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Introduction générale

Introduction générale

Découvert au 19°™ siécle, le phénoméne de I’émission infrarouge a connu ses
premicres applications au cours de la seconde guerre mondiale. La vision infrarouge est
aujourd’hui un élément clé des systémes de défense et trouve des applications émergentes
dans de nombreux domaines. Aussi, au cours des derniéres années, des percées
technologiques ont permis de développer des applications scientifiques atteignant un haut
degré de performance, ou aussi d’envisager d’adapter cette technologie a une production de

masse par une diminution des cofts.

L’émission d’un corps est directement liée a sa température. Ainsi plus un corps est
chaud, plus il émet de rayonnements électromagnétiques et plus son rayonnement se décale
vers les courtes longueurs d’ondes. Un corps noir commence a émettre dans le visible quand
sa température est supérieure a 1000K ; la surface du soleil qui est a environ 6000K émet le
maximum d’énergie dans le domaine UV-visible entre 200 et 800 nm. Les corps dont la
température avoisine 300K, proche de la température ambiante, émettent le maximum de

lumiére dans le moyen infrarouge entre 8 et 12 um.

Les technologies modernes couvrent un domaine d’utilisation de plus en plus vaste
dans le rayonnement infrarouge. En conséquence, la mise au point de caméras thermiques ou
autres sondes IR nécessite le développement de matériaux, dont des verres transparents, dans
ce domaine spectral. Ces systémes de thermographie infrarouge sont essentiellement utilisés
pour des applications militaires (guidage, vision nocturne ou par mauvais temps,

surveillance...)

Le champ d’application dans le domaine civil s’étend chaque jour et les marchés
émergents se situent dans des domaines aussi variés que la médecine, la lutte contre les
défauts d’isolation thermique, la surveillance policiére, la détection d’intrusions nocturnes,
I’aide a la prise de décision dans le domaine de la sécurité civile (pompiers, sauveteurs). Le
domaine le plus spectaculaire, qui va concerner rapidement le grand public est 1’aide a la
conduite de nuit par repérage anticipé ‘d’objets chauds’ dans le champ de vision du

conducteur.
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Observation d’un systéeme électrique par caméra infrarouge

L’imagerie infrarouge nécessite des optiques spécifiques, qui se trouvent étre rarement
transparentes dans le domaine du visible. L’¢laboration de matériaux transparents dans
I’infrarouge est difficile et colteuse. Le matériau actuellement le plus utilis¢é pour la
fabrication d’optique pour caméras thermiques est le germanium monocristallin. Il présente le
désavantage d’étre cher, d’étre semi-conducteur (sa transparence diminue lorsque la
température augmente) et nécessite en outre un usinage complexe par tournage diamant pour
sa mise en forme. Cette situation rend difficile la réduction des cofits de fabrication d’optiques

en germanium.

Il en est de méme du ZnSe, autre candidat a la fabrication d’optiques pour les bandes
d’atmosphere 3-5 et 8-12 um. La préparation de ce composé par la méthode dite CVD
‘Chemical Vapor Deposition’ nécessite la maitrise du dépdt entre une phase gazeuse de Zn et
de sélénium hydrogéné H,Se. Ce procédé est difficile a controler et le rendement de
fabrication est faible. Ces deux matériaux, Ge monocristallin et ZnSe polycristallin présentent
I’inconvénient d’étre des solides ne possédant aucun domaine viscoplastique permettant une

¢ventuelle mise en forme par pressage.

Des recherches ont démontré que les verres a base de chalcogénures ont la propriété
d’étre trés transparents dans I’infrarouge, leur fenétre de transparence comprenant les deux
fenétres atmosphériques 3-5 et 8-12 um. Les verres de chalcogénures tels que le GASIR,
AMTIR, IG, sont a ce jour des alternatives envisageables pour remplacer les monocristaux de
germanium dans des systémes a faibles colts. Cependant, ces verres comme tous les verres
souffrent de médiocres propriétés mécaniques liées a une faible résistance aux chocs

thermiques et mécaniques. Ils présentent aussi une forte dispersion chromatique (variation de
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I’indice de réfraction en fonction de la longueur d’onde : dn/dA). Au méme titre que pour les
verres sodo-calciques qui ont largement été étudiés, la génération contrdlée de nanoparticules
au sein de verres IR devrait se traduire par une amélioration significative des propriétés

mécaniques.

Jusqu’a présent, les études réalisées sur des vitrocéramiques de chalcogénures ont
toujours conduit a I’obtention de gros cristaux de taille incontrélable rendant le composite
verre / cristal opaque a I’infrarouge, ou a I’obtention de petits cristaux en proportion trop

limitée pour en améliorer significativement les propriétés thermomécaniques.

L’objet de notre recherche a donc consisté a découvrir des verres de base, transparents
dans I’infrarouge, a partir desquels nous effectuerons une dévitrification partielle et controlée
afin d’améliorer significativement les propriétés thermomécaniques tout en maintenant une
bonne transmission dans I’infrarouge. L’objectif est d’optimiser la phase de nucléation du
verre et, par la suite, de contrdler la vitesse de croissance des cristaux dans la matrice vitreuse.
Dans le but de diminuer les colits de production, des études de mise en forme de
vitrocéramiques par moulage ont été réalisées. Les verres de chalcogénures présentent a la
fois les qualités de transparence dans I’infrarouge et des possibilités de mise en forme par
moulage en utilisant I’avantage intrinséque des solides vitreux, a savoir leur aptitude a devenir
des solides plastiques quand ils sont chauffés au-dessus de leur température de transition

vitreuse Tg.

La premicére partie de ce manuscrit est consacrée a 1’état de 1’art des vitrocéramiques
que ce soit a partir de verres d’oxydes, d’oxyfluorures ou de chalcogénures. Nous
développerons en particulier I’'impact de la génération de particules au sein de la matrice

vitreuse sur les propriétés mécaniques.

Ensuite, nous détaillerons la phase d’¢laboration des verres de chalcogénures a base
de soufre. Nous discuterons les différentes méthodes permettant la caractérisation thermique,
mécanique et optique des verres, en fonction de la composition. Nous étudierons 1’aptitude de

ces verres a la céramisation controlée.
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Afin d’augmenter la bande de transmission vers les grandes longueurs d’onde, en
particulier la bande 8-12 um, nous montrerons 1’intérét d’utiliser les chalcogénures lourds a
base de sélénium. Le systéme binaire GeSe,-Sb,Ses; modifié¢ par des halogénures d’alcalins ou
métalliques fera 1’objet d’une étude approfondie. Ainsi nous ¢étudierons, les propriétés
thermomécaniques de ces verres (module élastique, dureté, ténacité, durabilité chimique...) en
fonction des composés incorporés. Les résultats obtenus seront discutés en relation avec des

hypotheses structurales.

Par la suite, nous traiterons I’aptitude de ces compositions a cristalliser de fagon
homogene et controlable. Des ¢études thermodynamiques détaillées de compositions
spécifiques seront décrites afin d’optimiser la cristallisation de nanocristaux au sein de la
matrice vitreuse. Nous proposerons également de nouvelles méthodes permettant une
amélioration des propriétés mécaniques surfaciques par échange ionique ou par cristallisation

surfacique.

Finalement, nous étudierons différentes possibilités de décaler le band-gap des verres
vers le visible tout en maintenant une large transmission dans le moyen IR. Les verres
obtenus, transparents a la fois dans le visible et le moyen infrarouge, feront I’objet d’études de

vitrocéramisation et d’échange ionique dans le but d’améliorer leurs propriétés mécaniques.
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Chapitre I : Etat de l’art des vitrocéramiques

1 Introduction

Les vitrocéramiques sont définies comme des composites constitués de cristaux au
sein d’une matrice vitreuse. Elles forment aujourd’hui un matériau a part entiére. Ce nouveau
type de matériau posséde des propriétés exceptionnelles qui peuvent étre ajustées en fonction
des applications envisagées. La naissance de cristallites, dont la taille varie généralement de
quelques nanometres a 1pum, permet la modification de propriétés telles que ses propriétés
mécaniques (dureté, ténacité,...), thermiques, électriques ou modifie ses propriétés optiques
par cristallisation de terres-rares. Il devient alors possible, de concevoir une vitrocéramique

aux propriétés souhaitées.

S.D. Stookey inventa la premiere vitrocéramique dans le milieu des années 1950. Son
idée premiére était de précipiter des particules d’argent dans un verre de silicates d’alcalins
dans le but d’obtenir une image photographique permanente [1-2]. Il fut la premiére personne
a tenter de cristalliser des phases a faible coefficient de dilatation thermique telles que le [3-
spodumene étudié en 1951 par Hummel, dans le but de créer des vitrocéramiques résistantes
aux chocs thermiques [3]. Cependant la production industrielle de matériaux vitrocéramiques,
nécessite de maitriser intégralement le processus de nucléation — croissance de cristallites,
c’est a dire de contrdler les parameétres essentiels que sont le temps et la température de recuit
des verres. Ainsi, deux ans aprés la mise au point de la premiére vitrocéramique a faible
coefficient de dilatation dans un verre d’alumino-silicate avec insertion de 1’oxyde de titane
comme agent nucléant, les premiéres vitrocéramiques commercialisables (Comingwarem) [4]

furent réalisées.

Les recherches théoriques et appliquées - principalement basées sur la cristallisation
controlée des verres lors de ces dernieéres quarante années, ont entrainé une rapide évolution
technologique permettant ainsi de rendre ce matériau accessible au plus grand nombre. En
effet, les applications réelles ou envisagées des vitrocéramiques sont aujourd’hui tres
diversifiées autant dans le domaine passif (plaque de cuisson, miroir de télescope, ...) que
dans le domaine actif (lasers, réémission,...). Le principal avantage des vitrocéramiques par
rapport aux céramiques conventionnelles réside dans la possibilit¢ de créer des formes

complexes par moulage sans aucune forme d’usinage.
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Réaliser un état de I’art des vitrocéramiques est un exercice vaste et laborieux. Nous
nous sommes donc limités, dans ce chapitre, a 1’é¢tude des matériaux constituant des
vitrocéramiques transparentes, en détaillant leurs principales caractéristiques, sans argumenter

sur les phénomenes de nucléation - croissance et de séparation de phase.

La premicre partie consistera a détailler les principales vitrocéramiques industrielles
obtenues a partir de verres de silicates ainsi que leurs caractéristiques fondamentales. Nous
nous intéresserons dans une seconde partie aux vitrocéramiques d’oxyfluorures dopés aux
terres-rares, développées pour des applications actives. Enfin, nous présenterons les
vitrocéramiques les plus récemment inventées, a base de verres de chalcogénures qui ont la

particularité de transmettre dans I’infrarouge moyen et lointain.
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2 Vitrocéramiques a base de verres d’oxydes

2.1 Composition

Les verres d’oxydes sont souvent constitués de plusieurs composés qui ont chacun un
role déterminé : formation de verre, diminution de la température de transition vitreuse, agents
nucléants, affinage... . Il est cependant possible d’obtenir des verres avec un seul composant
Si0,, GeO,, P,0s, B,05. Mais ceux-ci, hormis SiO,, sont chers (Ge0,) ou hygroscopiques
(P,0s, B,03) et donc non utilisables individuellement. Dans le but de diminuer les cofits de
production, les verres fabriqués industriellement mélangent la silice SiO, en forte proportion a
des modificateurs de réseau tels que les alcalins Na,O, Li;O qui permettent une diminution
des températures de fusion du verre de base par formation de liaisons Si-O non pontantes.
Une liste non-exhaustive des composés susceptibles d’étre contenus dans des verres et

vitrocéramiques d’oxydes, ainsi que leur role, est présenté dans le tableau suivant :

Tableau I.1. Réles des additifs présents dans des verres de silicate.

Formateurs de verre Si0;, GeO,, P05, B>O3;, As>O3, Sb,03, TeO,, SeO,, Al,Os,
G6203, Bi203, V205, WO3, MOO3. ..

Modificateurs de réseau -|CaO, Na,O, Li,O, K,0, BaO, PbO, BrO...

Fondants
Colorants Fe;03, Co0O,, MgO,, CuO;...
Décolorants Antimoine ou manganese. ..

L’ajout d’agents nucléants dans des proportions variant de quelques ppm a plus de 4%
atomique, tels que ZrO,, TiO,, facilite I’obtention de la germination dans le volume. Une
cristallisation controlée a partir d’éléments nucléants permet le développement de cristaux
nanométriques, orientés aléatoirement, sans vide, fissures ou autres porosités et, par

conséquent, facilite I’obtention de vitrocéramiques transparentes.

La principale caractéristique des verres a base de silice est leur transparence a la
lumiere du visible jusqu’a 3 a 5 um. De plus, ces verres présentent une grande stabilité

thermique et une résistance tres €¢levée a la corrosion.
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2.2 Synthese des verres

Les verres d’oxydes sont traditionnellement obtenus en chauffant, jusqu’a fusion,
divers composés. Apreés un palier d’affinage de quelques heures a haute température, le
mélange liquide est coulé dans un moule. Le verre obtenu est ensuite recuit a une température
proche de la température de transition vitreuse Tg afin de minimiser les tensions internes. La
qualit¢ du verre initial est déterminante dans le développement de la qualit¢ de la
vitrocéramique. La pureté finale de la vitrocéramique dépendra en majeure partie des
¢léments utilisés pour former le verre, il est donc important de choisir des éléments de départ

d’une extréme pureté.

D’autres techniques telles que les procédés sol-gel, sous phase vapeur (évaporation
sous vide, Chemical Vapor Deposition...) peuvent également étre utilisées pour obtenir des

verres d’oxydes.

2.3 Traitement thermique

Il existe aujourd’hui de nombreuses méthodes de synthése de vitrocéramiques de
silicates. Celles-ci sont généralement obtenues en contrdlant la cristallisation du verre de base.
Le traitement le plus utilisé reste le traitement thermique, il consiste a chauffer le verre de
base a température adéquate (supérieure a Tg) dans le but de créer des nucléi stables dans le
volume du verre puis d’augmenter cette température a un second palier, conduisant a une

croissance controlée des cristaux.

De nombreux ouvrages mentionnent la difficulté d’adapter des processus a la

fabrication industrielle [5-6].

2.4 Principales vitrocéramiques commerciales

Une vitrocéramique peut contenir un fort taux de matrice vitreuse résiduelle ou étre
fortement cristalline. Elle peut étre constituée d’une ou plusieurs phases cristallisées avec des
tailles de cristaux parfois hétérogenes, et ces parametres sont déterminants dans le

comportement final de la vitrocéramique.
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A ce jour plusieurs systemes vitreux permettent la commercialisation de
vitrocéramiques dans des domaines d’applications variés. Nous nous sommes essentiellement
focalisés sur les vitrocéramiques industrielles dont I’intérét et la reproductibilité ont été

démontrés a grande échelle. Elles sont résumées ci-dessous :

- Li,0O-Al,05-Si0, : a faible coefficient de dilatation

- MgO-AlL,05-SiO,: a base de cordiérite (aux bonnes tenues mécaniques,
thermiques et aux propriétés diélectriques intéressantes)

- Li,0- Si0; : ayant la capacité a étre gravées photo-chimiquement

- Nay0-Al,03-Si0; : vitrocéramiques néphélines a forte dureté par compression

- Ky0-MgO-AlL,03-S10,-F : ‘fluormica’ présentant la possibilité d’étre fagonnées

- Ca0-MgO-AlL,03-Si0; : vitrocéramiques a faible colt, fabriquées a partir de

matériaux naturels et de scories

2.4.1 a faible coefficient de dilatation

La cristallisation de phases ayant des coefficients de dilatation négatifs (Ile composé se
rétracte par augmentation de la température), permet [’obtention de vitrocéramiques a
coefficients de dilatation proches de zéro. Cette caractéristique confére a celles-ci une
excellente résistance aux chocs thermiques. En effet, il est prouvé que plus le ratio coefficient
de dilatation (a)/ conductivité thermique est faible, plus la résistance de la vitrocéramique aux

chocs thermiques est importante [7].

Le systéme (Li»,R)0-AL03-SiOs, R étant un cation divalent tel que Mg”™ ou Zn*', a
longuement été étudié et a permis la production de vitrocéramiques a coefficient de dilatation

thermique nul dans différentes gammes de température.

2.4.1.1 ZERODUR

Le tableau 1.2 présente les compositions de trois verres commercialisés actuellement
par différentes compagnies. A noter que les vitrocéramiques VISIONS et CorningWare sont

utilisées dans la fabrication de plaques de cuisson ou d’ustensiles de cuisine, le ZERODUR
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principalement pour les miroirs de télescope, le Narumi ou encore le ROBAX [8] pour les

vitres de cheminées ou de fours.

Dans ce type de vitrocéramique, le verre résiduel est composé¢ d’une phase
d’aluminosilicate qui sépare les nombreux cristaux de [-quartz et de [-spoduméne
(LiAlS1,0¢). La cristallisation de ces deux phases a été facilitée par I’incorporation de Zr0, et
TiO,, en tant qu’agents nucléants. L’oxyde d’arsenic est un ¢lément essentiel de la
vitrocéramique car il permet de purger les verres de ses bulles. Les métaux de transition tels

que le chrome, le cobalt, le titane donnent une teinte brunatre a la vitrocéramique.

Tableau 1.2. Composition des vitrocéramiques transparentes basées sur des solutions

solides de f-Quartz (en pourcentage massique)

VISIONS ZERODUR Narumi Corningware Réle
(Corning) (Schott) (Nippon Electric)
Si02 68.8 55.5 65.1 69,7
Al203 19.2 25.3 22.6 17,8 oxydes
Li20 2.7 3.7 4.2 2,8 appartenant
MgO 1.8 1.0 0.5 2,6 aUX Cristaux
Zn0O 1.0 14 1 formés
P205 7.9 1.2
F 0.1
Na20 0.2 0.5 0.6 0,4 oxydes du
K20 0.1 0.2 verre résiduel
BaO 0.8
TiO2 2.7 2.3 2.0 4.7 agents
Z2r02 1.8 1.9 2.3 0,1 nucléants
As203 0.8 0.5 1.1 0,2 agent fixant
Fe203 0.1 0.03 0.03 0,1
CoO 50 ppm colorants
Cr203 50 ppm
Phases 3-Quartz 3-Quartz
cristallisées B-Quartz 3-Spoduméne B-Quartz 3-Spoduméne

A ce jour, la vitrocéramique ZERODUR" commercialisée depuis 1968 par Schott est
la plus répandue dans le monde. Le verre de base subit des traitements thermiques qui
permettent de convertir approximativement 75% de la matrice vitreuse dans une phase
cristallisée du quartz; les cristaux ainsi obtenus ont une taille d’environ 50 nanométres de
diametre. Le taux partiel de cristallisation peut étre contrdlé entre 70 et 78% afin d’ajuster au
mieux le coefficient de dilatation thermique dans la gamme de température désirée. Le
Zerodur reste relativement transparent a 1’ceil car les indices de réfraction de la matrice

vitreuse et de la phase cristallisée sont proches. Cependant la dispersion créée par la présence

10



Chapitre I : Etat de I’art des vitrocéramiques

de nanocristaux empéche toute utilisation du Zerodur dans des optiques passives, c’est a dire

pour transmettre de la lumiere [9-11].

Dans ce matériau composite, la phase vitreuse posséde un coefficient de dilatation
positif tandis que celui de la phase cristalline est négatif a température ambiante. Le matériau
composite posséde un coefficient de dilatation thermique qui peut étre ajusté a zéro a la
température d’utilisation désirée. La figure I.1 montre la variation du coefficient de dilatation
de la vitrocéramique en fonction de la température. Une série de traitements thermiques
permet d’obtenir des coefficients de dilatation trés précis qui peuvent varier de

+0,15 x 10°/K.

0,6
0,4

a [10%K]

0,2

0 100 200 300 400 500 600 700 800 3900
Principle curve Temperature [K]
Coefficient of thermal expansion of length a.

Fig. I.1.Variation du coefficient de dilatation de la vitrocéramique en fonction de

I’évolution de la température

Les exemples d’utilisation les plus connus du ZERODUR sont des plaques de cuisson

et les grands miroirs astronomiques Very Large Telescope (figure 1.2).

11
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a)

Fig. 1.2. Plaque de cuisson en vitrocéramique (a), grand miroir astronomique (b)

2.4.1.2 VISIONS (1990) et Corning Ware (1956) (Corning)

Les vitrocéramiques VISIONS ont été plus récemment (depuis 1990) mises sur le
marché sous diverses formes : casseroles, ustensiles de cuisine, vitres de cheminées, etc. Ces
vitrocéramiques sont des récents dérivés des PYROCERAM mais, contrairement a ces
derniéres qui sont blanches, elles restent transparentes dans le visible. Une densité de
particules de B—quartz de 5x10*'/m’ d’environ 60 nm a été calculée & partir de photographies
réalisées a 1’aide d’un Microscope Electronique a Transmission (MET). Cette vitrocéramique
posséde un coefficient de dilatation thermique de 7.107/°C dans une gamme de températures
variant de 0 a 500°C, ce qui lui confére une excellente résistance aux chocs thermiques [12].
Bien que son coefficient de dilatation thermique soit proche de celui de la silice, cette
vitrocéramique possede de meilleures propriétés mécaniques, une mise en forme facilitée et

un colt diminué.

Les vitrocéramiques développées par Corning (Corning Ware) utilisent le méme
systeme vitreux avec des traitements thermiques proches de 1100°C. La composition de ce
verre est détaillée dans le tableau I.2. La phase B-quartz évolue irrémédiablement vers une
phase B—Spodumeéne entre 900°C et 1000°C. De plus, lorsque le TiO, est utilisé en tant
qu’agent nucléant, il géneére un développement de la phase rutile. La cristallisation de cette
phase conduit a une augmentation de la taille des grains, a une ¢€lévation de I’indice de
réfraction et a une biréfringence, rendant le matériau totalement opaque. Un taux de

cristallisation proche de 93% permet d’obtenir un coefficient de dilatation de 12.107/°C entre

12



Chapitre I : Etat de I’art des vitrocéramiques

0 et 500°C et une résistance a la flexion d’environ 100 MPa soit un facteur 2 a 3 par rapport
au verre de base. Ces vitrocéramiques a fortes propriétés mécaniques sont utilisées pour

fabriquer des ustensiles de cuisine ou encore des régénérateurs d’échange thermique [13].

2.4.1.3 pour applications lasers

En 1972, les premiéres vitrocéramiques dopées aux terres-rares pour des applications
de lasers pulsés ont été¢ décrites par Rapp et Chrysochoos [14]. Les verres de base ont été
synthétisés dans le systeéme Li,O-Al,03-Si0, avec addition de nucléants (TiO, et ZrO,) et un
dopage au Nd,Os. Avec un traitement thermique approprié¢, une vitrocéramique transparente
contenant 75% de cristaux de p-quartz de 10 a 30 nm a été réalisée. Cependant, les ions Nd*™,
exclus de la phase cristalline et accumulés dans la matrice vitreuse, n’ont pas permis

d’améliorer significativement les propriétés spectroscopiques de la terre-rare du matériau.

L’année suivante, Muller et Neuroth [15] ont démontré la possibilité d’émission de
lasers pulsés dans des vitrocéramiques dopées aux Nd** ou la phase B-quartz a précipité avec
deux autres phases par addition de Ta,Os. Pour la premiere fois, il a été supposé¢ que
I’arrangement cristallin puisse avoir une influence sur les propriétés des ions Nd**. Ce papier
indique que d’importants changements de la forme des spectres optiques des ions Nd** ont été
observés dans la vitrocéramique par rapport au verre non traité¢. Cependant, le rendement laser
n’a pas augmenté dans la vitrocéramique pour cause de pertes par diffusion. Par la suite, les
recherches ont évolué vers le dopage de nouvelles compositions vitreuses a base

d’oxyfluorures.

2.4.2 a forte tenue mécanique, thermique et propriétés diélectriques

Des essais de céramisation de verres appartenant au systéme MgO-Al,03-SiO; ont
permis 1’obtention de vitrocéramiques a fortes tenues thermo-mécaniques. Les
vitrocéramiques contenant un fort taux de cristaux de cordiérite (Mg,Al4Si50;5) sous forme
hexagonale présentent des résistances mécaniques et thermiques trés intéressantes. Ainsi,
dans la vitrocéramique ‘Corning code 9606°, diverses phases ont pu étre observées :
cordiérite, cristobalite (phase stable de la silice pour une température supérieure a 1470°C),

rutile (TiO;), magnésium dititanate avec un faible taux de verre résiduel. Ces composites
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présentent une résistance ¢€levée a la rupture (Kjc=2.2 MPa.mm), une faible conductivité
thermique 0.009 cal/s.cm.°C, une dureté Knoop de 700, une constante di¢lectrique de 5,5 et

une tangente de perte de 0,0003 a 8.6GHz [16].

La difficult¢ majeure pour I’obtention de ces vitrocéramiques réside dans la
modification de densité des phases cristallisées, qui entraine de fortes contraintes mécaniques.
En effet, a haute température (1010°C), la transformation de diverses phases métastables sous
forme de cordiérite induit une augmentation de volume. Un ajustement de la température de
cristallisation est nécessaire pour minimiser les écarts de densité. Cet ajustement permet, en
outre, d’éviter toute apparition de fissures par le développement d’une phase vitreuse a
comportement plastique de basse viscosité. L’assemblage final obtenu par traitement a
1260°C aboutit a une bonne stabilité thermique sans retour a des phases préliminaires lors du

refroidissement a température ambiante.

2.4.3 a gravure photochimique

Certains verres dits photo-sensitifs ont été étudiés principalement dans le systéme
Li,0-Si0, [17-20]. Ces verres contiennent en faible quantité, 0,01 a environ 0,1% massique,
les éléments Ag, Cu, Au. La nucléation de particules est possible par irradiation des verres a
des longueurs d’onde comprises entre 300 et 350 nm et par traitements thermiques ultérieurs.
Cette technique de traitement est trés intéressante car elle permet de contrdler 1’endroit ou se
produira la nucléation. Ce phénomene est généré par I’absorption de la lumiere UV par des
photoélectrons, conduisant a la formation de nouveaux photoélectrons et a la nucléation de

particules métalliques, par exemple :

(Au,Ag)" + Ce’" — Ce* + (Au, Ag)’

Certains verres a base de silicate de lithium possédent des propriétés de gravure
remarquables. La cristallisation de métasilicate de lithium (Li,SiOs) sous forme dendritique,
aux abords des colloides métalliques obtenus par irradiation, facilite la gravure par acide HF.
Il est alors possible en sélectionnant les parties irradiées de contrdler la gravure. Un second
traitement UV puis thermique permet d’obtenir une phase stable de disilicate de lithium
(Li,Si1,05) et du quartz o. La vitrocéramique finale est résistante, tenace, et reproduit

fidélement le modele photogravé. La vitrocéramique Fotoceram développée par Corning peut
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étre citée comme exemple. Les intéressantes propriétés diélectriques et la forte résistivité a
haute température font que cette vitrocéramique posséde de nombreuses applications : bloc

magnétique de tétes d’enregistrements, dispositifs hydrauliques...

2.4.4 vitrocéramiques usinables et moulables

2.4.4.1 MACOR ® (Corning code 9658) 1970

On rappelle ici qu’un matériau vitreux est généralement considéré comme non
usinable en raison de la faible résistance a la propagation de fissures. MACOR ‘Machinable
Glass Ceramic’ est une vitrocéramique blanchatre, composée d’environ 55% d’une phase de
fluorophlogopite de mica (KMg3;AlSi;0,0F,) et 45% de verre borosilicate [21-22]. Ces
vitrocéramiques sont blanches. La composition du verre de base et les propriétés de la

vitrocéramique obtenue sont indiquées dans les tableaux 1.3 et .4 ci-dessous :

Tableau 1.3. Composition du verre MACOR

% massique
Si0, 46%
MgO 17%
AlLOs 16%
K,0 10%
B,0s 7%
F 4%

Tableau 1.4. Principales caractéristiques de la vitrocéramique MACOR

Limite d’utilisation 1000°C
Résistivité & 25T > 10 *° ohm/cm
Conductivité thermique a 25°C 1,46 W/m°C
Coefficient de dilatation 25-300°C | 9,3 x 10 °/°C

Densité 2,52 g/cm®
Module élastique 25°C 66 GPa
Ténacité Kc 1,53 MPa.m’”
Porosité 0

12
)

Comparativement aux verres sodiques (Kc=0,7 MPa.m ces vitrocéramiques

possédent une forte résistance a la propagation des fissures qui leur confére la possibilité
d’étre usinées sans risque de casse. La précision d’usinage, les propriétés mécaniques ouvrent

a ce type de vitrocéramiques un large domaine d’applications : isolant électrique de précision,
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structure de télescope a rayon v, bobines de séismographe, supports témoins pour microscope

a champ d’ions...

2.4.4.2 Vitrocéeramiques biocompatibles

Il s’agit d’un nouveau domaine d’investigation des vitrocéramiques : une utilisation
semblable a celle des biomatériaux dans la dentisterie ou plus généralement dans le domaine
de la médecine humaine. Ces vitrocéramiques peuvent étre réalisées selon la formation
‘hydroplastique’ qui consiste a mélanger de la poudre de vitrocéramique obtenue par
traitement thermique a une phase liquide et cuire sous pression cet amalgame pour former des
pastilles. Ces pastilles peuvent étre utilisées dans la restauration dentaire par différents
procédés : vaporisation thermique, moulage et pressage (Empress [I® par cristallisation de
lithium disilicate), infusion et modelage (DICOR®), polissage (CEREC® par cristallisation
de leucite). [23-25]. Les compositions des verres de départs sont présentées dans le tableau ci-

dessous :

Tableau 1.5. Exemple de composition de verres servant a la fabrication de vitrocéramiques
nécessaires a la restauration dentaire.

Composants Empress 11 DICOR
Si0, 57-80 57,0-75,0
ALOs 0-5 0-25
La,0; 0,1-6 0,1-4,0
MgO 0-5 0,1-4,0
Zn0O 0-8 0-6,0
K,0 0-13 0-9,0
TiO, 0-2 0-2
ZrO 0-3 0-3
Li,O 11-19 13,0 - 19,0
P,0s 0-11 0-8,0

Colorants 0,0526,0 0,05 -6,0

Adjuvants 0a3,0 0-3,0

La vitrocéramique IPS Empress II ® est cristallisée a hauteur de 60%. Des phases de
disilicate de lithium (baguettes de 500nm a 4pum) et d’orthophosphate de lithium de 60 nm
(Li3sPOy4) lui conférent une excellente durabilité chimique et d’impressionnantes propriétés
mécaniques (Kc > 3MPa.m'”?, résistance a la flexion : 433 MPa). Selon la teneur en cristaux,

il est possible de maintenir une certaine translucidité du matériau.
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3 Vitrocéramiques d’oxyfluorures

3.1 Introduction

Les verres d’oxyfluorures appartiennent a une catégorie de verres inventés et ¢tudiés
plus récemment que les verres d’oxydes. De nombreuses études ont été portées sur les
vitrocéramiques d’oxyfluorures dopées aux terres-rares. La premiere publication dans ce

domaine date seulement de 1993 [26].

Les verres d’oxyfluorures permettent la dissolution de fortes teneurs en terre-rare. Ces
verres sont cependant connus pour étre corrosifs en présence d’eau et d’oxygene. Ils sont de
plus toxiques, instables et relativement chers. L’addition de verres d’oxydes aux verres de
fluorures permet de réaliser des verres reconnus pour avoir une importante stabilité thermique
et une meilleure résistance a la corrosion chimique. L’objectif est ici de combiner
I’environnement propice a l’intégration de terres-rares par les fluorures aux intéressantes
propriétés thermiques et chimiques des verres d’oxydes. Ceci est rendu possible par la
formation de cristallites de fluorure dopées terres-rares encastrées dans une matrice vitreuse
d’oxydes. Les vitrocéramiques transparentes dopées d’oxyfluorures ont un intérét significatif
pour la production de nouveaux dispositifs d’optoélectronique. En effet, ’environnement a
faible énergie de phonon des fluorures pour des terres-rares permet d’obtenir un rendement

quantique ¢levé. L’environnement cristallin est de plus favorable aux fluorescences.

3.2 Synthese des verres de départ

Généralement, le mélange des matieres premicres se fait dans un creuset en platine
avec un couvercle pour minimiser les évaporations. La syntheése des verres contenant des
fluorures nécessite d’étre effectuée dans une atmosphere seche et exempte d’oxygene. Le bain
fondu est coulé sur un moule en aluminium a I’atmosphére ambiante. Les verres obtenus sont
recuits a des températures proches de la température de transition vitreuse puis sont refroidis

lentement pour minimiser les contraintes mécaniques dues a la trempe.

17



Chapitre I : Etat de I’art des vitrocéramiques

3.3 Verres dopés aux terres rares

Les terres-rares se trouvent généralement sous la forme d’ions trivalents TR®™ de
configuration [Xe] 4f N, avec N : nombre d’électrons de la couche f. La particularité de ce
groupe d'¢léments est de posséder une couche électronique profonde incomplete
correspondant aux électrons 4f. Cette couche se trouve protégée de I’influence du champ
cristallin généré par la matrice vitreuse grice aux couches complétes 5s” et 5p°. Il en résulte
un ensemble de transitions permises se manifestant dans les spectres d'émission et

d'absorption sous la forme de raies fines.

Les verres a basse énergie de phonon sont des matrices privilégiées pour des terres
rares car ils permettent des émissions impossibles dans des verres a haute énergie de phonon.
L’interaction ions terres-rares / rayonnement électromagnétique provoque des transitions entre
les différents niveaux d’énergie de 1’ion. Ces transitions liées a divers mécanismes sont a

I’origine du processus d’amplification.

Ainsi, si une onde électromagnétique est composée de photons d’énergie proches du
niveau de 1’énergie séparant 1’état fondamental de 1’état excit¢ de la terre-rare, ses
rayonnements peuvent étre absorbés. L’ion terre-rare passe de son état fondamental a 1’état
excité. Les ions excités retournent dans leur état d’énergie minimum, selon deux processus
possibles : un processus radiatif avec émission de lumiére et un processus non radiatif avec

production de phonon.

Les émissions des terres-rares sont particulierement intéressantes pour 1’utilisation de
fibres amplificatrices opérant dans des gammes de longueurs d’onde des télécommunications
a 1,31; 1,46; 1,55 pum, pour des lasers accordables dans 1’UV ou encore comme
luminophores pour des écrans de télévision. Les propriétés spectroscopiques des ions des
terres-rares permettent d'obtenir une puissance de laser importante a des longueurs d'onde
difficilement atteintes par des diodes laser. Selon de nombreux scientifiques, les perspectives
de développement des vitrocéramiques semblent étre aussi nombreuses que les progres que

I’on peut attendre dans leur processus de synthése [27].
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3.4 Principales vitrocéramiques d’oxyfluorures transparentes

En 1975, Auzel et al. ont été les premiers a produire des vitrocéramiques co-dopées
Yb:Er dans lesquelles les ions terres-rares étaient incorporés dans les phases cristallines PbF,
[28]. Ces vitrocéramiques étaient néanmoins opaques a cause d’un taux de cristallinité trop
¢levé et de cristaux de taille trop importante. Les premieres vitrocéramiques d’oxyfluorures
transparentes ont ¢té décrites par Wang et Ohwaki en 1993 [26]. Le traitement thermique a
470°C d’une composition du systeme SiO,-AlO-PbF,-CdF,-YbF;-ErF; a permis I’obtention
d’une vitrocéramique transparente contenant des cristaux de PbyCd;«F, de 20 nm, les ions
Er’” et Yb®" étant répartis dans les cristaux de fluorure. Une excitation par diode laser (SmW)
4972 nm a été effectuée (A pompage). Ils ont ainsi obtenu par absorption des ions Er’” un ‘up-
conversion’ de 972 nm a 545 nm et 660 nm (A émission) respectivement 100 fois supérieur au
verre non traité et 2 a 10 fois supérieur aux vitrocéramiques de fluorures codopées. Ceci met
en ¢évidence le fait que les terres-rares ont ¢té réparties de maniére homogeéne dans les
cristallites de fluorure a basse énergie de phonon. Ce diagramme vitreux a été longuement
¢tudié en incorporant par la suite diverses terres-rares, conduisant généralement a la
nanocristallisation du B-PbF,, hotes des terres-rares. Les mécanismes de perte optique dans

ces matériaux composites ont été étudiés pat Tick et al. [29].

En 1995, de nouvelles vitrocéramiques d’oxyfluorures ont été découvertes. Ces
vitrocéramiques contenant des nanocristaux de LaF; a faible énergie de phonon, ont été
réalisées a partir de traitements thermiques dans le systéme Na,O-Al,03;-SiO, (NAS)
contenant du Lanthane [27]. Les propriétés optiques de ces nouvelles vitrocéramiques dopées
aux terres rares ont ét¢ étudiées [30-36]. Plus récemment, de nouvelles phases cristallisées,
toujours contenant des terres-rares, telles que KPb,Cls [37], LaTi,O7, [38] ou encore BaBr;,

ont ét¢ développées [39].

En 1996, Mortier et al. ont réussi a fabriquer des vitrocéramiques ultra-transparentes
dans le systeme GeO,-PbO-PbF, dopées avec ErF;, YbF;, et CeFs [40-41]. Un traitement
thermique a 360°C conduit a une forte nucléation hétérogéne de cristallites de 8 nm de PbF,,
provoquée par l’introduction des terres-rares. Ces nouvelles vitrocéramiques a base de
germanium ont permis d’obtenir des propriétés spectroscopiques intéressantes pour le

développement d’applications dans le domaine de I’amplification optique.
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En 2001, Tick et al. ont créé une nouvelle fibre vitrocéramique mono-mode dopée
Nd** a partir du verre 30Si0,-15A1,03-29CdF,-17PbF,-4YF5-5ZnF2. Des cristaux de
29CdF;-17PbF,-YF3 occupant 10% du volume et générant des pertes inférieures a 1dB/m ont

¢té développés en traitant thermiquement une fibre [42].

A ce jour, les études portent encore essentiellement sur la nanocristallisation de LaF;
et de PbF, dans de nouvelles matrices vitreuses et s’orientent vers la cristallisation de
particules d’environ 10-15 nm de MF, (avec M= Ba, Sr, Ca, Cd) tels que CaF, et BaF, dans
les systémes respectifs Si0,—Al,03;—CaO-NaF-CaF; [43] et Si0,-BaF, [44].
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4 Vitrocéramiques de chalcogénures

Les verres de chalcogénures, comme le nom I’indique, contiennent au moins un
¢lément chalcogene, que ce soit S, Se, ou Te. Ils font I’objet de nombreuses recherches pour
des applications passives ou actives, en raison de leur grand domaine de transmission qui
s’étend du visible jusqu’a I’infrarouge lointain. Ces verres sont notamment commercialisés
pour I’imagerie thermique et ils sont également des matrices trés efficaces pour le dopage de

terres-rares grace a leur trés faible énergie de phonon.

Les chalcogénes présentent une tension de vapeur non-négligeable lorsqu’ils sont
fondus. De ce fait, les verres de chalcogénures sont généralement synthétisés dans un tube en

silice scellé sous vide.

Associés a leur domaine de transmission, ces verres ont des liaisons chimiques
relativement faibles conduisant a des propriétés thermo-mécaniques médiocres par rapport
aux verres d’oxydes par exemple. Une des techniques pour améliorer ces proprié¢tés est de

fabriquer des matériaux composites comme les vitrocéramiques.

De nombreux travaux ont ¢été réalisés sur des études thermodynamiques de
cristallisation de verres de chalcogénures. Cependant, il s’est avéré difficile de contrdler la
cristallisation de ces verres pour générer des cristaux de taille submicronique de fagon
homogeéne [45-47]. Les deux méthodes classiques d’obtention de vitrocéramiques, par
nucléation homogeéne et par nucléation hétérogéne avec ajout de nucléant, n’ont pu jusqu’a
présent aboutir a [’obtention de vitrocéramiques susceptibles de conserver une bonne

transmission dans le domaine de I’infrarouge.

En 1973, Mecholsky a travaillé sur une composition du systéme PbSeGe; s AspsSes,
obtenant une vitrocéramique relativement transparente entre 8 et 12um. Les traitements
thermiques ont permis une cristallisation a hauteur de 60% sous forme de PbSe, PbSe, et
GeSe; de 0,5 um de diametre. Le module de rupture de la vitrocéramique a doublé et la dureté

augmenté de 30% [48-49].
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Cheng Jijian a, pour sa part, travaillé sur le systtme As-Ge-Se-Sn en incluant différents
types d’agents nucléants; une forte proportion de cristaux inférieurs a lum a été obtenue tout
en maintenant une relative transparence dans 1’infrarouge. La génération de cristaux de ZrSe,
conduit a une augmentation de certaines propriétés mécaniques dont la résistance a la

propagation de fissures [50-53].

Plus récemment, des études sur les verres Ga, Ge, Sb, Se ont démontré qu’il semble
nécessaire de posséder des verres stables face a la cristallisation pour obtenir des
vitrocéramiques transparentes [54-55]. Des traitements thermiques 1égérement supérieurs a Tg
(environ 30°C) ont mené a des vitrocéramiques transparentes dans le domaine de longueurs
d’onde 2-15 pm. Une température de recuit trop élevée conduit a la croissance rapide de

cristaux, diminuant la transparence du matériau dans la région IR.

De plus, il a été observé qu’une proportion significative de microcristaux dans la
matrice vitreuse permet une diminution du coefficient de dilatation a. Il a également été
démontré qu’il est possible d’obtenir des optiques de grande précision par moulage [56].

Cependant toutes les vitrocéramiques citées ci-dessus sont difficilement reproductibles.

Les premieres vitrocéramiques transparentes dans I’infrarouge jusqu’a 11,5 pm,
obtenues de fagon reproductible, ont ét¢ découvertes en 2003 dans notre laboratoire, grace a la
mise au point de compositions vitreuses inédites, contenant a la fois des chalcogénures et des
halogénures. La présence simultanée de composés covalent et ionique crée une compétition
empéchant une cristallisation rapide et incontrolable. Le premier systeme étudi¢ est GeS,-
Sb,S;-CsCl [57]. La synthese et les propriétés de ces vitrocéramiques seront détaillées dans le

chapitre II.

Ces vitrocéramiques de chalcogénures sont d’excellentes matrices pour les ions de
terres-rares. V. Seznec et al. ont démontré qu’il est possible de générer des nanocristaux
contenant des ions Nd*" a partir d’une matrice vitreuse Ge-Ga-Sb-S-CsCl [58]. Les émissions
de cet ion sont beaucoup plus intenses dans les vitrocéramiques que dans les verres possédant

exactement la méme composition.
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Chapitre Il : Verres et vitrocéramiques de chalcogénures a base de sulfures

1 Introduction

Nous avons exclusivement travaillé au cours de ces études sur des verres de
chalcogénures, qui contiennent au moins un élément chalcogéne que ce soit S, Se ou Te. Les
¢léments S et Se sont susceptibles de vitrifier individuellement et sont par conséquent
d’excellents formateurs de verre. Ces €léments sont généralement associé€s a un ou plusieurs
autres ¢léments tels que le silicium, le germanium, le gallium, ou encore a des ¢léments
pseudo-chalcogénes que sont I’arsenic, I’antimoine, le bismuth dans le but d’améliorer

certaines propriétés en fonction des applications envisagées [1-3].

Les verres de chalcogénures ont la particularité d’étre transparents dans 1’infrarouge
lointain. De maniere générale, les verres de chalcogénures contenant du soufre sont
transparents du visible jusqu’a 11 pm et arborent des teintes allant du jaune au rouge [4-6]. En
revanche, les verres contenant du sélénium ou du tellure ne sont généralement pas
transparents dans le visible et sont caractérisés par un aspect noir ayant un reflet métallique.
Ces verres ont des gaps électroniques supérieurs a 1,55 eV; ils absorbent I’intégralité des
ondes ¢lectromagnétiques du domaine visible. Les verres obtenus peuvent transmettre jusqu’a

15 pm pour les séléniures et plus de 20 um pour des verres au tellure [7, 8].

Le nombre d’applications nécessitant des verres transparents dans l’infrarouge ne
cesse d’augmenter depuis plus de trente ans. Ces applications couvrent les domaines de la
médecine pour des recherches de cellules malades a 1’aide de fibres par exemple, de
I’environnement pour la détection des eaux polluées [9], de 1’aérospatiale pour la recherche

des exo-planétes [10] ou des applications militaires pour améliorer la vision nocturne [5-11].

Il est bien connu que les verres de chalcogénures souffrent de faibles propriétés
thermomécaniques [12]. Ces verres possedent une faible résistance aux chocs thermiques.
Une des techniques les plus efficaces pour améliorer ces propriétés est de créer des matériaux
composites par génération de nanocristaux dans la matrice vitreuse. L’intérét principal de
celle-ci réside notamment en la diminution du coefficient de dilatation et une augmentation de

la dureté ou de la résistance a la propagation des fissures [13].
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Dans ce chapitre, nous avons commencé a optimiser des compositions vitreuses
permettant un contrdle de la nucléation et de la croissance cristalline. L’objectif est de générer
un grand nombre de petits cristaux pour améliorer significativement certaines propriétés
thermomécaniques tout en minimisant la perte par diffusion de la lumiére. Les conditions
optimales de la céramisation du verre ont été déterminées par une étude calorimétrique.

L’influence des cristaux sur les propriétés optiques et mécaniques a été étudiée.
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2 Systéme vitreux GeS,-Sb,S;-CsCl

2.1 Synthése des verres

La synthese de verres de chalcogénures est généralement effectuée dans un montage
en silice sous vide pour éviter la contamination des produits de départ par I’oxygeéne ou par
des impuretés (figure I1.1). Un piége a vide rempli d’azote liquide est utilisé pour condenser

d’éventuels produits volatils et aussi pour améliorer le vide.

|
L Zone de
N scellage
Pi¢ge a vide /
G
I U I<— Four
Dewar rempli Ge. Shb. S. ...

d’azote liquide

Fig. Il.1. Montage pour la synthése de verres permettant la purification du soufre

Le domaine vitreux du systeme pseudo-ternaire GeS,-Sb,S;-CsCl a été déterminé en
utilisant des tubes droits simples de 10 mm de diameétre intérieur. Le tube en silice est
préalablement nettoy¢ a I’acide fluorhydrique durant une minute afin d’éliminer les poussicres
présentes sur la paroi. Il est ensuite abondamment rincé a 1’eau distillée puis séché au
chalumeau a plus de 1000°C pour évaporer I’eau. Le séchage est complété en plagant le tube
sous vide primaire durant une heure. Les produits de départ, de haute pureté (5N), Ge, Sb, S,
CsCl, sont pesés, introduits dans le tube et mis sous vide secondaire (10 mbar) durant
environ 4 heures. Afin de minimiser la présence d’impuretés, H,O notamment, le soufre a été
préalablement purifié sous vide a 125°C durant 2 heures, soit légerement au-dessus de sa
température de fusion. Le tube est alors scell¢ a 1’aide d’un chalumeau a environ 1500°C.

Environ 10 grammes de matiéres premiéres sont utilisés pour chaque synthése.
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Le tube de silice réactionnel contenant les ¢éléments est placé dans un four tubulaire
basculant. La vitesse de chauffe est de 3°C/min jusqu’a 850°C. Le bain fondu est maintenu en
basculement a cette température durant 12 heures afin d’obtenir une bonne homogénéisation.
La température est ensuite descendue a 750°C et la trempe thermique est effectuée en

plongeant le tube scellé¢ dans de I’eau a température ambiante.

Le choc thermique recu au cours de la trempe génére de fortes contraintes mécaniques au
sein du verre. Un recuit de celui-ci a une température proche de la température de transition
vitreuse durant environ 5 heures permet de minimiser les tensions internes par réarrangement
structural des atomes. Le verre est alors refroidi lentement puis sorti du tube de silice. Le
profil du traitement thermique pour la synthése du verre est présenté sur la figure I1.2.

T (°C)

4 850°C, 12h

750°C, 2h

Tg-10°C, 5h

>
temps (h)

Fig. I1.2. Profil du traitement thermique pour la synthése des verres

Il est important de noter que la température de trempe du bain fondu peut varier selon la

composition.

Apres avoir déterminé le domaine vitreux, quelques compositions stables vis-a-vis de la
cristallisation ont été sélectionnées. A partir de ces compositions, nous avons synthétisé des
barreaux de verre de 50 grammes de 10 a 12 mm de diamétre et d’environ 100 mm de long.
Ces barreaux sont découpés sous forme de disques de 2 mm d’épaisseur a 1’aide d’une scie a
fil diamanté. Ces disques sont ensuite polis successivement par des papiers abrasifs puis par

des poudres d’alumine jusqu’a des tailles de 0,2 um.
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2.2 Détermination du domaine vitreux

Le domaine vitreux (figure I1.3) a été déterminé avec la méthode décrite en détail ci-
dessus. On peut constater que plus de 25% molaire du composé CsCl purement ionique ont pu

étre incorporés dans une matrice covalente a base de chalcogénures.

GeSo

0

100

10

©  62,5GeS,-12,55b,8;3-25CsCl

10

100

Sb283 0 10 2

®
Sl

30 40 5 60 70 8 9 10 CsCl

Fig. I1.3. Diagramme ternaire GeS-Sb,S3-CsCl

Les verres obtenus présentent une couleur variant du jaune au rouge, en fonction de la
teneur en antimoine et en chlorure de césium. La transparence des verres a base de soufre
permet, par simple coup d’ceil, de déterminer si 1’échantillon appartient ou non au domaine
vitreux. Cependant, 1’analyse de la courbe de transmission, par le spectrometre CARY 5, qui
opére de ’'UV jusqu’a 2 um, indique ou non la présence de particules (quelques centaines de
nanometres au micron) dans la matrice vitreuse apres trempe. Les températures
caractéristiques des verres, température de transition vitreuse (Tg), température de
cristallisation (Tx), ont systématiquement été étudiées sur la DSC 2010 (Differential Scanning

Calorimetry) de TA Instruments.
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3 Propriétés des verres

Apres une étude préliminaire, nous avons focalisé nos travaux sur deux compositions
de verre: 62,5GeS,-12,5Sb,S3-25CsCl et 80GeS,-10Sb,S3-10CsCl. Ces deux verres ont
conduit a la réalisation de vitrocéramiques avec une taille de cristaux controlable et

reproductible [14].

3.1 Propriétés optiques
3.1.1 Gap électronique

La transmission dans les courtes longueurs d’onde est limitée par 1’absorption optique
due aux transitions électroniques entre la bande de valence (BV) et la bande de conduction
(BC) du verre. La différence d’énergie entre la bande de valence et la bande de conduction
correspond a la bande interdite (band-gap). La conversion entre la longueur d’onde de band-

gap et son énergie est définie par la relation :

_he_1,24

avec Eg:gapeneV
h : constante de Planck en eV.s
¢ : vitesse de la lumiére en pm.s™

A : longueur d’onde en pm

Nous avons calculé le band-gap E, de nos verres a partir de la loi de Beer-Lambert qui

permet de définir la notion d’absorption de la lumiére dans un échantillon d’épaisseur x :
[=TIe™ (Rel.IL.2)

Nous en déduisons : a:%lr([i) (Rel.IL.3)

0

o : coefficient linéaire d’absorption (cm™)
I : intensité transmise par le verre a une longueur d’onde donnée

Iy : intensité incidente
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Cependant, la forte réflectivité des verres de chalcogénures due a leur important indice
de réfraction, n’est pas prise en compte dans cette équation. Il est donc indispensable de faire

intervenir la réflectivité du matériau dans le calcul du coefficient lin€aire d’absorption :

a=Lrn 2TR* (Rel.IL4)
X —(1=R}+(1-R) +4T2R?
_pVlad
_1 _(1 R) e _(n—l)2
avec T 1o cRretear (RelILS) et R—m (Rel.IL.6)

n : indice de réfraction

T : pourcentage de transmission a une longeur d’onde donnée
R : réflectivité du matériau

Io : intensité incidente

T, : Transmission maximale du verre

Le band-gap est généralement calculé pour une valeur de a égale & 10 cm™ [15]. En
suivant cette méthode de calcul, un band-gap de 2,31 eV, soit un début de transmission de 545
nm a été¢ déterminé pour le verre 62,5GeS;-12,5Sb,S;3-25CsCl, dont la courbe d’absorption est

présentée ci-dessous (figure 11.4).

PR P RPN
wWONDMOO®O
| AN N S S—

Absorption (cm-1)

O T T T T T
530 550 570 590 610 630 650

Longueur d'onde (pum)

Fig. I1.4. Courbe d’absorption du verre 62,5GeS>-12,55b,53-25CsCI
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3.1.2 Absorption multiphonon

La transmission vers les grandes longueurs d’onde est limitée par 1’absorption
multiphonon. Celle-ci varie en fonction de la constante de force des liaisons (k) et de la masse

réduite (1) des atomes constituants de masse m; et my, selon [16] :

|/=L k avec lzi+L (Rel.IL.7)
2T\ u poomyom

La figure 1.5 montre le décalage progressif de la coupure multiphonon vers les

grandes longueurs d’onde pour des verres contenant respectivement du soufre, du sélénium, et

du tellure. Ces ¢éléments possédent des masses molaires croissantes : M(S) <M(Se) < M(Te).

100

90 - a

Gas;Ge,sS,y, € = 1,00mm
80 i 5 25970

70 GasGe5Seg, e = 1,65mm

60 'W”—_—‘j\/\ Ga,(Ge5Tess, € = 1,60mm
Rl N N N

2 VAN \

] A W

Transmission (%)

lg / N

18 20 22 24 26 28

0 2 4 6 8 10 12 14

longueur d'onde (um)

Fig. I1.5. Domaine de transmission des verres de chalcogénures a base de Ga-Ge et

a) soufre, b) sélénium, c) tellure

3.1.3 Bandes d’absorption dues aux impuretés

Les bandes d’absorption parasitant la transmission sont généralement provoquées par
la présence d’oxyde, d’eau ou de carbone dans les éléments de départ. Les longueurs d’onde
d’absorption sont spécifiques aux liaisons chimiques moléculaires mises en jeu. Le
tableau II.1 présente les différentes bandes d’absorption observées ainsi que leurs longueurs

d’onde associées.
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Tableau 11.1. Position des principales bandes d’absorption des différentes impuretés

rencontrées dans nos verres de chalcogénures [17].

Impuretés | O-H H,O S-H Se-H |Ge-O Se-O
Position |2,9 6,3 3,64 4,57 7,9;12,5 |[104;
A (um) 4,0 4,9 12,7 ;13 10,7

3.1.4 Indice de réfraction linéaire

Nous avons estimé 1’indice de réfraction linéaire n de nos verres a partir de leur courbe
de transmission. Une mesure précise de 1’indice de réfraction lin€aire de verres nécessiterait la
fabrication d’un prisme trés homogene et poli optiquement. De plus, les mesures dans le
domaine de I'infrarouge moyen et lointain sont des opérations longues et coliteuses. En

France, un seul équipement existe a I’institut d’optique de Saint-Etienne.

Dans le domaine de transparence, la transmission maximale T, est déterminée par
I’indice de réfraction n du matériau en raison de la perte optique par réflexion, selon la

formule :

2
To=1=R (Rel.IL.8), sachant que selon la relation I1.6 nous avions R:F”_l)
1+R n+1

Ainsi, nous avons pu déterminer approximativement 1’indice de réfraction n du verre
62,5GeS,-12,5Sb,S3-25CsCl en utilisant la transmission maximale du verre, mesurée a 78%.
L’indice de réfraction déterminé est donc ici de n=2,08. Cette valeur nous servira de

référence par la suite afin d’établir une comparaison avec les verres de séléniures.

3.2 Propriétés thermiques

Les températures caractéristiques des verres étudiés ont €té déterminées par analyse
calorimétrique différentielle (Differential Scanning Calorimetry). Les analyses ont été
effectuées sur des échantillons massifs de masse comprise entre 5 et 15mg. Les

thermogrammes ont intégralement été réalisés a une vitesse de chauffe de 10°C/min.
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Cette analyse permet de connaitre les températures caractéristiques d’un verre, a
savoir la T, température de transition vitreuse, Ty température de début de cristallisation et T

la température de fusion, comme indiqué sur la figure II.6.

14
127 l T Exothermique
40 l Endothermique
=
(=]
o 97
3
T 6 Tag Tx T
o l \ k .
2
200 250 300 350 40

Température

Fig. 11.6. Présentation d’une courbe DSC caractéristique d’un verre.

L’examen de ces températures permet d’évaluer la stabilité thermique d’un verre vis-a-
vis de la cristallisation. Un des criteéres les plus utilisés est le critere de Hruby [18] calculé

selon la formule suivante :

Hr = (Tx-Tg)/(Tm-Tx) (Rel.IL.9)

Tg, Tx, Tm étant respectivement la température de transition vitreuse, la température
de cristallisation et la température de fusion. Plus ce critére est élevé, plus le verre est stable.
11 est parfois difficile de mesurer la température de fusion. Dans ce cas, la différence AT=Tx-
Tg représente €galement un trés bon critére de stabilit¢ d’un verre. Un verre ayant un AT
supérieur a 100°C est généralement considéré comme stable, puisque sa mise en forme par

moulage et par fibrage est réalisable.
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Heat flow (A.U.)

Tx:382TC

200 300 400
Temperature (T)

Fig. I1.7. Courbe DSC du verre 62,5GeS,-12,55b,53-25CsClI

Le verre 62,5GeS;-12,5Sb,S;3-25CsCl présente une Tg de 262°C et une Tx supérieure
a 380°C (figure I1.7). Ce verre a un AT=118°C supérieur a 100°C ce qui lui confére une

stabilité thermique relativement bonne.

3.3 Propriétés physiques et mécaniques
3.3.1 Masse volumique

La masse volumique du verre est une donnée physique importante et nécessaire pour
calculer diverses propriétés des matériaux, notamment le module d’Young. Les masses
volumiques ont été mesurées en utilisant la méthode de la poussée d’Archimeéde dans du
tétrachlorure de carbone CCl,. Cette opération consiste a peser I’échantillon a 1’air (m,;;) puis

dans le CCly (mccy4). La masse volumique de I’échantillon est calculée selon :

—_ Mair X 4
yo, (Mair—mccn) occl (Rel.IL.10)

avec pccys - masse volumique du CCly

Le verre 62,5GeS;-12,5Sb,S3-25CsCl posseéde, a température ambiante, une densité

moyenne de 3,23 = 0,01 g/cm3.
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3.3.2 Coefficient de dilatation

Le coefficient de dilatation thermique O est un parametre thermique trés important car
le ratio 0/ conductivité thermique permet de caractériser la résistance d’un matériau aux chocs
thermiques si les propriétés mécaniques sont semblables. Ainsi plus le matériau posséde un
faible coefficient de dilatation plus sa résistance aux chocs thermiques sera importante. Nous
avons estimé le coefficient de dilatation des différents verres a 1’aide d’un analyseur TMA
2940 (TA Instruments) qui mesure la dilatation de 1’échantillon en fonction de la température
(figure 11.8). Les échantillons sous forme de disques d’épaisseurs comprises entre 4 et 6 mm
subissent une montée en température de 2°C/min jusqu’a Tg-20°C. Le coefficient est calculé

entre 100 et 200°C. Les résultats sont obtenus avec une reproductibilité de +0,2.10°K™".

~

0 50 100 150 200 250 300 350
T(T)

Fig. I1.8. Dilatation AL/L du verre 62,5GeS>-12,55b,S3-25CsCl en fonction de la

température

Le coefficient de dilatation thermique du verre 62,5GeS,-12,55b,S;-25CsCl est de

22.5x10° K, ce qui est relativement élevé.

3.3.3 Dureté Vickers

3.3.3.1 Définition

La dureté d'un matériau est la résistance qu'il oppose a la pénétration d'un autre corps

plus dur que lui, c’est a dire sa résistance a la déformation. Cette notion intuitive de dureté est
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bien connue mais sa transformation en une grandeur mesurable est plus délicate. Différentes
échelles de dureté sont employées, en fonction de la méthode de mesure utilisée. Nous avons

utilisé la dureté Vickers au cours de notre étude.

3.3.3.2 Principe de la mesure

Ces essais de dureté reposent tous sur le méme principe : celui-ci consiste a appliquer
sur une surface polie et plane d’un échantillon une force constante pendant un temps t a l'aide
d'un poingon appelé indenteur. Dans la méthode Vickers, que nous avons employée,
I’indenteur est une pyramide en diamant a base carrée dont l'angle au sommet entre deux
faces triangulaires vaut 136°. Les essais d’indentation ont été réalisés a I’aide d’un durometre

Matzuzawa.

Fig. I1.9. Micrographie d’une déformation

sous l’indentation d’un verre

Les essais que nous avons réalisés avec une tres faible charge (m = 100 g) sont appelés
essais de microdureté. L'empreinte de quelques dizaines de micromeétres de coté et les fissures
obtenues apres une mise en charge de durée t = 5 s sont mesurées a 1'aide du microscope dont
est équipé le microdurometre (figure 11.9). Cet appareil permet une étude tres localisée de la
surface. Cette charge et ce temps d’indentation nous ont permis d’obtenir des empreintes et
des fissures de taille suffisamment importante pour pouvoir calculer la dureté et la ténacité

des matériaux.

Une mesure de la longueur d de la diagonale de la base carrée de 1'empreinte permet

d’accéder a la valeur de la dureté Vickers (figure I1.9). En pratique, la valeur moyenne des
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longueurs d; et d, des deux diagonales est mesurée et permet au duromeétre de calculer

directement la dureté Vickers ;

in@
v:£:2p.sm(2)

- P
T 2-=1.854.5 (RelIL11)

d?

avec p : charge d’indentation (N), S : surface de I’empreinte (mm?), d : valeur moyenne de la

diagonale de I’empreinte (um), 0 : valeur de I’angle du sommet du diamant (136°)

Afin d’¢largir la comparaison a d’autres matériaux, il est indispensable de définir la

dureté Meyer par le rapport :

S8
1

et H,=1854xH, (Rel.IL12)

m 2

2a

avec P la charge appliquée (N) par l'indenteur et 2a la longueur de la diagonale de

I’indentation (m).

Nous avons calculé une dureté Hv moyenne de 133,4 pour le verre Ge;sSbioSes+10%
mol. CsCl. A titre de comparaison, un verre sodocalcique possede une dureté Vickers

d’environ 550.

3.3.4 Module d’Young

Les mesures du module d’Young E (constante résultant du rapport entre la contrainte
de traction appliquée a un matériau et la déformation qui en résulte), du module de
cisaillement G (matrice de coefficients qui relient a aire variable, une contrainte tangentielle
appliquée a une monocouche a la déformation correspondante) et du coefficient de Poisson v
(qui caractérise la contraction de la matiére perpendiculairement a la direction de 1’effort
appliqué) sont réalisées par échographie ultrasonore en utilisant la méthode pulse-écho. La
technique est basée sur un essai non destructif'; la propagation d’ondes longitudinales (ondes
de traction-compression) et transversales (ondes de cisaillement) est mesurée dans le
matériau. Une onde est générée a partir d’une différence de potentiel dans un transducteur

piézoélectrique ; elle se propage dans le verre et est réfléchie sur la face opposée de
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I’échantillon en suivant les lois de Snell-Descartes. La présence de liaisons élastiques au sein
d’un matériau provoque un retard temporel dans la réponse, qui s’accroit en fonction de la
distance parcourue. Ainsi, la vitesse de propagation de I’onde dépend directement de la
rigidité des liaisons du matériau. L’intervalle de temps entre deux échos successifs est mesuré

et nous permet de calculer la vitesse de propagation des ondes longitudinales et transversales.

Dans un matériau isotrope tel que le verre, nous pouvons calculer le module élastique
E, le module de cisaillement G, et le coefficient de Poisson v a partir de la vitesse de

propagation des ondes selon :

W -4y}
E=p 1| (RelIL13)
12
VT
2 E
G=pV}  (RelIL14) et v=_--1 (RellLlS)

p : masse volumique du matériau (g/cm’)

V1, V1 : vitesses de propagation des ondes longitudinales et transversales (m/s)
E : module d’Young (Pa)

G : module de cisaillement (Pa)

Vv : coefficient de Poisson (sans unité)

3.3.5 Ténacité

La ténacité (Kc) caractérise le comportement d'un matériau a la rupture en présence
d'une fissure. Cette notion est trés utilisée dans le cas des matériaux isotropes mais son
approche est particulierement délicate dans le cas des matériaux composites en raison de leur
caracteére hétérogeéne et anisotrope. La mécanique de I'endommagement, bien qu'assez lourde
d'emploi, constitue pour ces matériaux un moyen de définir ce comportement avec une bonne

précision. En général, un matériau tenace est peu fragile.
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Les calculs réalisés a partir de I’équation proposée par B.R. Lawn et D.B.
Marshall [19] ont permis de déterminer une ténacité de 0,148 MPa.m'? pour le verre
62,5GeS;,-12,5Sb,S3-25CsCl (valeur 4 a 5 fois inférieure a celle d’un verre sodocalcique),

selon :

E v . p
K =0,016.(—)?*(— Rel.Il.16
c (H) C%) ( )

Avec Kc : ténacité par indentation (MPa.m"?)

E : module d’Young (GPa)
H : dureté Meyer (GPa)
P : charge d’indentation (N)

C : demi-longueur de fissure (m)

L’indice de fragilit¢ est un autre paramétre de comparaison entre les différentes
compositions vitreuses, il se définit par :

H,
B@ (Rel.1.17)

Ces criteres sont relativement subjectifs et ne peuvent étre pris en compte qu’a titre de
comparaison pour des classes de matériaux similaires ayant subi des tests mécaniques
identiques. Ceci est notamment applicable aux verres de chalcogénures qui possédent de
basses températures de transition vitreuse. Il a en effet ét¢ démontré que les mesures de
propriétés mécaniques peuvent fortement évoluer en fonction de la température ambiante et

des durées d’expérimentations [20-22].
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4 Vitrocéramisation

4.1 Contexte de I’étude

Les vitrocéramiques a base de verres d’oxydes ont été intensivement étudiées et,
malgré leurs exceptionnelles propriétés thermomécaniques (cf. chapitre I), leur transparence
n’excéde gucre 3pum dans le domaine de D’infrarouge. La cristallisation de verres de
chalcogénures a fait 1’objet de nombreuses recherches [23-26]. Tous les résultats ont montré
que cette cristallisation est incontrdlable, rendant impossible la fabrication reproductible de

vitrocéramiques transparentes a partir de ces verres.

Dans le but de contrdler la nucléation et la croissance cristalline, nous avons
développé des compositions vitreuses qui sont basées sur 1’association des chalcogénures et
des halogénes. Nous espérons ainsi créer une compétition entre ces types de composés, 1’un
covalent et I’autre ionique pour éviter une croissance cristalline trop rapide. Le premier

systeme étudié est le systeme GeS;-Sb,S;-CsCl.

4.2 Considérations thermodynamiques

4.2.1 Naissance des germes

La nucléation dans une matrice vitreuse est liée a la diminution de 1’enthalpie libre AG
afin d’atteindre un état d’équilibre. La phase cristalline formée est thermodynamiquement
plus stable que la phase initiale. Turnbull a déterminé en 1949 [27] que 1’énergie libre de la
phase créée entre la phase cristallisée (sphérique) et le liquide surfondu s’exprime sous la
forme d’une addition de deux expressions, la premiére étant proportionnelle au volume r° et la

seconde a la surface r? (figure 11.10) :
AG,=§773AGV+4772 y (Rel.IL18)

Avec v : énergie interfaciale par unité de surface.
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Energie de
surface Fig. I1.10. Energie libre d’un
4 germe en fonction de sa taille, en
O AG: décomposant I’énergie libre
<
0 ¢ — surfacique (r’) et I’énergie libre
Le r volumique r) pour une
température Tg<T<Tm.
AG, \AG;

Ainsi, la diminution de I’énergie libre engendrée par 1’augmentation de volume est
contrebalancée par 1’énergie nécessaire pour créer la surface du germe. Si la phase
thermodynamiquement stable n’atteint pas un certain rayon critique r., I’amas form¢ disparait
rapidement mais temporairement. Il est théoriquement possible de déterminer le rayon
critique du germe a partir duquel la croissance est possible. Celui-ci est calculable pour une
enthalpie libre maximale, en ayant la condition (dAG, /dr)=0. Nous obtenons ainsi un rayon
critique r.=-2y/AG, et une barriére thermodynamique a dépasser pour permettre la croissance

du nucleus et la nucléation d’une nouvelle phase : AG=16m y*/3AG?,.

Nous ne décrirons pas plus les calculs thermodynamiques menant au nombre de nuclei
formés ou a la vitesse globale de nucléation. Le lecteur est convié a lire les rapports édités par
Volmer et Weber [28], Turnbull et Fisher [27], Weinberg et Zanatto [29]. 1l est cependant
important de noter que les équations décrivant la cinétique de nucléation prennent en

considération la nature thermodynamique ainsi que la cinétique par diffusion de matiere.
4.2.2 Croissance des germes

Une bonne vitrocéramique doit posséder un grand nombre de cristaux pour pouvoir
modifier significativement les propriétés thermomécaniques. Ces cristaux doivent étre
suffisamment petits pour ne pas induire des pertes optiques par diffusion. Il est admis que le
nombre et la taille des particules formées a partir d’'une quantité donnée de matiére soient li€s

aux vitesses relatives de nucléation et de croissance.

Pour obtenir des particules de taille homogéne a travers tout le systéme, il est alors

nécessaire que les phases de nucléation et de croissance soient nettement séparées afin qu’une
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seule étape de formation de germes ait lieu et que leur croissance, par accumulation du reste

de maticre disponible, soit régulicre (figure I1.11).

Zone :
1 nucléation pure
2 nucléation et croissance simultanées
3 croissance pure

Vitesse A

I

|

|

|
[Nucléation! P

I

: <4— Croissance

I

» T

Fig. 11.11. Représentation classique des courbes de nucléation et de croissance cristalline.

La croissance cristalline peut étre représentée par deux étapes successives. Selon la
théorie de la diffusion, les ions migrent a I’interface cristal/solution et s’insérent dans le
réseau cristallin par réaction surfacique. Aussi, si la diffusion des composants est rapide, la
croissance est controlée par la réaction a I’interface. Cependant, si la réaction de surface est
prédominante, alors la réaction globale est limitée par le transport d’ions a la surface. Nous
dirigeons le lecteur souhaitant aborder 1’approche théorique de la croissance cristalline

contrdlée par I’interface vers les écrits de Volmer et al. [30], Turnbull et al [31].

En réalité, I’obtention d’une cristallisation homogéne en taille de cristaux dans le
volume entier d’un systéme est difficile a obtenir. Les impuretés, présentes au sein du
matériau ainsi qu’a la surface de 1’échantillon, constituent des zones propices a la
germination, car 1’énergie a la formation d’un germe est dans ces deux cas fortement

diminuée. Le résultat final est alors une nucléation hétérogene.
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4.3 Optimisation des parametres de nucléation-croissance

Les méthodes employées par Ray et Day sont utilisées pour déterminer la température
et le temps optimal de nucléation [32-33]. La procédure expérimentale est la suivante : pour
déterminer le meilleur temps de nucléation, le verre est recuit dans un four ventilé a une
température 1égerement supérieure a Tg avec une durée allant de 10 a 300 minutes. Le verre
est ensuite rapidement refroidi a 1’air ambiant. Une analyse thermique (DSC) est effectuée a
une vitesse de 10°C/min avec 10 mg de verre. La hauteur du pic de cristallisation est
considérée comme proportionnelle au nombre de nucléi créés lors du recuit précédant
I’analyse thermique. Cette étude est par la suite réalisée a différentes températures pour

déterminer la température optimale.

Une condition indispensable pour réussir cette étude est la nécessité d’avoir toujours la
méme phase qui cristallise lors des différents traitements thermiques. Une étude préliminaire
nous a permis de sélectionner le verre 80GeS,—10Sb,S;—10CsCl, dont la courbe DSC est

illustrée sur la figure 11.12.

0.7

Tp

Tg

0.2 | | | | | | | | | |
0 50 100 150 200 250 300 350 400 450 500 550
Temperature (°C)

Fig. I1.12. Courbe DSC du verre 80GeS,—108b,S3-10CsCl pour une rampe de 10°C/min. T,
est la température de transition vitreuse, H la hauteur du pic de cristallisation, et T, la

température au sommet du pic.

La hauteur du pic de cristallisation a été reportée en fonction du temps de

nucléation, puis pour ce temps de nucléation en fonction de diverses températures (figures
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I1.13). Nous avons déterminé que le temps et la température de nucléation optimale pour

I’échantillon 80GeS,—10Sb,S;—10CsCl1 sont de 40 minutes et 350°C.

0,35 0,35
< < 0,30 T /;\ —
= 0% s U /{/’( . b
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Fig. I1.13. Courbe de nucléation du verre 80GeS,—10Sb,S3—10CsCl en fonction du temps
(a) et de la température (b) de traitement thermique.

Une composition telle que 80GeS,—10Sb,S;—10CsCl, ayant des températures de
nucléation et de croissance cristalline séparées, est un excellent candidat a la réalisation de
vitrocéramiques transparentes dans 1’infrarouge contenant des nanocristaux. En effet, il est
alors possible de maitriser le nombre de nucléi puis la taille des cristaux en fonction du temps

et de la température des traitements thermiques.

En revanche, aucun temps de nucléation optimum n’a été établi dans le cas du verre
85GeS,—5Sb,S;—10CsCl, des traitements thermiques effectués a des températures supérieures
menant directement a une diminution de la hauteur du pic de cristallisation soit a une phase de
croissance de cristaux. Nous pouvons supposer que dans ce dernier cas, les températures de
nucléation et croissance de cristaux sont quasi indiscernables et que le phénomene de
croissance prend le pas sur celui de nucléation. Il est aussi possible que lors de la trempe du
verre une saturation en nombre de nucléi se soit produite, laissant place a une simple phase de

croissance cristalline possible par traitement thermique.
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4.4 Détermination de 1’énergie d’activation

La cinétique de cristallisation du verre 80GeS,;—10Sb,S;—10CsCl a été étudiée par
DSC avec des échantillons de 10mg. L’énergie d’activation a été déterminée en variant la
vitesse de chauffe entre 2 et 20°C/min. Cette énergie a pu étre calculée a partir de la méthode

décrite par Kissinger [34-35], selon I’équation suivante :

Ln(Tp*/a.)=Ec/RTp+C (RellL19)

Avec Tp : température au sommet du pic de cristallisation
Er : énergie d’activation de cristallisation
o, : vitesse de chauffe (°C/min)
R : constante des gaz parfaits

C : constante dépendant du matériau.

Conformément a 1’équation, nous observons sur la figure I1.14 un décalage de Tp

vers les hautes températures lorsque la rampe de montée en température augmente.

— 200 mn
f —150nin
‘;’ — 100 mn
o 8Q nin
s .
o 60 nmin
@ — 40 mn
/—_’J/ — 20 nin
__./\'—'_'__._

100 200 300 400 500 600
Temperature (°C)

Fig. I1.14. Courbes DSC du verre 80GeS ,—10Sb,S3;—10CsClI pour différentes vitesses de
chauffe allant de 2°C/min a 20°C/min.

En reportant In(Tp? /o) en fonction de 1/Tp, il est possible de déterminer 1I’énergie
d’activation du matériau. La figure II.15 montre I’évolution de I’énergie d’activation du verre
80GeS,—10Sb,S3—10CsCl sans nucléation. Par la méthode des moindre-carrés, une valeur de

Ec égale a 131,7 kJ/mol a été calculée pour ce verre de base. Pour le verre nucléé a 350°C
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pendant 40 minutes, nous avons trouvé une valeur d’énergie d’activation identique au verre de
base. Ceci signifie que nous sommes en présence d’une cristallisation gouvernée par une

croissance cristalline.
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Fig. I1.15. Ln(Tp%a.) en fonction de 1000/Tp pour la détermination de l’énergie
d’activation du verre 80GeS,—108b,S;-10CsCI.

4.5 Détermination du coefficient d’ Avrami

Nous avons calcul¢ le coefficient d’Avrami n du verre 80GeS,—10Sb,S;—10CsCI pour

déterminer la dimensionnalité de la croissance cristalline a partir de 1’équation [34] :

2
| _25.RTp

(Rel.I1.20)
AT.E

Avec, AT : la largeur du pic de cristallisation a mi-hauteur et E : 1’énergie d’activation de

cristallisation.

Avant de déterminer n, il est nécessaire de vérifier I’applicabilité de la relation a notre
verre. Malek [36] propose une relation linéaire basée sur la forme du pic de cristallisation

selon :

$=0,521+ 0,916(% -1)  (Rel.IL21)

1

T, et T, étant les températures au point d’inflexion du pic de cristallisation.
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Notre verre est bien situé sur la droite donnée en référence [36]. L’exposant d’Avrami
n calculé est proche de 3 indiquant que la croissance cristalline s’effectue en 3 dimensions.
Ceci indique aussi que le taux de nucléation est nul, c’est a dire que le nombre de nucléi est

constant.

4.6 Observation au microscopique €lectronique a balayage (MEB)

Dans le but d’étudier I’influence du traitement thermique sur la taille et la distribution
de cristaux dans la matrice vitreuse, le verre de base 80GeS,—10Sb,S;—-10CsCl a été recuit a

différentes températures pour différentes durées.

En raison du caractére d’isolant électrique de nos verres, 1’observation a 1’aide du
MEB a nécessité la métallisation préalable des échantillons par une fine couche d’or-
palladium ou de carbone ; des entailles ont été réalisées par scalpel en surface de 1’échantillon
pour observer le volume de I’échantillon. Cette technique permet de plus d’obtenir une

meilleure résolution de 1’image (figure I1.16). Le microscope utilisé¢ est un JSM6301F de la

marque JEOL Inc.

B—d Gk Sk E"a..naau ,.fn.n. r Fmm

‘ Fig. 1.1 6 Observatton au MEB du verre 80GeS2-1 0Sb2S3—1 0CsCl recut; ;l 290°C 144 h
a) image observée dans une entaille réalisée par scalpel
b) image de la surface polie.

Nous avons constaté, par analyse des images obtenues au MEB, que les cristaux sont
obtenus de mani¢re homogene dans la matrice vitreuse avec un diametre moyen de 100nm
(figures I11.16 et 11.17). A partir de ces images, nous avons estimé un volume maximal de

cristallisation compris entre 15 et 20%.
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Fig. I1.17. Observation au MEB de deux vitrocéramiques obtenues a partir du 80GesS -
108b,83-10CsCl recuit a : a). 320°C pendant 10 heures. b). 300°C pendant 50 heures.

A partir des figures 11.16 et I1.17, nous pouvons constater qu’une température de recuit
faible avec une longue durée permet d’obtenir un plus grand nombre de cristaux ayant une
taille plus petite. Ceci est évidemment recherché pour minimiser des pertes optiques par

diffusion.

La faible taille des cristallites ne permet pas d’analyser la nature des cristaux par EDS.
En effet, les analyses effectuées au Microscope Electronique a balayage "JSM 6400" de JEOL
couplé au systéme d'analyse EDS Oxford (logiciel d'Oxford Link INCA), nécessitent une
sonde qui explore environ 1 um® de volume, soit environ 1000 fois plus que le volume d’un

cristal cubique de 100 nm.

4.7 Diffraction RX

L’¢étude de la cristallisation par diffraction aux rayons X est plus complexe qu’une
simple observation au MEB. En effet, nous avons constaté au cours des céramisations que les
pics de cristallisation n’apparaissent qu’a partir d’une certaine taille de cristaux et d’un certain
taux de cristallisation. Des études de diffraction de rayons X ont été effectuées sur des disques
polis et sur des poudres d’échantillons massifs ayant subi différents traitements thermiques,
conduisant au méme résultat (figure I1.18). Les résultats obtenus démontrent que la

cristallisation se produit de fagon volumique au cceur de 1’échantillon.
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Fig. 11.18. Evolution des courbes de diffraction X du verre 80GeS;-108b,S3-10CsCl recuit
a 290°C pendant différentes durées.

Les pics de diffraction X de 1’échantillon recuit 7 heures a 290°C correspondent a une
maille cubique primaire de paramétre a = 4,00 A, proche du CsCl (a = 4,12 A). 1l est possible
qu’un faible pourcentage de Ge*" ait substitué les ions Cs* de la maille ou S* substituant le
CI, ce qui provoque une diminution du paramétre de maille. Aprés 73 heures de recuit a
290°C, la phase prédominante est toujours la phase cubique primaire, mais on constate
I’apparition de deux nouveaux pics. Ces phases n’ont pu étre identifiées puisqu’elles ne
correspondent & aucune phase connue. Aprés 10 jours de recuit, le pic initial disparait
totalement au profit des deux pics cités précédemment. L’un des seconds pics observés
possede des parametres de maille trés proches du CsCl. On peut supposer que la premicre
phase se décompose pour former deux nouvelles phases. L’hypothése formulée est le rejet du

squelette du cristal des entités Ge*" et/ou S

4.8 Approche structurale

Pour mieux comprendre le mécanisme de cristallisation, quelques hypothéses
structurales ont été proposées. Dans le réseau apériodique, nous supposons que les ions CI°
sont liés au Ge ou Sb pour former des atomes non-pontants, tout comme certains S™ qui
interagissent directement par des liaisons ioniques avec le Cs' [6]. L’introduction progressive
d’halogénures d’alcalins meéne a une dépolymeérisation du verre. Les atomes de chlore peuvent
étre rejetés du squelette vitreux lors de traitements thermiques appropri€s, créant une
déstabilisation de la matrice vitreuse. Ce faible équilibre entre le CsCl appartenant ou non au
réseau vitreux explique la nucléation de petites particules ayant des difficultés a croitre par

diffusion dans une matrice vitreuse de forte viscosité. La cristallisation de phase CsCl est
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majoritairement gouvernée par la cinétique de diffusion des ions Cs" a travers le réseau et non
de facon thermodynamique par modification du squelette. Nous avons représenté
schématiquement la cristallisation du CsCl dans la matrice vitreuse sur la figure I1.19. I est
bien sir compréhensible que S*, abondamment présent dans la matrice, puisse remplacer

partiellement le CI'.

S S S
I | | s ~

ISH Sb — e — < S — Ge —S
\ - Ge S
\ Y ST S Y, 290°C |
N I )

A s S S S S S

S— Ge— §=— Ge=—§S = Ge —§

| | |
Cs'CH S S g |CsCh
- J —————— I\ ~ I
ash — § — ShD ™ — —_
4 ) Ge S
S o _l _____ —I__ - S I
S S S

Fig. I1.19. Hypothése structurale de la cristallisation du verre 62,5GeS»-12,55b,S;-25CsCl soit
Ge5Sb2S13CS'2Clz

La courbe DSC du verre de base 62,5GeS,-12,5Sb,S;-25CsCl est présentée sur la
figure 11.20. Ce verre posséde une température de transition vitreuse de 262°C et un début de
pic de cristallisation Tx de 382°C, soit un AT de 120°C qui lui confére une certaine résistance

a la cristallisation.

Ce verre a été recuit dans une gamme de températures allant de 270°C a 380°C selon
différentes durées. Les courbes DSC de deux vitrocéramiques sont présentées sur la
figure 11.20. II existe peu de différences entre les courbes des vitrocéramiques et celle du verre
de base. Le maintien de la Tg a une température fixe entre verre et vitrocéramique indique une
faible évolution de la réticulation du réseau vitreux. Ainsi, la cristallisation d’une phase ne

déstabilise pas la matrice vitreuse résiduelle, conduisant a une croissance contrdlée.
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recuit (305°C, 5h)
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Fig. I1.20. Courbes DSC du verre 62,5GeS>-12,55b,53-25CsCl et des vitrocéramiques.
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5 Propriétés des vitrocéramiques transparentes dans ’infrarouge

5.1 Propriétés optiques

Les vitrocéramiques contiennent, par définition, des cristaux dans une matrice

vitreuse. Ces cristaux provoquent des diffusions de la lumiere. Dans un matériau transparent,

deux types de diffusion sont généralement considérés.

1-

Régime de MIE : il s’applique dans le cas ou les particules ont un diamétre proche des
longueurs d’onde considérées. La diffusion de MIE désigne la diffusion provoquée par des
particules dont le rayon oscille entre 0,1 et 10 fois la longueur d'onde. Cette théorie est
complexe et des résultats quantitatifs ne sont obtenus qu'avec des particules sphériques.
On note que la puissance diffusée est maximale lorsque la longueur d'onde est proche du
rayon de la particule. Enfin, contrairement a la théorie de Rayleigh, la puissance rétro-

diffusée est plus grande que la puissance diffusée dans la direction de I'onde incidente.

Régime de Rayleigh (régime nanométrique) : il est applicable dans le cas de particules
ayant des diameétres nettement inférieurs aux longueurs d’onde utilisées. Les
vitrocéramiques transparentes se situent plutdét dans le régime de diffusion Rayleigh.
L’équation de Rayleigh caractéristique de la diffusion de la lumicre d’objets

nanométriques est la suivante [37] :

o _972[ (n”=n?)| V2N
Li 2 L(nﬁmﬁ)} AZszZ(HCOSZéb (Rel.1122)

avec g : intensité de la lumiére diffusée

Li,y : lumiere incidente

n, : indice des inclusions

n, : indice de la matrice

V,, : volume molaire des particules

N, : densité de particules

La diffusion de la lumiére dans une vitrocéramique est relativement complexe. Pour

mieux décrire cette diffusion, la notion de turbidité est généralement utilisée. Cette notion, a
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I’origine, caractérise un liquide contenant des matiéres en suspension et/ou des composés
chimiques colorés qui en atténuent la transparence. La diffusion provoquée par les cristaux au
sein de la matrice vitreuse est fonction de nombreux critéres tels que le nombre, la taille, et

I’indice de réfraction des cristaux.

, . , . g, -1 . , . Fax I
Une équation décrivant la turbidité t© (m™) d’une vitrocéramique, a été proposée

par Hendy [38] :

14 An
1=——¢(1-P)k'R"(—°
151 n (Rel.I1.23)
avec
¢ : fraction volumique
An : différence d’indice de réfraction entre la matrice vitreuse et la phase cristallisée

R : rayon des inclusions

k : vecteur d’onde

La fréquence de la lumiére k étant un parametre fixé lors de la manipulation, il est clair
d’apres cette équation, que la taille de cristaux R est le paramétre déterminant pour obtenir
une vitrocéramique transparente. Les expériences ont démontré dans notre cas que la diffusion
est faible lorsque les cristallites sont de taille inférieure a 100 nm et lorsque I’indice de

réfraction des phases cristallisées est proche de I’indice du verre.

La figure I1.21 montre une série de vitrocéramiques, obtenues en chauffant le verre de
base 62,5GeS;-12,5Sb,S;3-25CsCl a 290°C pendant des durées pouvant atteindre 246 heures.
Nous avons observé que les échantillons recuits perdent progressivement en transmission dans
le domaine du visible au fur et a mesure de 1’allongement du temps de recuit. Ceci est dii a un

phénomene de diffusion généré par la présence de nanocristaux au sein de la matrice vitreuse.
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Fig. IL.21. Vitrocéramiques obtenues par recuit du verre 62,5GeS»-12,585b,53-25CsCl a
290°C selon différentes durées

Les mesures de transmission optique dans le visible et le proche infrarouge ont été
réalisées sur un spectrometre a double rayon avec une précision de + 0.5%. Un spectrometre a
transformée de Fourier a été utilisé pour le moyen et lointain infrarouge avec une précision de
+ 2%. Toutes les mesures ont été effectuées sur des échantillons paralléles et polis (diameétre :
10 mm, épaisseur : 2.5 mm). Nous notons que les pertes par diffusion n’affectent pas la
transmission dans le moyen et lointain IR (figures I1.22). Ces nanocristaux au sein de la
matrice vitreuse repoussent progressivement le début de la transmission vers les grandes

longueurs d’onde.
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Fig. I1.22. Transmission dans le visible et proche infrarouge de vitrocéramiques (e=2mm)

obtenues par recuit du verre 62,5GeS,-12,55b,53-25CsCl a 290°C selon différentes durées.

5.2 Propriétés mécaniques

Le principe de mesure des propriétés mécaniques a préalablement été décrit au début
du chapitre. Les différents parameétres sont maintenus inchangés pour permettre des
comparaisons. Nous avons caractéris¢ diverses propriétés d’une série de vitrocéramiques
obtenues pour différentes durées de traitement thermique a 290°C. Les paramétres ayant le
plus évolué par rapport au temps de traitement thermique sont la dureté et la ténacité. Dans le
tableau I1.2 sont référencées les valeurs de la masse volumique p, du module d’Young E, du
module de cisaillement G en fonction de la durée du traitement thermique sur le verre

62,5GeS;-12,5Sb,S3-25CsCl.

Tableau 11.2. Masse volumique p, module d’Young E, module de cisaillement G en fonction

de la durée du traitement thermique du verre 62,5GeS,-12,55b,83-25CsCl.

Recuit (h) P (g/cm?) E (GPa) G (GPa)

0 3,22 16,5 6,53

1 3,23 17,0 6,81

3 3,23 16,9 6,75

7 3,22 16,4 6,54
23 3,23 16,8 6,82
31 3,23 16,6 6,48
72,5 3,23 17,7 6,71
144 3,23 17,3 6,52
2455 3,23 17,6 6,69
486,7 3,23 17,1 6,79
918 3,27 18,6 7,47
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L’augmentation du module d’Young et du module de cisaillement lors d’un recuit a
290°C durant 918 heures est liée a la cristallisation d’une nouvelle phase a base de

germanium.

Nous avons mesur¢ la dureté et la ténacité des composites suivant la méthode décrite

précédemment. Les résultats sont présentés dans le tableau suivant :

Tableau I1.3. Dureté et Téenacité du verre 62,5GeS,-12,55b,83-25CsCl recuit a 290°C selon
différentes durées
Temps de recuit 290°C | Oh 14 h 32h 90 h
Dureté Hv (Kg.mm™) 1334 132,5 1255 1253
Incertitude (Kg.mm™) +23  +21 +1,8 +2.5
Ténacité (MPa.m'?) | 0,148 0,146 0,139 0,162
Incertitude (MPa.m"®) |+0,01 0,013 +0,15 +0,014

La génération de nanocristaux de CsCl dans le volume provoque une modification du
squelette de la matrice vitreuse, induisant une légére diminution de la dureté. Malgré la
présence d’une densité de cristaux proche de 15%, la résistance a la propagation des fissures
n’a pas évolué. Nous pouvons supposer que la taille et/ou la densité de cristaux générés

restent trop faibles pour engendrer une modification de ce parametre.

L’évolution des propriétés mécaniques de vitrocéramiques obtenues par recuits du
verre a 290°C est présentée sur la figure I1.23. Il est possible d’observer que la ténacité évolue
peu jusqu’a 40 heures de recuit puis augmente progressivement. Cependant, la charge critique

a I’initiation de fissures (Pc) augmente continiment avec le temps de recuit [39].
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Fig. I1.23. Tenacité (Kc) et charge critique pour Uinitiation de fissures (Pc) de
vitrocéramiques obtenues par recuit du verre 62,5GeS>-12,55b,83-25CsCl a 290°C selon

différentes durées.

Pour de longues durées de recuit, des cristaux sous forme d’aiguilles apparaissent dans
la vitrocéramique (figure I1.24). Ces cristaux sont responsables de 1’augmentation de la
ténacité et de la charge a appliquer pour observer la création de fissures, qui n’étaient pas
observables pour des temps de recuits inférieurs a 40 heures. Pour des durées de céramisation
supérieures a 400 heures, la croissance de ces cristaux mene progressivement a 1’opacité du

verre dans le lointain infrarouge.

298-13

Fig. 11.24. Observation au MEB de la vitrocéramique obtenue par recuit du verre 62.5GesS »-

12.58b,853-25CsClI a 290°C durant 132 heures.
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Malgré le fort coefficient de dilatation thermique de I’halogénure d’alcalin, aucune
modification du coefficient de dilatation n’a été observée apres céramisation (tableau 11.4). La
cristallisation du CsCl provoque une séparation de phase progressive qui modifie peu la

structure principale du réseau vitreux.

Tableau 11.4. Coefficient de dilatation du verre 62,5GeS>-12,55b,53-25CsCl recuit a 290°C

selon différentes durées

Temps de recuit a 290°C | 0h 14h  32h 70h

a (10°.K™" 22,6 23,6 23,0 225
Incertitude (10°K™") | £0,3 +04 +03 =+0,3
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6 Conclusion

Les premicres vitrocéramiques transparentes dans 1’infrarouge, obtenues de fagon
reproductible, ont été réalisées au laboratoire Verres et Céramiques de Rennes. Ces

vitrocéramiques présentent une bande de transmission allant du visible jusqu’a 11,5 pm.

Les études thermodynamiques effectuées nous ont permis d’optimiser les parametres
de nucléation et de croissance de cristallites. Par analyse de diffraction de rayons X, nous
avons déterminé que les particules générées sont constituées d’une phase cubique a base de

CsCl.

La céramisation contr6lée du verre 62,5GeS,-12,5Sb,S3-25CsCl a conduit a une lente
formation de particules d’une taille comprise entre 50 et 100 nm. Le controle de la vitesse de
cristallisation de phase CsCl peut s’expliquer par la mobilité réduite de gros cation Cs" au sein
du verre. Leur faible diffusion engendrerait une limitation du taux de césium aux abords des

cristaux, expliquant une lente croissance des particules.

Malgré une densité d’environ 15% de cristaux, les propriétés mécaniques du verre
telles que la dureté et la ténacité ont faiblement évolué pour de courts temps de céramisation.
En effet, la cristallisation du CsCl modifie peu la structure originelle du verre. Ainsi, le verre
résiduel garde ses propriétés mécaniques initiales. Cependant, nous avons noté une croissance
continue de la charge critique a I’initiation de fissures en fonction du temps de recuit. Les
principales modifications des caractéristiques mécaniques ont été obtenues par cristallisation
d’une seconde phase sous forme d’aiguilles, inhérente au verre de base, lors de traitements

thermiques supérieurs a quarante heures.

62



Chapitre Il : Verres et vitrocéramiques de chalcogénures a base de sulfures

Bibliographie

[1]J.A. Savage, Infrared optical materials and their antireflexion coating, Adam Hilger Ltd,
1985

[2]J. Zarzycki, Les verres et 1’état vitreux, Ed. Masson, Paris, 1982

[3] A.K. Varshneya, Fundamentals of Inorganic glasses, Academic Press, 1994

[4] X.H. Zhang, These de I’Université de Rennes 1, 1988

[5] Y. Guimond, Thése de I’Université de Rennes 1, 1998

[6] M. Guignard, Thése de I’Université de Rennes 1, 2005

[7] A.B. Seddon, 9" International Symposium on Non-oxide glasses, 1994

[8] Zhang, X. H.; Fonteneau, G.; Lucas, J. Tellurium halide glasses, ‘New materials for
transmission in the 8-12 pm range’, INCS, 104(1), 38-44, 1988

[9] K. Senechal, Thése de I’Université de Rennes 1, 2003

[10] S. Danto, Theése de 1I’Université de Rennes 1, 2005

[11] I. Melscouet, Thése de I’Université de Rennes 1, 2000

[12] Camilo, Gilberto M., Mechanical properties of chalcogenide glasses : A Review.,
Proceedings of SPIE, 4940, 222-229, 2003

[13] G. Beall, Glass-ceramic material, Glass Science and Technology 8, Zdenek Strnad, 1986
[14] Xianghua Zhang, Hongli Ma and Jacques Lucas, ‘A new class of infared transmitting
glass-ceramic based on controlled nucleation and groth of alkali halide in a sulphide based
glass matrix’, JNCS 337, 130-135, 2004

[15] C. Kittel, Introduction to solid state physics, 1. Jhon Wiley and sons Ed, 1976

[16] C. Kittel, Physique de 1’¢tat solide, Dunod, Paris, 1998

[17] Kokorina V.F., Glasses for Infrared Optics, 1966

[18] B.Frumavora, M. Frumar, J. Malek, Mater. Res. Bull. 29, p 1035, 1994

[19] B.R. Lawn et D.B. Marshall, « hardness, toughness and brittleness : an indentation
analysis », J.Am.Ceram.Soc. 62 [7-8], 347-350, 1979

[20] J-P. Guin, Thése de I’Université de Rennes 1, Octobre 2001

[21] J-P. Guin, T.Rouxel, J-C. Sangleboeuf, I. Melscoet, J. Lucas, J.Am, Ceram. Soc. 85 (6),
p 1545,2002

[22] E. Le Bourhis, P. Gadaud, J-P.Guin, N. Tounerie, X.H. Zhang, J. Lucas, T. Rouxel,
"Temperature dependance of the mechanical behaviour of a GeAsSe glass”, Scripta Materialia

45, p 317-323, 2001

63



Chapitre Il : Verres et vitrocéramiques de chalcogénures a base de sulfures

[23] N. Afify, M.A. Abdel-Rahim, A.S. Abdel-Rahim, M.M. Hafiz, INCS 128, p269, 1991
[24] N. Afify, INCS 142, p247, 1992

[25] Cernoskova E. Z.G. Ivanova, V. Pamukchieva, Thermo-chim Acta 316, p 97, 1998

[26] J. Vasquez, P.L. Lopez-Alemany, P. Villares, R. Jiméez-Garay, J. Alloys Compd. 270, p
179, 1998

[27] Turnbull. D., ‘Rate of nucleation in condensed systems’, J. Chem. Phys., 17, 71-73, 1949
[28] M. Volmer, A. Weber, ‘Klimbildung in {iberséttitgen gebilden’, Z. Phys. Chem. 119,
p.277-301, 1926

[29] M.C. Weinberg, E.D. Zanotto, ‘Re-examination of the temperature dependence of the
classical nucleation rate : homogeneous nucleation in glass’, INCS, 74, p.1905-1909, 1991
[30] M. Volmer, M. Marder, ‘Zur theorie der linearen kristallisationsgeshwindigkeit’, Z.
Phys. Chem. 154, p. 97-112, 1931

[31] D.Turnbull, M.H. Cohen, ‘Crystallisation kinetics and glass formation’, Modern aspects
of the vitreous atte, Ed. S.D. Mackenzie, 1960

[32] C.S. Ray, D.E. Day, W. Huang, K.L. Narayan, T.S. Cull and K.F. Kelton, JNCS 204, p.
1, 1996

[33] C.S. Ray, X. Fang and D.E. Day, J. Am. Ceram. Soc. 83 (4), p. 865, 2000

[34] C.S. Ray and D.E. Day, J. Am. Ceram. Soc. 73 (2), p. 439, 1999

[35] H.E. Kissinger, Anal. Chem. 29 (11), p. 1702, 1957

[36] J. Malek, Thermochim. Acta 267, p. 61, 1995

[37] Prodhomme. L Rayleigh diffusion in optic glass. Comptes rendus hebdomadaires des
seances de 1'Academie des sciences, 245(3), 300-2, 1957

[38] S. Hendy, ‘Light scattering in transparent glass-ceramics’, Appl. Physics letters, vol. 81,
N°7, 1171, 2002

[39] S. Zhu, HL. Ma, L. Calvez, X. Zhang, J. Lucas, JL Adam,H. Shang, T Rouxel, ‘Optical

and mechanical properties of far infrared transmitting glass ceramics’, ISNOG 2005

64



Chapitre 111

Synthese et
caracterisation de
nouveaux verres de
chalco-halogénures a

base de selenium






Chapitre 111 : Synthése et caracterisation de nouveaux verres de chalco-halogénures a base de Se

1 Introduction

L’émission d’un corps est directement liée a sa température. Ainsi, plus un corps est
chaud, plus il émet de rayonnements électromagnétiques et plus son rayonnement se décale
vers les courtes longueurs d’onde. Comme le montre la figure III.1, le domaine visible est
atteint pour des températures supérieures a 1000K, la surface du soleil étant a environ 6000K,
celui-ci nous apparait blanc. Les corps proches de la température ambiante (300K), tel que le
corps humain, émettent a leur maximum entre 8 et 12 um. Aussi, I’énergie rayonnée par le

corps humain est proche de 60 Watts.
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Fig. I11.1 : Emission de corps noirs a différentes températures selon la longueur d’onde

Dans le but de travailler pleinement avec les deux fenétres de transparence
atmosphérique comprises entre 3-5 et 8-12 um (figure II1.2), nous avons substitué le sélénium
au soufre. Comme décrit au chapitre 2 (Rel.Il.7), un élément de masse molaire supérieure
provoque un décalage de la coupure multiphonon vers les grandes longueurs d’onde. Le
sélénium, élément de masse molaire supérieure a celle du soufre, permet de décaler la coupure

multiphonon des verres vers les grandes longueurs d’onde jusqu’a 16 um.
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Fig. I11.2. Transparence de I’atmosphére et principales absorptions

Les verres a base de germanium, sélénium et antimoine ou arsenic, ont ét¢ longuement
étudiés [1-3]. Pour des raisons d’hygiéne et de sécurité, nous avons opté pour un travail
exclusif avec I’antimoine. En effet, ’arsenic nécessite d’étre chauffé¢ a température élevée
dans le but de le purifier. Bien que les verres de chalcogénures les plus commercialisés
contiennent de I’arsenic, la possibilité de travailler en présence d’'un ¢€lément toxique tel que
I’oxyde d’arsenic As,O3 en forte proportion, doit étre évitée. Nous avons choisi d’écarter les
verres a base de tellure car bien qu’ayant un large domaine de transmission pouvant excéder
les 20pum, ces verres possedent une faible stabilit¢ thermique [4]. Le choix de syntheése de

verres a base de sélénium s’est donc imposé.

Des halogénures d’alcalins ou de métaux ont été incorporés aux verres Ge-Sb-Se a
fortes liaisons covalentes. Au cours de ce chapitre, nous présenterons les domaines vitreux
obtenus par addition de ces ¢léments au pseudo-binaire GeSe,-Sb,Ses. Les propriétés
physiques et thermomécaniques, la résistance a la corrosion de compositions spécifiques

seront décrites.
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2 Domaines vitreux connus a base de Ge-Sb-Se

2.1 Ternaire Ge-Sb-Se

Le domaine vitreux du systetme Ge-Sb-Se est bien connu. Les verres issus de ce
systeme sont étudiés depuis plus de 30 ans essentiellement pour leur transmission qui s’étend
de 0,8 4 16 microns [5-7]. Ils sont candidats pour I’imagerie thermique dans la 3°™ fenétre
atmosphérique 8-12 microns. Plusieurs de ces verres sont commercialisés par au moins trois
sociétés : Amorphous Materials Inc (USA), Vitron (Allemagne), et Umicore IR Glass

(France).
Les caractéristiques des éléments utilisés pour synthétiser ces verres sont rassemblées
dans le tableau III.1. A titre de comparaison, le prix moyen au kilo de chaque élément

pratiqué sur le marché actuel est indiqué.

Tableau I11.1. Caractéristiques principales des éléements Ge, Sb, Se.

P Masse atomique  Trysion  Tebultition Prix

(g.cm™) (g.mol™) (°C) (°C)  Euros/Kg
Ge (SN) 5,32 72,59 937,4 2830 1500
Sb (5N) 6,69 121,75 630,5 1380 400
Se (5N) 4,79 78,96 217 685 100

Compte tenu du prix du germanium, de nombreuses études ont été effectuées pour
développer des verres sans cet ¢lément. Cependant, les verres obtenus sont soit instables
thermodynamiquement (les verres Sb,Ses-Cul par exemple [8-9]), soit relativement fragiles

mécaniquement (Te-As-Se) pour €tre utilisés comme optiques frontales.

Le domaine vitreux du systéme ternaire Ge-Sb-Se est représenté a la figure I11.3 pour

des verres trempés a I’eau a température ambiante.
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Ge
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Fig. I11.3. Diagramme ternaire Ge-Sb-Se

———trempe a lair, trempe a ’eau, ---- ligne GeSe,-Sh,Se;

Sans purification préalable, la transmission infrarouge de ces verres présente de fortes
absorptions caractéristiques des vibrations des groupements Ge-O, O-H et H,O, situées

respectivement a 12,8 um, 2,9 um, 6,2 um.

Le systéme ternaire Ge-Sb-Se nous sert de point de départ aux recherches de nouveaux
diagrammes vitreux. Sur le plan structural, dans le cas limite de GeSe;, les tétraédres GeSea),
sont directement connectés les uns aux autres. Si 1’on raisonne par analogie avec le cristal
GeSe,, les tétracdres peuvent étre connectés soit par les sommets soit par les arétes
(figure I11.4). Des mesures en spectroscopie Raman [10-11] sur des verres du systéme
Ge,Se(1x) ont montré la présence de vibrations caractéristiques de tétracdres GeSes

connectés par les arétes dans le verre GeSe;.
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Connexion par aréte

Connexion par sommet

Fig. 111.5. Représentation de la structure cristalline Sb;Se;

Il est impossible d’obtenir Sb,Ses seul a 1’état vitreux. La figure III.5 représente la
structure cristalline du Sb,Ses. 1l a ét¢ démontré par Tideswell et al. que les cristaux Sb,S; et
Sb,Ses présentent un isomorphisme [12]. Les atomes d’antimoine peuvent avoir de 3 (M1)a 5
atomes de sélénium en proches voisins (M2). Les longueurs de liaisons Sb-Se varient de
2,576 4 2,777 A. Les angles Se-Sb-Se varient de 86,6° a 96° et les angles Sb-Se-Sb de 91,0° a
98,9°. La structure consiste en des chaines paralléles selon I’axe c. Les liaisons les plus fortes

sont dans les chaines ; cependant les interactions entre chaines demeurent fortes. Il existe dans
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la littérature quelques diagrammes pseudo-ternaires tels que GeSe,-Sb,Ses-ZnSe ou GeSe,-

Sngeg- CdTe.

2.2 Ternaire GeSe,-Sb,Se;-ZnSe/CdTe

Les diagrammes vitreux du systéeme GeSe,-Sb,Ses—ZnSe/CdTe ont été¢ déterminés par
Vassilev et al. [13-15], de la fagon suivante : 7g de verre dans un tube de diamétre 10 mm
sont trempés dans de 1’eau glacée apres un traitement thermique de 12 heures a 760 °C. Nous
avons souhaité étudier I’influence des conditions de synthése et de trempe sur 1’évolution de

la région vitreuse et des propriétés thermomécaniques des verres obtenus.

Nous avons choisi d’incorporer ce type de matériau au diagramme binaire GeSe;-
Sb,Ses, car ces matériaux possedent des indices de réfraction similaires a celui du verre. En
effet, les verres du binaire GeSe,-Sb,Se; possédent des indices de 2,6, tandis que celui du
ZnSe est de 2,4 et 2,7 pour le CdTe a Ium. Nous avons vu précédemment que la diffusion

diminue lorsque les cristallites ont un indice de réfraction proche de celui du verre.

Le pourcentage de ZnSe dissous change considérablement en fonction de la trempe
effectuée. Dans notre cas, il n’excede pas 12% contre 25% dans le cas présenté par Vassilev
(figure I11.6). Le zinc pourrait jouer le réle de nucléant mais I’impossibilité¢ d’en insérer de
fortes proportions, nous laisse supposer que le taux de cristallisation sera faiblement augmenté

par rapport aux verres de base Ge-Sb-Se.

GeSe,
GeSe,

9 90 10
100 0 100 0
Sh,Se, 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 znge SP,S€30 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 CdTe

Fig. I11.6. Domaines vitreux déterminés par Vassilev et al.
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Vassilev et al. ont déterminé les régions vitreuses par diffraction RX des systémes
GeSe, (AsySes)-Sb,Se;-CdTe. Des verres ont été obtenus dans une région riche en GeSe;,
pour des pourcentages de ce dernier variant de 2 a 70% sur la ligne GeSe;-SbySes. Une
proportion supérieure a 19% molaire de CdTe a été dissoute dans le systeme binaire GeSe,-
Sb,Ses (figure I11.6). Notre procédé de synthése a conduit a I’incorporation de 14% molaire de
CdTe.

Les principales caractéristiques physiques et chimiques de ces verres telles que la
masse volumique, microdureté, les températures de transition vitreuse, de cristallisation et de
fusion, ont par la suite été étudiées. Les auteurs ont ainsi remarqué que la masse volumique
des verres augmente avec ajout de Sb,Se; et la duret¢ avec ajout de GeSe,. En outre,
I’addition de chalcogénes du groupe V (As, Sb) augmente considérablement la taille de la
région vitreuse. Les caractéristiques thermiques des verres synthétisés dans ces deux systémes
ont ¢t¢ ¢tudi¢es. Ces verres possedent généralement des AT inférieurs a 100°C et par

conséquent de faibles résistances a la dévitrification [13-15].
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3 Recherche de nouvelles compositions vitreuses

3.1 Synthese des verres de chalcogénures

La synthése en tube scellé est une méthode classique pour la préparation de verres de

chalcogénures ; elle a été présentée au cours du chapitre II.

3.1.1 Controle de I’homogénéité

Contrairement aux verres de sulfures, un systéme optique, comprenant une diode
émettant a 1,55 pm et une caméra proche infrarouge, a été utilisé afin de contrdler
I’homogénéité des verres et la présence ou non de phases cristallisées (figure I11.7). Les verres
¢tudiés dans le systeme Ge-Sb-Se ont un début de transmission proche de 800 nm et sont
totalement opaques dans le visible [16]. Ce dispositif permet de contrdler I’homogénéité
d’échantillons massifs de verre sous forme de lamelles ou dans des tubes scellés de faible
diametre. Nous pouvons y observer les inclusions, bulles, fissures ou la présence de ‘sirop’

(figure IIL.8).

Ce montage nous a permis d’améliorer 1’homogénéité des verres en optimisant la
procédure de préparation. Ce dispositif offre la possibilité¢ d’observer la présence de bulles,
dues au rétreint ou aux gaz piégés, avant méme de sortir le barreau du tube scellé ; il permet

¢galement de déterminer rapidement si le matériau obtenu est vitreux.

Echantillon de verre

/
'\/v

Diode laser 1.55 pm Lentilles Camera IR

Fig. I11.7. Montage optique permettant de controler ’homogénéité des verres
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homogéne présentant des sirops (b).

3.1.2 Purification

WS

Fig. I11.8. Controle de I’homogénéité des verres a 1,55um : verre homogéne (a), verre non

Le germanium, le sélénium et 1’antimoine sont d’une pureté SN mais peuvent

présenter une oxydation de surface. Dans le but d’¢éliminer la couche superficielle d’oxyde

SeO,, une simple purification du sélénium a été effectuée en chauffant le tube contenant tous

les éléments a 240°C sous vide. La purification est rendue possible car le SeO, posséde une

tension de vapeur supérieure a celle de 1’élément pur (tableau II1.2). Pour déterminer les

diagrammes vitreux, les autres éléments de départ n’ont pas été purifiés.

Tableau I11.2. Pression de vapeur des éléements Se, Sb et de leurs oxydes a différentes

températures [17]
Pression de vapeur (en mm Hg)
Température (°C) Se SeO, Sb Sb,03
200 0.004 1,89 _ _
250 _ _ _ _
275 0,096 74 _ _
300 0,24 200,07 _ _
600 _ _ 0,06 1,94
630 _ _ 0,16 4,50

73



Chapitre 111 : Synthése et caracterisation de nouveaux verres de chalco-halogénures a base de Se

La purification par la distillation permet 1’élimination des bandes d’absorption dues a
la présence de liaisons OH-, H,O, Ge-O, etc. Cette étape est indispensable a 1’obtention de
bonnes propriétés optiques du verre. De plus, il est connu que la nucléation dans la matrice

vitreuse est facilitée en présence d’impuretés et peut conduire a une cristallisation hétérogene.

Une simple purification du sélénium par chauffage durant 2 heures a 240°C ou des
halogénures d’alcalins durant 2 heures a 650°C n’est pas suffisante pour diminuer la présence
d’impuretés (carbone et oxygene). Les bandes d’absorption restantes proviennent donc des
oxydes de surface du germanium, de 1’antimoine ou du gallium, des métaux incorporés et,
majoritairement, de 1’eau moléculaire provenant de 1’addition d’un halogénure d’alcalin, qui

est généralement hygroscopique.

3.1.3 Distillation

L’¢tape de distillation des ¢léments a été nécessaire pour obtenir des verres ne
présentant aucune bande d’absorption. Les chalcogenes, et surtout les halogeénes, sont connus

pour avoir des pressions de vapeur €levées.

La technique actuelle permettant d’obtenir des verres de grande qualité optique est
fondée sur la réalisation d’une distillation des ¢léments de départ sous vide statique. Une
¢tude précédente avait permis de déterminer qu'un dopage de 1000 ppm de Mg dans un verre
ayant pour composés principaux Ge, Se, Sb, permettait d’éliminer les bandes d’absorption
dues a la présence d’oxygene [18]. En effet, le Mg, métal réducteur, forme de fortes liaisons
avec 1’oxygéne menant a la magnésie MgO [19]. Cet oxyde réfractaire dont la température de
vaporisation s’¢léve a 3600°C ne peut étre distillé. L’addition de 1000 ppm de Mg s’est
avérée dans notre cas trop importante; MgSe se forme au cours de la synthése, provoquant un
faible déficit de sélénium et une légere déstabilisation du verre. Une addition de 200 a 500
ppm de magnésium s’est avérée plus appropriée. Le verre est alors synthétisé, broyé

grossiérement puis placé dans un montage sous vide (figure I11.9).
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Fig. II1.9. Schéma du montage réactionnel utilisé pour la synthése de verre purifié

Dans le cas de verre contenant du gallium, cet ¢lément est directement positionné dans
la partie inférieure du tube. En effet, les faibles tensions de vapeur du gallium ne peuvent
permettre sa distillation. Aprés avoir atteint un vide secondaire de I’ordre de 10° mbar, le
montage est scellé¢ au-dessus du filtre (2) puis placé dans un four tubulaire de distillation a
deux zones (figure II1.10). Le filtre contenant le verre est positionné dans une zone de chauffe
et, a haute température, les éléments se condensent dans le tube en silice maintenu hors du
four. Cependant, une distillation standard des verres de chalcogénures réalisée au laboratoire
par I’intermédiaire d’une filtre chauffé sous vide statique jusqu’a 1070°C n’a pas permis
d’obtenir un composé final steechiométrique. Un résidu final contenant principalement Cs et

Sb est maintenu dans le filtre.
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SOOAK
™,
NN
Zone chaude,
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Fig. I11.10. Distillation sous vide statique

Un systeme complexe de distillation sous vide dynamique des verres a donc été
¢laboré afin d’obtenir une excellente purification tout en gardant les proportions
steechiométriques souhaitées (figure III.11). Le montage comprend un systéme de
refroidissement a I’azote liquide pour permettre la condensation des halogénes et du sélénium,
¢léments les plus volatils dans le tube réactif. Afin d’éviter le passage du verre sous forme
liquide dans la zone de condensation, la partie contenant les éléments a été abaissée et une
encoche réalisée. Un premier verre contenant 500 ppm de magnésium est synthétisé, il est
distillé en le chauffant sous vide dynamique de 10 mbar avec une vitesse de montée en

température de 15°C/min jusqu’a 850°C.

Refroidissement a

m I’azote liquide ;
L!—! 1R

acuum pump

Ge, Se,
(Sb), CsCl1 +
Mg

Fig. I11.11. Systéme de distillation des verres de chalco-halogénures.
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Le tube est alors scellé en amont du rétrain (2) et au-dessus du systéme de
refroidissement (1). Celui-ci subit par la suite un traitement thermique décrit précédemment
(chapitre II). Les diffractions RX et des analyses EDS indiquent que le résidu de distillation
contient du MgO (gris) et du MgSe (jaune) en faible proportion. Une addition de 500 ppm de

Mg permet 1’¢limination des bandes liées a la présence d’oxydes et un maintien de la

steechiomeétrie initiale.

La figure III.12 présente la différence de transmission infrarouge entre un verre non
purifié et un verre distillé. La bande d’absorption principale Ge-O située a une longueur

d’onde de 12,8 um est éliminée, au méme titre que les bandes d’absorption H,O (2,8 et 6,3
um) et Se-H (7,8 um).
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Fig. I11.12. Optimisation de la transmission infrarouge par distillation du verre,

a) verre purifié, b) verre non purifié

La principale difficulté, lors de processus de purification sous vide dynamique, est de
maintenir I’intégralité des ¢léments les plus volatils tels que les halogeénes en amont du
systeme de refroidissement a 1’azote liquide. Comme le montrent les analyses réalisées par

EDS (tableau III.3), les proportions d’halogénures d’alcalins varient peu suite a une

distillation réalisée sous vide dynamique.
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Tableau I11.3. Analyse quantitative des éléments avant et apreés distillation de verre

70GeSe-208b,Se3-10Csl (a) et 60GeSe;-30Sb,Ses-10RbI (b).

(a) - Csl (b) - RbI

Avant distillation Apres distillation Avant distillation Apres distillation
(théorique) %at. %at. (théorique) %at. %at.
Ge 21,12 21,51 17,14 18,37
Se 60,60 59,17 60 57,98
Sb 12,12 12,96 17,14 18,45
I 3,03 3,30 2,85 2,95
Cs/Rb 3,03 3,06 2,85 2,25

I est important de souligner que ce type de manipulation est délicat car les halogenes
sont susceptibles de corroder les pales des pompes a vide si la manipulation n’est pas

maitrisée.

De nombreuses études sont actuellement en cours afin d’améliorer la purification des
halogénures d’alcalins et le maintien de la stoechiométrie en diminuant le nombre d’étapes

transitoires.

3.2 Synthése de verres de chalcogénures en systéme ouvert
3.2.1 Introduction

Les mati¢res premicres utilisées pour réaliser des verres de chalcogénures sont moins
coliteuses que des monocristaux de germanium ou des polycristaux de ZnSe. Cependant, les
montages complexes de silice a usage unique augmente considérablement le colt de
production des lentilles. Afin de remédier a ce probléme, nous avons étudié la possibilité de
diminuer les colts des verres transmettant dans la troisiéme fenétre atmosphérique en

préparant des verres de chalcogénures sans tube scellé.

Les fortes tensions de vapeur des €éléments chalcogenes et la nécessité d’éviter la présence
d’oxygeéne et d’impuretés au sein des verres de chalcogénures rendent la synthése de ce type
de verre impossible a I’air ambiant. Nous avons souhaité étudier le comportement de ces
matériaux lorsqu’ils sont synthétisés en boite a gants, dans une atmosphére d’argon a faible

teneur en eau (15 ppm).
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3.2.2 Mode opératoire

La boite seche est placée sous atmosphére neutre d’argon, elle comprend deux fours
nécessaires a la préchauffe du moule et a la chauffe du verre. Le systéme de synthése est un
systéme classique de synthése de verres a base d’oxydes. Il est constitué d’un moule en laiton
et d’un contenant en silice congu de manicre a faciliter la coulée. Une étude précédente a été
effectuée par Bornstein et al. sur la réalisation de fibres de chalcogénures en boite a gants,
montrant la possibilité de fibrer sans augmentation des bandes d’absorption O-H ou H,0 [20].
Un brevet sur ces méthodes de synthése a récemment été déposé par Syllaios et al. Cependant,

aucun résultat significatif n’a été montré par la suite[21].

Nous avons dans un premier temps basé notre é¢tude de synthése sur des verres stables
face a la cristallisation et avons opté pour la synthése de verre 2S2G, dont la composition
initiale est GasGe,sSbjoSeso. Avant de synthétiser le verre a partir de chaque élément, nous
refondons un verre 2S2G dans le but de déterminer les paramétres thermiques optimum de
trempe. Ce verre est refondu a 650°C durant 20 minutes, sans que des dégagements gazeux
importants se produisent. Un moule en laiton préalablement chauffé¢ a Tg est placé sur une
brique réfractaire pour éviter les pertes thermiques au contact de 1I’enceinte métallique de la
boite a gants. Le bain fondu est rapidement coulé dans le moule de forme cylindrique chauftfé

a Tg (figure I11.13).

Fig. II11.13. Photo du moule cylindrique et du verre coulé
Nous nous sommes principalement intéressés a 1’évolution de la transmission, de

I’homogénéité et des propriétés thermomécaniques des verres apres coulée. La température du

moule est un facteur déterminant d’une synthése réussie sous atmosphére controlée. En effet,
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une température nettement inférieure a la Tg provoque des contraintes thermiques au cceur du
verre et par conséquent son éclatement ; une température trop élevée induit la formation de

bulles internes au verre ou la cristallisation de micro-particules.

3.2.3 Transmission optique

I demeure difficile de controler I’homogénéit¢ du verre sans systéme
d’homogénéisation du bain fondu (figure I11.14). En outre, il est nécessaire de maitriser la
viscosité du mélange lors de la trempe pour éviter des flux successifs du mélange et par
conséquent une inhomogénéité croissante. Les expérimentations ont montré qu’une

préchauffe inférieure de 40°C a Tg permet 1’obtention de verres sans bulles ni cassures.

Fig. I11.14. Controle de I’homogeénéité d’un verre 2S2G synthétisé en boite a gants

Nous remarquons sur la figure III.15 que les refontes et coulées successives
provoquent une diminution progressive du pourcentage de transmission. Ce phénomene
s’explique par une diffusion croissante due a 1’augmentation d’impuretés, au fur et a mesure
du nombre de trempe et de refonte du verre. Cependant, 1’objectif principal de cette étude est
I’absence de bandes d’absorption dues a la vibration de liaisons comportant de 1’oxygene

apres synthése.
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Fig. I11.15. Transmission de verres 252G synthétisés puis coulés en boite séche

Les hautes températures de fusion d’¢léments tels que le germanium ou 1’antimoine,
combinées aux fortes tensions de vapeur des halogénures d’alcalins et du sélénium, rendent

difficile la syntheése de verres de chalco-halogénures en boite a gants a partir d’éléments

1solés.

Nous avons souhaité réaliser une solution solide stable a base de germanium et de
sélénium en broyant finement les éléments (poudre de ’ordre de 1um) en les chauffant a
240°C, soit a la limite de la température de fusion du Se. Le but principal de la manipulation
consiste a obtenir un composé¢ vitreux par réaction solide-solide de la forme GeSes. Le verre
GeSe4 possede une Tg proche de 150°C et aucun point de fusion car il ne cristallise pas.
Cependant, quelques vapeurs de sélénium provenant des chaines de Se, intermédiaires aux
tétracdres GeSe, peuvent apparaitre pour des températures supérieures a 350°C. La synthese
de ce composé permettrait d’incorporer par la suite I’antimoine a des températures supérieures
en évitant tout départ de Se gazeux. Il est connu que la température de fusion d’un élément est
diminuée lorsque celui-ci est intégré dans un bain fondu. L’ajout de gallium, liquide au dela
de 30°C, permettrait d’abaisser le point de fusion de I’antimoine. Les deux éléments cités
précédemment ne peuvent &tre incorporés au cours d’une réaction solide-solide car la
génération de cristaux de SbySes; ou Ga,Ses;, a haute température de fusion, rend la fusion du
mélange difficile. Les tentatives ont a ce jour toutes échoué car seule une faible proportion de

germanium a réagi avec le sélénium a 240°C.
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3.2.4 Analyse chimique par EDS

L’homogénéité de la steechiométrie du verre a été étudiée par analyse chimique EDS
(Energy Diffusion Spectroscopy) en différentes hauteurs de 1’échantillon. Malgré les flux
successifs de coulée, nous avons constaté que la steechiométrie du verre est respectée au fur et
a mesure de la coulée. Cependant une faible perte de sélénium est observable aprés plusieurs

refontes de verre.
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4 Systeme ternaire GeSe,-Sb,Se;-halogénures d’alcalins ou de métaux

Lors des études décrites au chapitre précédent, nous avons conclu qu’il est difficile
d’obtenir des vitrocéramiques a partir d’un verre de chalcogénures hautement covalents.
L’incorporation de composés ioniques est nécessaire pour pouvoir controler la nucléation et la

croissance cristalline.

4.1 Propriétés des halogénures d’alcalins

Les caractéristiques des halogénures d’alcalins que nous avons principalement utilisés

au cours de ces travaux sont listées dans le tableau 111.4 :

Tableau I11.4. Principales caractéristiques des halogénures d’alcalins Csl, Rbl, KI

Masse  Trans. 'ndicede Conductivité  Coefficientde 5. . Module
M (g/mol) volumique mission réfraction T fusion  thermique dilatation (evg) P d'Young
a n W/(m.K)]  (x10-6K-1) (GPa)
. . 39,1 4 75K
Csi| 25083 451 2% 195 gk JAAZBE 4g3az03K 62 5,3
H ' 74,71 4 850K
0,252 . .
Rbl | 212,374 3,55 sopm 163 920K 99a84K 392203 5,8
KI | 166,02 313 038 1,64 996K 2,1a298K 40,24298K 6,2 31,5
a42 pym

Les alcalins sont généralement utilisés en tant que modificateurs de réseaux dans les
silicates. Le phénoméne de dépolymérisation induit par la création de liaisons non pontantes
provoque une diminution de la température de fusion du mélange. Nous supposons que, dans
le cas de verres de chalcogénures, les halogeénes se greffent sur le squelette vitreux créant la
rupture de liaisons Ge-Se, Sb-Se ou Se-Se. Les alcalins ont un role de contre cation
permettant de maintenir une structure ¢lectriquement neutre. Les liaisons ioniques entre les
alcalins et le réseau apériodique sont assurées par des atomes de Se portant une charge
négative. Nous avons représenté schématiquement le processus d’incorporation de 1’iode dans
le réseau apériodique par incorporation de Csl sur la figure II1.16. Cependant, ces éléments
étant fortement hygroscopiques, ils nécessitent une manipulation dans des boites a gants a

faible teneur en eau.
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Fig. I11.16. Réle des halogénures d’alcalins dans la structure vitreuse

4.2 Ternaire GeSe,-Sb,Se;-MX

4.2.1 MX = CsX

Les domaines vitreux des systétmes GeSe;-Sb,Ses;-CsX (X=Cl, Br, I) ont été
déterminés en utilisant la méthode de synthése avec des tubes de silice scellés sous vide par
trempe dans 1’eau (figure I11.17). L’introduction d’anion de gros diamétre meéne a des

domaines vitreux plus étendus.

100

Sh2Se3 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 (Cg-X

Fig. I11.17. Diagramme ternaire GeSe,-Sbh,Se;-CsX avec X=CI (a), Br (b), I (¢)

La substitution du soufre par le sélénium provoque une forte diminution de la région

vitreuse. De maniére identique aux verres synthétisés dans le systétme GeSe,-Sb,Ses-CsX,
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nous supposons que les ions halogenes (I', Br’, Cl) sont liés au Ge ou Sb pour former des
atomes non-pontants. Certains séléniums sous forme Se™ interagissent directement par des
liaisons ioniques avec I’alcalin Cs'. Cette théorie structurale de la formation du réseau
apériodique pourra étre appliquée de facon similaire aux systémes comprenant des
halogénures d’alcalins ou de métaux. Nous avons constaté que 1’addition progressive d’un
halogénure d’alcalin conduit a une diminution de la température de transition vitreuse li¢e a la
dépolymérisation du verre par formation progressive d’atomes non-pontants. De plus, une
diminution de la stabilit¢ thermique est observable pour une dissolution d’halogénures
d’alcalins supérieure ou égale a 10%, par apparition d’un pic de cristallisation. Les
températures caractéristiques des verres 1, 2, 3 (figure II1.17), avec incorporation de CsI sont

présentées dans le tableau IILS :

Tableau I11.5. Températures caracteéristiques des verres xGeSe-ySbh,Ses-7Csl

Verre GeSe, Sh,Ses Csl Tg (T) TX ()
1 76 24 0 293
2 68 22 10 264
3 61 19 20 250 372

Nous avons ¢galement comparé 1’influence de 1’ionicité des composés sur la stabilité
thermique des verres. Nous constatons que celle-ci diminue par incorporation d’éléments a

forte ionicité (tableau II1.6).

Tableau I11.6. Températures caracteéristiques des verres 60GeSe;-308b,Se3-10CsX

Composé Tg (°C) Tx (°C)
Csl 254 -
CsBr 251 -—-
CsCl 259 386

Les compositions contenant un taux de germanium maximal possedent des
températures de transition ¢levées en raison de I’augmentation du nombre de coordinations
(Nc=4 pour le Ge, Nc=3 pour le Sb, Nc=2 pour le Se et Nc=1 pour I’iode). Le début de
transmission est repoussé¢ de facon quasi-lin€aire vers les grandes longueurs d’onde en

fonction du pourcentage molaire d’antimoine incorpor¢ (figure I11.18).
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Fig. I11.18. Influence du pourcentage molaire en Sb sur le début de transmission (nm)

Nous avons déterminé I’indice de réfraction linéaire par la relation I1.6 utilisée dans le
chapitre 1. Les verres réalisés a partir du diagramme vitreux GeSe,-Sb,Se;-CsX présentent
des pourcentages de transmission maximum variant de 62 a 68% en fonction de la teneur en
antimoine et en éléments incorporés. L’indice estimé des verres est donc compris entre 2,54

et 2,87.

4.2.2 MX = (Na/K)X

L’incorporation d’halogénures d’alcalins plus petits de type NaX ou KX dans le but de
réaliser des échanges ioniques a également été étudiée. La diffusion de cations a gros rayons
tels que Rb" ou Cs’, d’un bain fondu vers I’intérieur d’un verre, permettrait de créer une

compression a la surface et augmenterait par conséquent la dureté surfacique du verre.

Les expériences ont montré qu’il est impossible de synthétiser des verres avec une
concentration en KX supérieure a 3%. L’insertion de 5% de Nal dans la matrice Ge-Sb-Se
provoque également la création de vitrocéramiques. Pour les échantillons contenant 10% de
Nal, la diffusion MIE créée par de gros cristaux (2 a Sum) présents au sein de la matrice
vitreuse, rend le verre complétement opaque. Ces cristaux sont parfaitement visibles méme au

microscope optique (figure I11.19).
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Fig. I11.19. Observation au microscope optique de microcristaux pour la composition

70GeSe-208bySes-10Nal

La nature des cristaux a été déterminée par diffraction de rayons X. La position des
pics les plus intenses émergeant du halo vitreux indique la présence majoritaire de cristaux de
Nal. Les essais de céramisation montrent qu’il est impossible de contrdler la nucléation et la

croissance cristalline dans ces verres.
4.2.3 MX =Rbl

Les cristaux de Rbl sont connus pour avoir des valeurs de dn/dT (variation de I’indice
de réfraction en fonction de la température) négatives proches de -4,6.10° K'. La
cristallisation d’un tel composé devrait permettre la diminution du dn/dT du verre de base qui
est environ de 5.10° K'. Nous avons dissous jusqu’a 17% de RbI dans le systéme binaire
GeSe»-SbySe; ; un domaine vitreux relativement important existe dans le systéme ternaire

(figure 111.20).

100 0
szseg 0O 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 RbI

Fig. I11.20. Diagramme ternaire GeSe-Sb;Ses-Rbl
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Ces verres posseédent une stabilité thermique moindre que celle des verres a base de
Csl. Le verre 60GeSe;-30Sb,Ses-10RbI (nommé Rbl1) posseéde une Tg de 260°C et une Tx de
398°C. donnant une différence de plus de 130°C, ce qui minimise les risques de cristallisation

lors de la mise en forme (par moulage ou par fibrage, par exemple).

4.2.4 MX = Cul

Les verres de chalcogénures contenant de 1’iodure de cuivre ont été étudiés par
différentes équipes [8-9,22-24]. 1l en ressort que 1’apport de cuivre sous forme de Cul permet
I’obtention d’un large domaine vitreux. Nous avons confirmé le résultat en introduisant
jusqu’a 38% molaire de Cul dans le diagramme binaire GeSe,-Sb,Ses (figure I11.21). Une des
motivations d’introduire du Cu” dans le verre réside dans la possibilité d’obtenir un matériau
photosensible et que des particules métalliques puissent se précipiter avec une illumination

laser par exemple.

GeSe,
0

100

100
Sb,Se; 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 Cul

Fig. I11.21. Diagramme ternaire GeSe;-Sb;Ses-Cul

Les analyses thermiques montrent que ces verres possédent une faible résistance a la
cristallisation lorsque le taux de Cul augmente, avec souvent un AT=Tx-Tg inférieur a 100°C
(tableau I11.7). Cependant, le cuivre étant peu stable sous sa forme Cu’, il est difficile de
savoir quel est le degré d’oxydation de cet ¢lément dans le verre. Nous constatons que la
température de transition vitreuse diminue lorsque la teneur en Cul augmente. Il est fort
probable que le cuivre ne s’insére pas dans le réseau vitreux et qu’il joue le role de

compensateur de charge électrique de certains séléniums présents sous forme Se'.
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Tableau I11.7. Températures caracteéristiques des compositions xGeSe-ySbh,Ses-zCul

Composition 9O % (Q) T)Ecg)Tg
GeSe, | Sh,Se; Cul
40 50 10 223 315 92
50 40 10 231 358 127
60 30 10 240
70 20 10 254 383 129
20 60 20 195 284 89
30 50 20 208 301 93
40 40 20 209 294 85
50 30 20 217 270 53
60 20 20 244 300 56
20 50 30 194 277 83
30 40 30 195 254 59

4.2.5 MX = Pbl,

L’intérét de I’introduction du plomb sous forme de Pbl, serait de faire cristalliser le
compos¢ PbSe aux intéressantes propriétés optiques. De nouvelles compositions vitreuses
basées sur PbX, (X=CI, Br ou I) ont été étudiées par Cheng et al. [25] ; il a ét€ démontré que
le Pbl,, composé a caractére iono-covalent (Pb*", 2I) pouvait vitrifier seul dans des conditions
de trempe drastique. La structure du verre est alors constituée de polyedres (Pbls)™ liés par les
coins et/ou cotés afin de construire un réseau désordonné en trois dimensions. Ceci n’est pas
réalisable pour le composé PbBr, du fait d’une ionicité plus forte entre les liaisons Pb-Br

qu’entre les liaisons Pb-I.
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Fig. I11.22. Diagramme ternaire GeSe;-Sb,Ses-Pbl;

Une forte proportion d’iodure de plomb, supérieure a 50%, a été ajoutée au pseudo-
binaire GeSe;-Sb,Se; (figure 111.22). Avec une si forte proportion de Pbl, dissoute, on peut
considérer que le plomb et I’iode jouent un role dans la structure du réseau vitreux [26].
Pareillement a la théorie structurale du verre 62,5GeS,-12,55b,S3-25CsCl proposée dans le
second chapitre, nous pouvons supposer que les ions I ajoutés en trés forte proportion
viennent casser des liaisons Sb-Se pour former des liaisons Sb-I. La neutralité est maintenue

par le role de contre-cation du Pb*" lors de la création de deux liaisons Sb-Se.

Au méme titre que le Cul, I’incorporation progressive de Pbl, induit une diminution de
la température de transition vitreuse par création progressive de liaisons non pontantes

(tableau IIL.8).

Tableau II1.8. Températures caractéristiques des compositions xGeSe-ySb,Se;-zPbl;,

GeSe2 Sbh2Se3 Pbl2 Tg (T) Tx () Tx-Tg
50 40 10 232
60 30 10 237
70 20 10 277 393 116
80 10 10 296 404 108
40 40 20 209 312 103
50 30 20 196 380 184
60 20 20 228 360 132
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5 Systémes ternaires GeSe,-Sbh,Se;-matériaux réfractaires

Les matériaux réfractaires sont connus pour posséder des propriétés mécaniques et
thermiques trés intéressantes, tels que des duretés et ténacités élevées, un faible coefficient de

dilatation, ce qui leur confére une forte résistance aux chocs thermiques.

Tableau II1.9. Propriétés mécaniques de matériaux réfractaires

— " :
Propriétés S|I|ce. GASIR 2 Alu.mme Gap BP La,S,
quartz vitreuse vitreux corindon
Températre de | 54 2100 1477 | 2527 | 2100
fusion ()
p (glcm®) 2.20 1,18 4,70 3,08 4,01 2.9 4,91
Indice de 1,46 1,46 2,6 1,76 3,02 3,1
réfraction
a(10®.K™h 0,54 0,75 16 8,1 5.3 3,0 11,5
Conductivité
thermique 1,46 1,8 0,23 26-35 75,2 350 ---
(W.m™.KY
Module d'Young | -, -, 68 19 350-400 | 147 200 110
(GPa)
Dureté (GPa) 12 6 1,7 26 18 76 7

* Les propriétés mécaniques du verre GASIR sont données pour comparaison

Nous avons tenté¢ d’améliorer les propriétés mécaniques de verres IR en précipitant des
matériaux réfractaires tels que SizN4, GaN, GaP, BN, BP qui possédent des duretés tres
¢levées, 1000 fois supérieures a celle d’un verre de chalcogénures, mais de faible conductivité
thermique. Nous nous sommes intéressés dans un premier temps a I’incorporation de La,S; au
systéme GeSe,-Sb,Ses, puis a I’incorporation de phosphore dans des verres de type 2S2G (Se,

Sb, Ge, Ga) ou dans des matrices vitreuses ou le gallium est remplacé par du bore.

5.1 Ternaire GeSe,-Sb,Ses-La,S;

Les tentatives de synthése de verre a base de GeSe,-Sb,Ses-La,S; en tubes de silice
scellés ont été rapidement abandonnées. Les tubes de silice ont implosé lors de la montée en

température dans des fours basculants.
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En effet, le lanthane additionné corrode fortement la silice, la rendant trés fragile.
C’est pourquoi les quelques verres obtenus présentaient systématiquement des bandes
d’absorption Si-O a 9 um. Ainsi, au méme titre que les verres GalaS, nous avons ¢été¢ dans
I’obligation de synthétiser ces verres dans un creuset en carbone vitreux [27]. Les verres
obtenus avec cette méthode contiennent beaucoup de microbulles. De plus, I’addition d’un
¢lément relativement léger comme le soufre, provoque une diminution de la coupure
multiphonon proche de 11,5 um. Ces verres ne peuvent donc convenir pour des applications

en imagerie thermique fonctionnant dans la 3°™ fenétre atmosphérique (8-12 pm).

5.2 Ternaire GeSe,-Sb,Se;-(B/Ga)P
GeSe,

0

100

10
100 0

szgego 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 x-p

Fig. I11.23. Diagramme ternaire GeSe-Sb,Se;-XP avec X=Ga (a), B (b)

Les matériaux BP et GaP ont été intégrés au binaire GeSe,-Sb,Se; sous forme de
monoéléments, Ga, B, P, afin d’améliorer la dureté du verre. Deux méthodes distinctes ont été
imaginées afin d’obtenir du BP ou GaP avec une structure type diamant dans le verre. La
premicre est basée sur I’hypothese que la faible affinité du bore et du phosphore dans le bain
fondu de Ge, Se, Sb permettrait la cristallisation de phase GaP ou BP lors de la trempe; le
bain fondu aurait ici un simple réle de solvant. La seconde possibilité, si 1’intégration de ces
¢léments s’aveére possible, serait d’adapter des traitements thermiques dans le but de

cristalliser ces phases.
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Jusqu’a 40% de BP et 15% de GaP ont pu étre additionnés au binaire GeSe,-Sb,Ses
(figure II1.23). Des verres homogenes et ne présentant aucun cristal ont été synthétisés. La
limite du diagramme vitreux est obtenue lorsque le phosphore est introduit en exces dans la
matrice vitreuse. Le phosphore présent dans le verre réagit de fagon fortement exothermique
au contact de 1’air et provoque I’inflammation de ce dernier. Nous observons que les verres
contenant du bore et du gallium ont des coupures multiphonons respectives d’environ 11,5

um et 16 um (figure I11.24). Des applications en imagerie thermique ne peuvent étre
envisagées pour les verres contenant du BP.
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Fig. I11.24. Transmission de verres (e=2mm) a base de GeSe;-Sb,Se;-XP avec

a) X=Ga, b) X=B

5.2.1 Hypothése structurale

Pour de fortes proportions de phosphore, les verres synthétisés dans les deux systémes

présentent des microbulles dans le volume. Nous avons émis 1’hypothése de la création de
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liaisons P,Ses; ou P,Ses dans le bain fondu a partir d’un exceés de phosphore. Ces composés,
connus pour étre volatils, sont piégés au cceur du verre lors de la trempe. Les fortes stabilités
thermiques et mécaniques (coefficient de dilatation stable, K¢ > 0,200) des verres a base de
BP laissent supposer que le bore s’intégre dans le squelette vitreux de maniére similaire au
gallium. Les propriétés mécaniques des verres synthétisés seront discutées plus en détail
ultérieurement. Selon ces hypotheses, il sera difficile de cristalliser des phases réfractaires par

traitement thermique sans dénaturer intégralement le réseau vitreux.

5.2.2 Spectroscopie RMN

Afin de vérifier les hypothéses établies précédemment, nous avons recuit des
¢chantillons de BP et GaP au-dessus de leur Tg pour observer I’évolution de la structure
vitreuse. Le bore et le phosphore étant des noyaux sensibles en Résonance Magnétique
Nucléaire, nous avons étudié 1I’environnement de ces deux atomes ainsi que celui du sélénium,
par RMN dans les verres a forte teneur en BP et GaP. Aucune différence n’a été observée
entre les spectres des verres de base et ceux des verres contenant des microcristallites. Nous
pouvons supposer que la faible teneur en éléments cristallisés ( < a 5%) ne permet pas de

discerner les modifications de 1’environnement de ces trois atomes.

94



Chapitre 111 : Synthése et caracterisation de nouveaux verres de chalco-halogénures a base de Se

6 Nouveaux verres sans germanium Sb,Se;-Pbl,-Cul

6.1 Systéme Sb,Se;-MX

La formation de verres a été déterminée par Xiujian Zhao et al. [28] dans des systémes
Sb,Se;-MXn ayant un rapport de champ de force entre cations et anions approprié. Certains
alliages tels que Cul, HgBr,, Hgl,, HgBr,,PbBr,, Pbl,, ont permis d’obtenir du verre avec
Sb,Se; tandis qu’aucun systéme vitreux n’a pu étre établi avec les alliages métalliques
suivants : CdBr;, Agl, AgBr, TiBr. Les verres synthétisés ont des Tg comprises entre 110 et
180°C et sont transparents jusqu’a 22 pm, les Tg les plus ¢élevées étant obtenues par ajout de
Cul. La probabilité¢ de former du verre est maximale pour des ratios atomiques de (I+Se ou
Br+Se)/Sb = 2,5-3. En outre, la Tg tend a diminuer lorsque la proportion de Sb,Se; diminue,
ce qui est explicable par I’augmentation de Br ou de I non pontants. Le principal intérét de ces

verres est associé au fait qu’ils sont exempts de germanium, élément rare et cher.

6.2 Domaine vitreux Sb,Se;-Pbl,-Cul

Au cours des diverses investigations de diagrammes vitreux, nous avons remarqué que
I’incorporation de Cul et Pbl, favorise la formation de verre, c’est pourquoi I’étude a été
portée sur le diagramme ternaire Sb,Ses;-Cul-Pbl,, sans addition de stabilisateur dans un

premier temps.

Des premieres €tudes avaient été réalisées dans ce sens par Wasylak sur le systéme
Sb,Se;-BaCl,-PbCl [29] et par Bolotov sur le systéme As,;Se;-Pbl,-Cul [30]. Nous avons
¢tudié le diagramme ternaire Sb,Ses-Pbl,-Cul en synthétisant des matériaux ayant un ratio
entre Cul/Pbl, de 0,1, 0,3 et 0,5. Un petit domaine vitreux a été obtenu. Seul un ratio Cul/
Pbl, égal a 0,3 a permis d’obtenir des verres (figure I11.25). Nous constatons que ces verres
possedent de faibles propriétés thermiques avec de basses températures de transition vitreuse

(entre 120 et 160°C) et un AT=Tx-Tg inférieur a 100°C (tableau II1.10).
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SboSe3
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Fig. I11.25. Diagramme ternaire du systéme Sb;Se;-Cul-Pbl,

Tableau I11.10. Caracteéristiques des verres a base de Sb;Se;-Cul-Pbl,

szse3com<p:?jltlon Pbi2 T9(0) ™(C) |Tx-Tg(T)| densité
30 50 20 128 188 60 577
40 42 18 148 206 58 5,67
50 36 14 162 224 62 5,61

6.3 Transmission optique

La courbe de transmission du verre 30Sb,Se;-50Cul-20Pbl, (figure I11.26) présente des
diffusions aux petites longueurs d’onde caractéristiques de la présence de nanocristaux. Ce
verre a un début de transmission supérieur a 1 pm et est transparent jusqu’a 12 um, avec une
transmission maximale de 55%. Nous constatons une diminution de la transmission vers 8 pm

qui correspond a une harmonique d’absorption multiphonon.
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Fig. I11.26. Courbe de transmission du verre 30Sb,Se3-50Cul-20Pbl,

Ce verre a faible colit ne présente que peu d’intéréts du fait de sa faible résistance face

a la cristallisation et d’une transmission médiocre dans le domaine de longueur d’onde

compris entre 8 et 12pum.
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7 Durabilité chimique

Afin de qualifier un verre pour des applications, il est nécessaire d’étudier sa durabilité
chimique dans différents environnements. La transmission infrarouge est utilisée pour cette
¢tude puisqu’elle est trés sensible aux attaques chimiques. L’aspect superficiel du verre avant

et apres la corrosion est observé au microscope optique.

Nous avons contrdlé au cours du temps la perte en masse, I’évolution des courbes de
transmission des différents verres subissant 1’attaque ainsi que 1’aspect surfacique des verres.
Le verre de base 63,6GeSe;-36,4Sb,Ses, les compositions 60GeSe;-30Sb,Se; avec 10% de
RbI (nommé RbIl) ou Csl (Csll) ou Cul (Cull) ont été choisis dans le but d’étudier
I’influence des halogénures d’alcalins et du cuivre sur la durabilité chimique. Tous les essais

ont été réalisés sur des échantillons polis a faces paralleles.

Nous avons étudié la résistance a la corrosion de ces quatre compositions face a des
attaques chimiques dans des solutions basiques (NaOH), acides (HNO;3) pour différentes

concentrations, dans de 1’eau a différentes températures ou encore a 1’air chaud.

7.1 Résistance a la corrosion par I’air chaud

Tous les échantillons placés dans un four ventilé a 80°C + 2°C durant 24 heures n’ont
subi aucune attaque surfacique. Les spectres infrarouges ne montrent aucune formation ou
agrandissement de bandes liées a la présence d’oxydes; les photographies réalisées au

microscope ne dévoilent aucune modification de I’état surfacique.

7.2 Résistance a la corrosion par 1’eau chaude

Apres 40 heures de traitement dans un bain d’eau a 80°C, aucune corrosion de la
surface de I’échantillon n’a été constatée pour des verres a base d’antimoine contenant une
addition de 10% d’halogénures d’alcalins. La masse de verre et les courbes de transmission
n’ont pas évolué¢ au cours de la manipulation pour ces verres. Nous pouvons penser que
I’absorption surfacique est trop faible pour observer un accroissement des bandes

d’absorption liées a la présence d’eau.
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7.3 Résistance aux agents acides

Aucune altération de la transmission infrarouge n’a été décelée aprés 15 heures de
traitement dans un bain acide de concentration 0,1M, I’épaisseur et la masse de 1’échantillon

n’ayant pas évolué.

Dans un bain acide fortement concentré (14,44M), les échantillons contenant des
halogénures d’alcalins subissent une dégradation rapide de la surface et par conséquent de
leur transmission ; le bain acquiert alors une coloration rouge qui s’intensifie au cours de
I’expérience. La perte de masse est estimée a 34 mg/h pour des verres de 10 mm d’épaisseur
et 2 mm de diametre contenant des halogénures d’alcalins. Apres 8 heures de traitement, le
verre de base, sans halogénure d’alcalin, n’a subi aucun dommage significatif. Il est fort
probable que les ions H30" provoquent une rapide hydrolyse en surface par réaction aux

halogénes et, par conséquent, la dégradation de 1’échantillon.

7.4 Résistance aux agents basiques

Une attaque basique de 15 heures dans un bain de soude 0,01M a température
ambiante ou a 50°C n’a provoqué aucune dégradation surfacique des échantillons ; aucune
absorption supplémentaire n’est observée. Cependant une attaque a la soude plus concentrée
(0,IM) a température ambiante provoque une dégradation en surface du matériau, plus ou

moins rapide selon la composition.

Les échantillons contenant de 1’iode se dégradent plus rapidement que le verre de base
ou le verre contenant du cuivre. On peut observer une forte dégradation de la transmission
dans les courtes longueurs d’onde pour les compositions a base d’iode puis une baisse

continue de la transmission maximale (figure 111.27).
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Fig. I11.27. Evolution des spectres de transmission infrarouge en fonction du temps

d’immersion de différents verres dans NaOH 0,IM (e=2mm a t=0h)

20

Cette perte de transmission dans les courtes longueurs d’onde est sans doute li¢e a un

phénomene de dissolution puis de cristallisation d’espéces qui se déposent en surface. Nous

pouvons observer I’apparition de nombreux points blancs caractéristiques de cette

dévitrification partielle sur la figure I11.28.
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Fig. I11.28. Surface du verre de base aprés 7 heures d’immersion dans un bain de soude

0,IM (microscope optique x1000)

La masse et 1’épaisseur de verre diminuent proportionnellement au temps d’immersion
dans I’acide (figure I11.29). Une perte de masse de 16 mg/h est observée pour des verres de 10
mm d’épaisseur et 2 mm de diametre. Nous avons de plus constaté que I’endommagement des

verres par la soude est bien plus important au niveau des rayures de polissage.
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Fig. I11.29. Evolution de la masse des échantillons (CsI ¢, RbI A, verre de base m) en
fonction du temps d’immersion dans NaOH 0,1M
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Au cours de cette étude nous avons pu mettre en évidence la sensibilité des verres
contenant des halogenes, a 1’humidit¢ et dans des milieux agressifs. Cependant, il est
important de signaler que tous les échantillons ont été conservés entre deux et trois ans a
I’atmosphére ambiante et qu’aucune dévitrification ou corrosion n’a été¢ constatée. Comme
nous l’avions démontré au préalable (chapitre II), une augmentation de la teneur en

halogénures d’alcalins accroit le phénomeéne d’hydrolyse.
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8 Caractérisation des verres a base de GeSe,-Sb,Se;-MX

Les méthodes de caractérisation des propriétés mécaniques des matériaux ont été
décrites dans le chapitre II. Les conditions expérimentales sont identiques pour permettre une

comparaison des résultats.

8.1 Masse volumique

La masse volumique augmente en fonction du taux d’antimoine contenu dans des
verres pour une série de composition xGeSe,-(1-x)Sb,Ses (tableau II1.11). Ceci s’explique

facilement par le fait que ’antimoine (M=121,75g/mole) est plus lourd que le germanium

(M=72,59g/mole).

Tableau I11.11. Caractéristiques mécaniques des verres de loi

de composition (GeSe) ..(ShySe3).

o 060 | Tx () Dureté | Ténacité ot Aoand
GeSe,  Sb,Se 3 g X E (GPa G- andgap
2 29%31 (g/lem®) (Kg/mm?) (MPa.l"lJI/z) ( ) or(lO K ) (nm)
90 10 4,38 337 ---- 175 0,198 19,75 13,3 781
80 20 4,56 304 ---- 178,6 0,183 19,2 14,3 840
70 30 4,70 278 ---- 170,8 0,196 20,3 15,8 964
60 40 4,84 259 ---- 153,6 0,23 20,2 16,6 1057

L’incorporation d’un taux croissant de Pbl, ou de Cul, qui s’insérent sous forme de
Pb>" et Cu' entre les tétraddres formant le squelette du verre, augmente aussi
significativement la masse volumique. Cependant, celle-ci demeure relativement stable, que
I’on ajoute 10 ou 20% molaire de CslI (figure I11.30). Nous pouvons supposer que 1’addition
de gros cations tel que le Cs" modifie la réticulation du réseau en écartant les tétraédres, ce
qui provoque une dilatation du réseau. De plus, les halogénes ouvrent les liaisons générant
aussi une augmentation du volume molaire. Nous avons au final une masse volumique plus

¢levée qui reste cependant inférieure a celle des verres contenant du Pbl, ou du Cul.
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5 10 15
% molaire MX

20

Fig. I11.30. Masse volumique en fonction de ’addition d’halogénures ou de métaux

d’alcalins pour des compositions présentant un rapport GeSey/Sh,Se; égal a 2,33.

8.2 Coefficient de dilatation

On note qu’un faible taux d’antimoine (figure I11.31) ou l’introduction de gallium

permettent de diminuer le coefficient de dilatation thermique (tableau III.12). A contrario,

I’incorporation d’halogénures d’alcalins (Rbl, Csl) entraine 1’augmentation du coefficient de

dilatation.

Coefficient de dilatation
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04
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Fig. I11.31. Evolution du coefficient de dilatation thermique pour la loi de composition

xGeSer-(1-x)Sb,Se;
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Tableau. I11.12. Evolution du coefficient de dilatation thermique (1 0°K") en fonction du

taux d’ajout pour des compositions présentant un rapport GeSeySh,Se; égal a 2,33.

% molaire Csl Rbl Pbl2 GaP BP
0 15,8 15,8 15,8 15,8 15,8
10 17,8 17,4 16,5 14,6 16,8
20 18,3 18,8 17,4

8.3 Dureté Vickers — Ténacité

Les verres obtenus par addition de Cul, posseédent des propriétés mécaniques
comparables aux verres de base GeSe,-Sb,Se; (tableau III.13). Les verres a base de Pbl,
(tableau III.14) présentent une diminution de dureté identique aux verres contenant des

halogénures d’alcalins tels que Csl et Rbl (tableau I11.15 et II1.16).

Les verres synthétisés dans les deux diagrammes pseudo-ternaire GeSe,-Sb,Se;-BP et
GeSe,-Sb,Ses-GaP ont présenté des ténacités et modules d’Young relativement élevés et des
coefficients de dilatation thermique relativement faibles par rapport aux verres contenant des
halogénures (tableau III.17-18). Les études de propriétés mécaniques des verres a base de
composés réfractaires ont indiqué une augmentation de la ténacité ( Kc=0,266) et une plus
la duret¢ (180 Hv) par rapport au verre du

faible augmentation de systeme

xGeSer-(1-x)SbySes. Ces données démontrent que les verres obtenus ont une bonne aptitude a

la résistance aux chocs thermiques.

Tableau I11.13. Caractéristiques mécaniques des verres du systeme GeSe,-SbySes-Cul

GeSe2  Sb2Se3  Cul | p (glemd) (th'r‘r’]mz) (MP:: 12 E(GPa) oeft.
60 30 10 4,71 161 0,144 2046 0273
70 20 10 4,59 165 0224 1965 0273
80 10 10 4,41 174 0259 1875 0,282
50 40 10 4,89 157 0178 2082 0274
40 50 10 5,02 150 0226 21,01 0271
20 50 30 5,29 146 0,265 2311 0,290
30 40 30 5,40 142 0,266 2545 0,278
20 60 20 5,18 143 0,262 2468 0,286
30 50 20 5,40 150 0,273 24,8 0,274
40 40 20 5,290 144,90 0195 2097 03349
50 30 20 5,155 152,10 0,203 236 0,2942
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Tableau I11.14. Caractéristiques mécaniques des verres du systeme GeSe;-Sbh,Ses-Pbl;

GeSe2  Sb2se3  Pbl2 | p(gem?) Hv (Kg/mm?) (MPff.(r:n 12y EGPR) P%?Sesfgn
50 40 10 5.09 135 0,235 10,78 0,285
60 30 10 4.96 136 0,242 19.3 0,285
70 20 10 4,82 142 0,25 19,12 0,284
80 10 10 4.68 139 0,185 17,54 0,282
40 40 20 5.30 126 0,208 196 0,283
50 30 20 5.14 142 0,217 17,85 0,279
60 20 20 5,05 129 0,233 17,22 0,288

Tableau I11.15. Caractéristiques mécaniques des verres du systeme GeSe,-Sb,Ses-Rbl

Composition 3 Hy Kc
Gese2 sb2ses Rrpl P @M ECPA) womm? MPam1)
60 30 10 4700 16,9 1389 0,134
70 20 10 4559 161 142 0,112
50 40 10 4825 17,66 1473 0,107

Tableau I11.16. Caractéristiques mécaniques des verres du systeme GeSe-ShySe;-Csl

Composition
GeSe, Sbh,Se; Csl P (g/cms) E (GPa) P((:)(i)sesf(];.n (Kg?n\flmZ) (MP:.::n”Z)
60 30 10 4,807 18,02 0,2882 138 0,178
70 20 10 4,635 17,63 0,2884 142
80 10 10 4,461 17,17 0,2879 1511 0,232
50 40 10 4,908 18,38 0,29 1374
60 20 20 4,593 16,41 0,2951 126,3 0,236
50 30 20 4,726 18,27 0,2874 123,7
40 40 20 4,838 18,08 0,2849 118,2 0,219
40 50 10 4,994 18,42 0,2892 129,7 0,175

Tableau 111.17. Caractéristiques principales de verres du systéeme GeSe,-Sb;Se;-GaP

Ty Tx | Tg-Tc p E Moandgap Hv Kc a

GeSea SbeSes GaP (o) (0) | (@) @em) (GPa) (nm) (Kgimm) (MPam') (10°K")

60 30 10 1258 --- - 4,134 19,1 834 170 0,235 14,6
70 20 10 1279 398 119 3,967 183 815 176 @ 0,266 12,5
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Tableau 111.18. Caractéristiques principales de verres du systéeme GeSe,-Sb;Se;-BP

70-20-10 60-30-10 80-10-10 65-20-15 60-20-20 50-30-20 40-40-20 50-20-30 50-40-10 30-50-20 40-30-30 30-40-30 40-50-1Q

Al()?l”r‘:?)ap 763 820 710 768 772 826 885 796 867 941 855 915 922

Ty () 272 269 322 293 286 265 248 278 252 236 255 238 241

Tx () 425 - - - 419 437 374 439 391 325 430 330 350
Tg-Tc (T)| 153 - - - 133 172 126 161 139 89 175 92 109
p(glem®) | 443 4,565 3,922 4301 4239 447 4512 4254 4,652 4807 4,502 4,606 4,739
(Kg|7r\rl1m2) 179 170 185 168 153 157 153 164 158 141 144 144 145
(MP}:.:MQ) 0,221 0,207 0,221 0,233 0,329 0,279 0,201 0,239 0,231 0,218 0,219 0,196 0,194

a(10°kh| 162 168 153 16,6 17,5 17,3 17,4 16,7 16,7 17,5 17,5 17,4 16,6
E (GPa) | 19,44 19,69 16,29 19,11 17,68 18,5 19,09 17,37 18,71 2332 17,51 19,47 21,35

La microdureté décroit avec 1’augmentation du pourcentage en Rbl, Csl, ou Pbl,,
comportement similaire a celui de la température de transition vitreuse. L’introduction
d’alcalins entraine une diminution de la dimensionnalité et par conséquent une diminution de
la résistance a la pénétration. Le matériau devient plus ‘mou’ et la résistance a la propagation
des fissures est accrue. En effet, nous avons remarqué que les verres du systeme GeSe,-
Sb,Se; présentent généralement un éclatement circulaire autour de 1’impact, caractéristique

d’une rupture conchoidale d’un verre dur et fragile. Les verres contenant des halogénures

présentent ces marques pour des charges d’indentations nettement plus élevées.

8.4 Module d’Young

Les verres du systéme GeSe,-Sb,Ses a forte teneur en GeSe, présentent les modules
d’¢élasticité les plus importants (tableau III.11). Nous avons constaté une baisse de ce dernier
par substitution progressive de Sb,Se; par du GeSe, dans le verre xGeSe;-(0,9-x)Sb,Se;—
0,1Cul (figure I11.32). 1l est cependant difficile de définir une loi d’évolution du module
d’Young en fonction du pourcentage d’halogénures ou de métaux d’alcalins incorporés a
partir des résultats obtenus. Les valeurs des modules d’Young des verres selon les différents

composés incorporés sont présentées dans les tableaux II1.13-18.
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Fig. I11.32. Evolution du module d’Young en fonction de xGeSe;-(0,9-x)Sb,Se;—0,1Cul.
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9 Conclusion

De nombreux diagrammes vitreux ont été explorés afin d’obtenir des compositions
vitreuses susceptibles de permettre le controle de la nucléation et de la croissance cristalline.
La substitution du soufre par le sélénium génere un décalage du band-gap vers I’infrarouge

rendant ces verres noirs, ainsi qu’un shift de la coupure multiphonon jusqu’a 16um.

L’incorporation de Cul ou de Pbl, au systeme GeSe,-Sb,Se; a permis d’obtenir de
larges domaines vitreux. L’augmentation de liaisons non pontantes par introduction
d’halogénures d’alcalins ou de métaux entraine une diminution de la stabilité thermique et des
propriétés mécaniques par dépolymérisation. Comme tous les verres de chalcogénures, ces
verres sont rapidement détériorés par des bases et acides concentrés mais sont peu sensibles a
I’eau, aux acides dilués et a I’air. Ces attaques sont superficielles, le verre recouvrant ses

propriétés optiques initiales apres un simple polissage.

Beaucoup de verres développés au cours de ce travail contiennent en méme temps des
composés covalents et des composés ioniques. Par conséquent, ils peuvent &tre de bons
candidats a I’obtention de vitrocéramiques dans lesquelles la génération de cristaux de petite

taille devra étre contrdlée.
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Chapitre 1V : Vitrocéramiques transparentes a partir de systemes GeSe,-Sb,Se;-MX

1 Introduction

Les optiques pour les caméras thermiques travaillant dans la fenétre 8-12 um sont
essentiellement constituées de coliteux monocristaux de germanium. L’ usinage de ce matériau
par diamant monopoint est long et trés onéreux. Les verres de chalcogénures offrent une

alternative grace a leur faible codt et leur facilité¢ de mise en forme par moulage.

Les propriétés mécaniques sont connues pour étre ‘le tendon d’Achille’ des verres de
chalcogénures. La génération de nanocristaux dans un verre peut étre utile pour améliorer les
propriétés thermomécaniques telle que la résistance aux chocs mécaniques et thermiques, sans
pour autant diminuer sa transparence. Il est indispensable pour ces optiques infrarouges de
maintenir une transparence maximale dans les fenétres atmosphériques 3-5 et 8-12 um, tout
en augmentant les propriétés thermomécaniques par formation de microcristallites. Or la
présence de gros cristaux dans la matrice vitreuse provoque une diffusion MIE menant
rapidement a 1’opacité de la vitrocéramique. Il est donc nécessaire de contrdler I’évolution de
la taille des cristaux en maitrisant les traitements thermiques et en suivant les phénomenes de

nucléation / croissance.

Comme mentionné précédemment, notre recherche est basée sur la découverte de
nouveaux systémes vitreux contenant a la fois des composés covalents tels que Sb,Ses, GeSe,
et des composé€s ioniques, représentés par des halogénures d’alcalins ou de métaux. Ces verres
serviront a I’obtention de vitrocéramiques en contrdlant la nucléation et la croissance de

cristaux formés par des traitements thermiques appropriés.

Dans ce chapitre, nous allons étudier la thermodynamique de la cristallisation de
diverses compositions présentées dans le chapitre III. Une large partie de ce chapitre sera
consacrée au verre 60GeSe;-30Sb,Ses-10RbI (RbI-1). Ces études nous permettront de
déterminer plus précisément les températures de traitement ainsi que les temps de recuit
appropriés a la formation de nanocristaux. L’évolution des phases cristallisées est suivie par
diffraction aux rayons X et par microscopie ¢lectronique a balayage. Les propriétés
mécaniques des vitrocéramiques ont été étudiées en relation avec la microstructure ; la mise

en forme de vitrocéramique par moulage a également été étudiée.
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2 Mode opératoire

Deux processus cinétiques différents sont connus pour mener a une séparation de
phase au sein d’un verre : la nucléation-croissance et la décomposition spinodale [1]. Nous
nous sommes uniquement axés sur le processus de nucléation-croissance au cours de nos
¢tudes pour I’obtention de vitrocéramiques transparentes. [2-3]. En effet, la décomposition
spinodale (démixtion de phases de densités différentes) est généralement connue pour créer

des pertes de transparence du verre [4-5].

Les verres sélectionnés pour cette étude ont une Tg supérieure a 200°C et présentent
une différence entre la température de cristallisation Tx et la Tg supérieure a 100°C. Selon le
critere de Hruby, discuté au chapitre III, les verres possédant un AT supérieur a 100°C sont
considérés comme stables. La durée et la température de traitement thermique sont
déterminées en fonction de la stabilité de I’échantillon et selon la taille des cristaux que 1’on
souhaite obtenir. Les vitrocéramiques sont refroidies a 1’air ambiant avant de subir un recuit
10°C sous Tg afin de diminuer les contraintes mécaniques au sein de la matrice vitreuse. Un

exemple de vitesse de nucléation et de croissance est présenté sur la figure I'V.1.

Zone :
1 nucléation pure
2 nucléation et croissance simultanées
3 croissance pure

Vitesse A

:
|
I
|
Nucléation! »
I
: il— Croissance
I

>
T, T, T; T, T
Fig. IV.1. Variation de la vitesse de nucléation (I) et de la vitesse de croissance (U) en

fonction de la température

La méthode la plus utilisée dans le milieu industriel consiste a réaliser un palier de
nucléation a une température légerement supérieure a Tg suivi d’un second palier dit de
croissance (courbe A, figure 1V.2), cette technique est possible lorsque les températures de
nucléation du verre et de croissance des cristaux ont au préalable été déterminées par étude

thermodynamique.
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Au cours de cette étude deux méthodes distinctes de céramisation ont été appliquées.
La premicre (courbe B, figure IV.2) consiste a réaliser un simple palier & une température
environ 40°C au-dessus de la Tg (soit entre T, et T3) et inférieure a la température du pic de
cristallisation Tx. Cette technique a pour but d’induire une nucléation tout en évitant une
croissance excessive de cristaux rendant le verre rapidement opaque aux rayonnements

infrarouges. Les températures T1, T2, T3 et T4 sont représentées sur la figure IV.1.

Une seconde méthode de céramisation a été appliquée afin d’accélérer la cristallisation
des échantillons de verres relativement stables face a la dévitrification. Ceux-ci sont chauffés
avec une rampe réguliere de 1°C/min jusqu’a des températures pouvant atteindre Tg + 140°C
puis refroidis a 1’air ambiant et recuits a Tg. Cette méthode permet de transiter par des phases
de nucléation puis de croissance des cristaux (figure IV.2, courbe C). Elle permet également
de contrdler I’aptitude a combiner le moulage et la céramisation de certaines compositions

vitreuses.

Fig. IV.2. Dépendance de la température en fonction du temps pour un traitement

thermique a deux paliers (A), a un palier (B), sans palier (C)

Il est important de noter que pour pouvoir étre comparées les diverses céramisations

ont été effectuées dans un méme four ventilé.
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3 Présentation des vitrocéramiques obtenues de facon controlable

3.1 GeSe,-Sb,Se;- ZnSe / CdTe

Le séléniure de zinc et le tellure de cadmium ont été introduits dans le systeme GeSe,-
Sb,Ses afin de jouer un rdéle de nucléant. Les verres synthétisés dans ces systémes ternaires
présentent de faibles résistances face a la dévitrification. Les échantillons obtenus au cours de
la recherche du domaine vitreux ont systématiquement été recuits a des températures variant
de 30°C au-dessus de Tg jusqu’a Tc selon différentes durées. Les compositions 70GeSe;-
25Sb,Ses-5ZnSe (ZnSe5) et 73GeSe;-20Sb,Ses-7CdTe (CdTed) ont été sélectionnées en
raison de leur aptitude a la cristallisation contrélée. La premiére nommée posséde une Tg de
284°C et une Tx de 340°C; la seconde, une Tg avoisinant 246°C et sans pic de cristallisation

en deca de 400°C.

Les courbes de transmission des vitrocéramiques 70GeSe,-25Sb,Ses-5ZnSe présentent
un shift du début de transmission vers les grandes longueurs d’onde, caractéristique de la

diffusion due a la présence de particules submicroniques (figure 1V.3).

70
+ 7ZnSe 5

- ZnSe5 340C 5h
50 - x ZnSe5 340C 7h

Transmission (%)
w
o o
| |
:‘;ﬁ;&
>
Pt

N
o
|
AROORNH
Hé5g0¢
B X %3 x

C
Pa

0 2 4 6 8 10 12
Longueur d'onde (um)

16 18

[N
I

Fig. IV.3. Transmission du verre GeSe;-SbySes-ZnSe pour des temps de recuit variables et

une température fixée a 340°C (e=2mm).

Les images réalisées au MEB présentent deux types de cristaux. Nous observons en

faible proportion des cristaux de 1 a 2 pm associés a une forte proportion de cristaux
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nanométriques (< 20 nm) homogénes en taille (figure IV.4). La faible taille des
nanoparticules et la faible proportion de microcristaux ont rendu I’analyse de diffraction RX
inapropriée ; nous n’avons pu déterminer avec exactitude la nature des phases cristallisées.
Les essais mécaniques (indentations Vickers, mesure du module d’Young par ultra-sons)
réalisés sur ces vitrocéramiques n’ont apporté aucune valeur ajoutée significative au matériau.
Nous pouvons supposer que la dispersion ainsi que la faible taille des cristaux n’ont qu’un
faible impact sur les propriétés mécaniques. Des temps de traitements thermiques supérieurs

conduisent a la croissance de grosses particules de Sb,Ses et par conséquent a I’opacité de la

vitrocéramique.

93{ u " 2‘ ’ = mm | 2 T ',é K i

2

| @

Fig. IV.4. Verre 70GeSe,-255b,Ses-5ZnSe recuit a 340°C 5 heures

Une étude similaire a été réalisée sur le verre 73GeSe;-20Sb,Ses-7CdTe pour vérifier
si cette composition pouvait étre candidate a la cristallisation contrdlée. Le verre a été chauffé
a 290°C pendant 14 heures et 310°C pendant 15 heures. Les courbes de transmission et la

visualisation au MEB des vitrocéramiques obtenues sont présentées sur la figure IV.5.

+CdTe 4
60 1 3 + CdTe4 rec290C 14h
50 + CdTe4 rec310C 15h

Transmission (%)

differentes durées (e=2mm) et visualisation au MEB
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Nous avons observé un phénomene de séparation de phase avec la présence d’entités
de 1pm éparpillées de maniere trés inhomogeéne dans le volume. L’analyse EDS de ces phases
a indiqué une teneur supérieure en cadmium et tellure par rapport au verre de base ; les pics
de diffraction RX ne sont caractéristiques d’aucune phase répertoriée. Les nombreux essais
réalisés ont démontré qu’il est impossible de cristalliser ce type de phase de fagon homogene

dans le verre.

3.2 GeSe,-Sb,Se;-CsCl

Nous avons procédé sur ce systéme a base de sélénium a des traitements thermiques
similaires a ceux effectués sur les verres du systeme GeS,-Sb,S3-CsCl, soit 30°C au-dessus de
Tg. La composition 73GeSe,-20Sb,Se;-7CsCl qui posseéde une Tg de 254°C et aucun pic de
cristallisation a T< 400°C a présenté les meilleures aptitudes a la cristallisation contrélée. De
nombreux cristaux sphériques de 70 a 150 nm ont été observés. La photographie IV.6 dévoile
qu’une forte proportion de cristaux se séparent de la matrice vitreuse lors de la préparation de
I’échantillon. Le faible lien entre verre et cristal démontré par ce phénomeéne s’explique par la
forte différence entre le coefficient de dilatation thermique du verre (16.10° K') et de la
phase CsCl cristallisée (30.10° K™). Trois vitrocéramiques ont été préparées par recuit a

280°C durant 15, 30 et 71 heures (figure IV.6).

a
o
I

&

w
o
I

+ CsCl 9 (base)

= CsCl 9 recuit 280TC 15h
10 1 « CsCl 9 recuit 280C 30h
x CsCl 9 recuit 280C 71h

Transmission (%)
N
o

0+ ; ;
0,7 0,9 11 13

15 17 19

, irm Fi LBt
Longueur d'onde (um) g - KU  X2B.B88 15mm,

Fig. IV.6. Courbe de transmission du verre 73GeSe;-208bSe;-7CsCl recuit a 280°C selon

differentes durées (e=2mm) et visualisation au MEB du verre recuit a 280°C 30 heures

Ce verre se situant en bordure de diagramme vitreux, nous avons vérifi¢ 1’absence de
nanoparticules au sein du verre de base, qui pourrait étre liée a une sursaturation de CsCl dans

le bain fondu. Bien que les images du verre trempé visualisées au MEB ne montrent aucune
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particule, nous avons souhaité confirmer ce résultat en représentant les courbes montrant In o

(a : coefficient d’absorption) en fonction de 1/A, caractéristique de 1’absorption due aux

u

transitions électroniques : Qu=Au exp(7) (rel.IV.1)

avec ay: coefficient d’absorption ; A, et B, : constantes dépendant du matériau ; A : longueur

d’onde.

Ces courbes montrent des formes similaires pour le verre trempé et les verres recuits
15h a 280°C et suivent la loi IV.1, nous en déduisons qu’ils ne contiennent pas de particules
ou celles-ci sont d’une taille trop petite pour engendrer de la diffusion (figure IV.7). Des
traitements thermiques effectués a 280°C selon des durées supérieures a 30h meénent a une

déviation par rapport a cette loi, liée a la diffusion de particules au sein du composite.

3,5

m CsCl 9 (base)
® CsCl 9 recuit 280C 15h

2,5 CsCl 9 recuit 280C 30h

T

11600 11800 12000 12200 12400 12600 12800 13000

Nombre d'onde (cm 7

Fig. IV.7. Absorption due aux transitions électroniques pour le verre 73GeSe-20Sb,Ses3-

7CsCl recuit a 280°C pour différentes durées de traitement

3.3 GCSCz-szseg- Cul

Les verres sélectionnés lors de 1’étude du diagramme vitreux ont subi un traitement
thermique de 10 a 20°C au-dessus de Tg selon des périodes variant de 1 a 5 heures. Nous
observons que des faibles temps de recuit provoquent un trés léger décalage du début de

transmission et de fortes pertes de transmission vers les grandes longueurs d’onde
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(figure IV.8). Ces pertes de transmission, uniquement relevées pour des verres céramisés et

quelle que soit la composition traitée, augmentent a partir d’une longueur d’onde de 2pum.

e =2,2mm

Transmission (%)

o 2 4 6 8 1 1@ U 1 B 2
Longueur d'onde (um)
Fig. IV.8. Courbe de transmission du verre de composition 60GeSe>-30Sb,Se;-10CuCl

avant (a) et apreés céramisation a 260°C pendant 1h (b)

Ces pertes de transmission sont similaires a celles observées dans des semi-
conducteurs III-V de type GaSb [6]. Les pertes de transmission sont ici provoquées par la

présence de porteurs de charge libre, qui peuvent étre modélisées par la théorie de Drude-

Zener :

= €3 1 ﬁ =Q )2
arca (47?03”’138) n(m7 0)2 U )N SA2N (Rel.IV.2)
m

Opca est le coefficient d’absorption des porteurs libres, m* leur masse effective, p leur
mobilité, N leur concentration, n est ’indice de réfraction, A la longueur d’onde incidente et S
une constante. Selon les principes de la mécanique quantique, il existe diverses valeurs de
I’exposant de la longueur d’onde, liées aux mécanismes de perte dominants. La collision avec
la matrice du semi-conducteur résulte dans des pertes par phonons acoustiques qui menent a
une augmentation de ’absorption fonction de A'~. Les pertes dues aux phonons optiques sont
fonction de A* tandis que les pertes dues aux impuretés provoquent une dépendance a A°* ou
A’ En général ces trois modes de perte sont présents et I’on peut alors écrire le coefficient
d’absorption :
arci=S(4A+BA+CH) (Rel.1V.3)

A, B et C sont des parametres de fit.
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Bien qu’un décalage du début de transmission caractéristique d’une diffusion de
nanocristaux soit visible sur les courbes de transmission, aucun cristal de taille nanométrique

n’a pu étre observé au microscope €lectronique a balayage.

Nous avons supposé que le cuivre se trouve dans la configuration d10 et que les
. + 5 N . , , . . . , 5 .y
cations Cu s’insérent dans les sites tétraédriques de la matrice vitreuse, la présence d’entités
Se” jouerait en conséquence le réle de contre-anion dans la matrice vitreuse. Toutefois, il est
. + . N . .
connu que la configuration Cu’ est instable et montre une forte tendance a la dismutation. Ce
phénoméne de dismutation est connu dans les verres de silice pour lesquels le cuivre

monovalent obtenu par addition de Cu,O se dismute par radiation selon [7] :

2Cu"+hv>Cu* +Cu’+w

Dans le but de déterminer si les vitrocéramiques obtenues ont des propriétés semi-
conductrices par formation de nanoparticules métalliques Cu’, des mesures de conductivité
électrique ont été effectuées sur des échantillons céramisés et non-céramisés. Ces mesures ont
¢été réalisées a I'IETR de 1I’Université de Rennes par la méthode dite des ‘quatre points’. Le
principe de cette technique consiste a faire passer un courant continu dans I’échantillon a
I’aide d’une source de courant et a mesurer sur deux autres contacts la différence de potentiel

par multimetre (figure IV.9).

Fig. IV.9. Mesure de la conductivité électrique par méthode des ‘quatre points’

L’appareil utilisé ne permet pas de déterminer précisément des résistances supérieures
a 10" Q.cm. La résistance calculée est proche de 10° Q.cm pour des échantillons céramisés ;
cette valeur trés élevée reste cependant conforme aux verres de chalcogénures. Nous ne

sommes donc pas en présence d’une vitrocéramique semi-conductrice.
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Il existe des centaines de publications traitant de I’emploi de la Résonance
Paramagnétique Electronique (RPE) sur le cuivre en solution, solide et verre. Les composés
GeSe; et le Sb,Se; étant diamagnétiques, la présence d’ions paramagnétiques Cu®’ rendrait
I’ensemble paramagnétique. Les tests n’ont pas permis de détecter une réponse
paramagnétique, que ce soit pour le verre de base ou les échantillons céramisés. Le Cu’ (d10)
n’a pas de signal en RPE, tandis que I’ion paramagnétique Cu”" (d9) montre des variations de
spectre RPE ; nous pouvons donc supposer que le cuivre se trouvant majoritairement sous le
degré d’oxydation I dans la matrice vitreuse, engendre ses pertes de transmission lors de son

excitation a certaines longueurs d’onde.
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4 Etude thermodynamique du verre 60 GeSe,-30 Sb,Se;-10 RbI

4.1 Méthode isotherme

Johnson, Mhel [8] et Avrami [9] ont mis en équation les cinétiques de changement de
phases. Il est ainsi possible de déterminer la fraction cristallisée d’un verre en fonction du
temps a partir de 1’équation suivante :

x =1—exp(—kt)" (Rel.IV.4)
x : fraction cristallisée au temps t
n : exposant d’Avrami
k : constante suivant une loi de type Arrhénius (s') 4 une température donnée selon

Ea
RT

k=k exp(-——%)  (RelIV.5)

avec ko : facteur de fréquence (s'l) ; Ea : énergie d’activation du phénomeéne de cristallisation

(J.mol™") ; R : constante des gaz parfaits ; T : température (K).

La valeur de I’exposant d’Avrami (n) est directement liée au type de croissance
cristalline : mono, bi- ou tridimensionnelle. Cette croissance peut s’effectuer par I’interface

verre/cristal ou par diffusion. [10].

Cependant, cette hypothése est applicable dans le cas de cristallisations isothermes
pour lesquelles les vitesses de nucléation et croissance sont indépendantes du temps. Cette
théorie reste acceptable dans des domaines de température restreints en premicre
approximation [11]. La suite logique veut que la premiere étude consiste en une étude de
cinétique de cristallisation par méthode isotherme. Par la suite, les calculs par méthode non

isotherme devraient corroborer les résultats obtenus.
En prenant deux fois le logarithme et en remaniant I’expression IV.4 on obtient :

In[-In(1-x)|=nlnk+nlns (Rel.IV.6)
ainsi

dinlill=x))l_ -~ ReL1v.7)

dInt
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Selon I’approximation de Borchardt [12-13], il est possible de déterminer la fraction
cristallisée au temps t en tenant compte du rapport entre la fraction de la surface du pic
obtenue a cet instant t et la surface totale du pic de cristallisation. Ce rapport est présenté a la

figure IV.10.

A

R 7~E

_ X
2
s
=)
:
S
<
=
[

p temps

Fig. IV.10. Détermination de la fraction cristallisée au temps t par méthode isotherme.

La pente n obtenue en tragant In[-In(1-x)] en fonction de In(t) représente le coefficient

d’Avrami; k, ordonnée a 1’origine, est le taux global de la réaction.

La méthode isotherme permet de calculer 1’énergie d’activation E, a partir du

logarithme népérien de 1’équation I'V.5. On obtient alors la relation :
E
Lnk =Ink, ——* (Rel.IV.8)
RT

I1 est ainsi possible de déterminer 1’énergie d’activation de la cristallisation en reportant In k

en fonction de 1/T.

La thermodynamique de cristallisation de diverses compositions présentées dans le
chapitre III a été étudiée. Dans cette partie, le verre 60GeSe;-30Sb,Ses-10RbI (RbI 1) est
sélectionné pour cette étude en raison de son aptitude a la cristallisation controlée. Afin de
réaliser les études thermodynamiques, 10 mg de poudre de chaque échantillon sont placés
dans un creuset en aluminium. Les nacelles contenant le verre Rbl-1 ont été recuites a des
températures fixes comprises entre 310°C et 400°C durant 1 heure. Le flux thermique est
enregistré en fonction du temps. Ces expériences ne nous ont pas permis de déduire
précisément 1’énergie d’activation du verre Rbl-1 puisque la présence simultanée de deux pics

de cristallisation ont été observés sur les thermogrammes. Une déconvolution de ces deux pics

124



Chapitre 1V : Vitrocéramiques transparentes a partir de systemes GeSe,-Sb,Se;-MX

serait nécessaire au calcul de I’énergie d’activation. Cependant, la génération d’une premicre
phase cristallisée modifie forcément les parameétres de nucléation de la seconde. Nous avons
donc opté pour la méthode non isotherme afin de déterminer I’énergie d’activation et le

coefficient d’ Avrami.

4.2 Méthode non 1sotherme

4.2.1 Thermogrammes

Afin de déterminer la fraction cristallisée du verre, des nacelles d’alumine contenant
10 mg de verre ont été chauffées selon différentes lois de chauffe comprises entre 2 et
20°C/min. Cette méthode nécessite la présence d’un pic exothermique de cristallisation sur les
thermogrammes et d’un recouvrement de ceux-ci a chaque rampe utilisée. Les

thermogrammes obtenus sont présentés a la figure IV.11.

2C/min

5C/min

8C/min

1.20C/min

Heat Flow (u.a)

| 15¢/min

{4 20C/min

250 300 350 400 450
Température ()

Fig. IV.11. Courbes DSC du verre RbI-1 pour différentes vitesses de montée en température

On observe un décalage du pic de cristallisation vers les hautes températures en

utilisant une vitesse de chauffe de plus en plus élevée.
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4.2.2 Détermination de I’énergie d’activation

Nous avons utilisé les deux méthodes proposées par Chen [14] et Ozawa [15-16] afin
de déterminer I’énergie d’activation E, a partir des enregistrements de diagrammes DSC. Ces
méthodes consistent a observer la variation du maximum du pic de cristallisation Tp en
fonction des rampes de montée en température (0). Nous avons ainsi calculé une énergie

d’activation E, de 100,5 KJ/mol par la méthode de Chen et 111,5KJ/mol par la méthode
d’Ozawa (figure IV.12 et IV.13).

In7p?
{"a)
R

d T

Selon Chen : W (Rel.IV.9)
12,5
121 y = 12,046x - 6,5568
= R2=0,9912
3 11,5
o
c
c
- 11
E=100,45 KJ/mol
10,57
10 T T T T

138 14 142 144 1,46 148 15 152 154 156 1,58
1000/Tp (K™
Fig. IV.12. Détermination de I’énergie d’activation par la méthode de Chen pour le verre

RbI-1

d\Ina

Et selon la méthode d’Ozawa : J =_% (Rel.IV.10)

X
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Ea=111,46 KJ/mol

Ln a

y =-13,407x + 21,604
R?=0,9928

0 T T T T
1,35 1,4 1,45 1,5 1,55 1,6
1000/Tp (K™

Fig. IV.13. Détermination de ’énergie d’activation du verre RbI-1 par la méthode d’Ozawa
4.2.3 Détermination de I’exposant d’Avrami

Ozawa s’est servi de I’approximation de Borchardt [13], selon laquelle il est possible
d’évaluer la fraction cristallisée x a la température T, pour déterminer 1’indice d’Avrami par la
relation :

d[In(-1n(1-x))
dlna

=-n (Rel.IV.11)

La méthode du Piloyan est une méthode simple et rapide qui permet de déterminer
I’exposant d’Avrami, pour des portions cristallisées inférieures a 30%, a partir d’un simple

thermogramme [17]. Son expression est définie par :

E. (1
d|Ln\AY )| =n—d| —
[n( ) nR (T] (Rel.IV.12)

Ainsi en tragant I’évolution de In (AY) (AY : hauteur entre I’enveloppe du pic de
cristallisation et la ligne de base) en fonction de 1/T, pour une loi de chauffe de 10°C/min, et
en connaissant 1’énergie d’activation, il est possible de déterminer I’exposant d’Avrami

(figure IV.14).
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15

y =-51,185x + 75,571

R2=0,9925

1,485 1,49 1,495 15

Ln DY

-1,5
1000/Tp

Fig. 1IV.14. Détermination de I’exposant d’Avrami par la méthode de Piloyan pour le verre

RbI-1

Nous avons calculé I’exposant d’Avrami pour des températures allant de 390 a 414°C,
suivant les énergies d’activation calculées précédemment. A partir de I’énergie d’activation
déterminée par la méthode de Chen et Ozawa, I’exposant d’Avrami résultant est

respectivement n=4,2 et n=3,8.

Nous avons représenté les valeurs de I’exposant d’Avrami en fonction du taux de
nucléation dans le tableau IV.1. Les valeurs déterminées précédemment nous permettent de
conclure que la croissance cristalline s’effectue selon une croissance contrdlée par I’interface

verre/cristal.

Tableau 1V.1. Coefficient d’Avrami en fonction du taux de croissance cristalline.

Taux de nucléation n (CCI¥*) n (CCD¥)
Croissant >4 >2.5
Constant 4 (3D) 2 (1D)

Décroissant 3<n<4 1,5<n<2,5
Nul (nombre de nucléi 3 (2D) 1,5
constant)

CCI* : croissance cristalline controlée par l'interface
CCD* : croissance cristalline controlée par diffusion

1D, 2D, 3D est le nombre de dimension de polymérisation
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4.3 Différenciation de la cristallisation surfacique et volumique

Plusieurs phases ont cristallisé au cours des traitements thermiques. Il existe deux
phénomenes de cristallisation possibles au sein d’une matrice vitreuse ; en surface ou dans le
volume. Bien que les deux phénomeénes se développent simultanément et de maniere
compétitive, I’'un prend généralement le pas sur 1’autre. Afin de déterminer lequel de ces deux
phénomeénes prédomine, nous avons utilisé¢ la méthode décrite par Ray et al. [18] qui consiste
a tracer (6T)p, hauteur du pic de cristallisation (figure IV.15), en fonction de la taille moyenne
des particules constituant 1’échantillon. De fortes valeurs de (0T)p obtenues pour une faible
taille de grains impliquent un mode de cristallisation surfacique et de faibles valeurs

impliquent un mode volumique.

Flux thermique (exo)

(dT)p

Température —»

Fig. 1V.15. Différents paramétres nécessaires a I’analyse d’un pic de cristallisation

A partir d’'un méme échantillon de verre RbI-1, nous avons tamisé une poudre afin
d’obtenir différentes classes de taille : inférieure a 20pum, de 0 a 40, de 40 a 60, de 60 a 80 et
supérieure a 100 um. L’allure de la courbe (figure IV.16), présentant la hauteur des pics en
fonction de la taille moyenne des grains, indique que le mode de cristallisation surfacique
prédomine. En effet, nous constatons que plus les particules sont petites (surface spécifique

plus importante), plus le pic de cristallisation (fonction du nombre de nucléi) est élevé.
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Hauteur des pics de cristallisation

20 30 40 50 60 70 80 90 100
Taille des grains (um)
Fig. IV.16. Courbe présentant la hauteur des pics de cristallisation obtenue par DSC en

fonction de la taille des grains.

La nucléation hétérogene en surface est principalement liée a la formation de nucléi
d’une nouvelle phase. Si la nucléation débute en surface de I’échantillon, la cristallisation va
se poursuivre de I’extérieur vers le centre de I’échantillon. Elle peut étre expliquée par une
diminution de la barriére thermodynamique de début de nucléation due aux dislocations
présentes en surface et dans une moindre mesure au contact de ’air. Il est a noter que dans les
verres d’oxydes, ce probleme est évité en ajoutant des éléments (Ti ou Zr) favorisant la
nucléation au sein du matériau en créant dans celui-ci des interfaces autres que la surface

méme du verre.
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4.4 Cristallisation controlée du verre 60GeSe,-30Sb,Se;-10RbI

La méthodologie suivante a été utilisée pour optimiser les conditions de nucléation.
Dans un premier temps, la méthode décrite ci-dessous consistera a déterminer le meilleur
temps de nucléation a une température donnée. 10 mg du verre 60GeSe,-30Sb,Ses-10RbI
(RbI-1) sont recuits a une température choisie en fonction de nos expériences, 290°C pour
cette étude, pendant différentes durées. Le verre refroidi est ensuite analysé par DSC en
utilisant une vitesse de chauffe de 10°C/min. Les résultats sont rassemblés sur la figure IV.17.
Nous constatons que le thermogramme du verre non recuit présente un large pic de
cristallisation a 395°C. A partir de deux heures de traitement a 290°C, le pic de cristallisation
principal se scinde en deux pics exothermiques. En augmentant le temps de recuit, le second
pic de cristallisation se décale progressivement vers les basses températures tandis que la Tx

du pic initial varie faiblement et la valeur du AT a mi-hauteur diminue.

Nous pouvons observer qu’apres 8 heures de recuit le second pic de cristallisation
disparait totalement. Ceci est probablement dii au fait que le composé associé¢ au pic de
cristallisation a complétement cristallisé. Apres 12 heures de recuit, la Tg est indiscernable et
nous constatons la disparition des pics de cristallisation. Le verre est donc totalement

cristallisé (figure IV.17).
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0 min
— 60 min

120 min

180 min

480 min

. 720 min
300 min + 10 min & 375C ‘_’f

T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T T

240 260 280 300 320 340 360 380 400 420 440
Température ()

Heat Flow (u.a)
|

b

Fig. IV.17. Courbes DSC du verre RbI-1 recuit a 290°C selon différents temps

Selon les thermogrammes, un traitement thermique a 290°C durant 5 heures du verre
permet une dissociation des deux pics de cristallisation tout en maintenant un AT (Tg-Tx)
supérieur a 100°C. Les figures IV.18 présentent les images de verres recuits a 290°C durant 2
et 8 heures. Les images réalisées par MEB du verre recuit 2 heures a 290°C ne dévoilent
aucune présence de cristaux. Les premiers cristaux sont observables au MEB aprés environ 3
heures de traitement thermique a 290°C. Il a été constaté que la densité de cristaux d’une
taille avoisinant 200 nm augmente légérement en fonction du temps de recuit sans importantes

modifications de la taille.
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irm F1 LB1 lrm F4 Lai

KU “Z2E.888 14mm : “o.00808 13mm

Fig. 1IV.18. Images MEB du verre RbI-1 recuit a 290°C durant 2h (a) et 8h (b)

La hauteur du pic de cristallisation principal a été reporté en fonction du temps de
recuit pour des traitements thermiques de 290°C sur la figure IV.19. Nous avons utilisé dans
ce cas I’hypothése limitative et grossiére que la séparation des pics de cristallisation n’avait
qu’une faible incidence sur la hauteur du pic de cristallisation principal. Cette courbe permet
de déterminer le temps de traitement thermique adéquat a 1’obtention d’une nucléation
maximale. Le taux de nucléation atteint son maximum pour une durée de traitement

thermique proche de 300 minutes.

60
50
~~
Lap]
E 40 ]
L
30
20 T T T T
0 100 200 300 400 500
t (min)

Fig. IV.19. Hauteur du pic de cristallisation principale en fonction

du temps de recuit a 290°C
La méthode utilisée a donc démontré dans un premier temps qu’un traitement

thermique de 5 heures a 290°C permet une nette division de deux pics de cristallisation et une

nucléation maximale de la phase représentée par le pic de cristallisation principal.
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Afin de déterminer la température de traitement idéale, des traitements thermiques de
Sh ont été effectués a différentes températures. Les thermogrammes obtenus sont présentés a
la figure IV.20. Nous constatons que la hauteur du pic de cristallisation est maximale a une

température de 290°C.

| N

T —— — ——270C
©
2 ——280C
2
3
o 290C
g
L —300C
e —
310C

T T T T T T T T T T T T T T T T T T T
260 280 300 320 340 360 380 400 420 440
Température (T)

Fig. IV.20. Courbes DSC du verre RbI-1 traité thermiquement 5h a différentes

températures

Afin de relier les thermogrammes de poudres aux échantillons massifs, nous avons
réalisé des traitements thermiques d’échantillons de 2mm d’épaisseur a 290°C pendant des
durées similaires. Des vitrocéramiques transparentes dans 1’infrarouge et présentant un faible
décalage du band-gap optique dans les courtes longueurs d’onde ont été obtenues apres
traitement thermique d’échantillons massifs de verre a 290°C durant 22 et 30 heures
(figure IV.21). Ces résultats sont en contradiction avec les thermogrammes réalisés sur des
poudres. Nous avons observé précédemment sur les verres contenant du Csl qu’une
cristallisation superficielle de GeSe, et Sb,Se; se produit en surface. Les poudres utilisées
pour les DSC présentent une surface spécifique importante qui favorise fortement le
phénomene de cristallisation de ces deux phases, ce qui explique la diminution de la hauteur

du pic de cristallisation et par conséquent la disparition de la Tg.
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Fig. IV.21. Courbes de transmission du verre RbI-1 suite aux traitements thermiques a

290°C (e=2mm)

Un échantillon de verre a été recuit a 290°C durant 5 heures puis directement introduit
dans un second four 10 minutes a 375°C, température maximale du premier pic de
cristallisation. Le but est de créer une nucléation maximale de la phase du premier pic de
cristallisation au sein de la matrice vitreuse puis de faire croitre rapidement ces germes. Ceci

est rendu possible par le décalage des deux pics de cristallisation aprés 5 heures de recuit.

Le verre traité 5 heures a 290°C puis 10 minutes a 375°C montre une forte présence
de cristaux cubiques ayant une taille voisine de 1um, qui présentent eux-mémes différentes
morphologies (figure IV.22) et la présence de quelques cristaux de Sb,Ses. Selon la théorie de
Hendy (chapitre II), I’'importante différence d’indice de réfraction entre le verre de base (n=
2,6) et des cristaux de RblI (n=1,6), créée une forte diffusion Rayleigh. Aussi, afin d’éviter des
pertes de transmission significatives par diffusion de cristaux de Rbl, la génération de cristaux
de taille supérieure au micron est rendue impossible. Suite a ce traitement le pic de
cristallisation secondaire a totalement disparu du thermogramme DSC, un large pic de

cristallisation étant observé. La phase cristallisée est donc liée au pic de cristallisation présent

a basse température.
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Fig. IV.22. Images MEB du verre RbI 1 traité thermiquement 5 heures a 290°C puis 10

minutes a 375°C

Les cristaux observés au MEB, de symétrie cubique parfaite, exposent en totalité une
forme de sous-structure représentée par un carré central ou quatre carrés répartis au centre des
faces. La structure et les phases générées au sein de ces cristaux seront discutées

ultérieurement.

Une seconde technique consistant a chauffer progressivement 1’échantillon selon une
vitesse de chauffe prédéterminée a conduit a la fabrication de nouvelles vitrocéramiques. En
effet, nous avons observé un phénomene de nucléation-croissance a partir d’'une rampe de
montée en température constante de 1°C/min sur le verre Rbl-1. Les verres ont été recuits
jusqu’a diverses températures afin d’étudier 1’évolution de la transmission en fonction de la
taille des cristaux. Nous observons sur la figure 1V.23 que des traitements thermiques
effectués a haute température provoquent un décalage du début de transmission supérieur par
accroissement de la taille des cristaux (inférieurs au micron) et une diminution de la
transmission maximale par génération d’une cristallisation surfacique (amas de cristaux

supérieurs au micron).
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Fig. 1V.23. Courbes de transmission du verre RbI-1(a) et des vitrocéramiques obtenues par

traitements thermiques a 1°C/min jusqu’a : b-310°C, c- 330°C, d-370°C (e=2mm)

Nous observons qu’un recuit a 1°C/min jusqu’a 310°C génere des cristaux de taille
(200 nm) et de répartition homogene (figure IV.24). Cette méme procédure permet I’obtention
de tailles de cristaux de 400 et 500 nm, en chauffant jusqu’a des températures respectives de
330°C et 370°C. Un traitement thermique jusqu’a 400°C conduit a 1’opacité totale dans
I’infrarouge par cristallisation compléte du réseau vitreux. A cette température les cristaux
cubiques observés demeurent stables en taille (500nm). La diminution de matiere juxtaposant

le cristal explique la diminution de croissance cristalline au cours du temps.

Z18REBI

Fig. IV.24. Images MEB du verre RbI-1 recuit a 1°C/min jusqu’a 310°C
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4.5 Caractérisation des phases cristallisées

Les diverses méthodes d’analyses utilisées pour la caractérisation de particules de

tailles variées sont représentées sur la figure IV.25.

1 nm 10 nm 100 nm 1 pm 10 pm 100 pm
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Fig. IV.25. Récapitulatif des méthodes d’analyses utilisées pour la caractérisation de

particules

4.5.1 Diffraction RX

La détermination de la nature des phases cristallisées par analyse aux rayons X n’a été

possible que dans le cas d’échantillons possédant un taux de cristallisation élevé. La

diffraction X longue durée de vitrocéramiques contenant des cristaux de 100 a 200 nm

présente des halos vitreux caractéristiques de 1’état vitreux. Cette technique d’analyse permet

difficilement de mettre en évidence des pics caractéristiques de phase cristalline dans nos

vitrocéramiques.
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Des ¢études de diffraction X en fonction de la température ont été réalisées sur des
poudres finement broyées du verre Rbl-1 en chauffant de 20°C a 600°C. Le relevé des
diagrammes RX a été effectué tous les 20°C pendant 45 minutes (figure IV.26). L’analyse de
I’évolution des pics de cristallisation nous a permis de déterminer que les premiéres phases
cristallisées apparaissant a 340°C sont des phases caractéristiques du Sb,Ses tandis que les

pics apparaissant a des températures supérieures a 450°C sont associées a la phase Rbl.
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Fig. IV.26. Diagramme RX du verre 60GeSe>-30Sb,Ses-10RbI chauffé de 20°C a 600°C
tous les 20°C pendant 45 minutes

Les fortes surfaces spécifiques liées a [I’utilisation de poudres conduit a Ia
cristallisation surfacique de Sb,Se; pour de basses températures, structure triangulaire intégrée
dans le réseau apériodique. A plus haute température, la mobilité des ions Rb" est facilitée a
travers le squelette vitreux menant a une rapide croissance cristalline de particules ioniques de
RbI. Afin d’étudier la nature de phases cristallisées de I’ordre de 500 nm, des échantillons
massifs du verre 60GeSe,-30Sb,Ses-10RbI ont été recuits avec une rampe de montée en
température de 1°C/min jusqu’a 350°C. Aucune cristallisation surfacique n’a été observée.
L’analyse des pics de diffraction démontre que les cristaux générés au sein de la matrice

vitreuse sont des cristaux de Rbl (figure IV.27).
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Fig. IV.27. Diagramme RX du verre 60GeSe>-30Sb,Ses-10RbI recuit a 1°C/min jusqu’a
350°C.

Cette ¢tude a permis de déterminer par analyse de poudres et d’échantillons massifs
que la cristallisation des phases de Rbl s’effectue de maniére homogeéne dans le verre. De
plus, nous pouvons supposer que la vitesse de croissance cristalline de la phase cristallisée
RbI est contrdlée par la vitesse de diffusion des ions alcalins non pontant dans la structure. La
phase cristallisée Sb,Ses; est régie par la thermodynamique, afin d’atteindre une stabilité

maximale.

4.5.2 MEB

L’observation de ces vitrocéramiques au MEB, nécessite la métallisation de
I’échantillon de verre pour le rendre conducteur. Comme précédemment, une fine couche
d’or-palladium est déposée par évaporation sous vide sur le matériau. Dans le but d’observer
la cristallisation en surface et dans la globalit¢é du verre, des craquelures sont réalisées

directement sur la surface de 1’échantillon.

Le verre 60GeSe;-30Sb,Ses-10RbI recuit a 290°C durant 5 heures puis 10 minutes a
375°C possede une taille de cristaux supérieure a 1um analysable par EDS. L’analyse de
composition par EDS a dévoilé que les cristaux sont en globalité des cristaux de Rbl avec une
faible teneur en germanium, tandis que les larges phases cristallisées en tres faible proportion

sont des phases Sb,Se; (figure IV.28), confirmant les résultats obtenus par RX.
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Fig. IV.28. Image MEB du verre Rbl 1 recuit selon différentes durées

Nous avons émis I’hypothése que les phases cristallisées centrales sont des sous-
structures constituées uniquement de Rbl. Tandis que la phase principale constituant
I’enveloppe est composée de Rbl et de Ge. En expulsant progressivement le germanium
I’avoisinant, les cristaux de RbI recherchent un maximum de stabilité. Afin de vérifier les
hypothéses formulées, un profil chimique des phases cristallisées a I’aide d’une analyse

RAMAN est en cours de réalisation.

4.5.3 MET

L’observation au microscope ¢€lectronique a transmission nécessite une préparation
spécifique des échantillons. Deux méthodes sont possibles ; la premiére consiste a obtenir un
¢chantillon ayant deux surfaces paralléles et de faible épaisseur (environ 100um). La seconde
méthode consiste a broyer I’échantillon et a le diluer dans de I’éthanol. Les échantillons de
verre en notre possession sont trés fragiles, leur faible épaisseur rendant difficile leur
polissage. Nous avons donc utilisé la seconde méthode en broyant les vitrocéramiques

obtenues.

L’¢étude réalisée au microscope ¢électronique a transmission a I’Institut des Matériaux
de Nantes ne nous a pas permis de déterminer les différentes phases présentes dans les
cristaux. Du fait d’une forte différence de coefficient de dilatation thermique entre le verre de
base Ge-Sb-Se (16.10° K™) et les cristaux de RbI (39.10° K'l), le rapide refroidissement de la
température de céramisation vers la température ambiante provoque une importante rétraction
des cristaux par rapport a la matrice vitreuse I’entourant, ce qui diminue en conséquence les

liens les unissant. La préparation des échantillons qui nécessitent de broyer finement le verre,
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brise les cristaux et rend seulement observable la place laissée vacante par ceux-ci

(figure IV.29).

Fig. IV.29. Image MET du verre RbI 1 recuit a 1°C/min jusqu’a 310°C
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5 Propriétés thermo-mécaniques

Les propriétés thermomécaniques des vitrocéramiques obtenues apres traitement
thermique ont systématiquement été¢ étudiées. Les méthodes de caractérisation ainsi que les

conditions expérimentales ont ¢été décrites précédemment au chapitre II.

Le tableauIV.2 présente 1’évolution des caractéristiques mécaniques du verre
60GeSe,-30Sb,Se;-10RbI et des vitrocéramiques obtenues en chauffant le verre de base a

1°C/min jusqu’a 310°C (VC 1), 370°C (VC 2), 400°C (VC 3).

Tableau 1V.2. récapitulatif des propriétés mécaniques du verre 60GeSe;-308Sb,Ses-10RbI et

des vitrocéramiques

Verre de base VC1 vVC2 VC3
descriptif verre vitrocéramique | vitrocéramique | vitrocéramique
Recuit a 1°C/min
310°C 370°C 400°C
jusqu’a -—--
Taille des cristaux (nm) 0 150 300 400
Dureté (Kg/mm?) 139 135 134 127
Ténacité (Mpa.mm ') 0,13 0,18 0,19 Pas de fissures
p (g/em’) 4,82 4,82 4,77 4,84
Module d’Young E
19,5 18,4 18,2 21,7
(GPa)
a (10°K™) 18 17,4 16,6 14,4

5.1 Dureté Vickers

D’une fagon générale, un recuit a haute température favorise la croissance cristalline,
conduisant a une augmentation rapide de la taille des cristaux. Nous constatons alors une
diminution progressive de la dureté. Nous avons remarqué qu’une montée en température de
1°C/min jusqu’a 400°C, de ce verre ou tout autre verre a base de Ge-Sb-Se ayant une Tg
proche de 250°C, provoque une cristallisation en surface de Sb,Se; et/ou de cristaux de
GeSe,. La génération de ces cristaux en surface provoque une diminution plus ou moins

importante de la transmission dans I’infrarouge selon 1’épaisseur de verre cristallisée et une
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légere diminution de dureté. Cette diminution s’explique sans doute par un réseau vitreux de
moins en moins rigide lié¢ a une nucléation de Sb,Se; et par I’enrichissement relatif en cristaux

de Rbl de faible dureté.

5.2 Ténacité

Les expériences montrent qu’il est nécessaire d’obtenir un fort pourcentage de volume
cristallis¢ de Rbl pour permettre une augmentation significative de la résistance a la
propagation des fissures surfaciques. Les cristaux de Rbl, a partir d’une certaine taille et d’un
certain volume cristallisé, semblent jouer le role d’obstacles efficaces en stoppant les fissures
ou en créant un émoussement de celles-ci par ramification a I’interface verre / cristal. Il en
résulte une meilleure résistance aux chocs thermiques. La meilleure résistance est obtenue par
cristallisation surfacique a haute température de cristaux de Sb,Ses; et/ou de cristaux de GeSe;

qui altérent cependant fortement la transmission infrarouge (figure IV.30).

Fig. 1V.30. Essais d’indentation pour une charge de 100g appliquée 5 secondes sur le verre

60GeSe,-308SbySes-10RbI (a) et sur la vitrocéramique (1°C/min jusqu’a 400°C) (b)

5.3 Coefficient de dilatation

Le coefficient de dilatation du cristal RbI est de 39x10° K™ tandis que celui du verre
de base est de 19,7x10° K. Ce coefficient diminue jusqu’a 17x10° K pour la
vitrocéramique. Paradoxalement, ce parametre diminue lorsque les cristaux augmentent en
taille et en nombre. Nous savons que les verres constitués uniquement de Ge-Sb-Se ont des

coefficients de dilatation proches de 16x10° K™'. L’expulsion de I’iode du réseau vitreux lors
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de la cristallisation engendre un retour vers une matrice vitreuse Ge-Sb-Se dont le coefficient

de dilatation prédomine.

5.4 Conductivité thermique

La capacité d’un matériau a évacuer la chaleur est un facteur primordial pour évaluer
sa résistance aux chocs thermiques. Un verre accroit sa résistance aux chocs thermiques par
augmentation de sa conductivité thermique et par diminution de son coefficient de dilatation.
Nous avons donc calculé la conductivité des verres et vitrocéramiques du systeme GeSe,-
Sb,Se;-Rbl. 11 est possible d’accéder a la conductivité thermique A, (T) a partir de la

diffusivité thermique via la formule suivante :

M(T)=aT)r(T)CyT)  (Rel.IV.13)

a(T) est la diffusivité thermique (cm?/s)
r (T) est la masse spécifique (g/cm3 )

Cp(T) est la chaleur spécifique (J/gK)

5.4.1 Diffusion par méthode Flash

La mesure de la diffusivité thermique des solides est une technique expérimentale
permettant de mesurer la diffusivité d'une large gamme de matériaux solides (échantillons
massifs uniquement) isolants thermiques ou conducteurs, pour le calcul de la conductivité
thermique des matériaux. Les mesures de diffusivité thermique ont été effectuées par méthode
flash-laser au laboratoire d'Etudes Thermiques, Energétiques et Environnement de

I’Université¢ de Bretagne-Sud.

L’échantillon de verre de 16mm de diamétre et 2mm d’épaisseur est poli a A/2, puis
placés dans un porte-échantillon a I’intérieur d’un four. Sa face avant est chauffée a une
température prédéterminée de facon uniforme en absorbant une grande quantité d’énergie
émise via un laser pulsé. L’augmentation relative de température sur la face arricre de
I’échantillon est mesurée en fonction du temps a 1’aide d’un détecteur IR. La diffusivité

thermique est calculée par un software en utilisant les données de cette augmentation de
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température en fonction du temps. Nous avons mesuré la diffusivité thermique a différentes

températures allant de 20 a 80°C.

5.4.2 Capacité calorifique

Le calcul de chaleur spécifique d’un échantillon de verre réalisé par DSC est constitué
de différentes étapes. Il est nécessaire de réaliser une ligne de base en utilisant des capsules
références et échantillons vides. Un cycle de chauffe constitu¢ d’un isotherme de 5 minutes
puis d’une ¢€lévation de température a 20°C/min est réalisé. La température finale est
maintenue pendant 2 minutes. Le cycle est répété dans des conditions identiques avec un
¢chantillon standard de saphir puis un échantillon de verre de masse connue (figure IV.31).
En utilisant des masses d’échantillons de 20mg et un flux thermique de 10°C/min, nous avons

obtenu des mesures reproductibles a 5%.

D

-50 50 100 350

Référence
_1 |

verre
_1 |
-14

Fig. IV.31. Courbes DSC comparatives d’une référence a vide, d’un échantillon de saphir

et d’un échantillon du verre 60GeSe,-308Sb,Se;-10RbI

Heat Flow

saphir

Température (T)

La chaleur spécifique est calculée en mesurant la différence de déplacement sur I’axe y
(différentiel calorimétrique) entre les courbes de I’échantillon et la référence aux températures

voulues. On substitue la différence dans I’équation suivante :

cpqﬁg)l—f]% (Rel.IV.14)
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Avec E : coefficient d’étalonnage de la cellule a la température choisie
Hr : vitesse de chauffe, en °C/minute
AH : différence de déflexion de I’axe y entre les courbes échantillon et référence a la
température choisie, en mW
m : masse de 1I’échantillon en mg

Cp : chaleur spécifique, en J/g°C

La quantit¢é 60E/Hr est constante sous un ensemble de conditions expérimentales
données. L’échantillon standard de saphir, dont les chaleurs spécifiques sont connues, permet

de déterminer précisément cette valeur.

La figure IV.32 présente 1’évolution de la capacité calorifique en fonction de la

température pour le verre Rbl-1.
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Fig. 1V.32. Evolution de la capacité calorifique en fonction de la température

5.4.3 Résultats et discussion

Nous avons porté notre étude sur des échantillons de verre RbI-1 et ses
vitrocéramiques afin de contréler 1’influence des cristaux sur la conductivité thermique. Les
verres ont €té recuits selon la méthode non isotherme, avec une rampe de 1°C/ min jusqu’a

310°C et 350°C pour obtenir deux vitrocéramiques VC1 et VC4.
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La fraction volumique cristallisée a été calculée a partir des images MEB. En
considérant une génération de cristaux cubiques homogenes en taille, phase et densité, nous

pouvons assimiler la fraction volumique cristallisée a la fraction surfacique, selon :

pm (Rel.IV.15)

Ssondée

Le traitement thermique jusqu’a 310°C a permis d’obtenir un taux de cristallisation
proche de 10% pour des cristaux d’environ 200nm ; celui jusqu’a 350°C a généré un taux de
cristallisation équivalent avec une densité de cristal plus faible mais de taille plus importante
(500 nm). Les courbes de transmission de ces vitrocéramiques obtenues sont présentées sur la

figure IV.33, le verre de base étant donné en référence.
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Fig. IV.33. Courbe de transmission du verre Rbl1-1 (diamétre 20mm, e=2mm) recuit a

1°C/min jusqu’a 310°C et 350°C

L’introduction d’un halogénure d’alcalin tel que le RbI au sein de la matrice vitreuse
Ge-Sb-Se a conduit a une nette diminution de la conductivité thermique (figure IV.34). Nous
avons constaté une augmentation de 10% de la conductivité thermique lorsque le verre Rbl 1
est céramisé a 1°C/min jusqu’a 310°C, passant de 0.179 a 0.201 W/mK, ce qui devrait
améliorer la résistance de la vitrocéramique aux chocs thermiques. Les mesures effectuées
pour des températures variant de 20 a 80°C ont démontré une tendance a la diminution de

conductivité thermique a haute température (figure 1V.34).
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Fig. IV.34. Conductivité thermique du verre de base 67GeSe;-33Sb>Ses, du verre 60GeSe;-
308b,Ses-10RbI et des vitrocéramiques obtenues a partir du verre RbI-1

La figure de mérite représentant 1’évolution du rapport entre la conductivité thermique
et le coefficient de dilatation est caractéristique de la résistance aux chocs thermiques d’un
matériau (figure 1V.35). La résistance aux chocs thermiques est accrue par génération de
cristaux de taille croissante dans les vitrocéramiques obtenues a partir du verre Rbl 1. Le
verre de base maintient cependant une résistance aux chocs thermiques supérieure a celle du

verre contenant 10% molaire de Rbl et a celles des vitrocéramiques.
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Fig. IV.35. Critére de mérite du verre de base 67GeSe;-338b,Ses, du verre 60GeSe;-
308b,Se;-10RbI et des vitrocéramiques obtenues a partir du verre RbI1
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6 Mise en forme par moulage

6.1 Intéréts

La principale différence entre les verres de chalcogénures et les matériaux a base de
germanium ou de ZnSe est le fait que le premier nommé soit un matériau vitreux et les
seconds des matériaux cristallins. Ces matériaux se différencient fortement lorsqu’on les
chauffe, les matériaux cristallins passant directement de 1’état solide a 1’état liquide a la
température de fusion tandis que les verres de chalcogénures ont un comportement identique
au plastique. Lorsqu’on les chauffe au-dessus de la température de transition vitreuse, leur

viscosité diminue progressivement, permettant une mise en forme par moulage.

6.2 Mode opératoire

Des échantillons de verre de composition 60GeSe,-30Sb,Ses;-10RbI (RbI-1) ou
60GeSe,-30Sb,Se;-10CsI (CslI-1) ont été placés entre deux plaques de silice. Un anneau en
silice d’épaisseur connue est inséré entre ces deux plaques. Une faible pression d’environ
100g/cm? est appliquée sur 1’échantillon lors du processus de moulage (figure IV.36). Les
premicres expériences ont été réalisées a 1’air. Différentes techniques de montée en
température ont ¢été testées pour optimiser le moulage et la formation combinée de

nanocristaux.

Tubes en Pyrex

Poids de 150g

A

[1 [ I Tube en silice
| K ‘4—‘ d’épaisseur

\ connue
\ Verre

Fig. IV.36. Montage pour moulage de vitrocéramiques transparentes dans l’infrarouge.
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6.3 Mesure de viscosité

Afin d’optimiser le moulage et la céramisation de vitrocéramiques, des mesures de
viscosité ont été réalisées. La méthode du ‘parallel plate’ permet de travailler sur des
viscosités relativement faibles. L’échantillon expérimenté est un cylindre poli de 8 mm de
diametre et 6 mm de hauteur. Une charge de 150 grammes est appliquée sur 1’échantillon
placé dans le four. L’écrasement constant de 1’échantillon met fin a la manipulation lorsque ce
dernier atteint une épaisseur de 2mm. Le calcul de la viscosité est alors déterminé par la

relation :

2.7TM .g.h’

[7 =
3.9 (ot +v)
dr

(Rel.IV.16)

h : hauteur du cylindre

V : volume du cylindre

Par convention, les points fixes d’un verre sont les températures pour lesquelles la

viscosité prend une valeur particuliére. Ces valeurs sont rassemblées dans le tableau IV.3 :

Tableau 1V.3. Définition des points fixes [Zarzyckil

Désignation Log n (Pa.s)
Température de fusion 1
Température de travail 3
Température d’enfoncement 3,2
Température d’écoulement 4
Température de ramollissement 7,6
Température de ramollissement dilatométrique 10,3
Température de recuisson 12
Température de transition vitreuse (Tg) 12,6 a 13
Température de tension ( ou de contrainte) 13,5
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Nous observons que I’introduction d’halogénures d’alcalins dans la matrice vitreuse
provoque une diminution de la viscosité a une température donnée (figure IV.37). Ce
phénomene est dii a une réticulation moins importante du réseau qui induit une diminution de
la température de transition vitreuse. Le moulage de verre contenant des halogénures
d’alcalins peut donc étre effectué a des températures de 20 a 35°C inférieures a celle du verre
de base. Le point de Littleton obtenu a une viscosité N=10"° correspond a la température de
ramollissement du verre. Ce point se situe a une température d’environ 315°C pour les verres
contenant des halogénures d’alcalins et a 338°C pour le verre de base. Les changements de
pente observés sur le graphique sont dus a la cristallisation de RbI pour le verre contenant du

RbI et de Sb,Ses surfacique pour le verre de base et pour le verre contenant du Csl.
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Fig. IV.37. Courbes de viscosité en fonction de la température

6.4 Résultats et discussion

6.4.1 Composition 60GeSe;-30Sb,Ses;-10RbI

Deux méthodes distinctes de moulage ont été utilisées pour la mise en forme du verre
RbI 1. La premiére a consisté a effectuer une montée en température réguliere de 1°C/min
jusqu’a une température légerement supérieure au point de Littleton, soit 330°C pour le verre

RbI-1 (figure IV.38). La vitrocéramisation de ce verre selon une méthode identique jusqu’a
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310°C avait permis l’obtention de vitrocéramiques a fort pourcentage de cristaux sans

modification importante de la transmission infrarouge.
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Fig. 1V.38. Courbes de transmission du verre 60GeSe,-308Sb,Ses-10RbI (RbI-1) moulé

La seconde méthode consiste a générer des nucléi au cours d’un premier traitement
thermique puis de chauffer trés rapidement le verre a une plus haute température dans un four
annexe durant des temps trés courts dans le but de limiter une croissance cristalline qui

diminuerait la transmission du verre.

Pour faciliter la mise en forme au sein du verre Rbl 1 et éviter la génération de gros
cristaux, les échantillons ont été¢ nucléés en chauffant a 1°C/min jusqu’a 310°C puis ont été
placés immédiatement dans un four a 360°C durant 7 minutes. Cette technique permet le
contréle de la croissance des cristaux et une excellente duplication de la surface du moule.
Nous avons obtenu un taux de cristallisation proche de 10% avec des cristaux de RbI de 200

nm n’ayant qu’une faible influence sur la transmission optique (figure IV.38).

Suivant certaines conditions de traitement thermique, une fine couche d’oxydation
surfacique est apparue. Afin d’éliminer 1’absorption de cette couche, un léger polissage a la
poudre d’alumine a été nécessaire. Ceci nous a permis d’éliminer les pertes de transmission
dues a I’oxydation surfacique et de mettre en évidence la perte de transmission uniquement

par diffusion de cristaux.
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La reproductibilité du moulage a été vérifiée en étudiant la transmission optique dans
le proche infrarouge d’échantillons de verre Rbl-1 provenant de deux syntheses différentes,
moulés dans des conditions identiques. Bien que le processus proposé soit a améliorer, la

possibilité de mouler des optiques complexes de vitrocéramiques est démontrée.

6.4.2 Composition 60GeSe;-30Sh,Se3-10Csl

Le verre de composition 60GeSe,-30Sb,Ses;-10CsI (nommé Csl-1) possede une
température de transition vitreuse de 260°C et aucun pic de cristallisation. Il a donc été
possible de combiner le moulage et la céramisation a des températures plus importantes que
pour le verre Rbl-1, ceci donne plus de flexibilit¢ pour la mise en forme par moulage.
Cependant, les divers essais de traitement thermique a un ou deux paliers de température ont
irrémédiablement mené a la formation de gros cristaux dans le volume, provoquant une

importante diminution de la transmission maximale.

Le verre Csl-1 a été traité thermiquement et mise en forme selon une vitesse de
chauffe de 1°C/min jusqu’a 400°C. L’évolution de la courbe de transmission du verre Csl-1
non recuit, moulé & 1°C/min jusqu’a 400°C et moulé a 0,3°C/min jusqu’a 400°C est présentée
sur la figure IV.39. La cristallisation génére une diffusion MIE aux courtes longueurs d’ondes

provoquant une diminution de transmission.

Transmission (%)

0 T T T T T T T T T 1
0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20

Longueur d'onde (um)

Fig. IV.39. Courbes de transmission du verre 60GeSe,-30Sb>Se;-10Csl (a), et des
vitrocéramiques moulées a 1°C/min jusqu’a 400°C (b), et a 0,3°C/min jusqu’a 400°C (b)
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Outre la cristallisation surfacique observée, il est possible de discerner une
modification du réseau vitreux au cceur du verre (figure IV.40). La déformation du verre au
cours de ce traitement thermique est trés importante, permettant de dupliquer des surfaces

complexes.

Fig. 1V.40. Images MEB du verre Csl-1 (a) et CslI-1 céramisé a 1°C/min jusqu’a 400°C (b)

La cristallisation surfacique est caractéristique de verres stables face a la
cristallisation. Il est bien connu que la surface est une zone de défauts qui facilitent la
nucléation. Cette méthode qui conduit a une cristallisation hétérogéne, débutant a la surface et
se propageant vers le cceur du verre rend le controle de 1’épaisseur de la couche cristallisée
possible en variant les rampes de montée en température. Des traitements thermiques réalisés
en effectuant des montées en température de 0,3 a 1°C/min jusqu’a différentes températures
ont permis la génération en forte proportion de cristaux de Sb,Ses puis de GeSe; en surface
des échantillons (figure IV.41). L’épaisseur superficielle cristallisée varie de 1 a 5 pm selon

les vitesses de chauffe utilisées.

Fig. IV.41. Images réalisées par microcope optique et MEB sur le verre 60GeSe>-308b,Ses-
10CslI recuit a 1°C/min jusqu’a 400°C
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La cristallisation surfacique des phases Sb,Ses ou GeSe; selon la composition du verre
de base permet une trés forte augmentation de la ténacité en surface, mais aussi une nette
diminution de la dureté (tableau IV.4). De plus, une faible diminution du coefficient de
dilatation a été constatée dans les vitrocéramiques obtenues. Cela laisse a penser que les
composites cristaux / verre générés par traitement thermique pourraient posséder de meilleurs

aptitudes a la résistance aux chocs thermiques.

Tableau 1V.4. Propriétés mécaniques du verre 60GeSe;-30Sb,Ses-10CsI non recuit, recuit a

0,3°C/min et 1°C/min jusqu’a 400°C

Hv Kc o
(Kg/mm> (MPa.mm'?) E(GPa) (10°K™) (g/fm3)
verre de base 138 0,125 19.4 17,8 4,73
CslI 1°C/min 400°C 138 0,162 20,6 17,6 4,77
Csl 0,3°C/min 400°C 121 max 20,3 16,8 4,76

Ainsi, L’utilisation d’une méthode sans palier de température s’avere efficace pour
I’obtention d’une cristallisation surfacique a partir de verres stables. Cependant, la vitesse de

croissance cristalline et I’épaisseur superficielle cristallisée demeurent difficiles a contrdler.
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7 Conclusion

Nous avons démontré qu’il est possible de réaliser des vitrocéramiques de verre de
chalcogénures transmettant dans le moyen infrarouge, par nucléation-croissance controlée.
L’insertion d’¢éléments fortement ioniques dans une matrice covalente permet de controler la
vitesse de croissance cristalline par diffusion d’ions non pontants. Les cations de Rb" de taille
inférieure aux ions Cs’ ont une mobilité accrue au sein de la matrice vitreuse, ce qui leur
confére une vitesse de croissance cristalline accrue. L’étude thermodynamique a permis
d’optimiser les paramétres thermiques de nucléation croissance de cristaux. Des cristaux de
RbI de taille homogene variant de 150 a 200 nm ont été générés dans le volume en ayant une

faible incidence sur la transmission infrarouge.

Les vitrocéramiques présentent généralement une diminution de dureté et un
accroissement de la résistance a la propagation des fissures. Ces paramétres mécaniques sont
directement liés a la nature et la taille des cristaux générés au sein de la matrice vitreuse.
Cependant, les faibles taux de cristallisation obtenus ne permettent pas de produire des
composites a propriétés mécaniques nettement supérieures aux verres de base appartenant au

systéme Ge-Sb-Se.
Il a été démontré qu’un procédé de moulage pouvait étre réalisé simultanément a la

cristallisation sans modifications importantes des propriétés optiques du composite. Les

vitrocéramiques obtenues ont montré une excellente aptitude a la duplication.
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Chapitre V : Elargissement du domaine de transmission vers le visible

1 Ternaire Ge-Ga-Se

Il est aisé de comprendre I’importance de la transparence des verres dans le visible,
que ce soit pour contrdler instantanément la présence de bulles, I’homogénéité d’échantillons
massifs ou encore pour observer 1’évolution de la cristallisation d’un verre. L’intérét principal
de ces verres réside dans la facilité d’alignement de systémes optiques travaillant dans le

moyen infrarouge.

Dans cette étude, I’antimoine a ét¢ substitu¢ par du gallium qui possede des électrons
plus localisés lorsqu’il est associé au sélénium ou au soufre, conduisant a un élargissement de
la bande interdite (bande de valence - bande de conduction) du matériau. Ceci permet un
éclaircissement du verre par décalage du band-gap optique vers les courtes longueurs d’onde.
De plus, I’ajout d’halogénures d’alcalins dans ce type de systéme devrait €¢galement repousser

le début de transmission dans le visible.

La zone vitreuse du diagramme ternaire Ge-Ga-Se a ¢été étudiée par plusieurs équipes

et elle est représentée sur la figure V.1 [1-2].

GaZSe3

90

100 \

0
Se 0 10 20 30 40 50 60 70 80 90 100 Ge

GeSe,
Fig. V.1. Diagramme ternaire Ge-Ga-Se (- - - ligne GeSe,-GazSe;3)

Les premiéres mesures thermomécaniques sur les verres appartenant a ce systéme ont
été effectuées en 1990 par Giridhar et al. [3]. De nombreuses études ont été réalisées par
Olyiesek sur le diagramme GeSe,-Ga,Se; avec addition de métaux de transition sous forme de
s¢léniures (HgySe, Ag,Se,CuySe...) [4-7], puis par Bozhko par addition de CdSe [8].
Récemment, Moon et al. ont déposé un brevet sur des verres GeSe,-(Ga,Ses/In,Ses)-BaSe

avec addition de 0,1% mol. de praséodyme présentant des caractéristiques thermomécaniques
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intéressantes [9]. Cependant toutes ces synthéses ont conduit a des verres opaques dans le

visible et transparents jusqu’a 16 pm.
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2 Systéme GeSe,-Ga,Se;-MX

2.1 Domaines vitreux GeSe,-Ga,Se;-MX

Dans un premier temps, des halogénures d’alcalins a base de césium (Csl, CsCl) ont
été¢ ajoutés au verre de base 70GeSe,-30Ga,Ses en maintenant un ratio GeSe,/Ga,Se; égal
a 2,33 soit un rapport Ge/Ga de 1,16. Comme le montre la figure V.2, avec une procédure de

synthese identique, jusqu’a 45% molaire de Csl et 40% molaire de CsCl ont été incorporés.

GeSe,
0

100

Gazse3 0 10 20 30 40 50 60 70 80 920 100 MX

Fig. V.2. Diagramme ternaire GeSe;-GazSe;-MX, (a)=CsCl ou KI (b)=Csl

Nous avons par la suite synthétis¢ des verres par addition de KI dans le but final de
réaliser des échanges cationiques entre cations K™ et Cs'. Une sursaturation est observable a
partir de 35 a 40% d’addition de KI dans la matrice vitreuse, menant a [’obtention de

vitrocéramiques apres trempe.

2.2 Elargissement du band-gap €lectronique
2.2.1 Effet de la substitution du Sb par Ga

L’effet de la substitution du Sb par Ga sur la largeur du band-gap électronique,
déterminant le début de transmission d’un verre, est mesuré sur la figure V.3 avec une
composition identique. Cette substitution provoque un décalage du band-gap de 120 nm vers
les courtes longueurs d’onde. Cependant, un simple changement d’¢lément ne permet pas

d’obtenir des verres transparents dans le visible.
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70

601 85GeSe,-15Ga,Se;
50

40

301

207

Transmission (%)

85GeSe;-15Sb,Ses

10+

—

0,6 0,65 0,7 0,75 0,8 0,85 0,9 0,95 1
Longueur d'onde (um)

0

Fig. V.3. Effet de la substitution du Sb par Ga sur le début de transmission du verre
(e=2mm)

Afin de comprendre ce phénomene, il est nécessaire d’examiner la chimie des cristaux
a partir de Ga®". La structure triangulaire de GaSe;, présentant une déficience en électron, ne
correspond pas a la coordination la plus stable. La tendance est d’augmenter le nombre de
coordination du gallium de 3 a 4, passant d’une structure triangulaire a une structure
tétraédrique, en captant les paires libres des atomes de sélénium. Le décalage du début de
transmission est alors compréhensible par le don d’¢lectron des paires libres du sélénium au
site déficient en électron du gallium. Ceci contribue a la localisation du niveau d’énergie non

pontant.

2.2.2 Effet de ’addition d’halogénures d’alcalins

Une addition progressive de 10, 20, 30, 40% molaire de CsCl au verre de
base 70GeSe;-30Ga,Ses a été effectuée. La figure V.4 présente 1’évolution de la transparence

dans le visible des verres en fonction de leur teneur en CsCl.
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20% 30% 40%

Fig. V. 4. Verres de chalcogénures du systéme GeSe;-GaSe; +x mol. % CsCl

Nous notons que 1’addition d’halogénures d’alcalins provoque un shift du début de
transmission vers les courtes longueurs d’onde (figure V.4). Le verre de base a un aspect noir
métallique totalement opaque a la lumiere visible, tandis que la couleur des verres contenant
de 10 a 40% d’halogénures d’alcalins évolue vers I’orange. L’introduction croissante
d’¢léments fortement électronégatifs tels que les halogeénes induit une diminution de la
délocalisation des électrons non liants présents sur certains atomes (Se) sous la forme de
paires libres. La valeur du band-gap qui correspond a I’écart d’énergie entre la bande de
conduction et la bande de valence est alors augmentée. Le diagramme d’énergie schématis¢
sur la figure V.5 correspond aux liaisons covalentes Ge-Se, Ga-Se résultant en un niveau o
liant et un niveau non liant o*. La largeur entre ces niveaux d’énergie est liée a la diversité
des angles de liaisons Ge-Se-Ge supposée dans le réseau vitreux et non pas a la longueur de
ces liaisons. Sur ce diagramme est placé le niveau d’énergie des paires libres non liantes oy
dont la position est variable en fonction des interactions des paires libres avec ses voisins Ga
et Cl. Le band-gap ¢électronique Eg et par conséquent le début de transparence dans le visible

seront dépendants de la position de ce niveau non pontant.
Aussi, un simple ajout de 10% molaire de CsCl permet d’obtenir un verre transparent

dans le visible. A notre connaissance, ce sont les premiers verres de chalcogénures a base de

sélénium transparents dans le visible et jusqu’a des longueurs d’onde proches de 16pum.
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Fig. V.5. Courbes de transmission de verres d’épaisseur 2mm appartenant au systéeme

GeSer-GaySe;-x%CsCl pour un ratio Ge/Ga=1

Le calcul des valeurs du début de transmission a été explicité au chapitre II. Le

tableau V.1 indique qu’il existe une variation plus ou moins importante du décalage du band-

gap optique vers les faibles longueurs d’onde suivant les éléments incorporés. L’introduction

d’un ¢lément fortement électronégatif tel que le chlore permet une meilleure fixation des

paires libres électroniques. Ceci a pour conséquence de provoquer une augmentation plus

importante du shift du seuil de transmission vers les courtes longueurs d’onde qu’avec de

I’iode.

Tableau V.1. Evolution du début de transmission (en nm) en fonction du pourcentage

d’halogénures d’alcalins incorporé au verre 70GeSe;-30GasSes.

% at. 0 10 20 30 40
CsCl| 691 656 626 593 573

Kl 691 658 629 613 ---
Csl | 691 661 631 619 601

La substitution de I’antimoine par le gallium n’a aucune influence sur la coupure

multiphonon, c¢’est a dire sur la fin de la transmission IR. Cette dernicre, principalement liée

aux énergies de vibrations Se-Se, est maintenue a 16 um.
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2.3 Evolution de la température de transition vitreuse

L’incorporation de gallium a permis une augmentation de la température de transition
vitreuse d’environ 70°C par rapport aux compositions contenant de 1’antimoine. Cette
augmentation est liée a la rigidification du réseau vitreux par augmentation des énergies de
liaison (Ga-Se : 65 Kcal/mol ; Sb-Se : 58,2 Kcal/mol ) [10] et par I’attraction des paires libres

du sélénium par le gallium.

Le fait que le nombre de connectivités diminue par addition d’halogénures d’alcalins
entraine une légere modification de la structure originelle par dépolymérisation et par
conséquent une diminution de la température de transition vitreuse (tableau V.2). Cette
addition a également tendance a augmenter la stabilité thermique du verre, puisque la
différence entre la Tg et Tx peut passer de 101°C pour le verre de base a 120°C pour une
teneur en CsCl de 20 a 30%. Ceci pourrait s’expliquer par la formation de tétraedres
GaSe;,Cl', formateurs de verre, comme il a ét¢ démontré par Tveryanovich sur des verres au
soufre appartenant au systéme Ga,S3;-GeS,-CsCl [11]. Nous constatons que 1’incorporation de
Csl permet la syntheése de verres stables face a la cristallisation, ce qui devrait faciliter leur

mise en forme par moulage ou fibrage (tableau V.2).

Tableau V.2. Evolution de la température de transition vitreuse et du AT en fonction du

pourcentage molaire de CsCl et CslI introduit dans le verre 70GeSe-30GasSe;.

%molCsCI] 0 10 20 30 40 %molCsl | 0 10 20 30 40
Tg(T) |370 357 336 327 292 Tg(T) |370 359 337 297 272
Tx (C) |471 458 458 437 396 TX(C) |- - - - 436
AT (C) |101 101 122 110 104 AT(C) |- - - - 164

Comme mentionné précédemment, les halogenes s’inserent dans le réseau formateur
de verre sous forme d’atomes terminaux tandis que les alcalins ont un rdle de modificateur de
réseau. Nous avons schématisé la structure du verre 60GeSe,-20Ga,Se;-20CsCl sur la figure

V.6.
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Fig. V.6. Structure du verre 60GeSe;-20GazSe3-20CsCl

2.4 Evolution des propriétés thermiques et mécaniques

L’évolution du coefficient de dilatation thermique (o), de la masse volumique (p), de
la dureté (Hv), de la ténacité (Kc), du module d’Young (E) et du coefficient de Poisson (y) en

fonction du pourcentage molaire de CsCl est représentée sur les figures V.7.
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Fig. V.7. Propriétés mécaniques du verre 70GeSe,-30GazSestx % at. CsCL

L’ajout progressif d’un halogénure d’alcalin tel que le CsCl provoque de fortes
variations des propriétés mécaniques du verre. Nous avons constaté une importante
augmentation du coefficient de dilatation thermique et de la ténacité. Aussi, des verres
contenant plus de 30% molaire de CsCl n’ont présenté aucune fissuration pendant les essais
d’indentations de 5 secondes sous 100g. La dureté des verres diminue progressivement pour
atteindre des duretés Vickers avoisinant seulement 110 Kg/mm?. La rigidit¢é du matériau
tendant a décroitre par addition massive de 1’halogénure d’alcalin, nous pouvons qualifier de

mou les matériaux a forte teneur en CsCl.
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2.5 Purification

Le CsCl est un produit hygroscopique, il nécessite un stockage en boite a gants sous
atmosphere seche. Son incorporation au verre 70GeSe,-30Ga,Se; provoque une augmentation

progressive des bandes d’absorption O-H et H,O a 2,8 et 6,3 um (figure V.8).

o = )
- V/ 0% CsCl
G | |
s) I 20%
el | 30%
el ! 40%
= J H,0

| omH

2 4 6 8

Longueur d’onde (um)

Fig. V.8. Evolution des bandes d’absorption du verre 70GeSe>-30GasSe; en fonction de la
teneur en CsCl (e=2mm).

Diverses méthodes de purification ont été expérimentées. Sachant que les impuretés
O-H et H,O proviennent essentiellement de CsCl, nous avons chauffé ce produit a
température de fusion sous vide afin d’éliminer 1’eau surfacique et I’eau moléculaire. Nous
avons constaté une perte massique importante de CsCl au cours de la manipulation. Cette
technique ne diminue que légérement les bandes d’absorption liées aux vibrations des liaisons

H,O et OH, elle s’avere donc peu efficace.

La technique la plus efficace est a ce jour la distillation sous vide dynamique d’un
verre Ge-Se-CsCl réalisé au préalable avec une addition de 500 ppm de Mg, auquel est par la
suite ajouté le gallium, élément non distillable. Cette technique a été présentée au chapitre III.
En raison de sa faible tension de vapeur, le gallium est directement placé dans 1’enceinte de
condensation des vapeurs de verre. Le processus de synthése du verre est similaire a celui

décrit préalablement.

Cette méthode méene a la disparition quasi totale des bandes d’absorption H,O et O-H
(figure V.9). Cependant, cette distillation sous vide dynamique entraine une forte diminution

du taux de chlorure de césium et le verre final arbore une teinte rouge au lieu d’une couleur
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plus claire. Les compositions avant et apres la distillation ont été vérifiées par analyses EDS

et les résultats rassemblés dans le tableau V.3 montrent clairement cette perte de CsCl.
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Verre de base

e=2mm

& Verre distill¢
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Fig. V.9. Courbe de transmission du verre 49GeSe;-21GaSe3-30CsCl de base et distille.

Tableau V.3. Analyses de la steechiométrie du verre 49GeSe;,-21GasSe;-30CsCl avant et

apres distillation.

Avant distillation

Aprés distillation

Elément
Ga
Ge
Se
Cl
Cs

Atomique. %
135
15.7
51.6
9.6
9.6

Atomique. %
14.7
18.7
58.7
3.3
4.6
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2.6 Résistance a la corrosion

Le CsCl étant un composé hygroscopique, il est donc important de vérifier la
résistance a la corrosion de verres contenant une grande quantité¢ de ce produit. Les différents
essais de résistance a la corrosion ont été réalisés sur le verre 49GeSe,-21Ga,Se;-30CsCl

purifié, contenant au final 17% molaire de CsCL.

2.6.1 Dans I’eau a température ambiante

Les échantillons plongés dans de ’eau distillée a 20°C ont présenté une extrémement
faible évolution des bandes d’absorption O-H et H,O apreés 150 heures d’immersion. La
couche présentant une hydrolyse surfacique n’exceéde pas quelques microns. En effet, un trés
faible polissage a la poudre d’alumine Al,O3 permet de revenir a une transmission maximale

du verre sans présence de bandes d’absorption.

2.6.2 Dans ’eau a 80°C

Lors d’une immersion prolongée du verre 49GeSe,-21Ga,Se;-30CsCl purifié dans de
I’eau distillé a 80°C, nous pouvons observer une dégradation progressive de la transmission
optique a des longueurs d’onde caractéristiques de vibration des liaisons H,O et OH"
(figure V.10). Le mécanisme de corrosion n’a pas été¢ étudié en détail. Il est probablement
associ¢ a un échange d’ions halogenes CI" (I' dans le cas d’iodure) par des ions hydroxyles
OH'. Apres 80 heures de traitement, I’hydrolyse progressive confére aux verres une légere
opalescence a la lumiére du visible. Un simple polissage de la surface (quelques microns),
permet de revenir a un état initial de transmission sans bandes d’absorption provoquées par la
corrosion. L’hydrolyse occasionnée sur les verres est donc un phénomene superficiel.
L’augmentation de la température provoque une mobilité d’anions supérieure et une

accélération du processus d’échange ionique menant a la corrosion superficielle.
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Fig. V.10 Evolution des spectres de transmission infrarouge en fonction du temps

d’immersion du verre 49GeSe;-21GasSe;-30CsCl (e=2mm) purifié dans de ’eau a 80°C

2.6.3 Dans ’acide

Nous avons également testé la résistance du verre a la corrosion dans un bain acide
HNO; a forte concentration (14,44M) a titre de comparaison aux verres du systéme GeSe;-
Sb,Ses-MX. Les verres ont subit une attaque rapide de la surface (30 minutes), amenant a une
forte dégradation de la transmission optique. Une perte de masse de 30 mg/h, consécutive a la
détérioration de I’échantillon est identique a celle enregistrée dans les verres a base

d’antimoine (chapitre III, §7.3). La dissolution du verre engendre une coloration rougeatre de

la solution.
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2.6.4 Dans la soude

L’immersion du verre 49GeSe;-21Ga,Ses;-30CsCl purifié dans un bain de soude de
concentration 0,1M provoque une dégradation progressive du verre par dissolution. La
transmission infrarouge en est fortement affectée. Cependant, un simple polissage de la
surface permet d’atteindre a nouveau une transmission maximale. Les pertes de masses de 15
mg/h sont quasi identiques a celles observées dans des verres a base d’antimoine contenant

des halogénures d’alcalins (chapitre III, §7.4).
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3 Etude thermodynamique du verre 63GeSe,-27Ga,Se;-10CsCl

Les verres synthétisés lors de la détermination des domaines vitreux ont été recuits
selon un procédé de nucléation-croissance a deux paliers de température. En général, les
diverses compositions vitreuses ont conduit a une croissance incontrolable de cristaux de
GasSe; en surface. Il est probable que cette cristallisation soit favorisée par la présence
d’impuretés et de dislocations en surface du verre. Pour cette recherche, une étude
systématique préliminaire nous a permis de sélectionner la composition 63GeSe,-27Ga,Ses-
10CsCl qui conduit a I’obtention d’une cristallisation volumique de nanocristaux. Ce verre est
sans doute celui développant le meilleur compromis entre ses caractéristiques mécaniques, sa

transmission dans le visible et sa grande durabilité chimique.

3.1 Méthode non isotherme

3.1.1 Détermination de I’énergie d’activation

Nous avons calculé I’énergie d’activation E, de cristallisation du verre 63GeSe;-
27Ga,Se;-10CsCl a partir d’une méthode non isotherme, décrite au chapitre IV, pour des lois

de chauffe variant de 5 a 20°C/min (figure V.11).

40

35 - 20°C/min

10°C/min

30 ~

25 -

20

Heat Flow

15

10 +

0 T T T T T T
450 460 470 480 490 500 510 520
Température (T)

Fig. V.11. Courbes DSC du verre 63GeSe,-27GaSe3-10CsCl obtenues avec différentes

vitesses de chauffe.
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Ainsi en reportant Ln a et In Tp?*/a en fonction de 1000/Tp (figure V.12), nous avons
calculé des énregies d’actiation de cristallisation de 206,9 KJ/mol et 195,2 KJ/mol selon les
méthodes respectivement décrites par Chen et Ozawa (chapitre III). Les valeurs déterminées
sont plus importantes que les énergies d’activation proches de 110 KJ/mol calculées pour le
verre 60GeSe;-30Sb,Ses-10RbI. L’énergie d’activation du verre 63GeSe,-27Ga,Ses-10CsCl
est nettement supérieure a celle calculée pour le verre 60GeSe;-30Sb,Ses-10RbI. Une faible
énergie d’activation est caractéristique d’une lente évolution de viscosité du verre en fonction
de la température. Ainsi, le mouvement des atomes dans le verre 60GeSe;-30Sb,Ses-10RbI

est plus ralenti et permet un meilleur contrdle de la cristallisation.

3,5
< 3- y = -24,886x + 35,319 _
1 R? = 0,9955 Ea=206,9
2,5 KJ/mol
2 _
1,51 y = 23,473x - 29,87
< R?=0,9922
N 1 & Ln (TpZA)
|_
= Ea=195,2
0,5 -
- KJ/mol mLnA
0 T T T T T T
1,29 1,3 1,31 1,32 1,33 1,34 1,35 1,36
1000/Tp

Fig. V.12. Détermination de l’énergie d’activation du verre 63GeSe;-27GaSe3-10CsCl par
la méthode d’Ozawa et de Chen

3.1.2 Calcul de ’exposant d’ Avrami

Le coefficient d’Avrami n a, dans un premier temps été calculé selon I’approche
d’Ozawa. Les calculs effectués en tragant 1’évolution de Ln(a) en fonction de Ln(-Ln(1-x)) a
493°C pour des lois de chauffe de 15, 17, 20°C/min ont conduit a une détermination d’un
coefficient d’Avrami n de 7,7. Le recouvrement des pics obtenus selon différentes lois de
chauffe étant tres faible, il est difficile de déterminer précisément le coefficient d’Avrami

avec cette méthode.
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Nous avons par la suite calculé I’exposant d’ Avrami par la méthode de Piloyan décrite
précédemment (Rel.IV.12) pour une vitesse de chauffe de 10°C/min. Le coefficient d’Avrami
déterminé est de 4,4. La valeur n calculée correspond a un domaine de température variant de

468 a 480°C.
Selon les valeurs du coefficient d’Avrami déterminées précédemment, la croissance

cristalline s’effectue selon une croissance contrélée par l’interface verre/cristal dans 3

dimensions.
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3.2 Caractérisation des phases cristallisées

Contrairement aux traitements thermiques réalisés sur les verres a base d’antimoine
par simple palier de recuit ou par rampe de montée en température, les différentes
céramisations expérimentées sur le verre 63GeSe;-27Ga,Se;-10CsCl ont démontré qu’un
palier de nucléation puis un palier de croissance sont indispensables a la génération d’une
cristallisation volumique controlable. Les études ont permis de déterminer qu’un palier de 2
heures a 387°C (soit Tg+30°C) est efficace pour la formation d’un fort taux de nucléi. Un
second palier isotherme a une température supérieure permet la croissance de ces germes.
Pour des temps de nucléation supérieurs (5 heures) sans palier isotherme de croissance, nous
obtenons directement une croissance cristalline inhomogeéne de GaSe; qui semble
prédominer en surface. Les principales caractéristiques thermiques et mécaniques du verre

63GeSe;-27Ga,Ses-10CsCl sont présentées dans le tableau V.4.

Tableau V.4. Caractéristiques thermiques et mécaniques du verre
63GeSer-27GaySez-10CsCl

Band-gap | Dureté | Ténacité Kc E Coeff.

p a
T9(T) |TX(T) (g/cm3) (nm) (Kg.mm?)| (MPa.m1/2) | (GPa) | Poisson (10'6K'1)

357 458 4,311 656 182,2 0,275 20,5 0,27 16,0

3.2.1 Diffraction RX

Nous avons reporté sur la figure V.13, les diagrammes de diffraction de rayons X
obtenus pour le verre 63GeSe,-27Ga;Ses-10CsCl recuit a 387°C durant 2h (vitrocéramique 1)

puis 2 410°C ou 430°C durant 45 minutes (vitrocéramique 2).
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— CsCI10% 387C 2h + 410C 30m
— CsCI10% 387C 2h + 430C 45m

pulse (u.a)

Fig. V.13. Diffraction RX du verre 63GeSez-27GaSes3-10CsCl traités thermiquement selon

deux procédures.

Les pics de diffraction du verre 63GeSe;-27Ga,Ses-10CsCl recuit a 387°C durant 2h et
30min a 410°C sont caractéristiques de la phase Ga,Ses;. Ce méme verre recuit a 387°C durant
2h et 45min a 430°C présentent de nombreuses variétés de phase, la premiére phase Ga,Ses a

fortement évolué.

La nature des phases a été¢ déterminée en effectuant des scans réguliers de diffraction
de rayons X de facon non isotherme. Les données ont été enregistrées en utilisant une loi de
chauffe de 20°C/h de 17 a 600°C tous les 20°C durant 45 minutes (figure V.14). Aucune
formation de cristaux de CsCl n’a été observée au cours de la montée en température. Un
début de cristallisation de Ga,Se; est observable a partir de 395°C. Cependant, tous les pics
obtenus ne sont pas attribuables a ce seul composé. Il apparait une seconde phase cristallisée

non pure dont nous n’avons pu déterminer la nature.
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Fig. V.14. Diffraction RX du verre 63GeSe;-27GaSes-10CsCl enregistrée selon une loi de
chauffe de 20°C/h de 17 a 600°C tous les 20°C durant 45 minutes.

Nous pouvons supposer que la cristallisation continuelle de Ga,Ses, conduirait a une
augmentation du taux de GeSe; et CsCl au sein du verre résiduel. Ce processus permettrait
d’obtenir une matrice vitreuse résiduelle plus stable thermiquement par recentrage progressif
de sa composition vers le centre du diagramme vitreux, mais sans doute moins résistante a la

corrosion.

3.2.2 MEB

Les vitrocéramiques obtenues ont été observées au MEB (figure V.15 et V.16) selon la
méthode décrite précédemment (chapitre II). Les photos dévoilent une forte densité de
cristaux de 100 nm incorporés dans le verre. Le fait de ne pas étre en présence d’une
séparation de phase explique la forte augmentation de la ténacité par génération de
nanocristaux. A fort grossissement (x50 000), on observe des cristaux formés d’agglomérats
de 10 nm de natures différentes. Nous pouvons supposer que la cristallisation de la premicre

phase, a faible énergie surfacique, engendre la cristallisation d’une seconde en son voisinage.
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Fig. V.16. Observation au microscope optique de la vitrocéramique 2.

Un taux de cristallisation situ¢ entre 15 et 20% a été déterminé selon la méthode
décrite au chapitre IV (Rel.IV.15) pour le verre recuit a 387°C durant 2h et 30m a 410°C. Ce
taux augmente jusqu’a 60% pour un verre recuit a 387°C durant 2h et 45m a 430°C (figure
V.16). 1l existe trois phases de Ga,Se; susceptibles de cristalliser [12]. La cristallisation de
phase de Ga;Ses d’indice de réfraction (n=2,4) proche de celui du verre (n=2,6), permet de
générer une densité de cristaux supérieure a celle obtenue par cristallisation d’halogénures

d’alcalins, sans perte de transmission excessive dans I’infrarouge.

Contrairement aux ¢études précédentes, nous ne sommes pas en présence d’une
solution solide saturée en halogénures d’alcalins menant a la cristallisation de ces derniers
composés par diffusion de cations. Dans ce cas, 1’enthalpie libre minimale du verre est
recherchée de facon thermodynamique en rejetant de son réseau les structures triangulaires

GaSes, qui s’agglomerent.
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3.3 Evolution des propriétés

3.3.1 Optiques

La courbe de transmission de la vitrocéramique (b) céramisée a 387°C durant 2h et
30m a 410°C dévoile un shift du band-gap optique vers les grandes longueurs d’onde et
aucune modification importante dans la région 8-12 um. La vitrocéramique obtenue apres
traitement thermique de 2h a 387°C et 45m a 430°C présente un fort décalage du band-gap et
une baisse significative de la transmission maximale. Ainsi une température trop élevée
(100°C au-dessus de Tg) conduit a une croissance rapide de cristaux pouvant rendre le
composite opaque aux rayonnements infrarouges. Nous avons présenté sur la figure V.17, la
photographie du verre de base 63GeS,-27Ga;S3-10CsCl et de la vitrocéramique obtenue apres
traitement thermique de 2h a 387°C puis 30min a 410°C.

704a e=2mm

Transmission (%)
N
o

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18
Longueur d'onde (um)

Fig. V.17. Transmission infrarouge du verre de base 63GeSe,-27GazSe;-10CsCl non traité
(a), traité thermiquement a 387°C durant 2h et 30m a 410°C (b), a 387°C durant 2h et 45m
a 430°C (c).

Le début de transmission est repouss¢ vers le proche infrarouge en raison de la perte
optique par diffusion. Le décalage du début de transmission au dela du visible devrait rendre
noire la vitrocéramique. La lumiére rouge n’est pas absorbée, mais fortement diffusée,
expliquant ainsi la couleur rouge de la vitrocéramique. Nous supposons cependant que le
chlore est maintenu au squelette vitreux, une matrice vitreuse résiduelle uniquement

constituée de GeSe,-Ga,Se; aurait arboré une teinte noire.
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3.3.2 Dureté-Ténacité

La génération de nanocristaux de Ga,Se; au sein de la matrice vitreuse a provoqué une
diminution de la dureté de 15% par rejet de cette phase du squelette vitreux et une tres forte
augmentation de la ténacité (tableau V.5). La vitrocéramique (b) présente un nette diminution
de la taille des fissures (figure V.18) par rapport au verre de base (a) tandis que la
vitrocéramique (c) ne présente plus de fissures aux abords des empreintes d’indentations pour
un poids et un temps de charge identique. La forte augmentation de la ténacité peut étre

expliquée par deux phénomenes :

- la présence de nanocristaux ralentit la propagation des fissures

- la diminution de la dureté qui rend généralement la création de fissures plus

difficiles.

Fig. V.18. Observation au microscopique optiques d’empreintes réalisées par indenteur sur
le verre a (a), sur la vitrocéramique b (b) et la vitrocéramique c (c).

Tableau V.5. Propriétés mécaniques du verre 63GeSe-27GasSe;-10CsCl et des

vitrocéramiques (b) et (c).

Dureté Ténacité
(Kg.mm?) (MPa. mmllz)

Verre (a) 182,2 0,227
Vitrocéramique (b) | 174,2 0,425
Vitrocéramique (¢) | 157,6 0,616

3.3.3 Coefficient de dilatation thermique

Bien que le coefficient de dilatation de la phase Ga,Se; cristallisée soit de 8,9.10’6K'l a
20°C, le coefficient de dilatation du composite a faiblement évolué par cristallisation de

nouvelles phases (tableau V.6).
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Tableau V.6. Coefficient de dilatation thermique du verre 63GeSe;-27GaSes-10CsCl et des

vitrocéramiques (1) et (2).

o (10°K™)
Verre 16
Vitrocéramique 1 16
Vitrocéramique 2 15,3

La forte augmentation de la ténacité et le maintien ou la baisse simultanés du
coefficient de dilatation conférent aux vitrocéramiques une résistance accrue aux chocs

thermiques.
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3.4 Aptitude a la mise en forme par moulage

3.4.1 Mesure de viscosité

Nous avons étudié la viscosité du verre 63GeSe»-27Ga,Ses-10CsCl sur un rhéomeétre
(Rheotronic de chez Theta Industries) selon la méthode du ‘parallel plate’ énoncée au chapitre
IV pour une vitesse de chauffe de 2°C/min. Le point de Littleton obtenu a une viscosité
N=10"° Poises, correspondant a la température de ramollissement du verre, n’a pu étre atteint
(figure V.19). Un minimum de viscosité 4 N=10° Poises est obtenu a 423°C. L’augmentation
de la viscosité au dela de 423°C est liée a la rigidification du matériau par cristallisation de
GasSes. La figure V.19 montre que la mise en forme de la vitrocéramique doit étre effectuée a

une viscosité supérieure a 10® Poises.
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Fig. V.19. Viscosité du verre 63GeSe-27GazSe;-10CsCl en fonction de la température

I1 est possible de déterminer la fragilité¢ du verre en examinant la dépendance de la

viscosité du verre en fonction de la température a partir de la relation suivante [13] :

Logn=A4+ (Rel.V.1) avec A, B: constantes; T et Ty : températures (K)

0

Ainsi des verres considérés comme durs tels que la silice suivent la relation V.1 par

une droite (figure V.20), tandis que les verres fragiles montrent une forte déviation par rapport
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a cette loi. La figure V.20 montre que le verre 63GeSe,-27Ga;Se;-10CsCl (CsCl 1) est un

verre dit fragile.

[y
N
|

CsCl1

4 SiO,

Log Viscosité

Tg/T

Fig. V.20. Définition cinétique de la fragilité des liquides formateurs de verres selon Angell
3.4.2 Moulage et céramisation combinés

La mesure de viscosité montre que lorsque le verre est chauffé a des températures
compatibles & une mise en forme par fibrage ou par moulage, des cristaux sont générés a
I’intérieur du verre. Ainsi, la possibilit¢ de combiner le moulage et la céramisation du verre

63GeSe,-27GaySe;-10CsCl a été étudiée.

Différents essais ont été effectués pour combiner la céramisation du verre et sa mise en
forme. Les expériences ont ¢té réalisées en utilisant le montage décrit au chapitre IV pour
mesurer la déformation d’un disque d’épaisseur de 3mm avec une pression de 100g/cm?. Les
valeurs de déformation de ce disque sous différents traitements thermiques sont rassemblées

dans le tableau V.7.

Tableau V.7. Déformation du verre 63GeSe,-27GazSe;-10CsCl sous différentes conditions.

Traitement thermique Diminution d’épaisseur (mm)
Vitrocéramique 1 387°C 2h, 410°C 30min 0,03
Vitrocéramique 2 387°C 2h, 423°C 20min 0,12
Vitrocéramique 3 3°C/min jusqu’a 450°C 0,09
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Ces traitements thermiques permettent la génération de cristaux de taille
submicronique au sein du verre. On peut remarquer que cette déformation est relativement

faible, indiquant une mauvaise aptitude au moulage de ce verre dans ces conditions

expérimentales.

La transmission de ces vitrocéramiques est comparée a celle du verre de base (figure
V.21). On peut remarquer que la vitrocéramique 1 présente une transmission maximale
comparable a celle du verre dans le domaine des grandes longueurs d’onde. Par contre, la

transmission des deux autres vitrocéramiques est fortement détériorée.
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Fig. V.21. Transmission du verre 63GeSe,-27GazSe;-10CsCl (a)

et des vitrocéramiques 1, 2 et 3

Si on augmente la pression du moulage de 100g/cm? a 400g/cm?, le disque est
compressé de 0,24mm au lieu de 0,03mm avec des conditions expérimentales identiques.
Ainsi, afin de faciliter le moulage de ces vitrocéramiques, une pression relativement

importante est certainement préférable.

Une irisation se produit en surface des échantillons au cours de la céramisation et du

moulage. Nous supposons que ce phénomene est li¢ a I’oxydation superficielle quand le verre
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est chauffé¢ a des températures supérieures a Tg. Ceci devrait étre €liminé en chauffant les

¢échantillons sous atmosphére neutre.

Contrairement a la cristallisation d’halogénures d’alcalins, essentiellement contrélée
par la mobilit¢ des ions, la cristallisation de Ga,Se; est liée a un phénoméne
thermodynamique, controlée par la modification de viscosité de la matrice vitreuse. La
pression exercée lors du moulage engendre une flexibilité accrue du réseau vitreux et sans

doute une augmentation de la cristallisation.

En prolongeant la courbe de viscosité, nous observons que le point de ramollissement
du verre (log 1 =10"°) pourrait étre atteint & une température de 432°C soit 9°C supérieure a
la température de viscosité minimale actuelle. A cette température la croissance cristalline est
trés rapide comme le montre la figure V.21. Une optimisation de composition par
augmentation du taux d’halogénures d’alcalins ou du rapport entre gallium et germanium ou
encore une optimisation de la procédure de moulage est nécessaire pour obtenir des

composants optiques transparents dans I’infrarouge.
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4 Echange ionique dans le verre 56GeSe,;-24Ga,Se;-20KI par trempe
chimique

4.1 Introduction

Les défauts de surface sont la cause principale de la rupture brutale des composants en
verre. Afin de réduire les risques de fissures a partir de la surface, de nombreuses techniques
visant a créer une compression superficielle ont été mises au point ces derniéres années sur les
verres de silicates. Nous avons souhaité reporter les méthodes utilisées sur les verres d’oxydes

aux verres de chalcogénures. Les trois méthodes actuellement utilisées sont :

- trempe thermique
- trempe chimique par échange ionique

- par dépot de revétement protecteur de coefficient de dilatation différent

Les contraintes de compression créées en surface lors de ces différentes trempes par
ces techniques permettent une augmentation superficielle de la dureté. La technique consistant
a ajouter un revétement protecteur au verre ne sera pas envisagée au cours de notre étude. La
trempe thermique consiste a chauffer 1'échantillon considéré jusqu'a sa température de
ramollissement, puis a refroidir rapidement sa surface externe par jets d’air. Le cceur de celui-
ci encore chaud accommode la contraction de la surface, toutes les contraintes internes sont
alors relaxées. Finalement, lorsque le cceur refroidit, il se contracte et permet ainsi de mettre
la surface en compression. L’importante dureté et la fragilité occasionnées lors de la trempe
thermique ne permettent aucune manipulation de I’échantillon tel que le découpage. Cette
technique a la particularité¢ d’étre applicable a toutes compositions vitreuses, a condition que
le coefficient de dilatation du verre ne soit pas trop faible. Ce procédé est particulierement

adapté pour I’amélioration des propriétés mécaniques de lentilles.

Des disques de 2 mm d’épaisseur du verre 2S2G présenté précédemment ont été
chauffés a Tg avant d’étre refroidis a I’air ambiant sous un flux d’air comprimé. La dureté de

ce verre a été¢ mesurée en amont et en aval de 1’expérience.

Cette technique nécessite un contrdle précis du flux d’air projeté. La pression d’air
comprimé utilisée est de 4 bars. La majorité des verres ayant subi ce refroidissement rapide

ont fissuré. Les mesures mécaniques effectuées par indentation Vickers sur le verre 252G
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trempé ont montré une augmentation de dureté surfacique jusqu’a 15% supérieure (Hv =220

Kg/mm?) et un maintien de la résistance a la propagation de fissures.

Bien que les résultats soient prometteurs, cette technique nécessiterait une optimisation
des conditions de trempe en contrélant 1’écart Trecuit/Tg, et la vitesse de refroidissement pour
¢viter la rupture des échantillons. Nous nous sommes donc principalement axés sur des

expérimentations de trempe chimique dont la contrdlabilité du processus est facilitée.

4.2 Définition et théorie

La trempe chimique consiste a modifier la composition chimique de la surface du
verre. Diverses méthodes peuvent étre utilisées. Il est possible de souder une couche de verre
ayant un coefficient de dilatation plus faible (procédé Schott), on peut aussi désalcaniser en
surface (diminuer la teneur en oxyde de sodium) en mettant I'objet dans une atmosphére
d'oxyde de soufre ou d'eau. Nos verres ne nous permettent pas d’utiliser une de ces deux
méthodes. Notre choix s’est porté sur I’immersion d’un échantillon de verre dans une solution
de sels fondus pour engendrer une modification de la composition chimique du verre par
¢change de cations. Les cations présents dans la matrice vitreuse sont remplacés par des

cations de taille plus importante qui mettent la surface du verre en compression (figure V.22).

AVANT LECHANGE D'IONS APRES 'ECHANGE D"IONS
A e G
!:;::;f: . . . .® . @
I ' N

verre trempé chimiquement

Fig. V.22. Processus de trempe chimique dans des verres sodocalciques
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La trempe chimique introduit a la surface du verre des précontraintes de compression
pour neutraliser l'effet des micro-fissures. Nous allons nous atteler a présenter ce qui est

actuellement réalisé dans I’industrie verriére pour consolider les verres sodo-calciques.

Le processus de trempe chimique consiste a placer le verre pendant une période donnée
dans un bain de nitrate de potassium en fusion maintenu a une température de 460° C. Pendant
le cycle d’immersion, une migration des ions de potassium et de sodium se produit. Les ions
de potassium plus gros «s’enfoncent» dans les espaces vides laissés a la surface du verre par
les ions de sodium plus petits qui, quant a eux, migrent vers la solution de nitrate de
potassium. Cette migration des ions plus gros a la place des plus petits met les surfaces du
verre en ¢tat de compression et le ceeur en état de tension compensatoire. Le verre se retrouve

ainsi renforcé. L’échange ionique permet d’obtenir les avantages suivants :

* il offre une résistance mécanique huit fois plus ¢élevée qu’un verre similaire recuit (non
tremp¢);

* La force de compression des surfaces d’un verre sodocalcique trempé chimiquement
peut atteindre jusqu’a 690 MPa sur une épaisseur d’environ 32 pm;

e Apres traitement, le verre trempé chimiquement conserve sa couleur ainsi que ses
propriétés de transmission lumineuse ;

* Si le verre trempé chimiquement est bris¢, il se fracasse en fragments aux arétes
tranchantes comme un verre recuit (non tremp¢).

* Le verre trempé chimiquement peut étre retaillé apres la trempe, mais perd alors
totalement ses propriétés. Ces bandes reviennent alors a leurs propriétés de verre
recuit. Il est donc préférable de tailler et de faconner le verre avant le processus de

trempe chimique.

Bien qu’il existe plusieurs mécanismes ¢lémentaires de diffusion dans les matériaux
(échange simple, échange cyclique, lacunaire, interstitiel direct et indirect, ‘crowdion’), le
mécanisme fréquemment utilisé au cours de la trempe chimique est celui de I’échange simple.
Les mécanismes de diffusion interstitielle nécessitent que le cation qui s’insere soit plus petit

que celui déja présent.

192



Chapitre V : Elargissement du domaine de transmission vers le visible

Les premicres trempes chimiques effectuées sur des verres de chalcogénures viennent
d’étre réalisées par Wang et al. [14]. Ces études ont été réalisées sur des verres a base de
soufre. Des profondeurs de diffusion de K* dans un verre du systéme GeS,-Ga,S3-AgX (avec
X=Cl, Br, I) supérieures a 250um ont ét¢ mesurées. La transmission et les propriétés des

verres n’ont cependant pas été présentées.
4.3 Mode opératoire

Le verre 56GeSe;-24Ga,Ses;-20KI a été choisi dans ’optique de réaliser des
expériences d’échange ionique d’alcalins. Ce verre possede une température de transition
vitreuse relativement ¢levée de 335°C ainsi qu’une bonne résistance a la cristallisation. Les
principales propriétés mécaniques et thermiques de ce verre sont présentées dans le tableau

V.8.

Tableau V.8. Principales propriétés mécaniques et thermiques du verre

56GeSe-24GaySes-20K1

Dureté p o Module d’Young E
Tg (°C) Tx (°C) 5
(Kg.mm?) (g/em’) | (MPa.mmY5) (GPa)
335 o 160,7 4,22 19,0 16,5

Des échantillons de verres possédant une haute température de transition vitreuse
permettent de travailler sur de plus vastes choix de sels de bain fondus. Nous avons opté pour
travailler avec un bain de sels de nitrate qui posséde de nombreux avantages : il se dissout
dans 1’eau, posséde une température de fusion relativement faible et ne réagit pas avec les
verres de chalcogénures. En effet, il est possible de faire varier le rapport CsNO3/KNO; de
50/50 a 20/80 en maintenant une température de liquidus inférieure a240°C. Un bain
contenant 50% mol. de KNO; et 50% mol. CsNO; a été réalisé en chauffant le mélange a
450°C pour permettre une meilleure homogénéisation, le bain est ensuite refroidi a la
température ambiante. Cette composition a été choisie car elle correspond au point de liquidus
le plus bas (220°C). L’idée est de substituer les ions K dans les verres par des ions Cs', ce
qui donne un rapport de taille d’ions substitués de 1,24, ce rapport est inférieur a celui utilisé

habituellement pour des verres sodocalciques de 1,4 (Na'/K").
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Les expérimentations sont réalisées sous atmosphére inerte d’argon pour éviter
I’oxydation superficielle du verre a des températures proches de Tg. Le disque de verre de

2mm d’épaisseur est alors directement plongé dans le bain fondu (figure V.23).

Systeme SVL

Arrivée d’argon
g | |

& — |

O
o ©
Q ] Echantillon
Bain
50%KNO3-50%CsNO;3
chauffé a 300°C

Fig. V.23. Mode opératoire des essais d’échange ionique

Afin d’éviter tout choc thermique, 1’échantillon et le bain sont simultanément chauffés
dans I’enceinte jusqu’a la température souhaitée. Le verre est ensuite plongé dans le bain
durant le temps imparti. A la fin de I’expérience, il est sorti a chaud du bain puis lentement
refroidi jusqu’a température ambiante. Par la suite, le disque est nettoy¢ a I’eau distillée dans

rrrrr

pas relaxer les contraintes créées par échange ionique.
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4.4 Profil d’analyse chimique

Si le temps d’échange est supérieur a 3 heures, la surface de 1’échantillon présente des
craquelures (figure V.24). Ceci est vraisemblablement induit par les fortes contraintes créées

en surface par I’échange d’ions K par de plus gros ions Cs".

: A e | Woe VN )
Fig. V.24. Etat de la surface du verre56GeSe2-24Ga2Se3-20KI avant (a) et aprés échange
ionique 120 heures a 300°C (b).

Le polissage de la tranche des échantillons s’est effectué dans de la résine pour
faciliter la réalisation d’essais mécaniques et la visualisation au MEB. La profondeur et le
profil de diffusion ont été analysés a 1’aide d’un MEB équipé d’EDS. Les profils d’analyse
quantitative des 3 éléments indiquent une diminution progressive de la concentration de
potassium et d’iode aux abords de la surface du verre et une augmentation du pourcentage de
césium (figure V.25). Le systéme de comptage par EDS utilise une sonde qui effectue un scan
sur une surface avoisinant 1 a 2 um?, il est donc compréhensible que nous n’observions pas un
pic maximal de teneur en césium au niveau méme de la surface de I’échantillon, mais en léger

décalage.
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Fig. V.25. Analyses EDS de la tranche du verre 56GeSez-24GaySes-20K1 apres échange
ionique a 280°C pendant 120 heures.
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Les autres ¢éléments, Ge, Ga et Se ne diffusent pas puisque leur concentration reste
inchangée. Les valeurs respectives des teneurs en éléments sont répertoriées dans le

tableau V.9.

Tableau V.9. Teneurs en éléments pour une analyse située dans la zone d’échange ionique

(spectre 5) et située en dehors de la zone d’échange ionique (spectre 3)

Tum ' KIZ échange ionigue 1 - tranche ! a0pm UOKIZ 260°C 1200

Spectre 5 | %Masse %Atomique Spectre 3 %Masse  %Atomique
K 0.39 0.82 K 2.26 4.47
Ga 11,98 13,91 Ga 13.60 15.06
Ge 16,42 18,31 Ge 17.17 18.25
Se 56,05 57,45 Se 58.25 56.94
I 6,91 4,41 I 8.13 4.95
Cs 8,22 5,01 Cs 0.58 0.33

L’équation d :W [15] permet de calculer le coefficient de diffusion effectif, d
¢tant la profondeur de diffusion et t le temps d’échange. Nous avons déterminé un coefficient
de diffusion effectif Degr de Cs' dans le verre de 2,1)(10'5 um?/s a 280°C et de 5,2x10'4 um?/s a
310°C. La forte différence de rayon atomique entre K et Cs" explique le faible coefficient de
diffusion effectif. Une augmentation de température du bain fondu permettrait une

augmentation de la diffusion selon :

D =Do exp(—R—QT) (Rel.V.2)

Avec D : coefficient d’interdiffusion
Dy : facteur de fréquence (cm?/s)
Q : Energie d’activation nécessaire au saut d’une position a une autre
R : constante des gaz parfaits

T : Température
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Dans notre cas, nous sommes limités par la température de transition vitreuse du
matériau. En effet, nous avons constaté précédemment qu’une haute température de bain
fondu peut mener a la détérioration de 1’échantillon dans sa globalité. 1l a ét¢ démontré par
Jambon et al. que la diffusivité d’un alcalin est fortement liée a son rayon ionique [16]. Ainsi,
a température équivalente, les éléments de faible rayon ionique diffusent plus rapidement.
C’est pourquoi, I'immersion d’un verre du systeme GeSe,-Ga,Se;-Nal dans un bain
NaNO3/KNOs ou d’un verre du systéme GeSe,-Ga,Ses-KI dans une solution RbNO3;/KNO3
diminuerait d’une part le temps d’immersion pour une profondeur de diffusion donnée et
d’autre part les contraintes engendrées par échange de cations a fort rayon ionique. Ceci
devrait permettre une augmentation de la profondeur de diffusion et une diminution des

contraintes mécaniques surfaciques entrainant 1’écaillage superficiel.

4.5 Transmission

Les courbes de transmissions ont fortement évolué en fonction du temps d’immersion
du verre dans le bain. Pour des durées relativement courtes et a basse température, la

transmission ne change pratiquement pas (figure V.26).

90

e=2mm

[
o
I

Transmission (%)
D
o
Il

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20
Longueur d'onde (um)

Fig. V.26. Courbes de transmission du verre 56GeSe,-24GasSe;-20KI (---) apreés
échange ionique a 250°C pendant 70 heures (---) et a 300°C pendant 160 heures(---).

Pour de longs traitements, I’échantillon a fortement perdu en transmission ou est
devenu totalement opaque aux rayonnements infrarouges. L’utilisation d’un bain a base

d’oxydes pendant de longues durées occasionne une augmentation de la bande d’absorption
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Ge-O (12,8 um) et I’on observe la création d’une bande a 7,2 um, caractéristique de la
vibration d’une liaison a base d’oxyde. Le verre trait¢ durant 70h a 250°C présente une
augmentation de la transmission dans la bande 0,8 a 2um. Ce phénomene est 1i¢ a la création
d’une couche anti-reflet. Il est intéressant de noter que 1’échange ionique permet la diminution

de la bande d’absorption centrée a 9,5um attribuable a une liaison Se-H.

4.6 Flexion 3 points

Il existe deux techniques de flexion possibles pour montrer I’efficacité de 1’échange
ionique sur les propriétés mécaniques du verre. La premiere méthode est la flexion 3 points
qui nécessite 1’utilisation d’éprouvettes de verre de dimension spécifique. Elle permet de
solliciter en flexion une éprouvette en forme de barreau reposant sur deux appuis en
appliquant une charge a équidistance des appuis. La seconde est la flexion bi-axiale ou une
boule soumet un effort sur un disque de verre. La mise en forme de barreaux polis nécessaire
dans la premiere méthode étant difficile, nous avons choisi de caractériser nos verres par
flexion bi-axiale. Des échantillons de 20 mm de diameétre et de Imm d’épaisseur du verre
56GeSe,-24Ga,Se;-20KI ont subi un échange ionique dans un bain CsNO3;/KNO; selon
différents temps a 300°C.

La contrainte a la rupture o, a été calculée a partir de I’équation suivante [17]:

o= 3P2 [2(1+U)11’1%+(1_U)(a2_b2)

i JE (Rel.V.3)

avec P : charge (N),

e : épaisseur (mm),

a : rayon du cylindre support (mm),

b : rayon du cylindre de chargement (mm),
R : rayon du disque

v : coefficient de Poisson.

Les résultats de ces mesures sont présentés sur la figure V.27. En raison de la présence
d’écailles sur la surface du verre, I’incertitude des mesures est relativement importante. Nous
observons cependant une tendance a 1’augmentation de la résistance lorsque le temps

d’échange ionique se prolonge.
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Fig. V.27. Evolution de la contrainte a la rupture du verre 56GeSe;-24GaSes-20KI en

fonction du temps d’échange ionique a 300°C.

4.7 Dureté surfacique

La mesure de dureté surfacique du matériau aprés échange ionique nécessite
I’utilisation d’un micro-indenteur Vickers. Les verres ont au préalable ét¢ enrobés dans de la
résine €poxy a faible coefficient de rétraction puis polis de maniére a rendre la section
échangée visible. Malgré, les faibles charges d’indentation utilisées, il a été difficile de
caractériser correctement la dureté surfacique. Une bonne caractérisation de la dureté et de la
ténacité du matériau nécessite de s'écarter de la surface de I’échantillon, zone de fragilité
mécanique. Comme le montre la figure V.28, les empreintes d’indentations ont une largeur et
une profondeur d’environ 10 a 15 um, ce qui correspond a la longueur totale de la zone de
diffusion. Cette technique est inefficace pour caractériser la dureté surfacique du matériau au

maximum de diffusion.
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Fig. V.28. Empreinte d’indentation, charge 0,3N pendant 5 secondes

Des essais de rayabilité ont été effectués au laboratoire LARMAUR de Rennes pour
mettre en évidence le comportement du verre par modification de la structure surfacique.
Cependant, I’utilisation de faibles charges méne directement a 1’éclatement du verre
(figure V.29). De plus, une discontinuité existe entre le verre, le milieu contenant les ions Cs',

et la résine rendant impossible 1’analyse d’une rayure continue.

Fig. V.29. Observation au microscope optique de rayures réalisées sous une charge de 0,IN

sur le verre 56GeSer-24GaySes;-20KI1
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5 Conclusion

Les études portées sur l’introduction d’halogénures d’alcalins dans une matrice
vitreuse Ge-Ga-Se ont mené a la synthése d’une nouvelle génération de verres transparents du
visible jusqu’a I’infrarouge lointain. La substitution de I’antimoine par du gallium confére une
meilleure réticulation au réseau vitreux et par conséquent de meilleures propriétés

thermomécaniques.

L’utilisation de la composition 63GeSe;-27Ga;Ses-10CsCl a permis la génération
controlée de cristaux submicroniques. Les vitrocéramiques obtenues présentent un décalage
du début de transmission vers les grandes longueurs d’ondes, tout en gardant une excellente
transmission dans la fenétre atmosphérique 8-12um. Les composites créés possedent
simultanément une résistance a la propagation de fissures accrue et un coefficient de

dilatation stable. Leur résistance aux chocs thermiques est par conséquent fortement accrue.

La mise en forme de ces vitrocéramiques par pressage a chaud nécessite 1’optimisation
de parametres qui sont la température, le temps et la pression. La possibilit¢ de combiner le
processus de moulage et celui de céramisation a été démontrée. Le point clé sera d’éviter ou

de minimiser une croissance de cristaux incontrdlée durant cette mise en forme.

Les échanges ioniques K'/Cs'™ engendrent de fortes compressions mécaniques. La
différence de taille entre les deux ions est trop importante et conduit a 1’écaillage surfacique
du verre. L’influence de cet échange ionique sur les propriétés mécaniques du verre est
difficilement contrdlable. Il serait cependant intéressant de réaliser des échanges ioniques en
diminuant le ratio des rayons ioniques par modification du bain et du verre. La modification
localisée de I’indice de réfraction créée par échange ionique laisse entrevoir la possibilité de

créer des guides d’onde planaires.
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CONCLUSION GENERALE

Le développement de systémes permettant la vision dans 1’obscurité est étudié depuis
plusieurs décennies et est encore un objectif majeur des stratégies de défense. Cette
technologie trouve aussi un intérét croissant dans le domaine des applications civiles telles

que I’assistance a la conduite de nuit et la maintenance industrielle.

Ce travail a ¢ét¢ motivé par le besoin de matériaux infrarouges toujours plus
performants techniquement et économiquement. Le germanium et les verres de chalcogénures
possedent chacun leurs avantages et leurs inconvénients. Ce travail propose une nouvelle

solution avec des matériaux composites que sont les vitrocéramiques.

Les premicres vitrocéramiques transparentes dans 1’infrarouge moyen ont été réalisées
de fagon reproductible au laboratoire Verres et Céramiques de I'université de Rennes. Ces
vitrocéramiques présentent une bande de transmission allant du visible jusqu’a 11,5 pm. La
formation de cristaux de CsCl ayant une taille comprise entre 50 et 100nm a conduit a une
croissance continue de la charge critique a I’initiation de fissures en fonction du temps de
recuit. Cette charge critique a pu étre augmentée par un facteur 5 a 6. La vitesse de
cristallisation de phase CsCl a été contrdlée grace a la mobilité réduite de gros cation Cs™ au

sein de la matrice vitreuse a forte viscosité.

Afin d’étendre le domaine de transmission jusqu’a la troisiéme fenétre atmosphérique
de 8 a 12 um, de nombreux diagrammes vitreux a base de Ge-Sb-Se avec addition
d’halogénures d’alcalin ont été explorés. La substitution du soufre par le sélénium rend ces
verres noirs, et décale la coupure multiphonon jusqu’a 16pum. Le systeme GeSe;-Sb,Ses-Rbl a
particulierement été étudié et des vitrocéramiques transmettant dans le lointain infrarouge, ont
¢té obtenues par nucléation-croissance controlée. L’insertion d’¢éléments fortement ioniques
dans une matrice covalente a permis de contrdler la vitesse de croissance cristalline par
diffusion d’ions non pontants. Ainsi, des cristaux de Rbl de tailles homogénes variant de 150
a 200 nm ont été générés dans le volume en ayant une trés faible incidence sur la transmission
infrarouge dans les grandes longueurs d’ondes. Les vitrocéramiques présentent généralement
une diminution de dureté et un accroissement de la résistance a la propagation des fissures.
Dans ce manuscrit, la possibilité de combiner le processus de moulage a la cristallisation

controlée sans modifications importantes des propriétés optiques du composite a été
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Conclusion générale

démontrée. Les vitrocéramiques obtenues ont montré une excellente aptitude a la duplication

de moule.

Une nouvelle génération de verres transparents du visible jusqu’au moyen infrarouge a
été synthétisée au laboratoire Verres et Céramiques. Ces verres ont été synthétisés a partir du
systéme Ge-Ga-Se avec introduction d’halogénures d’alcalins. La substitution de 1’antimoine
par du gallium confére une réticulation supérieure du réseau vitreux et par conséquent de
meilleures propriétés thermomécaniques. La génération de cristaux de Ga,Se;, de facon
contrblable, a partir du verre 63GeSe;-27Ga,Ses;-10CsCl a conduit a 1’obtention de
vitrocéramiques présentant une excellente transmission dans la fenétre atmosphérique 8-
12um. Les composites présentent une résistance a la propagation de fissures fortement

accrues et la possibilité d’étre moulés.

Différents mécanismes ont été proposé€s pour augmenter les propriétés mécaniques des
verres. Ainsi, des échanges ioniques K'/Cs" ont été réalisés dans des bains de nitrate. La
diffusion des ces deux espéces conduit a 1’écaillage surfacique du verre et a une modification
locale de I’indice de réfraction. Il s’agit ici des premicres expertises dans ce domaine.
L’objectif est de démarrer la faisabilité¢ de guide d’onde planaire et la possibilité de renforcer

mécaniquement ces verres en créant une compression superficielle.

Les résultats présentés dans ce manuscrit doivent étre considérés comme une premicre
approche a la compréhension du phénomene de nucléation-croissance dans les verres de
chalcogénures. La maitrise du choix de composition du verre menant a la cristallisation de
nanoparticules nécessite des informations plus approfondies sur la modification du réseau
vitreux lors des phases de nucléation et de croissance. Cependant, la synthése et la
purification d’une nouvelle génération de verres transparents du visible jusque dans
I’infrarouge laissent entrevoir de nombreuses applications notamment dans le domaine de

systémes optiques travaillant dans I’infrarouge afin de faciliter leur alignement.
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RESUME

Today, optics for thermal imaging are essentially constituted of costly single crystalline
germanium or polycrystalline ZnSe. The chalocogenide glasses are considered as promising
candidates for thermal imaging, especially in the 8-12 um region, because of the relatively low cost of
raw materials and the possibility of producing complex optics by moulding. The low mechanical

properties compared to oxide glasses is the weak point of chalcogenide glasses.

In this way, some new vitreous systems were investigated, based on the introduction of ionic
compound such as alkaline halide in the highly Ge-Sb-Se covalent glassy matrix. Mechanical
properties, resistance to corrosion and the possibility to control the crystallisation of specifics

compositions were studied.

The synthesis of an innovative material transmitting light from the visible to the long infrared
region was realised by the alkaline halide introduction in the GeSe,-Ga,Se; system. These glasses keep
a very high transmission until 16 pm. A new distillation process under dynamic vacuum has permitted

the elimination of H,0 and Ge-O absorption bands.

To optimise the temperature and time parameters of nucleation, the activation energy of
crystallisation and the Avrami coefficient were calculated. The possibility to obtain glass-ceramics
with controllable crystal size and keeping a very good transmission in the IR have been demonstrated
for the first time. Reproducible crystals of 100nm size, permit the increase the resistance to fracture
propagation of glass-ceramics. The possibility to combine ceramisation and the shaping of glass-

ceramics by moulding process has been checked.

In order to increase mechanical properties, ions diffusion experiments were realised. The ion
exchange depth reaches until 15 pm. The diffusivity rate was calculated according to temperature
treatment. Changes in the surface refractive index the possibility of anti-reflection coating or planar

waveguide applications.

MOTS CLES : Verres de chalcogénures — Vitrocéramiques — Infrarouge — Moulage —
Purification — Etude de dévitrification — Propriétés mécaniques — Constantes élastiques —

Dureté — Ténacitée — Echange ionique



RESUME

Ce travail est motivé par le besoin de nouveaux matériaux transparents dans I’infrarouge pour

satisfaire aux spécifications de plus en plus exigeantes de 1’imagerie thermique.

Dans cette optique, de nouvelles compositions vitreuses basées sur la présence de composés
fortement ioniques dans une matrice covalente de chalcogénures ont été synthétisées. Les propriétés
thermo-mécaniques, la durabilité chimique envers des milieux agressifs et la capacité a générer des

cristaux de fagon contrélable de compositions vitreuses spécifiques ont été étudiées.

La synthése d’une nouvelle génération de verres transparents du visible au lointain infrarouge
a été réalisée par addition d’halogénures d’alcalins au systeéme GeSe,-Ga,Se;. Ces verres maintiennent
une transmission dans l’infrarouge jusqu’a 16 pm. Un nouveau systeme de distillation sous vide

dynamique a permis I’élimination des bandes d’absorption parasites.

Des études de dévitrification ont été¢ effectuées dans le but de déterminer les énergies
d’activation et les coefficients d’Avrami et d’optimiser les paramétres thermiques et temporels de
nucléation-croissance. Nous avons démontré pour la premiére fois que des vitrocéramiques
transparentes dans I’infrarouge lointain pouvaient étre obtenues de fagon reproductible. Des cristaux,
dont la taille inférieure a 100 nm peut tre contrdlée, permettent une augmentation de la résistance a la
propagation des fissures et par conséquent une résistance accrue aux chocs thermiques. L’aptitude a
combiner le processus de céramisation et la mise en forme par moulage de certaines compositions

vitreuses a été démontrée.

Afin d’améliorer les propriétés mécaniques des verres, des trempes chimiques ont été
effectuées. Des profondeurs d’échanges ioniques, entre alcalins présents dans le verre et dans un bain
de nitrate, ont atteint 15 pm. Les vitesses de diffusion ont été calculées. Les changements d’indices
surfaciques laissent entrevoir des possibilités d’application de couches anti-reflets ou de guide d’onde

planaire.

MOTS CLES : Verres de chalcogénures — Vitrocéramiques — Infrarouge — Moulage —
Purification — Etude de dévitrification — Propriétés mécaniques — Constantes élastiques —

Dureté — Ténacitée — Echange ionique



