1000°C et 1200°C, la phase monoclinique 12/c
du SrGa,Si,0s se transforme progressivement en une phase pseudo-orthorhombique qui nous
intéresse : P21/a (a=9.0009A, b=9.484A, c=8.3937A, a=y=90°, p=90. 682°, PDF 00-070-1851, ICSD
4336). La transformation de phase est complete a 1250°C et on observe uniqguement le
polymorphe pseudo-orthorhombique paracelsien SrGa,Si>Os (P21/a) a plus haute température
(jusgu’a 1350°C). Pour comparaison, la cristallisation de la phase vitreuse analogue SrAl,Si>Os
conduit a I"apparition d’'une phase hexagonale de groupe spatial P63/mcm a 1020°C [34], puis
d’une phase monoclinique a plus haute température qui elle adopte une topologie de type

paracelsien. La substitution de l'aluminium par le gallium ne change pas seulement le
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comportement thermique, mais aussi I'arrangement structural qui est plus stable pour la phase

paracelsienne monoclinique/pseudo-orthorhombique dans le cas de SrGa,Si;Os.

Avec toutes ces informations, issues de la DSC et de la DRX in situ, nous avons synthétisé de
multiples échantillons a différentes températures entre Tg+20°C et Tc-50°C selon la procédure
standard de traitement thermique. Le traitement thermique optimal retenu pour obtenir une
piece de céramique transparente entierement polycristalline a été trouvé a 875°C pendant 18h
(Figure 1IV-10.b) ou le diffractogramme ne laisse aucune trace de dome amorphe (voir la photo
Figure IV-10.c). En effet, dans ces conditions, il a été possible d’élaborer une nouvelle phase
métastable, non répertoriée dans la littérature, résultant en une céramique polycristalline bien
transparente. Cet échantillon est appelé par la suite LT (Low Temperature). L'étude de la
microstructure de la céramique par MEB obtenue montre bien I'absence de porosité et la
présence de joints de grain tres fins, qui contribuent fortement a la transparence de I'échantillon.
Pour des températures de traitement thermique plus hautes ou des durées de recuit plus longues,
on observe malheureusement |'apparition de fissures dans la masse de I’échantillon, ce qui

conduit a une réduction, voire une perte, de la transparence de I'échantillon (Figure 1V-12).

Un échantillon de verre parent de la composition SrGa,Si,Og a été recuit a haute température
a1200°C pendant 1h. On obtient alors une céramique complétement cristallisée et opaque (Figure

IV-10.b) que I'on nomme par la suite HT (High Temperature).

5um : 5 um

SBED  15.00kV WD 6.2mm ©x1.80k Ana.P.C.50.0 STD — 5 Jeo SBED  15.00kV WD 6.5mm @x1.80k Ana.P.C.50.8 STD
FOV:71.1x53.3pm HV 11/22/2022 ~ FOV:71.1x53.3um U 11/ 22

Figure IV-12. Images MEB en mode BSE de I’échantillon SrGazSi2Os LT, recuit a (a) 850°C pendant 48h et
(b) 875°C pendant 60h.

Les échantillons HT et LT ont ensuite été broyés et mesurés par diffraction des rayons X sur
poudre (PXRD), afin de vérifier la phase cristallisée et son état de cristallinité. Les mesures ont été
effectuées a l'aide d'un diffractométre de laboratoire Bragg-Brentano D8 Advance Bruker

(rayonnement Cu Ka) équipé d'un détecteur LynxEye XE. Les données ont été recueillies de 10° a
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70° (26) avec un pas de 0.02° et un temps d'acquisition de 2.35s par pas pour le verre et de

0,01°/pas, 1.7s/pas pour les céramiques.

La PXRD de I'échantillon HT présente des pics de réflexion parfaitement indexés par le
polymorphe pseudo-orthorhombique SrGa,Si>Os déja reporté par Phillips et al. (P21/a (14) avec
a=9.0009A, b=9.484A, c=8.3937A, a=y=90°, B=90.682°, PDF 00-070-1851, ICSD 4336) (Figure
IV-10.c) [27]. Le diffractogramme réalisé au laboratoire de I’échantillon recuit a 875°C pendant
18h contient aussi les principales réflexions du pseudo-orthorhombique SrGa,Si,Os (P21/a (14)
avec a=9.0009A, b=9.484A, c=8.3937A, a=y=90°, B=90.682°, PDF 00-070-1851, ICSD 4336) (Figure
IV-10.c). Cependant, on note I'absence de certaines réflexions par rapport a I’échantillons HT (voir
le zoom fait les PXRD Figure IV-10.c). Un traitement thermique a plus basse température et pour
une durée plus courte conduit a une cristallisation partielle avec du verre résiduel. Ceci permet

d'obtenir un échantillon de vitrocéramique hautement transparente.

Pour mieux comprendre le phénoméne d’apparition de fissures qui n’avait pas été observé
dans le cas des céramiques transparentes solide Sri.x2Al24Si2xOs [34], nous avons déterminé les
coefficients d’expansion thermique de la phase SrGa,Si,0Os a partir de I'évolution des parameétres
de maille en fonction de la température. Les mesures ont été faites lors de la montée en
températures puis de la descente et elles sont répertoriées en Annexe 2. On peut observer une
variation significative des parametres a et c en fonction de la température. Le coefficient de
dilatation thermique (CTE) déterminé 3 partir de ces évolutions est de 22.10°° K%, ce qui pourrait

expliquer la formation de fissures lors de la cristallisation et leur propagation dans le temps.

Dans la partie suivante nous allons proposer la résolution structurale de la phase métastable
LT. Pour cela on se basera sur la structure du polymorphe HT, déja répertorié P21/a (14) [27], qui

sera également ré-affinée a partir de nos données expérimentales obtenues sur synchrotron.

IV.3. Détermination structurale des phases cristallines
IV.3.1. Diffraction des rayons X - synchrotron

Les affinements structuraux ont été réalisés a partir de mesures de diffraction de poudre
synchrotron (SPD) a haute résolution, collectées sur la lighe de faisceau 11BM a I'Advanced Photon
Source (APS, Argonne National Laboratory, U.S.). Les échantillons cristallisés HT et LT ont été
réduits en poudre et introduits dans des capillaires Kapton de 0,8 mm de diametre. Les données
ont été acquises avec une longueur d'onde incidente de A=0.459003A, de -6.5 & 28° (26) avec un

pas de 0.001° et un temps de mesure de 0.1s par pas.
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Les diffractogrammes des phases HT et LT enregistrés sur synchrotron, (Figure IV-13) peuvent
étre indexés avec le polymorphe pseudo-orthorhombique SrGa,Si>Os de groupe d’espace P21/a
(a=9.0009A, b=9.484A, c=8.3937A, a=y=90°, B=90.682°, V=716.900352 A°, PDF 00-070-1851) avec
certaines réflexions absentes pour la phase LT par rapport a la phase HT, confirmant les
observations précédentes sur les diffractogrammes de laboratoire (voir le zoom fait a la Figure

IV-10).

Une analyse structurale et des affinements Rietveld [35], avec le logiciel JANA 2006 [36], des
diffractogrammes de poudre ont ensuite été réalisés en utilisant le modele structural de groupe
d’espace P21/a précédemment évoqué comme modele de départ. Cette structure de type
paracelsienne, représentée a la Figure IV-13.c, peut étre décrite comme un assemblage d’anneaux
de quatre tétraédres (2 SiOs et 2 GaO,) formant des chafnes interconnectées et un réseau
tridimensionnel contenant de plus grands anneaux a 8 tétraedres et au sein desquels les atomes
de Sr sont localisés et compensent les charges des tétraedres GaO,". La structure contient un seul
site octaédrique occupé par Sr et les anneaux impliquent 4 sites tétraédriques
cristallographiquement inéquivalents (T1, T2, T3, T4), dont 2 sont occupés par les atomes de Si
(T2:Siz et T3:Sis) et 2 par les atomes de Ga (T1:Ga; et T4:Gag). Les paramétres de maille (a=9.0073A,
b=9.4813A, c=8.4049A, a=y=90°, B=90.6440, V=717.740820 A?>, Table IV-1) et les positions
atomiques (Table 1V-2) affinées a partir des données synchrotron pour le polymorphe HT sont trés
proches des valeurs de départ. Les taux d’occupation obtenus par affinement confirment la
présence d’un seul site occupé par Sr, de 2 sites tétraédriques occupés par Si (Si; et Sis) et 2 sites
tétraédriques occupés par Ga (Gai et Gas), chaque tétraedre SiO,4 étant liés a 4 tétraédres GaO, et
inversement. Les distances interatomiques Si-O et Ga-O sont bien distinctes (1.6210 A et
1,8300 A, respectivement) en accord avec les rayons ioniques de Si et Ga.

Table IV-1. Parameétres de mailles issus des affinements des diffractogrammes collectés au synchrotron
du polymorphe HT 1200°C 1h et du polymorphe LT 875°C, 18h.

Parametres de maille HT 1200°C LT 875°C
a 9.0073A 9.0266A
b 9.4813A 9.4820A
c 8.4049A 8.4315A
a 90° 90°
B 90.6440° 90.0106°
v 90° 90°
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Les parametres de maille obtenus par affinement pour I'échantillon LT (875°C - 18h) sont
légérement différents, a=9.0266A, b=9.4820A, c=8.4315A, a=y=90°, B=90.0106°, V=721.653992 A*
(Table 1V-1), et I'absence de certaines réflexions suggere une occupation mixte des sites
tétraédriques. Les positions atomiques issus de I'affinement du polymorphe LT sont données a la
Table IV-3. L'affinement de la structure avec un seul site occupé par les atomes de Sr et 4 sites
tétraédriques inéquivalents, mais cette fois occupés de maniere mixte par Si et Ga (indifférenciée
50 : 50 £2%), est une trés bonne solution pour décrire la structure moyenne a longue distance.
Les distances interatomiques moyennes T1-O,.., T4-O sont alors d’environ 1.728 A (voir Table IV-4).
Le polymorphe métastable LT adopte donc exactement la méme topologie de réseau que le
polymorphe stable HT, avec toutefois un désordre chimique di a la présence de sites mixtes Si/Ga.
Cette description structurale reste néanmoins une vision moyenne de la structure, qui pourrait
étre approfondie en utilisant une approche un peu plus locale comme la microscopie électronique
en transmission haute résolution.

Table IV-2. Paramétres de la structure issue de I'affinement Rietveld du diffractogramme synchrotron
du polymorphe HT (1200°C, 1h) (groupe d’espace : P21/a, a=9.0073A, b=9.4813 A, c=8.4049A, a=y=90°,

B=90.6440°)
Atoms X y z U Occ.
Srl 0.88943(5) 0.41349(5) 0.25170(6) 0.00583(16) 1
T1:Gal 0.22831(7) 0.92585(7) 0.92992(7) 0.00295(16) 1
Ta.Si2 0.24320(16) 0.91770(18) 0.55886(18) 0.0039(4) 1
T;3:Si3 0.06169(18) 0.20105(17) 0.94708(19) 0.0046(4) 1
T4:Ga4d 0.05264(7) 0.19080(6) 0.57337(8) 0.00181(15) 1
01 0.1937(3) 0.0976(3) 0.0148(4) 0.0019(8) 1
02 0.1901(3) 0.0675(3) 0.4890(3) 0.0024(8) 1
03 0.1193(4) 0.3634(3) 0.9387(4) 0.0014(10) 1
04 0.1249(3) 0.3730(3) 0.5602(3) -0.0033(8) 1
05 0.9278(3) 0.1965(3) 0.0746(4) 0.0043(10) 1
06 0.8911(3) 0.1942(3) 0.4386(4) 0.0024(9) 1
07 0.0046(3) 0.1456(3) 0.7739(4) 0.0027(10) 1
08 0.3189(3) 0.9274(3) 0.7363(4) 0.0020(8) 1
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Table IV-3. Paramétres de la structure issue de I'affinement Rietveld du diffractogramme synchrotron
du polymorphe LT (875°C, 18h) (groupe d’espace : P21/a, a=9.0266A, b=9.48204, c=8.4315A, a=y=90°,

$=90.0106°)
Atoms X y z U Occ.
Srl 0.89008(6) 0.41201(5) 0.2515(2) 0.01108(17) 1
T.:Sil 0.2337(2)  0.9195(2) 0.9362(2) 0.0092(7) 0.451(6)
T1:Gal 0.2337(2) 0.9195(2) 0.9362(2) 0.0092(7) 0.549(6)
T,:Si2 0.2348(3) 0.9246(3) 0.5671(2) 0.0054(7) 0.524(6)
T,:Ga2 0.2348(3) 0.9246(3) 0.5671(2) 0.0054(7) 0.476(6)
T3:Si3 0.0550(3) 0.1967(3) 0.9334(3) 0.0075(8) 0.545(5)
Ts:Ga3 0.0550(3) 0.1967(3) 0.9334(3) 0.0075(8) 0.455(5)
T4:Si4 0.0564(3) 0.1969(3) 0.5655(2)  0.0073(8) 0.4791
T4:Ga4d 0.0564(3) 0.1969(3) 0.5655(2) 0.0073(8) 0.521(10)
01 0.1947(8) 0.0910(8) 0.0029(8) 0.0096(19) 1
02 0.1890(8) 0.0787(8) 0.4811(7) 0.0027(17) 1
03 0.1246(9) 0.3659(8)  0.9545(7) 0.016(2) 1
04 0.1234(7) 0.3730(6) 0.5722(6) -0.0016(16) 1
05 0.9104(9) 0.2038(8)  0.0650(8) 0.022(2) 1
06 0.9114(8) 0.1868(7) 0.4284(8) 0.006(2) 1
07 0.0035(3) 0.1503(3) 0.7493(13) 0.0112(10) 1
08 0.3187(3) 0.9242(4) 0.7487(14) 0.0202(10) 1

Table IV-4. Tableau des distances interatomiques obtenues a 'issue de I'affinement Rietveld de la

structure SrGazSi20s HT (1200°C 1h), et LT (875°C, 18h) des diffractogrammes acquis au synchrotron.

HT 1200°C 1h LT 875°C 18h
Tsite Bond Sites d (A) Tsite Sites d(A)
Si-O  Si2-02 1.607(4) 02 1.6825(1)
-0 Si2-04 1.621(3) 06 1.6908(0)
T2 . . T2: Ga2Si2
Si-O  Si2-06 1.606(4) 08 1.7085(3)
Si-0  Si2-08 1.630(3) 04 1.8052(3)
Si-O  Si3-01 1.636(3) 07 1.6785(2)
Si-0 Si3-03 1.627(3) 01 1.7144(2)
Ts . . T3: Ga3si3
Si-0 Si3-05 1.622(3) 05 1.7145(3)
Si-O  Si3-07 1.619(4) 03 1.7322(0)
Ga-0 Gal-01 1.809(3) 03 1.6565(2)
Ga-O Gal-0O3 1.849(3) 05 1.7488(0)
T, T1: Galsil
Ga-0 Gal-05 1.820(3) 01 1.7566(0)
Ga-O Gal-08 1.831(3) 08 1.7577(3)
Ga-O0 Gad-02 1.848(3) 07 1.6808(2)
Ga-O Ga4-04 1.853(3) . 06 1.7489(3)
T4 T: Ga4Si4
Ga-0 Gad-06 1.835(3) 04 1.7769(0)
Ga-O Ga4-07 1.798(3) 02 1.7879(2)
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Figure IV-13. Diffraction des poudres par synchrotron (PDS) de SrGa:Si»Os (a) HT 1200°C indexé par la
phase SrGa»Si»0s P21/a dans un premier temps puis en ajoutant la phase LT dans un second temps car il
reste une part minoritaire de désordre (15%), (b) LT 875°C indexé par la phase SrGa:Si»0s P21/a et la
phase surfacique 12/c présente en minorité (3%), (c) Représentation des structures des deux phases HT
LT a partir des affinements Rietveld réalisés en (a) et (b).
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IV.3.2. Microscopie haute résolution TEM (STEM-HAADF/SAED)

Afin de compléter les informations structurales moyennes obtenues par les mesures de
diffraction sur poudre synchrotron, les structures du polymorphe stable HT et métastable LT ont
aussi été étudiées a I'échelle atomique par microscopie électronique en transmission a balayage
haute résolution - champ sombre annulaire a grand angle (STEM-HAADF) et par diffraction
d'électrons en aire sélectionnée (SAED). Sonder la présence d’une occupation mixte des sites
tétraédriques dans le réseau direct de la phase LT, par microscopie, permettra de valider ou non
le modele structural établi par I'affinement des donnés synchrotrons dans I'espace réciproque.
Ces expériences ont été réalisées sur un microscope électronique en transmission (TEM) JEOL
ACCEL ARM Cold FEG 200F (Jeol Ltd.) fonctionnant a 200kV et équipé d'un double correcteur
d'aberration sphérique. En mode d'imagerie STEM-HAADF, un angle de collecte intérieur-
extérieur de 68-174,5 mrad et une sonde de 0,1 nm ont été utilisés. Les échantillons ont été
préparés par polissage mécanique avec un tripod et des disques de diamant incrustés jusqu'a
50 um d'épaisseur. Les lames minces ont finalement été obtenues par bombardement ionique a

I'argon (PIPS GATAN).

Afin de visualiser correctement les plans atomiques des structures des phases LT et HT de
SrGa,Si;0s, I'échantillon doit étre orienté le long des directions cristallographiques [010] ou [100],
puisque dans la direction [001] les sites Ga et Si se superposent ce qui ne permettra pas de les
différencier. Le long de ces directions, chaque colonne d'atomes est composée d'un seul type de
site cristallographique tétraédrique, et il est donc possible de différencier les sites T1, T2, T3 et Ts
de la structure. Par soucis de clarté, il serait préférable d’observer les deux matériaux suivant la
méme direction cristallographique, mais malheureusement, seul I'axe [010] pour les échantillons
LT et I'axe [100] pour les échantillons HT ont pu étre trouvés expérimentalement. Les images
obtenues sur les deux échantillons suivant ces directions particulieres et les clichés de diffraction
électronique correspondant aux orientations sélectionnées (SAED) sont présentés a la Figure
IV-14. En mode STEM-HAADF, l'intensité de l'image acquise est proportionnelle au numéro
atomique moyen (Z), cela signifie que plus un élément est lourd, plus il apparaitra lumineux sur
les images. Grace a ce contraste, il est possible de distinguer les sites complétement occupés par
les atomes de Sr (Zs=38), de ceux occupés par les atomes de Ga (Zg.=31) et Si (Zsi=14) dans la
phase HT, et de ceux occupés de maniere mixte par 50% de Ga et 50% de Si (Zsa/5i=24) dans la

phase LT.

A l'aide du logiciel JEMS, des images STEM-HAADF simulées ont été générées pour les deux
directions [100] et [010] (encadrés bleus sur la Figure 1V-14) a partir des modeles structuraux

obtenus apres affinements synchrotron.
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Figure IV-14. (a) Image STEM-HAADF du polymorphe HT (1300°C, 2h) orientée selon I'axe [100]. Dans
I'insert jaune la projection de la structure cristalline HT ou les points oranges, bleus et jaunes
représentent respectivement les sites Sr, Si et Ga. Dans I'encadré bleu, I'image STEM-HAADF simulée
pour la structure HT ; (b) Image STEM-HAADF du polymorphe LT (875°C, 18h) orientée selon |'axe [010].
Dans l'insert jaune, la projection de la structure cristalline LT ou les points orange et verts représentent
respectivement les sites Sr et les sites mixtes Ga/Si. Dans l'insert bleu, 'image STEM-HAADF simulée
pour la structure LT ; (c) SAED du polymorphe HT selon I'axe [100] ; (d) Image STEM-HAADF simulée
pour LT selon I'axe [100] (méme axe que (a)) ; (e) Image STEM-HAADF simulée pour HT selon |'axe [010]
(méme axe que (b)) ; (f) SAED du polymorphe LT selon I'axe [010] ; (g) Structure cristalline HT selon I’axe
[100], en orange sites Sr, en bleu les sites Si et en jaune les sites Ga. (h) Structure cristalline LT selon
I’axe [010], en vert site mixtes Si/Ga, en orange sites Sr.
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Pour la phase HT, le constate Z est tres net sur I'image obtenue selon I'axe [100], ou I'on peut
distinguer tres clairement les sites Sr, des sites Ga et Si. Cette image confirme la localisation des
atomes de Si dans deux des sites tétraédriques et la localisation des atomes de Ga dans les deux
autres sites tétraédriques pour former une structure complétement ordonnée. En effet, on
observe une coincidence parfaite entre I'image expérimentale et celle simulée (encadré en bleu)
a partir de la structure issue de I'affinement des données synchrotron (Figure 1V-14.a encadré en
jaune). Sur l'image STEM-HAADF de I'échantillon LT (Figure 1V-14.b), on observe des taches de
méme intensité pour I'ensemble des 4 sites tétraédriques, confirmant le désordre chimique et
I’occupation mixte Si/Ga de ces sites, en accord avec l'image STEM-HAADF simulée a partir du
modele de structure moyenne (Figure IV-14.b encadré en bleu et jaune respectivement). La
microscopie haute résolution atomique se présente alors comme un outil puissant permettant de
valider les modeéles structuraux établis précédemment et de distinguer, trés clairement dans le
réseau direct, deux structures identiques de méme topologie mais avec des taux d’occupations

des sites tétraédriques différents comme illustré sur les Figure 1V-14.d et Figure IV-14.e.

IV.3.3. Exploration a I’échelle locale : RMN du solide et calcul GIPAW

L'étude par diffraction des RX et par microscopie électronique haute résolution nous a permis
de valider et affiner le modele structural de la phase HT mais n’apporte qu’une vision moyenne
de la structure de la phase LT. Pour cette derniére, nous verrons que la spectroscopie RMN a |'état
solide du ?°Si et du "*Ga permet d’obtenir des informations sur la structure locale et de quantifier
le désordre chimique. Cette étude a été effectuée a la fois sur les échantillons synthétisés
précédemment et également sur des échantillons enrichis avec 99% de 2°SiO, pour améliorer la

sensibilité RMN et le rapport signal sur bruit de certaines expériences.

IV.3.3.1. Structure locale des polymorphes HT et LT : RMN 2°Si et 7’Ga
IV.3.3.1.1. Etude par RMN du %°Si et 7?Ga du polymorphe HT

Le spectres 2°Si MAS de la phase HT est constitué de deux pics isotropes résolus (Figure IV-15.a).
Sur ce spectre, les bandes de rotations résiduelles sont de trés faible intensité (<1%) et les deux
raies isotropes sont de méme intensité, confirmant la présence de deux sites inéquivalents et de
méme multiplicité occupés par Si. Les déplacements chimiques isotropes de ces deux sites SiOq4

liés a 4 tétraedres GaO, sont de -74,5 et -76,15 ppm.
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Figure IV-15. (a) Spectre RMN MAS 2°Si de la phase SrGa,Si>0s HT (1200°C 1h) enregistré a 9.4 T avec
une fréquence de rotation de 14 kHz. La reconstruction du spectre avec deux raies 2°Si est présentée a
droite. (b) Spectre RMN MAS 7'Ga (transition centrale) de la phase SrGa;Si.Os HT (1200°C 1h) enregistré
a 20.0 T avec une fréquence de rotation de 65 kHz. Les astérisques indiquent des bandes de rotation
associées a la CT. La reconstruction du spectre avec deux raies "'Ga est présentée 3 droite. (c) Spectre
2D ST-MAS 71Ga de la phase SrGa»Si>Os HT et sa simulation. L’attribution des signaux 2°Si et "*Ga aux
différents sites cristallographique de la structure a partir des calculs GIPAW-DFT est indiquée.

Le spectre "XGa MAS de la transition centrale (CT) obtenu a une fréquence de rotation de 65kHz
montre une forme plus complexe, caractéristique de la présence d’élargissement résiduels dus
aux effets quadripolaires de second ordre (Figure IV-15.b). L'observation d’un grand nombre de
discontinuités sur ce spectre suggere la présence de plusieurs contributions se recouvrant. Pour
améliorer la résolution, nous avons réalisé une expérience bidimensionnelle DQF-STMAS [37] qui
permet d’éliminer les élargissement quadripolaires de second ordre dans une seconde dimension
spectrale (Figure IV-15.c). Le spectre DQF-STMAS obtenu révéle la présence de deux résonances

distinctes pour "'Ga, avec une différence de déplacement chimique isotrope d’environ 10 ppm.
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Les valeurs de déplacement chimique isotrope, les parametres d’interactions quadripolaires et les
intensités relatives des deux raies "*Ga ont été obtenues a partir de la simulation des spectres
MAS et ST-MAS (Figure IV-15). Les deux résonances sont de méme intensité indiquant la présence
de deux sites Ga inéquivalents et de méme multiplicité. Les déplacements chimiques isotropes de
ces deux environnements GaO, liés a 4 tétraedres SiO, sont de 183.5 et 194 ppm, avec des
constantes de couplages quadripolaires de 7.96 et 10.17 MHz respectivement.
Table IV-5. Paramétres RMN 2°Si et 7*Ga déterminés a partir des spectres expérimentaux et calculés par
GIPAW-DFT, avant et aprés optimisation des positions atomiques (OPA) issues de I'affinement du

diffractogramme de la phase SrGa:Si.0g HT. Déplacement chimique isotrope (&iso), constante de
couplage quadripolaire (Cq) et paramétre d’asymétrie du couplage quadripolaire (na).

s "Ga
Sites #1:Si #2:Si | #1:Ga #2:Ga
6,5, (PPM) -745 -762 | 1835 194
Expérimental CQ(MHZ) i i 796 1017
No - - 0.59 0.4
Sites #1:Si, #2:Si, | #1:Ga, #2:Ga,
6 calc. (ppm) | -754 -765 | 199.9  218.0
avi':tA(\)A}/) A o, (ppm) 400.3 401.5 | 1473.4 14543
Co(MHz) - - 7.95 8.49
Ng - - 0.42 0.5
. calc. (ppm) | -73.4 -749 | 1885 1983
GIPAW o, (ppm) 398.2 399.8 | 1485.3 1475.0
aprés OPA Co(MHz) - - 6.50 8.28
Ny - - 0.42 0.46

Pour aller plus loin dans la discussion du modele structural de la phase HT, il est également
possible de calculer les paramétres RMN de 2°Si et *Ga a partir des positions atomiques par la
méthode GIPAW [38] utilisant la théorie de la fonctionnelle de la densité (DFT) et de les comparer
aux valeurs expérimentales. En effet, cette méthode permet de calculer I'écrantage magnétique
de maniere efficace et avec une bonne précision pour un grand nombre de composés cristallins
organiques ou inorganiques [39], [40]. Nous avons donc calculé les paramétres RMN du »Si et "'Ga
par les méthodes GIPAW [38], [41] (écrantage magnétique) et PAW [42] (paramétres
quadripolaires) a I'aide du programme CASTEP 20.0 [43] (Table IV-5). Il est a noter que I’accord
entre valeurs expérimentales et calculées est généralement amélioré apres avoir effectué une
optimisation par DFT des positions atomiques du modele [39], [40]. Les calculs ont donc été
réalisés a partir du modeéle structural issu des données synchrotrons et apres optimisation de
I’ensemble des positions atomiques en fixant le groupe d’espace et les parametres de mailles aux
valeurs expérimentales. Les valeurs d’écrantage isotrope calculées sont converties en valeurs de

déplacement chimique isotrope a partir des relations linéaires entre écrantages calculés et

167



déplacements chimiques mesurés établies pour des composés cristallins de référence (voir

Annexe 3 a Annexe 6).

Globalement, on observe un bon accord entre valeurs calculées et expérimentales. La
différence de déplacement chimique calculé pour les deux sites 2°Si est de 1.1 et 1.5 ppm pour les
structures expérimentales et optimisées, est en trés bon accord avec la différence mesurée de
1.6 ppm. Dans le cas du déplacement chimique isotrope "*Ga, on obtient un meilleur accord entre
valeurs expérimentales et calculées aprés optimisation des positions atomiques. C'est aussi le cas
pour les valeurs de constantes de couplage quadripolaires de *Ga calculées aprés optimisation
des positions atomiques, qui malgré leur sous-estimation (environ 20%) sont en relativement en
bon accord avec les valeurs expérimentales. On notera que les variations des positions atomiques
lors de I'optimisation DFT restent faibles (de 0.013 4 0.019 A pour Ga, de 0.016 & 0.026 A pour Si
et de 0.027 4 0.054 A pour O) ce qui ne remet pas en cause le modéle structural proposé. A partir
des résultats des calculs GIPAW, les différentes raies de résonance 2°Si et "'Ga peuvent étre
attribuées individuellement aux différents sites de la structure sans ambiguité. On notera que les
raies de résonance "'Ga a 193.7 ppm et Si a -74.5 ppm avec les plus hauts déplacements
chimiques isotropes sont attribués aux sites Ga; et Si; qui sont significativement plus proches des
atomes de strontium dans la structure paracelsienne (Gai-Sr=3.41 A, Si,-Sr=3.32 A) que les sites
Gag et Siz (Gas-Sr>3.7 A et Sis-Sr>3.6 A), ce qui traduit I'influence sur les déplacements chimiques

de "'Ga et %°Si de la localisation d’atomes de Sr a proximité des sites tétraédriques.

IV.3.3.1.2. Etude par RMN de 2°Si du polymorphe LT

Le spectre RMN MAS #Si de la phase LT couvre une bien plus grande plage de déplacement
chimique (-73 a -100 ppm) que celui de la phase HT et montre plusieurs contributions dont deux
pics relativement bien résolus a environ -75 et -80 ppm (Figure IV-16). Ceci indique clairement la
présence d’une distribution des environnements 2°Si caractéristique d’un désordre chimique dans

la phase LT.

Par analogie avec les variations connues du déplacement chimique isotrope 2°Si dans les
aluminosilicates [21], [44], [45] et en considérant les déplacements chimiques 2Si des unités SiO4
lides a 4 tétraedres GaO, dans la phase HT, on peut supposer que les différents pics observés sont
associés a plusieurs types d’unités SiO4 qui different par le nombre de tétraedres GaO, et SiOa
auxquels elles sont liés. En suivant les notations introduites dans les aluminosilicates, ces
différents environnements seront notés Q*mg., oU m représente le nombre de tétraédres GaO,

connectés au tétraédre SiO4 (0 < m<4).
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Figure IV-16. Spectres MAS 2°Si quantitatifs des phases SrGaSi»0s LT (haut, bleu) et SrGa,Si»0s HT (bas,
noir). Bo=9.4 T, MAS 14 kHz.

Afin de conforter I'attribution des différentes contributions du spectre a des unités Q*mca, Nous
avons également calculé par la méthode GIPAW les gammes théoriques de déplacement chimique
isotrope de ces unités dans la phase LT. Pour cela, nous avons dans un premier temps généré a
I"aide du logiciel Supercell [46] des modeéles structuraux correspondant a une super-maille 2x2x1
de 208 atomes de la phase LT et pour lesquels les atomes de Si et Ga sont distribués de maniéres
différentes dans les quatre sites tétraédriques de la structure. Nous avons ainsi généré 8 modeles
qui different par leurs nombres de liaisons Si-O-Ga, Ga-O-Ga et Si-O-Si. Puisque I'affinement des
diffractogrammes ne permet d’obtenir que des positions atomiques moyennes pour la phase LT,
il est nécessaire d’optimiser 'ensemble de ces positions par DFT afin d’obtenir des distances Si-O
et Ga-O réalistes et de pouvoir effectuer les calculs GIPAW. La Table IV-6 résume les
caractéristiques des 8 structures obtenues.

Table IV-6. Nombres de liaisons Si-O-Ga, Si-O-Si et Ga-O-Ga dans les différents modeles de super-maoille
2x2x1 de |? phase SrG::uSizOg LT. Les parametres de mailles fixés pour ces modeles sont a=18.0532A,
b=18.9640A, c=8.4315A, a=y=90°, f=90.0106° et le groupe d’espace P1. Les positions des 208 atomes

des modeles ont été optimisés par DFT. Les énergies totales des structures aprés optimisation sont
données en prenant comme point de référence le modéle 2x2x1 completement ordonné.

2x2x1 model N(Si-O-Ga) N(Si-O-Si) N(Ga-0-Ga) Energy (eV)

#0 128 0 0 0

#1 70 29 29 9.3

#2 64 32 32 11.1

#3 68 30 30 11.6

H4 68 30 30 10.7

#5 88 30 30 8.5

#6 102 13 13 4.1

#7 98 15 15 5.2

#8 98 15 15 5.2

169



(a)

-70 -75 -80 -8 -90 -95 -100
29Si experimental chemical shift (ppm)

4 Q44Ga_ e Average
Q43Ga
3 A .
4
8 2 - Q.ZGa
S
O~416a
1~ .
0 i i QjOGa
-75 -85 -95 -105

29Sj calculated &, (ppm) of Q% ¢, units

Figure IV-17. (a) Spectre MAS 2°Si quantitatif expérimental, 9.4T, MAS 14kHz (b) Gammes de
déplacements chimiques isotrope 2°Si des espéces Q*mea calculées pour les différents modéles de
super-maille 2x2x1 de la phase SrGazSiOg LT. Les points noirs correspondent aux valeurs moyennes.

Les gammes de déplacements chimiques isotropes 2°Si calculées pour les différents
environnements de Si dans ces 8 modeéles sont représentées sur la Figure IV-17.b. Comme dans le
cas des aluminosilicates, on retrouve une relation entre le déplacement chimique isotrope du >Si
et le nombre d’atomes de Ga présents dans sa seconde sphére de coordinance. En moyenne, on
observe une variation du déplacement chimique isotrope de 6 ppm lors du remplacement d’une
liaison Si-O-Ga par une liaison Si-O-Si (Table IV-7). Cette valeur est trés proche de la variation du
celle rapportée pour le remplacement d’une liaison Si-O-Al par une substitution d’un Al par Si en
seconde sphére de coordinence de Si (5 ppm) [44]. La comparaison entre les gammes de
déplacements chimiques isotropes calculées et le spectres expérimental 2°Si indique clairement la
présence d’unités Q*nea liées a 4, 3, 2 ou 1 tétraédres GaO,4 dans la structure de la phase LT. On
remarque cependant un certain recouvrement des gammes de déplacement chimique des Q"mea

qui pourrait rendre délicate I'attribution de certaines contributions du spectre.
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Table IV-7.Valeurs moyennes des déplacements chimiques isotropes 2Si calculés par GIPAW-DFT pour
les différents modeles de super-maille 2x2x1 de la phase LT SrGa;Si20s.

SrGazSi>Os-LT (2x2x1)
Units iso (PpmM)
Q“si -74.8
Q%si -79.9
Q%si -85.8
Qsi -90.5
Qosi -94.6

Afin de simuler le spectre expérimental avec fiabilité, d’attribuer et de quantifier les signaux
associés aux différents types d’unités Q"nea présentes, nous avons réalisé des expériences 2°Si
d’édition spectrale. Ces expériences sont basées sur |'utilisation des couplages homonucléaires
2J(Si-O-Si) et de filtres a cohérences multi-quanta pour sélectionner dans le spectre MAS de 2°Si
les signaux des unités Q"mea €n fonction de leur nombre de liaisons Si-O-Si [47]. Ce type
d’expérience nécessite donc I'utilisation d’échantillons enrichis en isotopes %°Si, si possible a
100 %. Nous avons employé la séquence d’impulsion INADEQUATE-refocalisé avec des filtres de
cohérences double (2Q) ou triple quanta (3Q) [47]-[50], comme schématisé dans la Figure IV-18.b.
Afin d’améliorer le rapport signal sur bruit des expériences, ces séquences ont été combinées avec
la méthode PROJECT [51] qui permet d’additionner un train d’écho de spin en présence de
couplage J homonucléaires. De maniére a générer efficacement des cohérences multi-quanta
pour I'ensemble des unités Q"mea, NOUs avons aussi utilisé des durées variables d’excitation de
cohérence et effectué la somme des spectres résultants comme proposé précédemment [52]. Les
spectres filtrés 2Q sont la somme de 6 spectres enregistrés avec des durées d’excitations 2Q de
10, 16, 22, 28, 34 et 40 ms. Les spectres filtrés 3Q sont la somme de 6 spectres enregistrés avec
des durées d’excitations 3Q de 22, 28, 34, 40, 46 et 52 ms. Pour chacun de ces spectres, 64 échos
séparés de 8 ms et 40 échos séparés de 44 ms acquis avec la méthode PROJECT ont été sommés

pour le verre et la phase LT respectivement.
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Figure IV-18. (a) Séquence d'impulsion de I'expérience INADEQUATE refocalisé avec filtre 2Q (encadré
noir) ou filtre 3Q (encadré rouge); (b) Spectres RMN MAS 2°Si INADEQUATE filtrés 2Q et 3Q et spectre
guantitatifs enregistrés a 9.4T, MAS 14kHz.

Les spectres MAS 2°Si obtenus en utilisant les filtres 2Q et 3Q basés sur les couplages %(Si-O-
Si) sont présentés sur la Figure 1V-18. L'utilisation du filtre 2Q permet de sélectionner dans le
spectre les contributions des unités Q"mea avec au moins une liaison Si-O-Si (Q%, Q%, Q*, Q®,
Figure IV-18.a encadré noir). Sur le spectre MAS filtré 2Q, on observe la disparition de signaux qui
sont donc attribués a des unités Q%, en accord avec leurs déplacements chimiques isotropes. De
maniéere analogue, le filtre 3Q permet de conserver uniquement les signaux des unités Q"mea avec
au moins deux liaisons Si-O-Si (Q*, Q*, Q%, Figure IV-18.a encadré rouge). On observe a nouveau
la quasi-disparition de plusieurs pics qui sont attribués aux unités Q% et Q*. En comparant ces

spectres, on peut remarquer que les pics associés aux unités Q% ne sont pas complétement
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supprimés sur le spectre filtré 3Q. Ceci pourrait étre di au fait que les expériences MAS filtrée 3Q
nécessitent des durées d’excitation tres longues et sont donc plus sensibles a la présence possible
de faibles couplages dipolaires homonucléaires Si-Si résiduels entre unités Q"mca et a la qualité de
réglage de I'angle de rotation MAS. A partir de ces expériences, nous avons pu proposer une
déconvolution du spectre 2°Si MAS quantitatif (Figure IV-18.a). Pour cela, nous avons d’abord
reconstruit le spectre MAS filtré 3Q en considérant 2 raies associées a des unités Q* et une
contribution plus large attribuée aux unités Q*.. Nous avons ensuite considéré deux contributions
supplémentaires qui sont les plus intenses sur le spectre MAS filtré 2Q et qui sont attribuées a des
unités Q%. En considérant ces cing contributions il est possible de rendre compte simultanément
des spectres filtrés 2Q et 3Q. Pour pouvoir reconstruire le spectre MAS quantitatif, il est alors
nécessaire d’ajouter a nouveaux deux raies supplémentaires qui sont attribuées aux unités Q%.
Les positions et largeurs de ces 7 raies ont été ensuite affinées de maniére a rendre compte
simultanément de I'ensemble des spectres MAS (quantitatif, filtrés 2Q et 3Q) avec un jeu unique
de parametres et des intensités ajustables. Les parameétres obtenus (déplacements chimiques
isotropes et largeurs de raie) pour les différentes contributions Q"mea Sont donnés a la Table I1V-8.
Table IV-8. Déplacement chimiques isotropes (6iso) et largeur de raie (fwhm) obtenus par simulations

des spectres MAS 2°Si avec filtre 2Q, 3Q et quantitatif de la phase métastable LT SrGa2Si>Os Les
intensités relatives des différentes contributions Q"mea sont obtenues a partir du spectre quantitatif.

Peak iso (ppm) Fwhm Integral Units
(ppm) (%)
#7 -75.3 2.6 24.4 Q%62
#6 -77.5 1.9 9.7 Q%6a
#5 -80.0 2.2 23.5 Q*6a
#4 -82.3 2.9 17.1 Q*6a
#3 -85.0 2.9 10.9 Q%262
#2 -88.0 4.0 10.9 Q%262
#1 -92.6 4.5 3.5 Q*6a

On notera qu’il est nécessaire de considérer deux contributions pour chaque unité Q*, Q% et
Q* avec une différence de déplacement chimique isotrope d’environ 2 ppm. Cette valeur est trés
proche de la différence de déplacement chimique entre les deux sites Q% de la phase HT (qui
different en fonction des distances Si-Sr). On pourrait donc supposer que I'observation de deux
contributions pour les unités Q*, Q% et Q% dans la phase LT est lié a la présence de deux types de
sites tétraédriques qui different par leurs distances Si-Sr dans la structure paracelsienne. Ce
dédoublement d’environnement n’est pas mis en évidence pour la contribution les unités Q*;, qui
est plus large et de plus faible intensité. A partir des intensités relatives des différentes

contributions Q"mea dans le spectre MAS quantitatif, il est possible de caractériser le désordre
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chimique lié a la distribution du silicium et du gallium dans les sites tétraédriques et de montrer

que les environnements 2°Si majoritaires dans la phase LT sont de type Q% Q% et Q*.

IV.3.3.1.3. Etude par RMN de 7*Ga du polymorphe LT

Nous avons également sondé le désordre chimique dans la phase LT associée a I'occupation
mixte des sites tétraédriques par RMN de "*Ga. Les spectres MAS de la transition centrale "*Ga de
la phase LT obtenu a trés haut champ magnétique (20.0 T) et pour des fréquences de rotation trés

élevées de 65 et 100 kHz, sont représentés sur la Figure 1V-19.

(a) LT MAS 65 kHz

*

(b) LT MAS 100 kHz
*

(c) HT MAS 65 kHz

e oo, 2Py, o

1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 )

700 600 500 400 300 200 100 0 -100 -200 -300 -400 -500

71Ga chemical shift (ppm)

Figure IV-19. Spectres RMN MAS de la transition centrale (CT) de 7*Ga enregistrés a 20.0 T pour la phase
LT SrGazSi20g (875°C, 18h) avec des fréquences de rotation de (a) 65 et (b) 100 kHz. Le spectre MAS CT
de "*Ga de la phase HT SrSi»Ga»0s (20.0 T, 65 kHz) est rappelé en (c). Les astérisques indiquent les
bandes de rotation de la transition centrale.

Par comparaison avec le spectre MAS 7'Ga de la phase HT, celui-ci ne montre pas de
singularités associées a la présence de deux sites bien définis associés a leurs couplages
guadripolaires, comme attendu pour une distribution d’environnements, il présente une forme
de raie large et asymétrique caractéristique d’'une distribution des parameétres d’interaction
qguadripolaire. Sur ces spectres obtenus a des fréquences de rotation élevées, on observe
également des bandes de rotations associées a la CT indiquant la présence de forts couplages
qguadripolaires. Dans ce cas, les spectres MAS obtenus a tres haut champ et trés haute vitesse de
rotation ne permettent pas d’observer clairement les signatures des différents environnements
GaO0, associés a I'occupation mixte des sites tétraédriques. En effet, puisque I'occupation mixte

Si/Ga implique le remplacement de deux liaisons Si-O-Ga par une Si-O-Si et une Ga-O-Ga dans la
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structure, on attend pour 7*Ga une distribution d’unité de type Q*, symétrique 3 celle observée

pour #Si.

Les gammes de déplacement chimique isotrope et de constantes de couplage quadripolaire
des différents sites Ga de type Q*nsi calculés par GIPAW-DFT pour les différents modéles de super-

maille 2x2x1 de la phase LT sont représentés a la Figure 1V-20.
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Figure IV-20. (a) Gammes de déplacement chimique isotrope 7*Ga des différents types d’unités Q*msi
calculées par GIPAW-DFT pour les modeles de super-maille 2x2x1 de la phase LT. Les points noirs
correspondent aux valeurs moyennes. (b) Distributions des constantes de couplage quadripolaire

calculées pour les différents types de Q*msi et représentées sous forme d’histogrammes. Les valeurs

moyennes de Cq sont données au-dessus. Pour (a, b), en bleu clair Q%si, en orange Q*ssi, en gris Q*zs;,
en jaune Q*si et en bleu foncé Q“osi.

Table IV-9. Valeurs moyennes des déplacements chimiques isotropes *Ga calculés par GIPAW-DFT pour
les différents modeles de super-maille 2x2x1 de la phase LT SrGa;Si>0s.

SrGa,Si>Os-LT (2x2x1)
Units Siso (PpmM)
Qlssi 208.8
Q%ssi 221.0
Q%2si 232.4
Qi 253.3
Q%osi 271.9

Ces calculs GIPAW montrent que le déplacement chimique isotrope "Ga des sites Q*nsi est

sensible a I'occupation des tétraedres adjacents par Si ou Ga. En moyenne, on observe une
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variation du déplacement chimique isotrope "*Ga de 12 & 20 ppm lors du remplacement d’un Si
par un Ga en second sphere de coordinence du gallium (Table IV-9). Cet effet est plus marqué que
la variation du déplacement chimique isotrope de Si (6 ppm) ou de #’Al (3 ppm) [44] des unités
Q"m lors de la substitution d’un Ga par un Si ou d’un Si par un Al dans leurs secondes sphéres de
coordinence, respectivement. Cependant, on notera que les gammes de déplacements chimiques

isotropes "'Ga calculées pour les différents Q*nsi se recouvrent fortement.

Les valeurs de constantes de couplage quadripolaire de 7*Ga calculées pour les sites Q*s; sont
proches des valeurs calculées pour les deux sites Q*s; de la phase HT. Les constantes de couplage
Cq calculées pour les environnements moins symétriques sont plus distribuées et en moyenne
plus fortes et avec des Cq moyens de 15.0, 16.3 et 15.2 MHz pour les sites Q*s;, Q%si et Qysi. La
valeur moyenne de Cq obtenue pour les Q%s est intermédiaire (11.4 MHz). Ces couplages
guadripolaires forts conduisent a des élargissements de second ordre forts et a la présence de
bandes rotation de la CT qui rendent |'observation des signaux difficiles, méme sur les spectres
MAS enregistrés a trés hautes fréquences de rotation a 20.0 T. Dans ces conditions, il est tres
difficile d’identifier et de quantifier les signatures des différents Q"nsi sur les spectres MAS 7*Ga et
il semble nécessaire d’utiliser des champs magnétiques beaucoup plus fort pour réduire les

élargissements quadripolaires.
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Figure IV-21. Spectres expérimentaux STMAS 7'Ga des phases (a) SrGazSi20s LT (875°C 18h) et
SrGazSi208 HT (1200°C 1h) enregistrés a 20.0 T avec une fréquence rotation de 65 kHz.

Afin d’améliorer la résolution spectrale, nous avons aussi enregistré le spectre ST-MAS 'Ga a
20.0T qui est représenté sur Figure IV-21. Malheureusement, ce spectre ne permet pas d’observer
la signature des signaux a forts Cq (>12 MHz) dont I'excitation nécessite I'utilisation de champs
radio-fréquences tres forts qui dépassent les capacités de la sonde utilisée. Néanmoins, il permet
de distinguer deux types de contributions larges avec des valeurs de 6is, et Cq proches de celles
mesurées pour les deux sites GaO4 Q*s; inéquivalents de la phase HT. Ces deux résonances avec

des Cqo modérés sont donc attribuées a deux types d’unités Q%si comme dans la phase HT. Pour
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rappel, les deux sites inéquivalents dans la phase HT différent par leurs distances Ga-Sr (3.4 vs
3.7 A). Cette observation est aussi en accord avec les calculs GIPAW sur les structures modéles
2x2x1 qui suggerent deux principales gammes de Cq au sein de la distribution obtenue pour les
Q%si. Ceci semble indiquer que la proximité des cations Sr, compensateurs de charge dans le
réseau, a une influence notable a la fois sur le déplacement chimique et les paramétres
quadripolaires de "Ga. L'ensemble de ces résultats confirment la présence d’une distribution
Ga/Si dans les sites tétraédriques, mais les spectres *Ga obtenus ne permettent pas de mesurer

quantitativement la distribution des unités Q%s; associées au désordre chimique de la phase LT.

IV.3.3.1.4. Etude RMN de double résonance 2°Si-’*Ga du polymorphe LT

Nous avons vu précédemment que les méthodes RMIN MAS 2Si basées sur I'utilisation de filtres
multi-quanta permettent d’accéder a une description détaillée du désordre di a I'occupation
mixte Ga/Si des sites tétraédriques, alors que les informations structurales obtenues par RMN de
"1Ga sont plus limitées. Nous avons également voulu évaluer les potentialités des méthodes RMN
de double résonance 2°Si/" Ga pour éditer spécifiquement les raies de résonance des différents
Q"mea dans le spectre 2°Si de la phase SrGa,Si>Os LT. Ces approches, qui sont basées sur I’utilisation
des interactions hétéronucléaires dipolaires (3 travers I'espace) ou 2J(Si-O-Ga) (3 travers les
liaisons) entre 2°Si et 7XGa ne nécessitent pas la préparation d’échantillons enrichis en isotopes 2Si
et pourraient étre utilisées plus largement que les méthodes multi-quanta 2°Si. Pour bénéficier
d’une meilleure sensibilité, ces expériences ont quand-méme été réalisées sur I’échantillon

SrGa,Si>Os LT enrichi en 2°Si.

Nous avons utilisé des expériences MAS de double résonance hétéronucléaire 2°Si-"'Ga de
type REDOR [53], [54]. Comme rappelé au Chapitre Il et Ill, cette approche permet de sonder les
proximités spatiales entre hétéroatomes en utilisant les interactions dipolaires. Dans I'expérience,
une séquence impulsionnelle (synchronisée avec la rotation de I’échantillon) SR4% [55] est
appliquée sur *Si pour réintroduire les couplages dipolaires hétéronucléaires. On enregistre un
signal de référence en appliquant une impulsion d’inversion 2°Si au milieu de la période de
recouplage, ce qui annule les effets dipolaires 2°Si-"*Ga. On enregistre ensuite un signal atténué
en appliquant une impulsion simultanée sur chaque noyau de maniére a créer un déphasage du
signal par les couplages dipolaires 2°Si-’*Ga. Pour I'impulsion 7*Ga, nous avons utilisé une
impulsion de longue durée (10 périodes de rotation) et modulée en phase [56] de maniere a
exciter tous les états de spins 7'Ga (CT et ST) et maximiser I'atténuation du signal [54], [56], [57].
Pour exemple, un spectre REDOR #Si-'Ga de référence So et déphasé S (irradié 7*Ga), ainsi que la
différence normalisée A=(So-S)/So entre les deux spectres sont présentés a la Figure IV-22.a pour

un temps de recouplage t1=1.5ms. Comme attendu, on observe une atténuation plus forte des
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signaux 2°Si des Q%c., que des Q*sq,, puis des Q*aa et Q*ie,, en fonction du nombre de Ga seconds
voisins. La variation de l'intensité des sites Q*sca sur les spectres S et So en fonction du temps de
recouplage et les évolutions des signaux REDOR normalisés A pour chaque type de Q*, sont

représentés en Figure IV-22.b et Figure IV-22.c.
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Figure IV-22. (a) Expérience RMN REDOR 2°Si-"!Ga sur le composé SrGa2Si»0s (875°C) extrait pour le
temps t=1.5ms, (b) Courbe de décroissance du signal 2°Si, So signal de référence, S signal déphasé par
I'irradiation "Ga sur le canal Y pour les espéces Q“sea, (c) Courbes REDOR correspondante pour
chaque environnement Q*nca.

Comme attendu, on observe sur les courbes REDOR 2°Si-"YGa une atténuation plus rapide pour
les unités Q*, avec un plus grand nombre de Ga. Cependant les courbes de déphasage REDOR
sont relativement peu contrastées et aucune durée de recouplage ne permet d’atténuer
spécifiquement et completement le signal d'un type de Q"mea. Ceci peut s’expliquer par la dilution
isotopique du gallium qui posséde deux isotopes stables ®°Ga et 7'Ga, avec des abondances
naturelles de 60,108 et 39,892 %. En effet, les noyaux de spin ®°Ga dans I’échantillon ne sont pas
irradiés. Dans ces conditions, il convient d’écrire le signal différence d’une unité Q*nsa comme la
somme des signaux de Q*n71ca, keoca pondérés par les abondances naturelles de %°Ga (Cga60) et

7lGa (CGa-71) :

4 _ 4 4 3 4 2 2 4 3 4 4
AQ*46a= C6a71 AQ 46271+ 4 CGa71 Coass AQ 36271+ 6 C6a71 Co6a60 AQ 26271 + 4 Coa71 Coase AQ 16271 + Cleaso
AQ%0ca71

4 _ (3 4 2 4 2 4 3 4
AQ"36a= C6a71 AQ*36a71 + 3 CGa71 Coaso AQ 26271+ 3 Caa71 Coeaso AQ 16a71 + Caass AQ 06a-71

4 _ 2 4 4 2 4
AQ%6a= C6a71 AQ26a71 + 2 Cga71 Coass AQ16a-71 + CGass AQ 06a71
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Soit :

AQ%6a=0.13 AQ%ca71 + 0.35 AQ%36a71 + 0.34 AQ*6a71 + 0.15 AQ*16a71 + 0.03 AQ%06a71
AQ%362=0.22 AQ*6a71 + 0.43 AQ*6a71+ 0.29 AQ*16a71 + 0.06 AQ%06a-71
AQ%6a=0.36 AQ*6a71+ 0.48 AQ*165-71 + 0.16 AQ%0Ga-71

Ainsi, on voit que la courbe des Q*qa. sera principalement affectée par les contributions des
sous-systémes de spins 2°Si-3(’'Ga),*Si-2("*Ga), puis 2°Si-4("*Ga),?*Si-1(’*Ga) dans une moindre
mesure. La courbe des Q*a. sera dominée par les contributions des sous-systémes 2°Si-2("'Ga),
295j-3("!Ga) et 2°Si-1(’*Ga). Cette superposition de signaux associés a différents systémes de spin
pour chaque type d’unité Q"mea conduit alors a une perte de contraste entre les différentes
courbes REDOR. Méme si on observe un déphasage plus rapide en fonction du nombre de Ga
second voisins, qui confirme I'attribution des différents pics 2°Si de la phase LT, ces effets de
dilution isotopique rendent difficile I'édition sélective de différents types de Q"me. dans les

spectres MAS °S;.

IV.4. Caractérisation par RMN du verre SrGa,Si>Os parent et comparaison avec les
phases LT et HT

Dans les parties précédentes, nous avons caractérisé les structures des phases cristallines
SrGasSi;0s HT et LT. Nous avons pu montrer que ces deux polymorphes adoptent une structure
de type paracelsienne et que la phase métastable LT se caractérise par une distribution des cations
Si et Ga dans les sites tétraédriques de la structure, avec la formation de liaisons Si-O-Si et Ga-O-
Ga qui sont énergétiquement moins favorables que les liaisons Si-O-Ga. Nous avons donc voulu
caractériser le désordre structural local dans le verre parent par RMN de S et *Ga et comparer

le degré de désordre entre la phase vitreuse et la phase cristalline métastable LT.

IV.4.1. Etude de I'ordre local dans le verre par RMN de 2°Si et 7'Ga

Le spectre MAS 2Si du verre SrGa,Si,Os est présenté en Figure 1V-23.a. Par comparaison avec
ceux des phases HT et LT, le spectre 2°Si du verre est uniquement constitué d’une raie large, qui
s’étale sur une gamme déplacement chimique typique d’une distribution d’environnements Q"mea
(voir partie précédente). La raie observée est dissymétrique (comme le spectre de la phase LT)
avec un barycentre situé a -83.75 ppm et décalé par rapport a celui du spectre de la phase LT

(-81.0 ppm).

Le spectre MAS de la transition centrale 7 Ga du verre, obtenu a 20.0 T avec une fréquence de
rotation de 65 kHz, est présenté en Figure 1V-23.b. Comme pour 2Si, on voit que le spectre MAS

"1Ga du verre est bien plus large que ceux des phases cristallines HT et LT. Ce spectre présente une
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forme de raie tres asymétrique, caractéristique d’une distribution d’élargissements quadripolaires
de second ordre, et des bandes de rotation intenses recouvrant le pic central, indiquant la

présence de trés forts couplages quadripolaires.

(a) : (b)
ZQSI 7lGa
Glass
LT LT
HT HT * *
- e

-40 -60 -80 -100 -120 1000 800 600 400 200 0 -200 -400 -600 -800

23Sj chemical shift (ppm) 7Ga chemical shift (ppm)

Figure IV-23. (a) Spectre RMN MAS 2°Si du verre SrGa2Si»0s (bleu) obtenu a 9.4 T avec une fréquence de

rotation de 14kHz. Les spectres MAS 2°Si des phases LT (vert) et HT (noir) sont représentés en dessous.

(b) Spectre RMN MAS de la transition centrale *Ga du verre SrGa»Si>Os (bleu) obtenu a 20.0 T avec une

fréquence de rotation de 60 kHz. Les spectres MAS 7*Ga (65 kHz) des phases LT (vert) et HT (noir) sont
représentés en dessous.

Bien que le spectre 7'Ga du verre contienne des contributions associées a différents
environnements Q*ys;, il peut étre simulé par une contribution unique en considérant le modeéle
de distribution de gradient de champ électrique gaussien isotrope (GIM) de Czjzek [58], [59]. Ce
modele permet de rendre compte de la distribution de couplage quadripolaire dans les verres
pour les cations a polyédres de coordinance symétriques (tétraédrique, octaédrique) [60]-[63].
La simulation des spectres MAS "'Ga obtenus a des fréquences de 65 et 100 kHz avec une
distribution de couplage de mode oq ~ 18.9 MHz, un déplacement chimique isotrope moyen
Oiso= 181 ppm et une distribution de i, de 60 ppm sont représentées en Figure IV-24. Cette
raie rend compte de I’'ensemble des environnements GaO4 Q"msi présents dans le réseau vitreux.
On pourra noter que, pour les verres aluminosilicates analogues SrAl,Si>Os et CaAl,;Si,0s, les
spectres Al MAS et MQ-MAS a haut champ magnétique (17.6 T) montrent la présence d’une
faible quantité d’unités AlOs (~5 %) dans la structure [64], [65]. Dans notre cas, les spectres
"1Ga MAS ne permettent pas de mettre en évidence la possible présence d’une faible quantité
d’unités GaOs, pour lesquels on attend des déplacements chimiques isotropes vers 70 ppm et

des constantes de couplage quadripolaire fortes [66].
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Figure IV-24. Spectres RMN MAS de la transition centrale 7*Ga du verre SrGa2Si>Os (bleu) et leurs
simulations (rouge). La valeur du mode de la distribution de Cq est indiquée. Spectres enregistrés a
20.0 T avec des fréquences de rotation de 60 (en haut) et 100 kHz (en bas).

1IV.4.2. Quantification du désordre chimique dans le verre par spectroscopie RMN
296i multi-quanta

Nous avons vu dans la partie 1V.3.3.1.2 que les méthodes d’édition spectrale 2°Si basées sur
I'utilisation de filtres multi-quanta permettaient de supprimer efficacement et sélectivement les
signaux 2Si de différents types d’unité Q"mea en fonction de leurs nombres de liaisons Si-O-Si et
Si-0-Ga. Afin de pouvoir interpréter plus précisément le spectre MAS 2°Si du verre SrGa,Si,Os et
de proposer une déconvolution fiable, nous avons donc mis en ceuvre cette approche

méthodologique sur un échantillon de verre enrichi a 99% en 2°Si.

Comme pour la phase cristalline LT, les spectres MAS 2°Si avec filtres 2Q et 3Q ont été
enregistrés avec des temps d’excitation variables, de maniére a obtenir les réponses d’une large
gamme de couplages 2J(Si-O-Si) au sein de la distribution d’environnements Q*nca du verre. Les
spectres MAS 2°Si filtrés 3Q, 2Q et quantitatif sont présentés a la Figure IV-25. Comme dans le cas
de la phase cristalline LT, on observe la disparition de différentes parties du spectre en appliquant
les filtres 2Q et 3Q, ce qui révele la présence d’unité Q*ca. et Q*3ca, respectivement. Nous avons
donc reconstruit le spectre filtré 3Q avec deux contributions associées aux espéces Q*c. et Q..
Nous avons ensuite rajouté les raies des unités Q*g, et Q. pour simuler les spectres 2Q et
guantitatif. Les positions et largeurs des 4 raies ont été ajustées pour modéliser simultanément

les spectres 3Q, 2Q et quantitatif avec des intensités variables.
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Figure IV-25. Spectre RMN 2°Si du verre parent SrGaSi»Os, pour les expériences INADEQUATE 2Q, 3Q
et le spectre quantitatif.

Les valeurs de 6isc moyen, largeurs de raie et intensité relative des différentes contributions
Q*nea Obtenus par partir de la simulation des spectres #Si du verre sont données dans la Table
IV-10. Nous avons comparé les populations des différentes unités Q*nca dans le verre a celles
déterminées par RMN du 2°Si dans le cas de la phase métastable LT, ainsi que celles attendues
dans le cas d’une distribution aléatoire des cations Ga/Si en seconde sphére de coordinance du
silicium (Figure IV-26). On peut voir que les distributions d’environnements Q*nc. dans le verre
et dans la phase métastable LT sont tres proches. Bien que la phase LT montre une mise en
ordre positionnelle a longue distance, elle conserve une désordre chimique similaire a celui
présent dans le verre parent.

Table IV-10. Déplacement chimiques isotropes (&iso) et largeur de raie (fwhm) obtenus par simulations

des spectres MAS 2°Si avec filtre 2Q, 3Q et quantitatif du verre SrGa:Si»Os Les intensités relatives des
différentes contributions Q"maa sont obtenues a partir du spectre quantitatif.

Raies | &iso(ppm) | Fwhm (ppm) | Intégrale (%) | Q*mca

#4 -77.7 10.4 37.6 Q*6a
#3 -84.1 10.60 40.7 Q*6a
#2 -90.3 10.70 15.2 Q*6a
#1 -96.0 11.66 6.60 Q*16a
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Les unités majoritairement présentes dans la céramique LT et le verre parent sont de type Q%
et Q% avec des pourcentages respectifs d’environ 40 et 35% respectivement (Table V-8 et Table
IV-10). On remarque aussi que la distribution des Q*nea dans notre verre SrGa,Si,Os (fondu a
1400°C et trempé a I'air) ne correspond pas a une distribution chimique aléatoire, comme on

aurait pu le supposer.
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80
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= 60 verre
- LT (875°C)
@” 40 . 3 HT (1200°C)
£ aléatoire
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Unités 2°Si Q% .,

Figure IV-26. Quantification des environnements 2°Si dans la phase SrGazSi>Os HT, LT et le verre parent
d’apres les simulations réalisées dans dmfit [67]. L'erreur sur les intégrales est estimée a 2%.

La présence d’une distribution d’environnements Q*me: dans le verre (et la phase LT) est liée
a la formation de liaison Si-O-Si et Ga-0O-Ga qui sont énergétiquement moins favorables que les
liaisons Si-O-Ga. A partir des calculs DFT réalisés sur les modeles de super-maille 2x2x1 de la
phase LT, il est possible de déterminer I'enthalpie de formation de ces défauts de type

Lowenstein [68] pour les gallosilicates :

2(8§i—0—Ga) » (Si—0—Si)+ (Ga— 0 — Ga) (IvV-1)
La Figure IV-27 représente la variation de I'énergie totale des différents modeles 2x2x1 en

fonction du nombre de défaut de Lowenstein dans la structure, en considérant I'énergie du
modele 2x2x1 ordonné (n(Si-0-Si) = n(Ga-0-Ga)=0 ) comme point de référence. A partir d’un
modele de régression linéaire, on peut alors obtenir I'enthalpie de formation d’un défaut de
Lowenstein, qui correspond au remplacement de deux liaisons Si-O-Ga par une liaison Si-O-Si
et une liaison Ga-0O-Ga et qui est estimé a 34.7kJ/mol pour SrGa,Si,Os. Pour comparaison, on
rappellera que I'enthalpie de formation d’'un défaut de Lowenstein de type Al-O-Al a été
rapportée a 39 + 12kJ/mol dans I'anorthite CaAl,Si,Os par Philips et al. [69] et a 49.6kJ/mol dans
la gehlénite Ca,Al,SiO; par Florian et al. [44]. Dans notre cas, on trouve donc une enthalpie de

formation du méme ordre de grandeur que celle de la phase aluminosilicate analogue

CaAlzsizos.
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Figure IV-27. Energies totales des différents modéles de super-maille 2x2x1 de la phase LT (aprés
optimisation des positions atomiques) obtenues par DFT en fonction du nombre de liaison Ga-0O-Ga
dans la structure. L’énergie totale du modéle 2x2x1 complétement ordonné est prise comme point
de référence. Le modele de régression linéaire est indiquée par la droite en pointillés. Le coefficient
de corrélation et I'énergie de formation d’un défaut de Lowenstein obtenue (eV) sont indiquées.

IV.4.3. Echelle intermédiaire — sonder a travers I’espace (couplage dipolaires) :
proximités 2°Si-2%Sj

Pour aller plus loin dans la description du désordre chimique dans le verre et de la distribution
Si/Ga dans la phase LT, nous avons voulu sonder les proximités spatiales entre différents types
d’unités Q"mea par RMN de Si. Précédemment, nous avons employé des techniques d’édition
spectrale en MAS pour sonder le nombre de liaison Si-O-Si, en utilisant les couplages 2J(Si-O-Si) et
des filtres a cohérence multi-quanta. Dans cette partie, nous allons utiliser les interactions
dipolaires homonucléaires Si-Si a travers |'espace de maniéere a sonder les proximités entre tous
les types de Q*mea dans des spectres de corrélation bidimensionnels. Les distances interatomiques
les plus courtes entre Q*nea avec une liaison Si-O-Si sont typiquement de 3.1 (160 Hz) et celles
entre unités Q. sans liaison Si-O-Si sont de 4.1 (70 Hz). L’effet des couplages 2J(Si-O-Si) qui sont
beaucoup plus faibles (1 a 10 Hz) sera négligé. Pour réintroduire les interactions dipolaires Si-Si en
rotation a I'angle magique, nous avons choisi la séquence de recouplage S3 [70] avec un champ
radiofréquence de faible amplitude vérifiant la condition de résonance rotatoire v1 = 0.5vt. Nous
avons enregistré des spectres de corrélation double-quanta avec des durées de recouplage de 2.3
et 9.1 ms, pour sonder les interactions a courtes et a plus longues portées. Les spectres de
corrélation obtenus ont été symétrisés et sont représentés sous la forme d’un spectre de
corrélation 2D simple quantum pour faciliter la lecture et l'interprétation [71]. Les spectres de
corrélation 2°Si a travers I'espace du verre et de la phase métastable LT, enregistrés a 7.0 T et avec

différentes durées de recouplage, sont présentés sur la (Figure IV-28).
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Figure IV-28. Spectres MAS 2D de corrélation 2°Si-2%Si, obtenus a 7.0 T avec séquence d’impulsion S3 et
une fréquence de rotation de 14 kHz, pour la phase LT (a, c) et le verre (b, d). Les durées de recouplage
utilisées sont de 2.286 ms (32 périodes de rotation) pour (a,b) et 9.143 ms (128 périodes de rotation)
pour (c,d). Les simulations des spectres 2D sont représentées par les niveaux de contours en violet. Les
spectres 2°Si quantitatifs sont reportés le long des spectres 2D.

Le spectre 2D de corrélation #°Si de la phase LT obtenu pour une durée de recouplage de
2.3 ms met en évidence un ensemble de pics de corrélation entre unités Q"mea (Figure 1V-28.a). Le
long de la diagonale, on observe notamment des raies d’auto-correlation Q%ca-Q%ca, Q*36a-Q*36a
et Q*6a-Q*ea entre sites équivalents. On observe aussi des paires de pics de corrélation hors-
diagonaux associés aux proximités entre sites inéquivalents mais de méme type Q"mea. On
distingue également des pics de corrélation hors-diagonaux intenses Q*ga-Q%ca et Q*s6a-Q*6a,
alors que les pics de corrélation Q*ea-Q*6a et Q%6-Q*6a sONt de plus faibles intensités. Sur le
spectre 2D obtenu avec une durée de recouplage plus longue de 9.1 ms permettant de sonder des
proximités plus lointaines (Figure 1V-28.c), on observe une forte augmentation de l'intensité
relative du pics d’auto-corrélation Q*c. au dépend des pics de corrélation croisée Q*sca-Q*mea avec
m=3,2,1. Ceci suggére la présence de régions majoritairement constituées de Q*c. et Q*sg, par

rapport a d’autres plus riches en Q*ga, Q%62 €t Q*16a.
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Le spectre de corrélation du verre obtenu pour un temps de recouplage de 2.3 ms montre
également la présence de pics d’autocorrélation intenses entre unités Q"mea du méme type (Figure
IV-28.b) comme dans la phase LT. En effet, ce spectre 2D présente une forme étirée le long de la
diagonale. Le spectre de corrélation obtenu pour un temps de recouplage plus long de 9.1 ms
montre une forme tres différente s’écartant de la diagonale (Figure IV-28.d). On observe cette fois
des pics de corrélation croisée Q*ea-Q*ea et Q*6a-Q*ca et des raies d’autocorrélation intenses
Q*6a- Q%62 et Q*6a- Q6. Les spectres de corrélation 2D du verre présentent donc des similitudes
avec ceux de la phase LT qui semblent suggérer une distribution non aléatoire des différents types
de Q*nea dans la structure. Les intensités relatives des pics de corrélation entre Q*ne. extraites des
simulations des cartes 2D avec les paramétres (8is,, fwhm) obtenus a partir des spectres MAS 2°Si
qguantitatifs et filtrés 2Q et 3Q sont donnés dans Annexe 7et Annexe 8. Ces résultats confirment
nos observations précédentes et tendent a montrer de fortes similitudes entre le désordre

chimique du verre et celui de la céramique polycristalline métastable.

IV.4.4. Etude par RMN de 8’Sr

Pour finir, nous avons complété ce travail par I'étude de I'environnement local du strontium
par RMN de ®Sr dans le verre et les céramiques polycristallines SrGa,Si,Os. Le seul isotope du
strontium actif en RMN est #Sr. Cet isotope posséde un spin nucléaire 1=9/2 mais il souffre a la
fois d’une faible abondance naturelle (7%), d’un faible rapport gyromagnétique (fréquence de
Larmor de 32.509 MHz 4 17.6 T) et d’un moment quadripolaire trés élevé (33.5 fm? par rapport a
-32 fm? pour #Nb ou 10.7 fm? pour "*Ga) [72] . De ce fait, il posséde une faible sensibilité RMN
rendant son observation trés délicate. Le nombre d’études par RMN de &Sr dans la littérature est
donc tres limité et elles concernent des environnements de Sr de haute symétrie pour lesquels les
élargissements quadripolaires sont faibles ou nuls [73], [74]. Plus récemment, le développement
des trés hauts champs magnétiques et de méthodes permettant d’augmenter la sensibilité a
conduit a un regain d’intérét pour la RMN de #Sr [73]-[79]. Ces travaux récents ont notamment
montré que les parametres quadripolaires (Cq et nq) sont sensibles a I’environnement local du
strontium et qu’ils peuvent permettre d’accéder a des informations structurales locales dans des

matériaux complexes.

Afin d’augmenter la sensibilité et de réduire les élargissements quadripolaires de second ordre,
les expériences RMN de ¥Sr ont été réalisées & un trés haut champ magnétique de 17.6 T
(fréquence de Larmor de 32.5 MHz). Les constantes de couplage quadripolaire de Sr obtenues a
partir des calculs DFT pour la phase SrGa,Si,Og HT et pour les modéles de super-maille 2x2x1 LT
sont trés fortes (>30 MHz). Dans ce cas, les vitesses de rotation accessible en MAS n’apportent

pas de gain de résolution et il est souvent préférable d’enregistrer des spectres en condition
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statique sans rotation de I’échantillon. Pour augmenter le rapport signal sur bruit des spectres,
nous avons utilisé une méthode d’amplification du signal de la transition centrale ¥Sr par
saturation des transitions satellites (DFS) [80], une acquisition sous forme d’échos CPMG [79],
[81], [82] et des impulsions adiabatiques WURST [83], [84] pour exciter 'ensemble de la gamme
spectrale (CPMG-WURST) [85], [86] . Les spectres sont obtenus aprées la transformée de Fourier
du train d’échos et sont ainsi constitués de pics fins qui décrivent I'enveloppe du spectre
conventionnel. L'espacement entre les pics fins et la largeur des pics sont inversement
proportionnels au temps entre les échos et a la durée total du train d’écho. Les spectres sont
représentés en magnitude et le déplacement chimique &Sr est référencé par rapport au signal

d’une solution aqueuse de SrCl, 0.5 M (0 ppm) [87].

Les spectres RMN 8Sr obtenus pour le verre, la phase LT et HT sont présentés a la Figure 1V-29.
Pour la phase ordonnée SrGa,Si,Og HT qui contient un unique site cristallographique Sr, le spectre
de la transition centrale #Sr s’étend sur environ 400 kHz, avec une forme de raie typique
d’élargissements quadripolaires de second ordre. La simulation du spectre nous permet de
déterminer un déplacement chimique isotrope ¥Sr d’environ 60 ppm et des paramétres
quadripolaire Cq =29.8 MHz et nq=0.95. Ces valeurs sont en trés bon accord avec les paramétres
guadripolaires calculés par DFT (Table 1V-11), ce qui valide a nouveau le modéle structural de la
phase HT. Dans le cas de la phase métastable LT, le spectre montre des singularités moins
marquées que pour la phase HT, en accord avec une distribution d’environnement du strontium
associée a l'occupation mixte Si/Ga des sites tétraédriques de la structure paracelsienne. La
simulation du spectre avec une contribution unique permet d’obtenir les paramétres pour la
phase LT donnés dans la Table IV-11. Cependant, les calculs DFT GIPAW réalisés pour les différents
modeles de super-maille 2x2x1 de la phase LT prédisent une trés large distribution de couplage
quadripolaire pour &Sr, avec Cq variant de 18 jusqu’a 80 MHz avec une valeur moyenne de 47
MHz. Ces tres forts couplages quadripolaires (Cq >35-40 MHz) conduisent a des élargissements
trop forts pour étre excités et observés dans les conditions expérimentales utilisées et les spectres
obtenus ne permettent donc pas de caractériser I'ensemble des sites du Sr dans la phase LT.

Table IV-11. Paramétres RMN obtenus pour le &Sr pour la phase ordonnée SrGazSi»Os HT 1200°C 1h
par rapport aux parametres expérimentaux de la phase HT et LT simulés par le modele Int2QUAD.

Phase iso (ppm) Ca (MHz) na
SrGa»Si20s HT Exp. 60 29.8 0.95
GIPAW 325 0.95
SrGazSi20s LT Exp. 100 31 0.90
GIPAW 47.0 0.60
(17.7 2 85.1) (0.13a31.0)
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Pour le verre SrGa,Si.0s (Figure IV-29.c), le spectre CPMG WURST &’Sr, obtenu avec les mémes
conditions d’acquisition que les spectres des deux céramiques HT et LT, présente un rapport signal
sur bruit beaucoup plus faible. Dans le cas du verre, on peut s’attendre a des couplages
quadripolaires #Sr aussi forts que pour la phase LT, avec une distribution de Cq plus importante
comme observé dans le cas de "*Ga. Une partie des environnements Sr associés aux forts
couplages (Cq >35-40 MHz) ne sera donc pas observée sur le spectre &’Sr, comme pour la phase

LT. Néanmoins, cela n’explique pas complétement la perte de signal observée dans le cas du verre

6000 4000 2000 0 -2000 -4000 -6000 -8000 -10000
87Sr chemical shift (ppm)

6000 4000 2000 0 -2000 -4000 -6000 -8000 -10000
87Sr chemical shift (ppm)

(c) glass

6000 4000 2000 0 -2000 -4000 -6000 -8000 -10000
87Sr chemical shift (ppm)

Figure IV-29. Spectres RMN &’Sr CPMG WURST statique enregistrés a 17.6 T de (a) SrGazSi»0s HT

1200°C 1h, (b) SrGazSi20s LT 875°C 18h et (c) du verre parent.

par rapport a la phase LT.
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Figure IV-30. Zoom sur les spectres RMN 8’Sr CPMG WURST statique enregistrés a 17.6 T du (a) verre en
bleu, (b) de la phase LT en vert et (c) de la phase SrGazSi>Os HT en noir.

En comparant ces spectres CPMG WURST (Figure 1V-30), on peut voir que les pics sur le spectre
du verre sont beaucoup plus larges (250 Hz) que pour les phases cristallines (~5 Hz), ce qui traduit
une atténuation beaucoup plus rapide du train d’écho dans le cas du verre. Cette atténuation plus
forte du train d’écho pour le verre, de plus d’un ordre de grandeur, traduit une relaxation plus
rapide de I'aimantation. Pour &Sr, la relaxation du signal est liée aux fluctuations de I'interaction
guadripolaire qui est dominante. Cette trés nette différence entre le verre et les polymorphes LT
et HT marque donc une différence de la dynamique locale des cations Sr dans les structures
cristallines et le verre de méme composition. Les mouvements locaux résiduels présent dans la
phase vitreuse (liquide figé hors équilibre thermodynamique), ne sont pas présent dans les phases
cristallines au sein desquelles une mise en ordre positionnel des cations a grande distance est

établie. Cette observation pourrait traduire une caractéristique fondamentale de I'état vitreux.

IV.4.5. Exploration des compositions Sri.x/2Gaz+xSi2x0s

Nous nous sommes jusqu’a présent concentrés sur le composé défini SrGa,Si,Os, par analogie
avec la céramique transparente SrAl,Si,Os décrite par Al Saghir et al. [34]. Dans cette étude, il est
démontré qu’il est également possible d’obtenir des céramiques transparentes de compositions
Sr1ux/2Al24xSi2«0s (0£x<0.4) présentant un optimum de transparence pour la composition x = 0.2
[21] [34]. Ceci nous a conduit a explorer la possibilité de synthétiser des céramiques de

composition Sri+x/2GazwSi>«0s (0£x<0.4).

Nous avons donc élaboré des verres de composition Sri.x/2GazSi>xOs (x = 0.2 et 0.4) selon le
méme protocole. Comme pour la cristallisation congruente de la phase SrGa,Si,Os LT, les verres
ont été recuits basse température a 860 °C pendant 36h. Les diffractogrammes de poudre des
échantillons obtenus pour les compositions x=0.2 et 0.4 sont présentés a la Figure IV-31 en
comparaison avec celui SrGa,Si,Os LT. Ces diffractogrammes montrent un ensemble de réflexions

qui ne peuvent étre indexées qu’en prenant en compte la présence de trois phases cristallines : la
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phase SrGa,Si,0s HT (monoclinique, P21/a, a=9.0009A, b=9.484A, c=8.3937A, a=y=90°, B=90.
682°, PDF 00-070-1851), la phase SrGa,Si;Os 12/c (monoclinique, 12/c, a = 8,527A, b = 13,147A, c =
14,396A, B = 115. 672°, PDF 01-070-0098) et la phase SrGa,SiO; de type gehlénite (quadratique,
P-421m, a=b=7,94A, c=5,32A, PDF 00-038-0186).

Intensity (a.u.)

————
15 20 25 30 35 40 45 50 55
26 (°)

Figure IV-31. Diffractogrammes sur poudre (PXRD) obtenus pour les échantillons de composition x=0
recuit a 875°C pendant 18h (SrGaSi»0s LT), x=0.2 recuit a 860°C pendant 36h, x=0.4 recuit a 860°C
pendant 36h. Les diffractogrammes s'indexent avec la phase SrGa»Si»0g HT et 12/c (PDF 00-070-1851 et
PDF 01-070-0098) et la gehlénite (PDF 00-038-0186) dont les pics sont marqués par des astérisques.

Ces résultats indiquent qu’il n’existe pas de solution solide sur le domaine de composition
Sr14x/2Ga24xSi2x0s contrairement au systeme aluminosilicate de strontium analogue. Ceci pourrait
s’expliquer par les différences structurales entre les phases métastables SrGa,Si,Os LT et SrAl,Si>0s
LT. En effet comme nous I'avons vu précédemment, la phase SrGa,Si,Os LT adopte une structure
de type paracelsienne alors que la phase SrAl;Si;Os LT adopte une structure hexagonale avec une
topologie de réseau tres différente et basée sur une structuration en forme de couche constituées
d’anneaux a 6 tétraedres interconnectés [21] [34]. La présence de plusieurs phases cristallines et
avec des compositions chimiques différentes (donc des indices optiques différents) conduit a une
perte des propriétés de transparences des céramiques polycristallines obtenues. Contrairement
au cas de Sri./2Al4xSi0s, il n’est pas possible de moduler la composition chimique (sur la ligne
de compensation de charge du diagramme de phase) pour optimiser la transparence

macroscopique.
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IV.5. Dopage aux terres rares de la céramique transparente SrGaz«TRxSi20s

La phase HT entierement ordonnée est bien connue dans la littérature pour présenter des
propriétés de luminescence sous la lumiere UV intéressantes lorsqu'elle est dopée avec des ions
de terres rares tels que Dy**, Tm3* [33], Eu®* [32]. Dans cette partie, nous nous sommes intéressés
aux propriétés de luminescence de la phase LT, ce qui nécessite la synthése des verres parents
dopés, avec des ions de terre rare (TR) pour ensuite obtenir les phases LT et HT par cristallisation
congruente du verre. On pourra également comparer les propriétés de luminescence du verre et
des polymorphes LT et HT, en lien avec la présence ou non d’un désordre chimique dans ce type
de matériaux. Le travail de synthése, d’optimisation des temps et températures de recuit, et de
dopage au TR des phases SrGa,Si,Og a été réalisé avec I'aide de Louna Morel, étudiante en 4%m¢

année a Polytech Orléans, lors de son stage au laboratoire.

IV.5.1. Synthése des verres SrGa,xTRxSi2O0s

Les verres dopés aux ions de terre-rare (TR) ont été élaborés en utilisant le méme processus
d’élaboration décrit dans ce chapitre a la partie 1V.2.1. En s’appuyant sur les travaux décrits dans
la littérature, nous avons étudié des taux de dopage variables de 1% jusqu’a 20%. Les cations TR
avec des états d’oxydation 3+ sont introduits en substitution de Ga* dans la composition
(SrGa,«TR,Si20s). Nous avons ainsi synthétisé des échantillons avec 1, 5, 10, 20 % molaire de Dy>*
ouTm?3 et 1, 2, 5% molaire de Eu®". Les précurseurs oxydes de terre rare pour la synthése sont

Dy.0s (Alfa Aeasa, 99.99%), Tm,0; (Sigma Aldrich, 99.99%) et Eu,0Os (Strem Chemical, 99.99%),

dont les poudres ont été préalablement séchées a 1000°C pendant 12h avant la pesée.
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1V.5.2. Luminescence des verres SrGa,.xTRxSi20s

Les photographies des verres obtenus avec différents taux de TR sont présentées a la Figure
IV-32, lors d’'une exposition a la lumiére visible et sous une lampe UV réglée a une longueur d’onde
de 365 nm.

Lumiére visible UV (365nm)
Dysprosium: Dy3*

1% 5% 10% 20% 1% 5% 10% 20%

- TS RN

Thulium: Tm3*
1% 5% 10%  20% 1% 5% 10%  20%

Shas

-

Europium: Eu3*
1%

1% 2% 5%

Figure IV-32. Photographies des échantillons de verres de composition SrGa«TRxSi2Os observés a la
lumieres visible et sous lampe UV de longueur d’onde 365nm.

IV.5.2.1. Verres au dysprosium : Dy3*

Des verres de composition SrGa,.Si>Os - 1%, 5%, 10% et 20% Dy>* ont été élaborés en suivant
les travaux de Kadukar et al. [33]. Les verres obtenus avec des teneurs en Dy**de 1% 3 10% sont
transparents et d’aspect jaunatre a la lumiere visible. Le caractére amorphe des échantillons de la
série a été confirmé par diffraction des rayons X (Figure IV-33), sauf pour I’échantillon contenant
20% de Dy*" qui cristallise en partie lors de la trempe. La phase cristalline identifiée est la phase
SroDys(SiO4)os hexagonale (PDF n°04-018-2103, a=b=9.4A, c=6.9A, a=p=90°, y=120°) [88]. La
présence d’'un déme amorphe important sur le diffractogramme suggere également la présence

d’une phase vitreuse et donc la formation d’une vitrocéramique pour cette composition.

A la lumiere visible, tous les échantillons ont tendance a étre plus colorés avec une quantité
plus élevée de TR. Pour tous les échantillons dopés, le phénomene de luminescence est observée,
avec des couleurs allant vers le jaune pour le dopage au Dy** comme attendu d’aprés la littérature
[33]. On remarque cependant que I'intensité de la luminescence diminue avec I'augmentation du

pourcentage de terre-rare dans I'échantillon. Ceci peut étre expliqué par I'augmentation des
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phénoménes de recombinaisons électroniques qui annulent I'émission de photons des

1%Dy3*
5%Dy3*

10%Dy3*

20%Dy3*

15 20 25 30 35 40 45 50
26 (°)
Figure IV-33. Diffractogrammes des RX sur poudre pour les verres de compositions SrGa2»Si20s: 1%, 5%,
10% et 20% Dy>* (fondus a 1400°C pendant 20min). Pour 20%Dy>* I'indexation de la phase hexagonale
Sr2Dy3(Si04)Oo.5 (PDF n°04-018-2103) en noir.

échantillons.

Intensity (a.u.)

IV.5.2.2. Verres au Thulium : Tm3*

Des verres de composition SrGax»Si»0s : 1%, 5%, 10% et 20% Tm3* ont aussi été élaborés
d’apres les travaux de Kadukar et al. [33]. L'absence de cristallisation a été confirmée par
diffraction des RX sur poudre, y compris pour la composition avec 20% Tm?3* (voir Figure IV-34). Le
verre dopé a 1% Tm3* apparait transparent a la lumiére visible. Pour les autres compositions ou

%Tm3*>1%, les verres adoptent une coloration plutdt verte tout en conservant de la transparence.

Exposés a une lumiere UV de longueur d’'onde A=365nm, ces verres émettent une couleur
bleue comme attendu d’apreés la littérature [33]. Comme pour la série d’échantillons de verres au

Dy* Iintensité de la luminescence observée diminue avec la concentration de thulium.
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26 (°)
Figure IV-34. Diffractogrammes des RX sur poudre des verres des compositions SrGaz«Si20s: 1%, 5%,
10% et 20 %Tm?3* (fusion & 1500°C pendant 20 min).
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IV.5.2.3. Verres dopés a I’europium : Eu3*

Les verres de composition SrGa,»Si:Og: 1%, 2% et 5% Eu®* ont été élaborés en suivant les
travaux précédents de Xu et al. [32]. Le caractére complétement amorphe des échantillons a été
confirmé encore une fois par diffraction des RX sur poudre (Figure 1V-35). Les échantillons
apparaissent de couleur orange sous exposition a la lumiére visible et de couleur rouge/orangé
sous exposition UV (A=365nm). Pour cette série d’échantillon nous n’observons pas de diminution

significative de I'intensité de la luminescence sous lampe UV avec I'augmentation du taux de TR,

m - 59%Eu*"
,MMWZ&%
mwwwww””Mwdﬂﬂwﬁmmhh“***mmwmizégxz;

15 20 25 30 35 40 45 50
26 (°)

Figure IV-35. Diffractogramme des RX sur poudre pour les verres de composition SrGazSi20s: 1%,
2%,et 5% Eu®* (fondus a 1500°C, pendant 20 min).

Intensity (a.u.)

IV.5.2.4. Verres co-dopés TR3*

Dans le but d’élaborer des céramiques transparentes avec des couleurs de luminescence
ajustées, nous avons également synthétisé des verres co-dopés avec les trois cations TR (Dy**,
Tm3* et Eu®). Les verres obtenus sont tous transparents et apparaissent trés légérement colorés
a la lumiéere visible. Les photographies des échantillons exposés a un rayonnement UV (A=365nm)

sont montrées en Figure IV-36. On observe que :
- 1%Dy**-1%Tm?3" émet une couleur blanche
- 1%Tm*-1%Eu®* émet une couleur rose
- 1%Dy**-1%Eu** émet une couleur orange

- 1%Dy**-1%Tm*-1%Eu" émet un mélange des trois couleurs, qui tend entre I'orange et le
rose

L’europium semble affecter plus fortement la luminescence sous excitation UV que le dysprosium

et le thulium.
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Tm3*

Figure IV-36. Photographies des échantillons de verre co-dopés pour les teneurs en TR suivantes : 1%
Dy3*-Tm?3*, Dy3*-Eu®, Tm3*-Eu3* et Dy3*-Eu®**-Tm3* observés lors d’une exposition a un rayonnement UV
(A=365 nm).

Dans la suite, nous avons utilisé ces verres SrGa,xTR,Si»0s : pour élaborer par cristallisation
congruente des céramiques polycristallines LT et HT dopées TR**. Nous avons alors entrepris un
travail d’optimisation des cycles thermiques afin de déterminer les conditions de cristallisation

des deux phases HT et LT pour les verres dopés avec 1% de TR3*

IV.5.3. Températures caractéristiques

L'ajout de terre-rare en substitution du Ga dans la structure du verre parent peut avoir un
impact sur les températures caractéristiques de cristallisation, de fusion et de transition vitreuse.
Nous avons donc réalisé des analyses thermiques par DSC (Figure 1V-37) pour les différents verres
dopés avec 1% de TR*'. Les températures caractéristiques mesurées pour ces verres sont

résumées dans la Table IV-12.

Pour rappel, la courbe DSC du verre SrGa,SiO,0s montre un pic associé a la transition vitreuse
autour de T,=790°C, un pic de cristallisation entre 923 et 976°C (12/c surfacique et HT volumique)
et un pic de fusion a 1394°C. Pour les échantillons dopés de composition SrGa,.Si>0s : 1%Dy*,
1%Tm3 et 1%Eu®, les températures caractéristiques mesurées lors de la montée en température
sont tres proches de celles de la composition non dopée. On obtient pour les verres dopés a 1%
de TR, une température de transition vitreuse autour de 790°C, une température de cristallisation
dans la gamme de 910 a 914°C et une température de fusion de 1380°C. On ne s’attend donc pas
a de fortes modifications des températures de recuit pour obtenir les phases cristallines LT et HT

a partir des verres SrGay«Si,Os : 1%TR3*.
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Figure IV-37. Courbes DSC obtenues pour les verres de composition SrGa»Si>0s: 1% Dy3* (noir), 1% Eu3*
(rouge) et 1% Tm3* (bleu) lors du chauffage (a) et du refroidissement (b). Les échantillons sont sous
forme de poudre, la masse utilisée pour chaque mesure est de 400 mg.

Table IV-12. Températures caractéristiques relevées sur les DSC des verres SrGaz»Si20s: 1%TR. Les
températures sont relevées au point onset.

Heating Cooling
Echantillons A A N N
Tg( C) Tc( C) Tf( C) Tc( C)
1% Dy** 790 910 1381 1208
1% Tm3* 790 814 1380 1341
1% Eu®* 789 911 1380 1336

IV.5.4. Céramiques transparentes SrGazSi20s :TR3* LT

L’élaboration d’un échantillon massif de céramique SrGa,Si,Os LT transparente nécessite une
optimisation délicate du traitement thermique afin de minimiser la présence de verre résiduel
dans I’échantillon tout en évitant la formation de la phase stable HT. Ce traitement thermique doit
étre optimisé en fonction de différents paramétres comme la température réelle de I'échantillon
dans le four ou la taille de la piéce. Pour élaborer des céramiques SrGa»«Si»Os :TR* transparentes,
nous avons utilisé des échantillons de verres en forme de demi-disque de diametre 5 mm. Les
échantillons ont été polis pour maintenir une épaisseur constante (2mm) et ils ont tous été recuits
en utilisant une plaque réfractaire d’alumine poreuse comme support. Dans ce cas, nous avons
trouvé que le traitement thermique optimal pour obtenir un échantillon de céramique SrGa,Si,Os

transparent est de 875°C pendant 16h.

Comme rappelé plus haut, nous nous sommes concentrés sur la synthése d’échantillons dopés
a 1% Dy*, 1% Tm3* et 1% Eu®. La liste des différents essais de recuit sur nos échantillons dopés
est listée en Annexe 10. Les diffractogrammes des RX de poudre des échantillons dopés recuits a
différentes températures pour obtenir les céramiques LT et HT sont présentées a la Figure 1V-38.

Les proportions de phases cristallines LT, HT et de verre résiduel ont été obtenues par un
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affinement Rietveld des diffractogrammes enregistrés avec un étalon interne de CaCO3 (mélange

1/3 CaCOs, 2/3 échantillon) sont données a la Figure 1V-39.
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Figure IV-38. Diffractogramme des RX sur poudre des échantillons SrGa2«Si20s: XTR3* pour le verre en bleu,
la phase LT en rouge et HT en noir avec (a) 1%Dy?", (b) 1% Tm3*, (c) 1% Eu®".
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Pour le verre SrGa,.,Si>Os : 1%Dy?*, nous avons trouvé que le traitement thermique optimal
pour obtenir la céramique métastable LT est de 16h a 865°C. L'échantillon est alors translucide
(Figure IV-40). Le pourcentage massique de verre résiduel dans I'échantillon est estimé a 2%, de
phase surfacique a 3% et de phase métastable LT a 95%. Pour cet échantillon, la phase HT est
obtenue aprés un recuit a 1200°C pendant 4h (Figure IV-40). Pour la composition
SrGaz,Sia0s: 1%Tm3* un recuit & 875°C pendant 16h permet d’obtenir majoritairement la phase
LT. Léchantillon est alors translucide (Figure IV-40). Les proportions massiques de phase LT, de
phase surfacique et de verre résiduel sont estimées a 85, 2 et 13%. Un recuit a 1200°C pendant 5h
permet d’obtenir la phase ordonné HT et I'échantillon devient alors opaque (Figure IV-40). Pour
la composition SrGaySi0s: 1%Eu* un recuit optimal a 875°C pendant 16h permet d’obtenir la
phase LT (Figure 1V-40) et a 1200°C pendant 5h pour la phase HT (Figure IV-40). Les proportions
de phase LT, de phase surfacique et de verre résiduel sont estimés a 60,4 et 36%. Pour ce
traitement thermique, on conserve donc une part assez importante de verre résiduel dans les
échantillons dopés 1%Tm3* et 1%Eu®*. Cependant, des traitements thermiques plus longs ou a plus
haute température conduisent directement a la formation de la phase ordonnée HT et donc a la
perte de la transparence. Il semble donc plus délicat d’élaborer des céramiques polycristallines

sans phase vitreuse résiduelle pour ces compositions.
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Figure IV-39. Estimation des proportions de de verre résiduel, phase surfacique et phase LT par affinement
Rietveld sur les diffractogrammes des RX des échantillons SrGa»Si>0s dopés avec (a) 1%Dy**, (b) 1% Tm?3*,
(c) 1% Eu*. ’étalon interne utilisé est CaCOs. La phase HT est indexée en vert, la phase CaCOs est indexée

en orange et la phase LT est indexée en violet.
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IV.5.5. Luminescence des céramiques SrGaz.xSi2Os :XTR3* et des verres parents

Les photographies des échantillons de verre et de céramiques LT et HT SrGa,.Si;Og :xXTR¥,
exposés a des rayonnements UV de longueurs d’onde 365nm, 312nm et 254nm sont présentés a

la Figure IV-40.

Pour un dopage a 1%Dy?¥, les échantillons ont un comportement relativement similaire sous
excitation UV a 312 et 365nm. Le verre et la phase métastable LT adoptent une couleur jaune et
bleu respectivement, tandis que la phase HT ne présente pas de luminescence dans la gamme
visible. Sous excitation UV a 254nm, on observe uniquement une luminescence pour la phase
ordonnée HT qui émet alors une couleur rouge. On voit ici que la céramique métastable LT et le
verre adoptent un comportement assez similaire qui différe considérablement de celui de la phase

HT entierement ordonné.

Dysprosium Dy3* (1%)
Lumiere visible UV 365nm UV 312nm UV 254nm

(a) (b) (a) (b)

Thulium Tm3*(1%)
@ ()

(©

Europium Eu* (1%)
a) (b)

(
i | s

-

Figure IV-40. Photographie des échantillons de (a) verres, (b) céramiques LT et (c) HT, dopés avec 1% de
Dy**, Tm3* et Eu®* sous la lumiére visible et UV a 365, 312, 254nm. La taille de la piéce de verre initiale
est d’environ 1 cm de diameétre.

Pour le dopage a 1%Tm?>*, on observe sous excitation UV & 365nm une luminescence bleue
intense pour le verre et la phase LT, et beaucoup moins intense pour la phase HT. Sous excitation
a 312nm, le verre ne semble plus montrer de luminescence, la phase LT est bleue et la phase HT

est rouge. Sous excitation a 254 nm, les céramiques LT et HT adoptent une couleur rouge.
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Pour le dopage a 1%Eu®, les échantillons de verre, de phase LT et de phase HT adoptent
respectivement les couleurs rouge, violet et rose sous excitation a 365nm. Sous illumination a
312nm, ils apparaissent de couleurs rouge, rose, orange. Enfin sous excitation a 254nm, on
observe un dégradé de couleur orange pour le verre et la phase LT, tendant vers le jaune pour la

phase HT.

Ces premieres observations qualitatives semblent indiquer que les propriétés de luminescence
des échantillons SrGa,Si>0s :XTR peuvent étre en trés grande partie affectée par la nature et le
degré de désordre dans ce type de matériaux. On observe en effet des similitudes entre les
comportements des verres et des échantillons de céramique LT présentant un désordre chimique
Si/Ga, alors gqu’ils different de celui de la phase HT complétement ordonnée. Pour compléter et
renforcer cette premiére interprétation, il sera nécessaire d’effectuer des mesures de
photoluminescence pour caractériser (avec précision) les longueurs d’ondes d’excitations et

d’émissions des différentes phases pour les différents dopages TR3* effectués.

IV.6. Conclusion

Dans cette partie, nous avons montré qu’il est possible d’élaborer une nouvelle céramique
transparentes SrGa,Si,Og par le procédé original de cristallisation congruente du verre parent. Le
choix de cette composition nous a permis de s’affranchir des contraintes liées a I'élaboration de
la phase vitreuse a tres haute température et qui peuvent limiter la production de piéces massives
a grande échelle pour des applications concretes. Comme pour les céramiques transparentes
précedent développées au laboratoire [20]-[22] par ce procédé de cristallisation congruente nous
obtenons des céramiques denses, sans porosités résiduelles et avec des joints de grands fins.
Cependant, le traitement thermique nécessite un ajustement précis afin d’éviter la création et la
propagation de fissures dans I’échantillon lors de sa cristallisation, en affectant ses propriétés de

transparence macroscopique.

Nous avons caractérisé en détail la structure de la céramique transparente obtenue et celle de
la phase stable SrGa,Si,Os connue par diffraction des RX sur synchrotron, MET a haute résolution
et en employant les techniques avancées de RMN du solide. Nous avons pu montrer que la phase
métastable transparente adopte une structure de type paracelsienne comme celle de la phase
stable de haute température, mais présente un désordre chimique lié a I'occupation mixtes Ga/Si
des sites tétraédriques de la structure. Ce désordre chimique, lié a I'existence de liaisons Si-O-Si
et Ga-0-Ga a la place de liaisons Si-O-Ga dans la structure, a pu étre caractérisé en détail par RMN
de %Si et comparé au désordre chimique observé dans la phase vitreuse. Nos résultats indiquent

gue la phase métastable LT, et le verre parent dont elle est issue, présentent un désordre chimique
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similaire. La distribution d’environnements Q*nca observé dans ces systémes n’est cependant pas
aléatoire avec des environnements dominants de type Q%ca Q%ca et Q*ca. Ces résultats sont
confirmés par RMN de 7'Ga a trés haut champ magnétique. La phase métastable transparente
adopte donc une mise en ordre positionnelle moyenne équivalente a celle de la phase stable mais
semble préserver le désordre chimique d’occupation mixte des sites tétraédriques dans la phase
vitreuse. Une étude complémentaire par RMN du ®Sr montre néanmoins des différences fortes
entre le verre (hors équilibre thermodynamique) et la phase cristalline métastable qui pourraient
traduire la présence de phénomenes relaxationnels dans le verre associé a des mouvements

locaux des cations Sr.

Dans la suite nous avons caractérisé, les propriétés de luminescence de ces matériaux dopés
avec des ions de terre rare, dans une premiere approche qualitative. Nous avons pu observer des
fortes similitudes entres les propriétés de luminescence du verre et de la céramique métastable

transparente alors qu’elles différent fortement de celles de la phase stable ordonnée.

L'ensemble de ces résultats démontrent que l'introduction et le contréle d’un désordre
chimique a une importance majeure et qu’ils peuvent permettre d’optimiser et de controler des
propriétés macroscopiques comme la luminescence et la transparence. Ces observations ouvrent
de nouvelles voies pour le développement de nouvelles céramiques transparentes luminescentes

dans les familles composées de structures paracelsiennes.
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IV.7. Parametres d’acquisition des expériences RMN
Spectres 2Si :
Figure IV-15:

- (a) Bo=9.4T, MAS 7kHz, Simple impulsion quantitative, P1=1.05us (g), D1=60s, ns= 64

Figure IV-16:

- Bo=9.4T, MAS 14kHz, Simple impulsion quantitative, P1=1.1us (20°), D1=30s, ns= 128, LT
- Bo=9.4T, MAS 7kHz, Simple impulsion quantitative, P1=1.05us ( g ), D1=60s, ns= 64, HT

Figure IV-18:

- Bo= 9.4T, MAS 14kHz, INADEQUATE_3Q, P1=5.1ps (g), P2=10.2us (m), pré-saturation,
acquisition PROJECT : nombre d’écho 40, temps d’écho 44ms, somme de 6 spectres avec
temps excitation 3Q de de 22, 28, 34, 40, 46 et 52 ms, D1=60s , ns=1024

- Bo= 9.4T, MAS 14kHz, INADEQUATE_2Q, P1=5.1ps (g), P2=10.2us (m), pré-saturation,
acquisition PROJECT : nombre d’écho 40, temps d’écho 44ms, somme de 6 spectres avec
temps excitation 2Q de 10, 16, 22, 28, 34 et 40 ms, D1=40s , ns=256

- Bo=9.4T, MAS 14kHz, Simple impulsion, P1=1.1us (20°), D1=30s, ns=280

Figure IV-22 :

- Bo=9.4T, MAS 20kHz, PM-REDOR, 2°Si-{#Na, ®*Nb, "*Ga}, Canal X (2°Si), P1=3.4ps (g),
P2=6.8us (), pré-saturation, vge=73.5kHz, Canal Y(**Na, *>Nb, "*Ga), impulsion de
saturation PM (10 périodes de rotations, vgr=10kHz), séquence de recouplage SR412 :
Vre=40kHz, de 0.3ms a 6.9ms par pas de 6ms, D1=20s.

Figure IV-23:

- (a) Bo=9.4T, MAS 14kHz, Simple impulsion quantitative, P1=1.1us (20°), D1=30s, ns=128,
LT

- (b) Bo=9.4T, MAS 14kHz, Simple impulsion quantitative, P1=1.2us (20°), D1=60s, ns=128,
verre

Figure IV-25:

- Bo= 9.4T, MAS 14kHz, INADEQUATE_3Q, P1=5.1ps (g), P2=10.2ps (), pré-saturation,
acquisition PROJECT : nombre d’écho 64, temps d’écho 8ms, somme de 6 spectres avec
temps excitation 3Q de 22, 28, 34, 40, 46 et 52 ms, D1=60s , ns= 864

- Bo= 9.4T, MAS 14kHz, INADEQUATE_2Q, P1=5.1ps (g), P2=10.2us (m), pré-saturation,
acquisition PROJECT : nombre d’écho 64, temps d’écho 8ms, somme de 6 spectres avec
temps excitation 2Q de 10, 16, 22, 28, 34 et 40ms, D1=30s , ns=240

- Bo=9.4T, MAS 14kHz, Simple impulsion, P1=1.1ps (20°), D1=30s, ns=128

Figure IV-28 :

- (a) Bo=9.4T, MAS 8kHz, POSTC7 2°Si-*Si, vge=56kHz, pré-saturation, temps excitation et
reconversion=15ms, P1=P2=4.8us (g), pré-saturation, 40 t; incréments de 125us, ns=128
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- (b) Bo=9.4T, MAS 8kHz, POSTC7 2°Si-®Si, vre=56kHz, pré-saturation, temps excitation et
reconversion=12.5ms, P1=P2=4.8us (g), pré-saturation, 38 t; incréments de 125us, ns=64

Spectres "'Ga:
Figure IV-15:

- (b) Bo=20T, MAS 65kHz, écho de Hahn, temps d’écho=2ms (1 période de rotation)
impulsion sélective de CT avec P1=2.3us, P2=4.6ps, vre=54.3kHz, D1=1s, ns= 4096

- (c) Bo=20T, MAS 65kHz, DQF-STMAS, temps d’écho=2ms (1 période de rotation), P1=2s,
P2=4.56|.1$, P3=1.5|.l$, P4=2.28u5, t1=9LlS, VRE (p1, p3)=125kHZ, VRE (pz, p4)=54.3kHZ , D1=0.55,
64 t; incrément de 30.7us, ns= 1536

Figure IV-19:

- Bo=20T, MAS 65kHz, écho de Hahn, temps d’écho=2ms (1 période de rotation) impulsion
sélective de CT avec P1=1.85us, P2=3.7us, vre=68kHz, D1=8s ns=2048, LT

- Bo=20T, MAS 100kHz, écho de Hahn, temps d’écho=2ms (n période de rotation) impulsion
sélective de CT avec P1=1.6ps, P2=3.2us, vre=78kHz, D1=0.5s ns= 16384, LT

- Bo=20T, MAS 65kHz, écho de Hahn, temps d’écho=2ms (1 période de rotation) impulsion
sélective de CT avec P1=2.3us, P2=4.6ys, vre=54.3kHz, D1=1s, ns= 4096, HT

Figure IV-21 :

- (c) Bo=20T, MAS 65kHz, DQF-STMAS, temps d’écho=2ms (1 période de rotation), P1=2ys,
P2=4.56ps, P3=1.5us, P4=2.28ys, t1=9ys, Var (p1, p3)=125kHz, Var (p2, pa)=68kHz, D1=0.5s, 26
t; incrément de 15.3846us, ns=4096, LT

- Bo=20T, MAS 65kHz, DQF-STMAS, temps d’écho=2ms (1 période de rotation), P1=2ys,
P2=4.56us, P3=1.5us, P4=2.28us, t1=9s, Vrr (p1, p3)=125kHz, Ve (p2, p4)=54.3kHz , D1=0.5s,
64 t; incrément de 30.7s, ns= 1536, HT

Figure IV-23:

- (c) Bo=20T, MAS 65kHz, écho de Hahn, temps d’écho=2ms (1 période de rotation)
impulsion sélective de CT avec P1=1.85us, P2=3.7us, vrr=68kHz, D1=8s ns=2048

- (d) Bo=20T, MAS 100kHz, écho de Hahn, temps d’écho=1ms (1 période de rotation)
impulsion sélective de CT avec P1=1.48us, P2=2.96ys, vge=84.5kHz, D1=0.5s, ns=20480

Spectres 3’Sr :
Figure IV-29 :

- Bo=17.6T, statique, excitation WURST sur 500KHz, CPMG : nombre d’échos 600, temps
entre chaque échos 360 us, dfs: balayage 250-1200kHz, 1ms, vgre=20kHz, D1=0.5s,
ns=92160.
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Les différents travaux présentés dans cette these portent sur la caractérisation structurale de
nouveaux matériaux (verres, vitrocéramiques et céramiques transparentes), en combinant les
techniques de diffraction des RX (DRX), la microscopie haute résolution (MET) et la résonance
magnétique nucléaire haute résolution du solide (RMN). Il a été possible d’explorer les possibilités
d’élaborer des nouvelles vitrocéramiques et céramiques transparentes a partir de verres parents
dans différents systemes silicatés. Les verres silicatés sont trés largement utilisés en industrie,
ainsi que pour des applications de technologie de pointe, et possedent un éventail de propriétés
variées, d’ou I'importance des recherches effectuées pour synthétiser de nouveaux matériaux [1].
Dans nos travaux, nous avons utilisé la cristallisation directe (congruente ou non) d’un verre

parent afin d’élaborer de nouveaux matériaux transparents.

Dans un premier temps, nous nous sommes intéressés a de nouveaux verres du systéme
60Si0,-8Ga,03-8Nb,0s-xNa,0 (2.5sx<15) qui présentent une séparation de phase de type
nucléation croissance a I'échelle nanométrique. Ces verres sont transparents pour des fortes
teneurs en Na;O (x>10) et opalescents pour des plus faibles teneurs en Na,O (x<10). L’utilisation
de méthodes de RMN du solide multinucléaire 2°Si, #2Na, "*Ga et *Nb, couplées a la Microscopie
Electronique en Transmission (MET), analyses chimiques par spectroscopie des RX a dispersion
d'énergie (EDX), et la Diffraction des Rayons X (DRX) nous a permis de caractériser le mécanisme
de séparation de phase, la structure de ces verres a différentes échelles, ainsi que la cristallisation
d’une composition ciblée de niobiate de gallium dans ce systéeme désordonné complexe. Ainsi, on
a pu mettre en évidence que la séparation de phase dans notre systéme est majoritairement
controlée par la teneur en sodium dans la composition, qui permet d’obtenir des tailles de nodules
de 10 nm jusqu’a 100 nm dans les verres de composition x=10 a 2.5, tandis qu’un verre homogene
est obtenu pour x=15. Pour les faibles teneurs en sodium, on voit aussi I'apparition d’une
démixtion secondaire avec des nodules de plus petite taille, inférieure a 10 nm. Les analyses EDX
indiquent que les gros nodules sont majoritairement composés de Nb et Ga, tandis que les petits
nodules de la démixtion secondaire sont riches en Si et Ga. La matrice résiduelle est quant a elle

trés riche en Si.

L’étude par RMN multinucléaire de 2°Si, 22Na, " Ga et *3Nb a trés haut champs magnétiques a
permis de mettre en évidence de fortes différences structurales entre le verre homogéne et les
verres nanostructurés. Les spectres RMN MAS de 2Si révélent la formation d’un réseau silicate
tres polymérisés dans les verres a séparation de phases. Les expériences RMN de double
résonnance entre 2Si-2Na, 2°Si-2Nb et 2°Si-"'Ga ont permis de mettre en évidence le mécanisme
de séparation de phase lors du passage d’un verre homogene a un verre nanostructuré, indiquant

la ségrégation d’une partie des cations Nb et Ga a I'extérieur du réseaus silicaté en parfait accord

213



avec la formation de gros nodules riches en Nb et Ga, vus en microscopie. Les spectres MAS "'Ga,
montrent la présence de deux types d’environnements pour le Ga dans les verres a séparation de
phase, des unités GaO, associées a la phase silicate et des unités GaOs/GaOs associées aux Ga
dans les gros nodules. La présence de GaO4 dans les phases silicatées implique la présence de Na
pour compenser leur charge. En effet, I'évolution des spectres MAS 2°Na indique clairement un
caractére de compensateur de charge plus marqué pour Na dans les verres a séparation de phase,
par rapport au verre homogéne ou il est majoritairement modificateur de réseau. Les spectres
MAS %*Nb montrent quant a eux que la coordinance du niobium ne varie pas et qu’il forme des
unités NbOg dans le verre homogene et les verres démixés. Ces résultats sont en parfait accord

avec les observations faites en MET, ainsi que les analyses chimiques EDX.

A partir de la cristallisation (non congruente) de ces nouveaux verres nanostructurés, nous
avons montré qu’il est possible d’élaborer des vitrocéramiques transparentes contenant des
nano-domaines polycristallins de GaNbO,. Encore une fois, la microscopie, la diffraction des
rayons X et la RMN multinucléaire a permis d’étudier la structure des vitrocéramiques obtenues.
On a alors confirmé la formation préférentielle de la phase cristalline ciblée GaNbQ,, ainsi que la

formation d’une phase secondaire minoritaire riche en Nb, GaNb;10,s.

Optimiser le rapport Ga/Nb dans la composition permettrait trés certainement d’éviter la
cristallisation de la phase secondaire, ce qui peut étre une bonne voie d’amélioration dans le futur.
De plus, pour aller plus loin, I'idée est d’explorer la possibilité de doper ces verres nanostructurés
par des ions de TR ou bien des métaux de transition par analogie avec les travaux déja effectués
par Chenu et al. [2], [3] ou il a été possible de doper la composition (100-x-y)GeO>—xZn0—-yGa,03
(+zNa,0) avec Mn?*, Ni%* en substitution avec Zn?* et Cr3* en substitution de Ga*, afin d’obtenir
des matériaux luminescents. Le dopage par Cr** en substitution de Ga** semble une bonne piste a
explorer dans un premier temps puisque la possibilité d’obtenir des propriétés de luminescence
dans la phase cristalline GaNbO,a déja été rapporté par Costa et al. [4]. Le défi sera sans doute de
controler la localisation du dopant afin que la substitution cationique s’effectue dans les nodules

et non la matrice silicate.

Dans un second temps, nous avons décrit la synthese et la caractérisation d'une nouvelle
céramique polycristalline transparente de composition SrGa,Si,Os (LT) obtenue par le procédé
original de cristallisation compléte et congruente du verre parent. Le choix de cette composition
a permis de s’affranchir des limites liées a I'élaboration de la phase vitreuse a haute température
pouvant réduire les capacités de production a grande échelle pour des applications industrielles

concrétes. Par ce procédé, nous obtenons des céramiques denses, sans porosités résiduelles et
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avec des joints de grains fins, afin de se placer dans les meilleures conditions pour obtenir un
matériau transparent. Cependant, le traitement thermique nécessite un ajustement fin et précis
afin d’éviter la création et la propagation de fissures dans I’échantillon lors de sa cristallisation,

qui affecterait directement ses propriétés de transparence macroscopique.

La caractérisation structurale des différents polymorphes de ce systeme et du verre parent a
été menée avec une approche multi-échelle combinant expériences avancées en RMN du solide,
DRX laboratoire et synchrotron, MET haute résolution et calculs DFT. Nous avons pu montrer que
la céramique métastable transparente adopte une structure paracelsienne de symétrie pseudo-
orthorhombique avec un ordre a topologique et positionnel a grande distance, identique a celle
de la phase stable a haute température SrGa,Si,Og (HT) P21/a, déja répertoriée dans la littérature
[8]. Cependant, I'occupation mixte des sites tétraédriques Ga/Si (50 :50) induit un désordre
chimique dans la structure. La microscopie électronique a transmission haute résolution a permis
de confirmer la présence de ces sites mixtes dans la structure de la phase métastable LT. Ce
désordre chimique, lié a I'existence de liaisons Si-O-Si et Ga-O-Ga a la place de liaisons Si-O-Ga
dans la structure, a pu étre caractérisé en détail par RMN de Si et comparé au désordre chimique
observé dans la phase vitreuse. Nos résultats indiquent un désordre chimique trés similaire entre
la phase métastable LT et le verre parent dont elle est issue. La distribution d’environnements
Q*nea observé dans ces systémes n’est cependant pas aléatoire avec des environnements
dominants de type Q%gca Q*36a et Q*ca. Ces résultats sont confirmés par RMN de "'Ga a trés haut
champ magnétique. Ce désordre chimique induit une isotropie statistique a plus grande échelle
dans la structure de phase métastable LT, permettant de limiter les effets de biréfringence et donc
par conséquence d’augmenter sa capacité de transparence. Une étude complémentaire par RMN
du ¥Sr montre néanmoins des différences entre le verre (hors équilibre thermodynamique) et la
phase cristalline métastable qui pourraient traduire la présence de mouvements locaux des

cations Sr dans la phase vitreuse.

Le dopage par des ions de terre rare (Dy**, Tm3*, Eu®) de cette phase métastable permet
d’obtenir des matériaux avec des propriétés de luminescence similaires a celle des verres parents
et tres différentes de celle de la phase stable de méme composition. Ceci montre encore une fois
I'impact du désordre local sur les propriétés macroscopiques des matériaux. Il reste encore a
caractériser plus précisément la transparence optique ainsi que les phénomeénes de luminescence
observés pour les échantillons dopés. Ce travail ouvre de nombreuses possibilités d’élaborer de
nouvelles céramiques polycristallines transparentes en remplacement des monocristaux dans des
systemes de la famille minéralogique des paracelsiens de par sa trés grande variété de

compositions chimiques.
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Annexes

V.1. Verre et vitrocéramiques nanostructurées

pic #2 modificateur de réseau.
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60 40 20 O -20 -40 -60 -80 -100 -120 60 40 20 O -20 -40 -60 -80 -100 -120
#Na chemical shift (ppm) 2Na chemical shift (ppm)

17.6T
MAS 14kHz MAS 30303Hz

21 I
60 40 20 O -20 -40 -60 -80 -100 -120 60 40 20 O -20 -40 -60 -80 -100 -120
2Na chemical shift (ppm) 2Na chemical shift (ppm)

9.4T 17.6T
MAS 12.5kHz MAS 30303Hz

X=4 Na,0

60 40 20 _0 -20 -40 -60 -80 -100 -120 60 40 20 _ O -20 -40 -60 -80 -100 -120
2Na chemical shift (ppm) 2Na chemical shift (ppm)

9.47 17.6T

MAS 14kHz MAS 30303Hz

60 40 20 0O -20 -40 -60 -80 -100 -120 60 40 20 O -20 -40 -60 -80 -100 -120
2Na chemical shift (ppm) 2Na chemical shift (ppm)

Annexe 1. Spectres MAS 2Na quantitatifs enregistrés a 9.4 T (MAS 14kHz) et 17.6 T (MAS 30303 Hz)

pour les verres de composition x=15, 4 et 2.5 et enregistrés a 7.0 T (MAS 14kHz) et 17.6 T (MAS 30303
Hz) pour les verres avec x=10 et 7. Les courbes en pointillés sont les deux composantes utilisées pour
obtenir le fit simulé en rouge, en pointillé vert le pic #1 compensateur de charges, en pointillé violet le
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V.2. Céramiques transparentes SrGa;Si.Og par cristallisation congruente du verre
parent

V.2.1. Mesures de CTE

Annexe 2. Mesure de CTE réalisés sur I’échantillon recuit 24h a 875°C (CG26-E) (a) mesure des
parameétres de maille, a la montée en température et au refroidissement (b) évolution du volume de
I’échantillon en rouge a la montée en température, en bleu au refroidissement.
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V.2.1. Courbes de calibration des calculs de paramétres RMN par DFT :
La valeur du blindage isotrope ois, est définie comme suit :

Oiso = (Oxx+ Oyy t+ Gzz)/3

o;i étant les composantes principales du tenseur de blindage magnétique défini dans la séquence
| Ozz - Oiso | 2 | Oxx - Oiso I 2 | ny'oiso I

La constante de couplage quadripolaire (Cq) et le parameétre d'asymétrie (nq) sont définis comme
CQ = (eQsz) / h, et r]Q = (Vxx - Vyy) / sz.

Vii étant les composantes principales du tenseur de gradient de champ électrique (EFG) défini
comme |Vy| = |Vyy| 2 |Vi|. Le moment quadripolaire (Q) de "'Ga est de 10.7 fm? [1].

Le déplacement chimique isotrope (&iso) lié a la mesure expérimentale est obtenu a partir de la
relation générale : [2].

Siso = Oref + M Oiso

ou m est un gradient ayant une valeur théorique de -1 et o est le blindage isotrope calculé d'un
composé de référence. Afin de surmonter les éventuelles erreurs intrinseques associées a
|'utilisation des pseudopotentiels et de la fonctionnelle d'énergie d'échange-corrélation dans les
calculs DFT, il est souvent préférable d'utiliser une série de composés de référence pour un
étalonnage précis du déplacement chimique [2]-[4].

La liste des composés de référence, les valeurs de blindage calculées pour 2Si et "*Ga, et les valeurs
de déplacement chimique isotrope mesurées correspondantes sont présentées dans les Annexe
3 et Annexe 4. Les calculs GIPAW ont été effectués apres optimisation DFT de toutes les positions
atomiques avec des paramétres de cellule fixés aux valeurs expérimentales.

Dans le cas de 2°Si, la relation linéaire 8i,®® = - 0.93896(+0.02601) x 0iso" +300.52808 (+10.89984)
est obtenue. La valeur du gradient est trés proche de la valeur théorique (-1), avec un bon
ajustement (R%=0.99314) justifiant |'utilisation de cette relation pour convertir le blindage isotrope
calculé du ?°Si en déplacement chimique.

Dans le cas du 7'Ga, la relation lindaire 8ix™® = - 0.94379(+0.04032) x 0isc" +1588.35094
(£62.12207) est obtenue. La valeur du gradient est trés proche de la valeur théorique (-1), avec un
bon ajustement (R?=0.98917) justifiant |'utilisation de cette relation pour convertir le blindage
isotrope calculé du 7*Ga en déplacement chimique.
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Annexe 3 : Courbe de calibration pour les calculs DFT 2°Si obtenus a partir des valeurs de déplacements
chimiques isotropes expérimentales et calculées par DFT sur les composés cristallins présentés a
I’Annexe 5.

754 ™. y=-0.93896x+300.52808
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Annexe 4. Courbe de calibration pour les calculs DFT 7'Ga obtenus a partir des valeurs de
déplacements chimiques isotropes expérimentales et calculées par DFT sur les composés cristallins
présentésal’
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Annexe 5. Les constantes d’écrantage isotropes calculées par GIPAW pour 2°Si et les déplacements
chimiques isotropes expérimentaux rapportés pour une série de composés de référence. Le numéro
ISCD des structures de référence utilisées pour I'optimisation de la géométrie DFT et le calcul de GIPAW
est également indiqué.

Compounds ICSD code Site 2Si Giso™“(ppm) 25 6is0™ (ppm)
SiO2-Quartz [5] 41412 Sil 432.81 -107.4
SiO2-Cristo.[5] 77455 Sil 435.23 -108.5
Al>SiOs-and.[5] 100395 Sil 404.8 -79.8

AlLSiOs-sill. Sil 414.4 -86.8

Sil 432.93 -105
low_NaAlSisOs 68913 Si2 423.55 -97
Si3 418.81 -93
Na»SiO3[5] 15388 Sil 401 -76.8
0-Na2Si20s[6] 34669 Sil 420.52 -93.6
B-Na:5i2056] 34688 Z:; ji;ig _25:?

Annexe 6. Les constantes d’écrantage isotropes calculées par GIPAW pour le "*Ga et les déplacements
chimiques isotropes expérimentaux rapportés pour une série de composés de référence. Le numéro
ISCD des structures de référence utilisées pour I'optimisation de la géométrie DFT et |le calcul de GIPAW
est également indiqué.

Compounds ICSD code Site 1Ga 0iso®“(ppm) "1Ga 850 (ppm)
GaP04[7] 78794 Gal 1576.09 116
a-Gaz0s3 [8] 27431 Gal 1632.67 56
Gal 1643.18 25
B-Gaz0s [9] 290282 Ga2 1466.4 196.5
Na2Ga204[8] 36652 Gal 1432.87 238
Li2Ga204[8] 93086 Gal 1436.37 242
Gal 1672.88 5.6
Y3Gas012[10] 23852 Ga2 1439 64 219

V.2.2. Expériences de corrélation 2D 2°Si-2°Si : Sonder les proximités spatiales

Annexe 7. Table regroupant les intensités relatives des pics de corrélation 2°Si-2°Si des différents
environnements Q*mea présent pour la phase LT (875°C, 18h)

durée de 2.3 ms (32 périodes de rotations) 9.1 ms (128 périodes de rotations)

recouplage

28i Q*m Q162 Q*%6a Q*6a Q%62 Q162 Q*26a Q*36a Q%462
Pics #1 #2 #3 | #4 #HS5 | #6 #7 #1 #2 H#3 | #4 H5 | #6 #7
#7 0 14 12(6.8 530/53 14.4| 09 |09 09| 7 5.80(5.8 27.1
#6 1 1.5 45(104 34|34 53 0 04 0716 21|21 58
#5 3.1 |58 84(11.7 11.7|]10.4 6.8| 0.3 1 1133 33|16 7
#4 21 |55 5 |6.8 10.2(12 53| 0.2 |09 0415 16]09 4
#3 16 (3.6 49| 5 84|45 12| 03 |02 06|04 1 (0.7 0.9
#2 1 41 3655 58|15 14 0 03 02|09 1 ]04 09
#1 0.4 1 1621 31|11 O 0.4 0 03|02 030 09
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Annexe 8. Table regroupant les intensités relatives des pics de corrélation 2°Si-2°Si des différents
environnements Q*mea présent pour le verre de composition SrGa,Si2Os.

durée de 2.3 ms (32 périodes de rotations) 9.1 ms (128 périodes de rotations)
recouplage

28i Q*m Q4 Q% Q% Q% Q4 Q4 Q% Q4
Pics #1 #2 #3 #4 #1 #2 #3 #4
#4 0 0 3.2 9.2 0.3 0 0 0
#3 0 1.4 8.4 3.2 1.2 0 0 0
#2 0.7 1.9 14 0 1 0 0 0
#1 0.3 0.7 0 0 8.6 1 1.2 0.3

V.2.3. Tests traitements thermiques LT dopage aux TR

Annexe 9. Les cycles thermiques testé sur les échantillons de verre SrGazSi20Os non dopés. La tailles des
échantillons varie de petit carré de 5x5mm a des pieces massives de 1cm de longueur. L’épaisseur est
gardée constante : 2mm. Les photos des échantillons correspondant sont présenté en dessous du

tableau
Référence Echantillons T recuit (°C)|durée Phase cristallisé Aspect visuel
1: AR52 2 875 18h Phase ordonnée opaque
2:AR523 875 10h Phase ordonnée opaque
S AR e oh Phase desordonr:ee avec’un tout petit peu licide
d'ordonnée
2: ARS2 2 855 10h Phase désordonnée av‘ec du verre et un tout petit Transparent
peu d'ordonnée
5:AR52 3 855 18h Phase désordonnée opaque (fissures)
6: ARS2 3 855 12h Phase désordonnée ave.c du verre (un petit peu transparent
moins)
7: ARS2 4 855 14h Phase désordonnée avec dL.I verre (encore un petit| TS
peu moins)
8: ARS2 4 855 15h Phase désordonnée avec prathl'Jement autant de transparent-translucide
verre que pour un recuit de 14h
9: AR52 4 855 16h Ehass desomdonase :i:/;i:rathuement plusde translucide-laiteux
Ly . B d tout petit d
10: AR54 1 (piéce massive) 855 16h eaucoup de verre a\’/ec un Ol,l petitpeude transparent
phase désordonnée
11: AR54 2 (piéce massive) 875 18h Phase ordonnée opaque légérement transparent
12: AR55 1 (piéce massive) 875 16h | Phase désordonnée (un petit peu d'ordonnée ?) translucide-laiteux
13: ARS5 1 (piéce massive) aprés polissage 875 16h ghae= desordc:nnee (ur’1 petitpetimoins translucide-laiteux
d'ordonnée ?)
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Annexe 10. Tableau regroupant les tests de recuits effectué sur les échantillons dopés a 1%TR ainsi que

leur apparence a la lumiere visible

Référence Echantillons Dopages |T recuit (°C)|durée Phase cristallisé Aspect visuel
LMO6 Tm3+ (10%) 855 16h Verre transparent vert
LMO1 Dy3+ (1%) 865 16h Phase désordonnée transparent légérement translucide
LMO2 Eu3+ (1%) 865 16h Verre + phase désordonnée transparent
LMO03 Tm3+ (1%) 865 16h Phase désordonnée transparent légérement translucide,
LM11 (1/4) Dy3+ (1%) 865 16h Phase désordonnée translucide
LM12 (1/4) Tm3+ (1%) 865 16h Phase désordonnée + verre translucide
LM11 (1/4) Dy3+ (1%) 1200 1h Début de phase ordonnée opaque
LM12 (1/4) Tm3+ (1%) 865 +1h Phase désordonnée + verre (mais moins) translucide
LM11 (1/4) Dy3+ (1%) 1200 +3h Phase ordonnée (petit pic) opague
LM12 (1/4) Tm3+ (1%) 865 +1h Phase désordonnée + verre (pareil) translucide
LM12 (2/4) Tm3+ (1%) 875 16h Phase désordonnée translucide
LM18 (1/4) Eu3+ (1%) 875 16h Phase désordonnée (+verre ?) translucide
LM12 (3/4) Tm3+ (1%) 1200 5Sh |phase ordonnée mais pics pas poussés au max opaque
LM18 (2/4) Eu3+ (1%) 1200 5h |phase ordonnée mais pics pas poussés au max| opague
LM12 (3/4) Tm3+ (1%) 1200 +5h phase ordonnée opaque
LM18 (2/4) Eu3+ (1%) 1200 +5h phase ordonnée opague
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Amandine RIDOUARD

Caractérisation de nouvelles céramiques transparentes et verres
nanostructurés par spectroscopie RMN haute résolution du solide

Les matériaux inorganiques transparents, comme les verres, vitrocéramigues et certaines céramiques polycristallines
sont utilisés pour de nombreuses applications technologiques clés telles comme I'optique, I'éclairage, I'électronique,
I'aérospatiale ou bien la construction civile. Dans ce travail, nous décrivons la synthése et la caractérisation de nouveau
matériaux transparents ayant des applications prometteuses dans le domaine de I'optique. Dans un premier temps,
nous nous sommes intéressé a de nouveaux verres du systeme 60SiO2-8Ga>03-8Nb20s-xNa20 (2.55x<15) qui
présentent une séparation de phase de type nucléation croissance a I'échelle nanométrique et dont la cristallisation
conduit a des vitrocéramiques transparentes contenant des nano-cristaux de GaNbQOas. L'utilisation de méthodes de
RMN du solide multi-nucléaire couplées a la Microscopie Electronique en Transmission (MET) et la Diffraction des
Rayons X (DRX) nous a permis de caractériser le mécanisme de séparation de phase, la structure de ces verres a
différentes échelles, ainsi que la cristallisation d’'une composition ciblée de niobiate de gallium dans ce systéme
désordonné complexe. Dans un second temps, nous décrivons la synthése et la caractérisation d'une nouvelle
céramique polycristalline transparente SrGa2Si2Os obtenue par cristallisation compléte et congruente du verre parent.
La caractérisation structurale des différents polymorphes de ce systéme et du verre parent a été menée avec une
approche multi-échelle combinant expériences avancées en RMN du solide, DRX, MET haute résolution et calculs DFT.
Nous avons notamment pu montrer que cette nouvelle phase métastable transparente adopte un ordre topologique et
positionnel a grande distance, alors qu’elle conserve un désordre chimique, liée a I'occupation statistique de sites
tétraédriques par Ga ou Si, trés similaire a celui observé pour le verre parent. Nous avons pu également proposer une
description compléte de sa structure en lien avec sa propriété de transparence macroscopique. Le dopage par des ions
de terre rare de cette phase métastable permet d’obtenir des matériaux avec des propriétés de luminescence similaires
a celle des verres parents et différentes de celle de la phase stable de méme composition.

Mots clés : verres, céramiques transparentes, vitrocéramiques, désordre, RMN du solide

Characterization of new transparent ceramics and nanostructured glasses by
high-resolution solid-state NMR spectroscopy

Transparent inorganic materials, such as glasses, glass-ceramics and some polycrystalline ceramics are used for many
key technological applications such as optics, lighting, electronics, aerospace or civil construction. In this work, we
describe the synthesis and characterization of new transparent materials with promising applications in the field of optics.
Initially, we focused our work on new glasses of the 60SiO2-8Ga203-8Nb20s-xNa20 system (2.5x<15) that exhibit
nanoscale nucleation-growth phase separation and whose crystallization leads to transparent glass-ceramics containing
GaNbO4 nanocrystals. The use of multinuclear solid state NMR methods coupled to Transmission Electron Microscopy
(TEM) and X-ray Diffraction (XRD) allowed us to characterize the phase separation mechanism, the structure of these
glasses at different scales, as well as the crystallization of a targeted composition of gallium-niobiate in this complex
disordered system. In a second step, we describe the synthesis and characterization of a new transparent polycrystalline
ceramic SrGa:Si2Og obtained by complete and congruent crystallization of the parent glass. The structural
characterization of the different polymorphs of this system and the parent glass has been carried out with a multiscale
approach combining advanced solid state NMR experiments, XRD, high resolution TEM and DFT calculations. We have
shown that this new transparent metastable phase adopts a topological and positional order at large scale distances,
while it keeps a chemical disorder, linked to the statistical occupation of tetrahedral sites by Ga or Si, very similar to that
observed for the parent glass. In that case, we have been able to fully describe the structure of this new polycrystalline
compound in line with its macroscopic transparency property. Doping this metastable phase with rare earth ions allows
obtaining crystalline materials with luminescence properties similar to those of the parent glasses and different from the
stable phase with the same composition.

Keywords: glasses, transparent ceramics, glass-ceramics, disorder, solid state NMR
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