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Introduction

A la suite des deux chocs pétroliers, la Francéast dans les années 70, de devenir
énergétiquement (et donc économiquement) indépémdanm produisant la majorité de
son électricité par voie nucléaire. Actuellemer@, % de la production totale francaise
d’électricité est d’origine nucléaire. Les réacteyroduisant cette électricité sont
alimentés par du combustible constitué d’éléementslés qui libérent, lors des réactions
nucléaires, de I'énergie récupérée sous forme ddeeh Ces réactions nucléaires
provoquent un appauvrissement du combustible eneglts fissiles. Le combustible usé
est retiré du cceur du réacteur et stocké en psqgiuelir permettre la décroissance

radioactive des éléments a vie courte et la dimonugn température.

Le combustible usé est ensuite retraité afin ddrage les éléments valorisables
comme l'uranium et le plutonium (combustible MOXQette politique de recyclage est
adoptée par de nombreux pays comme la France, |[Bfarge, ou le Japon. Les produits
de fission (lanthanides, Cs, Zr...), les actinidesieurs (Am, Cm, Np) et les rares
produits de corrosion (Fe, Ni, Cr) provenant destaltations de retraitement sont
incorporés au centre de retraitement de la Hagws ta matrice borosilicatée R7T7
(annexe 1) pour limiter le plus possible leur dispe dans la biosphéere. Ces déchets
ultimes ne sont pas seulement enrobés dans le waigeparticipent aussi a sa structure.
La prédiction du comportement a long terme de e¢eevest par conséquent primordiale.
De nombreuses études sur la tenue du verre soadiatipn ainsi que sur son
comportement face a la lixiviation (intrusion d’eau contact du verre) ont donc été
menées. Néanmoins, des questions subsistent, tisufpar sur I'évolution de la structure
de la matrice vitreuse et sur celle de I'environaetrlocal autour des actinides mineurs

incorporés dans le verre soumis a sa propre aadoation.

S’inscrivant dans cette problématique, cette thgsde sur le vieillissement

physique sous irradiation de verres analogues ifsadte travail consiste a suivre



Introduction

I'évolution de la structure, a différentes échellis verres simplifiés (a 3 ou 5 oxydes) en
fonction d’'implantations ioniques qui permettentsiimuler le méme type de dégats que

ceux créés par les éléments actifs.

Le manuscrit compte trois chapitres.

Le premier présente les matériaux et techniquasati/aes retenus. Le choix des
verres a été orienté de maniere a ce que ces desoient composés des oxydes majeurs
formant le verre nucléaire actif R7T7, & savoine Uase borosilicate de sodium (CJ1) a
laguelle est ajoutée soit de I'alumine {84) et du CaO (CJ3), soit de I'alumine et du
ZrO, (CJ7). Les actinides difficilement manipulables rarson de leur toxicité seront
remplacés par des lanthanides trivalents®{Eet N&") connus pour étre de bons
homologues des actinides mineurs 3+ et parce duiis partie également des produits
de fission (annexe 1). La description des techrsicri@erimentales sera principalement
orientée sur les spectroscopies Raman (diffusiagdastique de la lumiere) et de
luminescence, deux techniques permettant d’abdadsgructure du verre a deux échelles
différentes. Nous aborderons également la techndgiesimulation par dynamique

moléculaire.

Les résultats expérimentaux obtenus sur la streiofiess verres simplifiés aux
échelles macroscopique et mésoscopique ferontefothji deuxieme chapitre. Aprés
I'évaluation de l'influence de I'ajout d’oxydes sbiordre & moyenne distance dans les
verres, nous étudierons les modifications strutgarangendrées par les implantations
iloniques. Nous traiterons en particulier de liefhce respective des contributions
nucléaires et électroniques sur la structure elisaga deux types d’implantations (or et
hélium). Nous mettrons aussi en évidence des noatiins sur des grandeurs

macroscopiques de nos verres (variation de volurde dureté Vickers).

Le troisieme chapitre, enfin, sera consacré ad@ta I'échelle microscopique de
I'environnement des terres-rares (TR) dans lesegesimplifiés. Nous verrons que les
ions EU* et N&* sont des sondes luminescentes bien adaptées ¢todel des verres par

des techniques de spectroscopies de luminescenvesit A'évoquer les effets liés aux



implantations ioniques, nous étudierons les maalibts de I'environnement local des
TR en fonction de la composition des verres. Noamparerons par la suite les
environnements locaux obtenus par spectroscopifindment de raie aux données
issues de la littérature afin de clairement lestifier. Nous réaliserons en paralléle des
simulations par dynamique moléculaire apportant db¥ments complémentaires
(distance TR-O, coordinence...) sur I'environnement ld TR. La validité de ces

résultats théoriques sera enfin éprouvée par latranion des spectres d’émission de la
TR a partir des positions atomiques obtenues paarmigque moléculaire et par la

comparaison avec les spectres expérimentaux.
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Chapitre 1 : Matériaux vitreux de
confinement, irradiations et

caractérisations

Le devenir des déchets non recyclables issus dbustible usé des centrales nucléaires
est défini aux termes des lois du 30 décembre {@9Bataille) et du 29 juin 2006 (cf.
annexe 1). Il est recommandé que ces déchets soieditionnés dans une matrice solide
susceptible d’étre stockée de maniere réversiblepmfondeur ou en subsurface.
Plusieurs objectifs doivent étre atteints par ldriva de conditionnement choisie pour
gu’elle soit retenue comme solution de stockagea : matrice doit étre capable
d’incorporer les solutions deroduits fissions (PF) et dactinides mineurs (AM) sous
une forme solide pour éviter toute fuite, étre lstabonfinante (meilleure rétention de la
radiotoxicité grace a une excellente durabiliténghue), étre peu sensible aux agents
d’agressions externes (minimisation de la surfazeahtact), et doit aussi aboutir a un
colis facilement transportable. Parmi tous les @dés de solidification, la vitrification
est aujourd’hui le seul a aboutir a une applicatiodustrielle. Les matrices de
conditionnement utilisées industriellement sontaritgirement des verres borosilicatés.
En effet, les verres ont une bonne capacité a macer la plupart des oxydes des
solutions de PF et sont peu sensibles aux vargstiten composition de ces solutions.
Notons néanmoins que des études sur des cérantiguese matrice de confinement de
'ensemble des déchets de haute activité a vieuerant été menées, mais n'ont pas
conduit & une application industrielle principaleinea cause de la difficulté
d’incorporation dans le réseau cristallin de toas Eléments de la solution de PF
(apparition de nombreuses phases au sein du magtétia@ verre retenu pour le

conditionnement est le verre R7T7.

Ce travail porte sur le vieillissement physiquecdeverre complexe (plus d’'une
trentaine d’éléments chimiques) ainsi que sur tenies séries de verres simplifiés -
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dopés ou non en terres-rares (TR) - dont les coamp®sont les oxydes majeurs du verre

nucléaire.

1.1 Les verres de confinement

Apres vitrification des déchets, les colis sontregmbsés en subsurface sur le site de la
Hague dans des puits pour une durée d’'une cingnantBannées afin d’abaisser leur
température par un systeme de ventilation d’aiestlenvisagé que, d’ici 2015, ces colis
soient ensuite stockés en couches géologiquesredo Un tel stockage doit répondre a
des normes de sécurité draconiennes pour évitée fmllution. Les verres destinés au

stockage des déchets nucléaires sont donc souteis@mbreuses contraintes :

- La matrice vitreuse doit étre capable d’incorpoteEnsemble des

constituants de la solution de déchets et gardebonne homogeénéité.

- Le verre doit avoir une bonrstabilité thermique. En effet, le matériau
est susceptible de cristalliser localement lor§@#auffement créé par la
décroissance radioactive de certains éléments rsudio refroidissement
du colis si la température a lintérieur du colist esupérieure a la
température de transition vitreusg Dans le cas contraire, des cristaux se
forment et peuvent provoquer des fissures. Cesréssentrainent alors
des gonflements dans le verre qui conduisent andedifications de
compositions locales (diminution de la durabiliténsique). De plus, dans
le cas d’'un colis abimé, il peut y avoir une pluangle surface de contact

entre le verre et 'eau extérieure induisant uxigihtion plus rapide.

- Le comportement de ce matériau a long terme, vis-a-de
l'autoirradiation  (vieilissement physique) et dea | lixiviation
(vieillissement chimique), doit étre optimal afirédter le relachement

des espéces radioactives pendant leur décroissatioactive.

- Les autres contraintes sont essentiellement d’otdcanologique : la
température d’élaboration des verres ne doit paass&r 1100 °C afin

d’assurer une durée de vie optimale des fours,refjess inférieurs aux



seuils légaux et faciliter le traitement des garsérta viscosité ne doit pas

dépasser 200 poises a 1100 °C (au-dela, le vartmpsisqueux).

Le verre utilisé actuellement est un verre de tgpeosilicate appelé R7T7 du

nom des deux ateliers de vitrification de la Hague.

1.1.1 Leverre R7T7

Le verre R7T7 est composé d’une trentaine d’oxygldspeuvent étre séparés en deux
groupes : le premier ensemble constitue la frideerre (Si, B, Na, Al, Ca, Fe, Ni, Cr, P,
Zr, Li et Zn) destinée a réaliser la matrice deditonnement, le deuxieme regroupe
I'intégralité des déchets ultimes issus du combiestisé (PF + AM). Cependant, notons
que les déchets apportent aussi des éléments tarreate réseau. La composition de ce
verre est donnée dans le tableau 1-1. Bien queedee\R7T7 n’integre que 12,7 %
massique de déchets, des études ont montrées tpuelal’intégration pouvait atteindre

18,5 % massique sans détérioration du verre.

Oxyde % massique
Sio, 45.12
B,O; 13.92
Al,O5 4.92
Na,O 10.06
CaO 4.01
Fe0s; 2.98
NiO 0.42
Cr,03 0.52
P-Os 0.29
ZrO, 1.01
Li,O 1.96
ZnO 2.49
Platinoides (Ru, Pd, Rh) 1.59
Oxydes de PF (hors platinoides) 10.34
Oxydes d'actinides 0.37

Tableau 1-1 : Composition massique du verre R71ligé&ipour le confinement des déchets issus d'un
combustible UOX (33 GWijlt, enrichi a 3,5 % &)
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Les éléments relatifs a la fritte de verre (et lguantité) ont été choisis pour
optimiser la tenue a long terme du verre R7T7 tages ont une bonne disposition a la
vitrification, d’autres permettent une meilleurade a l'autoirradiation... Les propriétés
des oxydes des verres étudiés seront détailléesldsparagraphes 1.1.2 a 1.1.4, citons

juste ici quelques caractéristiqgues des oxydesdntroe verre :

- Les oxydes majeurs c'est-a-dire les oxydes majmga(SiQ, Al,Os,
B,03) sont introduits en tant que formateur de réskaudnore est un agent
fluidifiant qui, en plus de diminuer la viscosité#d de la fusion, abaisse le

point de fusion du verre.

- Les oxydes alcalins et alcalino-terreux agissemiroe modificateurs de
réseau et comme fluidifiants. De part leur quandiés le verre R7T7,
NaO et CaO sont aussi considérés comme des oxydesumsajLa

durabilité chimique de I'ensemble est accrue gedlzeprésence de CaO.

- Le zirconium est présent dans le verre parce @silun PF (il provient
des gaines de combustibles en zircalloy) et qui€kore la tenue a long

terme du verre compte tenu de la faible solubilé&rQ dans I'eau.

- Le zinc augmente la durabilité chimique du verr&gpees les travaux de
Petit-Maire [1] et Jacquet-Francillon [2], le zinaide aussi a

I'incorporation d’éléments comme le molybdene.

- Les platinoides provoquent une augmentation deseosité et peuvent
créer des centres de nucléation hétérogene stilsiswoduits sous forme

métallique [3].

Toutes les contraintes d’élaboration d’'un verrelémice décrites précédemment
(8 1.1) ont été prises en compte pour I'élaborationverre R7T7 : la température
d’élaboration ne dépasse pas 1100 °C, la tempérdtutransition vitreuse est de 515 °C
(température plus élevée que celle du colis (40@p@s 4h). La viscosité a 1100°C est
de l'ordre de 87 poises. Le verre est homogéne Balsgns ou aucun phénomeéne de
démixtion n’est observé. En ce qui concerne lallité@ chimique, le verre possede une

tres bonne résistance face a la lixiviation [4& fdormation d’'une couche protectrice de



gel a la surface limite les contacts eau-verre satinréduit ainsi la fuite des

radionucléides.

Afin de mieux le caractériser, de nombreux travauok été réalisés sur le verre
R7T7 (autoirradiation [5, 6], tenue mécanique [7]),set son équivalent non actif, le
verre SON68 [1-4, 8] (deévitrification [9], lixiviation [10, 1]) dont les éléments
radioactifs sont remplacés par des équivalentsautifs : les platinoides sont remplacé
par Mn, Co et Ni[4]; les PF par leur isotopes Eaborsque c'est possible et les
actinides sont simulés par 'uranium et le thorila.complexité de leur composition en

font des matériaux trés délicats a étudier.

Dans le cadre d’'une étude par spectroscopie optiguee verre, l'interprétation
des bandes de vibration des liaisons interatomiglaes les verres peut rapidement
s’avérer complexe si 'on ne connait pas parfaitgtrteerdle de chaque oxyde introduit. Il
est donc judicieux de commencer avec des verrgssifitplifiés dont les compositions
suivent les pourcentages massiques des oxydes majeuverre R7T7. Dans cette
optique, trois types de verre ont été étudiés dartsavail : un verre a 3 oxydes (CJ1), et
deux verres a 5 oxydes (CJ3 et CJ7).

1.1.2 Le verre SiO ,-B,03-Na,O (CJ1)

1.1.2.a Lasilice SIiG

La silice est le premier oxyde a avoir été utildans la fabrication de verres (elle est
connue depuis plus de 4500 an#)ctuellement, la silice est encore un oxyde majpie
I'on retrouve dans la plupart des verres industrielle est, de part sa capacité a former

un réseau tridimensionnel, un oxyde dit « formateur

1l est dit que Sésostris (Egypte - Moyen Empiiea en sa possession, grace a la science desspdét
Thébes et de Memphis, un sceptre en verre imitamekaude. Les peintures des hypogées de BeniiHassa
qui représentent les phases principales de larfietiolu soufflage du verre paraissent remontema2500

avant notre ére.
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Figure 1 : Représentation schématique de la catitel{silice cristallisée — a gauche) et de lzsil

vitreuse (a droite) — les oxygenes sont représqaédes cercles blancs, les siliciums par degpaivirs

A I'état vitreux, le silicium adopte une coordinenétraédrique. La distance Si-O
est en général comprise entre 1,60 et 1,63 A. Aérminimiser I'énergie de répulsion
coulombienne, les tétraédres sont reliés entrepamXes sommets. Contrairement a la
cristobalite, la silice vitreuse a un réseau trésoddonné dans lequel il est possible

d’observer couramment des anneaux a 6 membresgfigu

1.1.2.b Ajout de Na,O

L’'oxyde NaO est un oxyde dit modificateur. C’est-a-dire quié peut pas
former, a lui seul, un verre seul. En présenceodmdteurs de réseau (comme la silice),
chaque molécule de Ma va couper une liaison Si-O-Si par l'introductidioxygenes
supplémentaires dans le réseau vitreux (figureL2xygene supplémentaire va alors
compléter la liaison d’'un des siliciums avec laration d’une paire Si-OChacune des
charges négatives est compensée par UraNaoisinage, le sodium ayant alors un role
de compensateur de charge. Les oxygénes liés @uliatome sont appelés des oxygeénes
non pontants, les autres sont dits pontants. Ceamsne de rupture induit une
dépolymérisation de la silice et une diminutionl@aléempérature du liquidus du mélange

d’oxydes limitant les risques de dévitrificatiomnddes zones de haute viscosité.
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Figure 2 : Rupture d’un pont Si-O-Si parf@eavec création d’une paire d’oxygénes non pontants

1.1.2.c Ajoutde B,O3

L’'oxyde B,Os joue un rble important dans le phénoméne de iciitibn : il est a la fois
un formateur de réseau et un fluidifiant. En effiet, structure de BDs; (structure
bidimensionnelle en triangle) est beaucoup moigisiei que le réseau tridimensionnel de
la silice, ce quin fine conduit a une fonte plus aisée (c’est-a-dire filjsde) comme
dans le cas de l'ajout de Ma L’'avantage de ED; est qu’il augmente la durabilité
chimiqgue de l'ensemble en le rendant moins sensiblel'attaque par I'eau
comparativement a un verre de typgNai;O (0<x<1). Dans les verres borosilicatés
sodiques, le bore se trouve sous les coordinences 48 (pour cette derniere, BO

s’associe avec un alcalin qui va agir en tant quepensateur de charge).

1.1.3 Le verre Si-B-Na-Al-Ca (CJ3)

Le verre CJ3 a la composition du verre CJ1 a ldagwénnent s’ajouter les oxydes, 8k

et CaO. AJO3 est un oxyde intermédiaire [12] alors que CaQuesixyde modificateur.

1.1.3.a Ajout d’alumine

L’alumine, oxyde intermédiaire, est un oxyde dantbmportement va étre guidé par les
autres constituants du verre. Lorsqu’elle est sealle ne peut pas vitrifier. En présence
de silice pure, AT a la coordinence 6 et joue alors le role de mealiéiur de réseau.
Cependant lorsque #D; est mis en présence de silice et d’'un alcalii’ péut alors se

substituer & un &i dans le réseau si un Nédle de compensateur de charge) est dans
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Chapitre 1 : Matériaux vitreux de confinement, d@rations et caractérisations

son voisinage (figure 3). Dans ce cas l'alumineimsbduite dans le verre en tant que

formateur de réseau.

@® silicium @ Na*
Ooxygéne O Al

Figure 3 : Substitution de deux molécules S¥@r une molécule AD; dans la structure d'un verre silicate
de sodium [13]

1.1.3.b Ajout de CaO

Les oxydes alcalino-terreux comme CaO jouent égatéman role de modificateurs. De
la méme maniére que les alcalins, ils provoquentupéure de liaisons de type Si-O-Si a
ceci pres qu’ils ont une mobilité plus réduite arson de leur taille. L'introduction de

CaO dans un verre silicaté peut étre représent&erdaniere suivante :
=Si-0-Si=+Ca0 -=Si-0"Ca”0™ -Si=

La présence de CaO provoque l'apparition de dewgémnxes non pontants qui
entrainent une baisse de la viscosité, mais maipsitante que dans le cas d’'un alcalin
puisque les liaisons du réseau sont en partie po¥ese grace a I'intermédiaire de®a
qui joue le role de liaison entre les deux oxygémes pontants [14] (force de champ
élevée). On peut noter que les oxydes alcalinederrplus réfractaires que les oxydes

alcalins, favorisent moins la formation du verre.
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1.1.4 Le verre Si-B-Na-Al-Zr (CJ7)

Le verre CJ7 a une composition proche du verre Cd3yde CaO (modificateur) a éte

remplacé par Zrg) oxyde de type intermédiaire.

1.1.4.a Ajoutde ZrO,

L’'oxyde ZrO, n'est pas un oxyde intermédiaire classique. Coetrent a I'alumine, il
ne conduit pas a la formation d’'un verre, gqu’iltsseul ou en présence doxydes
modificateurs. A I'état cristallin, Zf adopte une coordinence de 7 dans le cas de la

zircone et de 8 pour le zircon.

Des études par EXAFS et XANES [15-18] ont été séals dans les verres
borosilicatés et ont montrées que le zirconium t&lame coordinence de 6 avec des
distances Zr-O évaluées a 2,07-2,12 A. Dans cedgpmatériau, les octaédres Zrdnt
relativement bien définis et peu sensibles auxatiaris d’environnements d’'une matrice
a l'autre. Bien que Zf impose son environnement, on peut noter que le@des sont
d’autant plus réguliers que le réseau est dépolgméLa valence de liaison de Zr-O
(0,67 en coordinence 6) ne permet pas de créeliaigsns entre Zf et des oxygénes
pontants. Dés lors, le zirconium se lie a des omggenon pontants par les sommets des
octaedres pour minimiser la répulsion coulombienhest alors nécessaire de faire
intervenir des compensateurs de charge afin d'essétectroneutralité du systeme. Le
zirconium ne peut cependant pas étre considéré eonmimformateur en raison de sa
faible liaison avec l'oxygéne: en se liant au esds silicaté, il mobilise des
compensateurs de charge qui ne pourront pas jeuéid de modificateurs de réseau. A
ce titre, le zirconium peut étre considéré commegent réticulant. Enfin, notons que

Zr** est préférentiellement compensé paf platdt que par GA [19, 20].

L’intérét de lincorporation du zirconium dans cgpé de verre est multiple
puisque, comme nous l'avons vu dans le paragraphe,lil est un PF issu du
combustible usé et il permet une meilleure dur@bidhimique vis-a-vis de I'attaque par

I'eau du colis de déchets.

13



Chapitre 1 : Matériaux vitreux de confinement, d@rations et caractérisations

1.2 Elaboration des verres

1.2.1 Elaboration

L’ensemble des verres (série des CJ et SON68)térfaBriqués au Laboratoire d’étude
de Base des Verres (LEBV) du Commissariat a I'Eeefgomique de Marcoule. Les
verres de cette étude ont été élaborés en crelaeteppar fusion d'un mélange de
phosphates, d'oxydes et de carbonates a des temmadSradifférentes selon la
composition chimique de maniére a pouvoir les adialeilement. L'affinage des verres a
été réalisé sur une durée de trois heures a cqetatures. Les verres ont ensuite été
coulés dans des moules en graphite préchauffés neaigits a des températures
permettant d’évacuer les contraintes survenantcauscdu refroidissement lors de la

coulée. Les conditions d’élaboration sont résundées le tableau 1-2.

Les verres dopés TR (Rdet/ou EG"), dont la composition est discutée au

paragraphe 1.2.2.b, ont subi les mémes conditiG¥labadration que leurs homologues

non dopés.
Teiavoration (°C)  Durée d’affinage (h)  Tecuit (°C) Durée du recuit (h)
CJ1 1500 3 590 1
CJ3 1400 3 530 1
cJ7 1400 3 530 1
R7T7 1200 3 520 1

Tableau 1-2 : Conditions d’élaboration des verrds(i€1, 3 et 7) et R7T7

1.2.2 Composition

1.2.2.a Verres non dopés

Les compositions des verres non dopés sont rédaies le tableau 1-3 pour les verres
CJ1, 3, 7 et dans le tableau 1-4 pour le verre OKe&lle des verres de type CJ a éteé
choisie de maniere a se rapprocher le plus posdible composition du verre inactif
SONG68. La composition du verre inactif est presgimilaire a celle du verre R7T7

actif : il ne differe de ce dernier que par I'abseme platinoides [4] qui sont remplacés
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par d'autres éléments (voir 8 1.1.1). Les autressBft remplacés par leurs isotopes

stables et les actinides mineurs par des lanthanide

CJ1 CJ3 CJ7 CJILEH CIZECE CI7TEW" CILNG CI3NE CI7:NSE*

SiO, 67.73 61.16 63.77 67.09 60.55 63.13 67.09 60.55 1363.
NaO 14.23 12.85 13.39 14.08 12.72 13.26 14.08 12.72  2613.
B,O; 18.04 16.29 16.98 17.83 16.13 16.81 17.83 16.13  8116.
AlL,O3 - 3.89 4.05 - 3.85 4.01 - 3.85 4.01
CaO - 5.81 - - 5.75 - - 5.75 -
Zro; - - 1.81 - - 1.79 - - 1.79
Ew,05 - - - 1.00 1.00 1.00 - - -
Nd,O3 - - - - - - 1.00 1.00 1.00

Tableau 1-3 : Compositions chimiques des verres €817 dopé ou non TR (EuNd*")

(Exprimées en % molaire d'oxyde)

1.2.2.b Verres dopés terres-rares

Les travaux concernant les matrices de confinemestdéchets nucléaires devraient en
principe étre réalisés avec les éléments radisacRour des raisons de seécurité,
d’équipement liées au travail en milieu actif (et cb(tf, nous avons choisi d'étudier,

dans ce travail, des verres non actifs. Pour étudg différents aspects physiques et
chimiques de l'incorporation des éléments radidgatans les matrices, il est d’usage
d'utiliser des TR dont les propriétés physico-clijugs sont trés proches de celles des
actinides mineurs. Les verres dopés TR sont copous étre de bons candidats a de
nombreuses applications comme par exemple I'aroptibn de fibre optique ou la

fabrication de lasers [21-24].

2 Soulignons que des études de ce type ont puélisées sur I'incorporation d’actinides naturdls, (U)
et d'actinides plus spécifiques (Pu). Le neptuniffaible activité et relativement abondant) a étésau

étudié dans la zirconolite. Des études sur degsaopés Np, Am ou Cm onr aussi été réalisées au CE
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Chapitre 1 : Matériaux vitreux de confinement, d@rations et caractérisations

SON68 SON68 :Eff SON68 :Nd*™ SON68 :Ed, Nd*

SiO, 52.73 52.42 52.42 51.89
B.O; 14.03 13.95 13.95 13.81
Na,O  11.39 11.33 11.33 11.21
Al,03 3.39 3.37 3.37 3.33
CaO 5.01 4.99 4.99 4.93
Li,O 4.60 4.57 4.57 4.52
Fe,0s 1.31 1.30 1.30 1.29
NiO 0.40 0.40 0.40 0.39
Cr,03 0.24 0.24 0.24 0.24
Zn0O 2.15 2.14 2.14 2.11
P,0O5 0.14 0.14 0.14 0.14
SrO 0.23 0.23 0.23 0.23
Zr0, 1.54 1.53 1.53 1.52
MoO;  0.85 0.85 0.85 0.84
MnO, 0.31 0.31 0.31 0.30
Cs0 0.27 0.27 0.27 0.27
BaO 0.28 0.28 0.28 0.28
Y203 0.06 0.06 0.06 0.06
La,O;  0.20 0.20 0.20 0.19
Ce0O; 0.20 0.20 0.20 0.20
Nd,O; 0.42 - 1.00 1.00
Pr,O; 0.10 0.10 0.10 0.10
Ag,O 0.01 0.01 0.01 0.01
CdO 0.02 0.02 0.02 0.02
SnG, 0.01 0.01 0.01 0.01
TeG, 0.10 0.10 0.10 0.10
Ew0; - 1.00 - 1.00

Tableau 1-4 : Compositions chimiques des verres&1on dopés et dopés terres-rares (B

(Exprimées en % molaire)

Les lanthanides et les actinides sont similairegplisieurs aspects. Du point de
vue électronique, les couches remplies sont reispewént les couches 4f et 5f. Tous ces
éléments ont une configuration de type [X&}four les lanthanides) et [Rn]Zpour les

actinides) lorsqu’ils se trouvent au degré d'oxjatatt3. Dans les deux séries, on peut
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remarquer une augmentation de la charge nuclédfestiee (due a un blindage
relativement faible) ainsi qu'une diminution du oay ionique en fonction de
l'augmentation du numéro atomique, ce phénoméne a&gbelé « contraction
lanthanidique ». Ces similitudes entre les deuiesgustifient 'emploi des lanthanides,
et en particulier 'europium et le néodyme, comnmautants des actinides mineurs dans

les verres de déchets nucléaires.

Il existe toutefois des différences relativemenpaniantes entre les deux séries.
Les orbitales 5f des actinides participent plua Balison chimique que les orbitales 4f des
lanthanides [25]. Mais a partir de I'américium, pBénomeéne n’est plus vrai: le
comportement des orbitales 5f des actinides seroabp de celui des orbitales 4f des
lanthanides ; le caractére liant des électronsette couche est moins fort et ces électrons
deviennent alors beaucoup plus localisés. L'aménicét les éléments suivants ont donc
un comportement proche des lanthanides trivaledtpaftir de I'américium, tous les

éléments suivants ont un degré d’oxydation le ptable égal a +3).

Cette similarité constitue donc un avantage mais aessi a l'origine des
difficultés de séparation de I'américium et du oori des lanthanides par le procédé
SANEX [26].

Pour cette étude, nous retiendrons, au final, wmwnt les éléments europium et
néodyme. En effet, les ions Euet N&* sont communément utilisés comme sonde
structurale luminescente [27-30] dans les verresléaires [31-34] puisqu’ils sont
considérés comme analogues des actinides minezriyef3se retrouvent comme produits
de fission dans les verres de déchets nucléairesplls, ces deux éléments ont des
rayons ioniques et des valences proches de ceuxctiaigles mineurs Afi et Cni'*.Les
compositions des verres CJ dopés sont données lelaableau 1-3, celles du verre
SONG68 dopé figurent dans le tableau 1-4. Les pét§sispectroscopiques de ces TR

seront quant a elles évoquées au paragraphe 1.4.2.

Nous avons donc supposé que la substitution deseéls radioactifs par des TR
était completement transparente. Néanmoins, I'eliéstdésintégrations a l'intérieur de la

matrice de confinement n’est pas simuler. Pourodygre les effets des désintégrations

17



Chapitre 1 : Matériaux vitreux de confinement, d@rations et caractérisations

dans le verre, il est possible de réaliser desantptions ioniques qui induisent les
mémes types de dommages que ceux engendrés paoirfadiation du verre de

stockage.

1.3 lIrradiations par implantation ionique

De nombreuses études [31, 36-42] ont été réalipdes apprécier l'impact des
rayonnements associés aux désintégratfoaso. Ces études démontrent en particulier
certaines évolutions de propriétés macroscopiquegoguées par lI'accumulation des
désintégrations. au sein des matrices vitreuses. Selon leur composthimique, les
verres nucléaires peuvent ainsi présenter un guoefie ou une densification, des
variations de propriétés mécaniques sont égalem@sés en évidence [39]. Ces
évolutions de propriétés sont observées jusqu’'adsss de désintégrationsi’environ
2.10® /g, suivies d'une phase de stabilisation largemese en évidence jusqu'a 620

a /g. Méme si de récentes études tendent & monteeles interactions nucléaires des
noyaux de recul des désintégrationssont vraisemblablement a l'origine de la
modification de comportement (diminution de dured@)verre de type R7T7 [38, 39],
l'origine structurale de ces modifications et derletabilisation n’est par clairement
établie. En effet, la complexité chimique de cesté@ayes ainsi que le caractére radioactif
des principaux matériaux d'études de I'effet desirdégrations alpha (verres dopés en
actinides) rendent délicates les études structurade leurs interprétations. La
représentation la plus réaliste de l'autoirradiatEur des périodes assez courtes est
lincorporation d’actinides & vie courtd*{Cm) en présence de simulants de PF dans les
verres de stockage. Une autre méthode, couramntiéieée; consiste a implanter des
ions en vue de simuler I'autoirradiation dans letériau. Outre le fait de manipuler le
matériau plus facilement (il n'est pas radioactélle permet de reproduire des doses
importantes, similaires a ce qu’aurait subit le énau au bout de plusieurs milliers

d’années.

Suivant le type de dommages étudiés, différentgdaintations ioniques sont
utilisées : les ions lourds (Bj PB**, Au®*) pour reproduire les effets du noyau de recul

provenant des désintégratiansou des ions plus lIégers comme I'hélium pour &tuldis
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effets des particules. Dans ce travail, deux types d’'implantations d®tréalisés : des
irradiations aux ions or pour tous les verres e$ deadiations aux ions hélium

uniquement pour la série CJ1.

1.3.1 Interactions rayonnement-matiere

Le passage d’un ion a travers la matiére généreaome endommagee tout le long de sa
trajectoire. L'altération du matériau est princgraknt due a deux interactions entre la

particule incidente et la cible :

- Interactions nucléaires : c’est la diffusion élasé entre la particule
incidente et les noyaux des atomes du matériau.ir@@sctions sont les
principales sources de déplacement atomique. Eligslieu pour des
atomes lourds faiblement énergétiques ou lors di lde parcours d’un

ion ayant une énergie plus importante.

- Interactions électroniques : ce sont des interastioélastiques entre les
électrons du matériau et le champ électrique da Icident. Dans ce cas,
la particule incidente a une trajectoire rectiligpngisque la masse des
électrons est négligeable devant la masse de aidtaiere. Ces

interactions sont prédominantes pour de fortesgieger

Les contributions de ces deux types d’interactiomst dépendre de I'énergie de
la particule incidente, de sa masse (et donc détessse), de sa charge et de la nature du
matériau cible. Dans ces processus, les ions intsdibissent un ralentissement qui est

caracterisé par le pouvoir d'arrét (ou perte d'geersi on parle de la cible comme

() 605 @
dX total dX nucléaire dX éIectronque,

Remarque Les deux contributions, nucléaire et électroniggent indépendantes

référence) :

'une de l'autre.

Dans le cas des interactions nucléaires, on troeweplus des atomes déplacés

directement & partir de la particule incidente, desmes déplacés par des transferts
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Chapitre 1 : Matériaux vitreux de confinement, d@rations et caractérisations

d’énergies provenant d’atomes préalablement tou(@adspar la particule incidente soit
par un atome déplacé). A partir de ce phénoméenel@mascade de déplacements, on
peut calculer alors le nombre de déplacements fmmeasi la fluence et la section
efficace des particules incidentes sont connues.cé&mui concerne les interactions
électroniques, deux grands types de défauts séés ¢bien que les matériaux amorphes

soient en général uniqguement sensibles au deuxiéme)
- Laradiolyse : défauts crées par un faible trahsfénergie

- La création de traces latente due a une réponkzited du matériau.

1.3.2 Implantation par des ions or

Les différents verres ont été polis, puis irradééscondition multi-énergétique par des
ions Au" au Centre de Spectrométrie Nucléaire et de Speétrie de Masse d'Orsay.
Les énergies des différents ions et les rapporteutefluence respective ont été définis
de maniére a obtenir une énergie nucléaire dépmsetante sur une profondeur irradiée
d’environ 2um, permettant ainsi la caractérisatibes zones irradiées par micro-
indentation Vickers et micro-spectrométrie Ramamerde confocal. L’énergie initiale
apportée par ces ions est cédée a 75 % par interaectronique, le reste étant dissipée
sous forme d’interactions nucléaires. La figure dntre les profils des pertes d’énergie
nucléaire et électronique pour les verres CJ1, B déterminés avec SRIM 2006 [43] :
ilIs sont provoqués par des ions d'or d’énergiepaetsves de 1, 3.5 et 7 MeV, les
fluences sont reprises dans le tableau 1-5. Lagi@seutilisées, bien que beaucoup plus
grandes que la valeur réelle de I'énergie du nayauecul (de I'ordre de 0.1 MeV),
permettent une implantation des ions sur une pd&on de 2um. Contrairement a
'endommagement nucléaire, les pertes d'énergiectréniques sont légerement
inhomogenes en fonction de la profondeur, la serfé@ant plus endommageée par les

interactions provoquées par les ions incidents.

Les fluences d’irradiations ont été choisies paomuger des énergies nucléaires
déposeées, représentatives de celles induites parddses de désintégrations alpha
comprises entre 8.10et 1.9 16° o/g. Ces doses peuvent étre comparées a une durée

équivalente de stockage du verre R7T7 (figure 5).
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Figure 4 : Profils d'endommagements électroniqeefine de gauche) et nucléaires (colonne de Jlroite
obtenus par SRIM 2003 provoqués par l'irradiatidargs or en mode multi-énergie dans les verres GJ1,

et 7 (respectivement. de haut en bas)
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Chapitre 1 : Matériaux vitreux de confinement, d@rations et caractérisations

Dose (ions/cm?) E (MeV) Enucl (keV/icnl) Eélec(keV/cn)

1.9 x 16* 1

F1 5.8 x 16* 35 1.6 x 16° 5.5 x 16°
1.4 x 162 7
6.1x 10" 1

F2 1.8 x 162 35 5.0 x 10° 1.7 x 16°
4.2 x 167 7
1.1x 16° 1

F3 3.3x 1067 35 9.0 x 10° 3.1x16°
7.6 x 167 7
2.4 x 10° 1

F4 7.3x 1067 35 2.0x16° 6.8 x 16°
1.7 x 183 7
6.1 x 10° 1

F5 1.8 x10d° 35 5.0 x 16° 1.7 x 16*
4.2x16° 7
4.6 x 10° 1

F6 1.4x16* 35 3.8x 16" 1.3 x 16
3.2x16* 7

Tableau 1-5 : Conditions d’implantation des verregar les ions d’or

22



1E19 4

Dose (c.g™)

1E18 -

1E17 4

rrrrm e rorrrr rorrrr LAY | e !
1 10 100 1000 10000 100000 1000000
Temps (années)

Figure 5 : Equivalence temps de stockage - dosgsgntations or) dans le cas du verre R7T7.

1.3.3 Implantation par des ions hélium

Des irradiations aux ions hélium (Heont été réalisées pour évaluer la différenceeentr
les pertes par processus élastiques et celle paegsus inélastiques. En effet, la perte
d’énergie par ionisation représente 99% de I'émetgtale et la perte d’énergie di au
processus balistique est de moins de 1% dans léechisélium. Ainsi, en comparant les

deux types d'implantations (or et hélium), il esispible de déterminer si un des deux

processus est préedominant sur la création de dossydans le matériau.

Les échantillons de verres CJ1 ont été polis puaies par des ions hélium
monoénergetiques de 1,7 MeV a l'Institut de Physitjucléaire de Lyon. Les énergies
des différents ions et leur fluence respectivelétaib 1-6) ont été définies de maniere a

obtenir une énergie déposée constante sur unengiedio irradiée d’environ 5 um.
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Chapitre 1 : Matériaux vitreux de confinement, d@rations et caractérisations

Dose (ions/cm?) E (MeV) Eélec(keV/cm)

F1’ 1.2 x16° 1.7 4.4 x 16
F2’ 10+ 1.7 3.7x 18
F3’ 101 1.7 3.7 x 18
F4' 5x 10° 1.7 1.8 x 16
F5’ 10 1.7 3.7 x 1&°
F6’ 5x 103° 1.7 1.8 x 16

Tableau 1-6 : Conditions d’irradiation du verre (it les ions hélium

Apres avoir déterminé les conditions de simulaties éléments radioactifs dans
les verres nucléaires (rble des différents oxydésessité des TR, implantation ionique),
nous allons maintenant aborder les différents tydesdispositifs expérimentaux utilisés

dans cette étude.

1.4 Photoluminescence

Apres quelques rappels théoriques sur le prinagpleighinescence, nous nous attarderons
sur les propriétés spectroscopiques des TR retgrmugsce travail. A la suite de cela, une

description des dispositifs expérimentaux de plotihescence sera réalisée.

1.4.1 Principe et théorie

La compréehension de la spectroscopie des TR anéetit pris son envol avec la théorie
du champ cristallin développé par Bethe [44] en 919Pepuis cette époque, de
nombreuses améliorations ont été apportées, pamettappliquer cette théorie au cas

des TR dans les matériaux amorphes.

1.4.1.a Description de I'hamiltonien

La spécificité des TR est de ne pas avoir leurstrées de valence sur la couche
électronique externe : en effet, I'orbitale 4f estsquée par les orbitales saturées 5d et 5s.
Les niveaux électroniques, bien que sensibles @vifennement, ne sont pas trés

perturbés. Ainsi, I'hamiltonien utilisé pour déeritenvironnement local des TR peut étre
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considéré comme une perturbation de la configurad® I'ion libre. L’hamiltonien total

s'écrit alors :

H=Hy+H, +Hs, +Hcc, (1-2)

Le termeH; est I'hamiltonien de configuration. Il contiensléermes qui
décrivent I'énergie cinétique et I'énergie potelieiedes électrons de la
couche 4f dans le champ créé par le noyau. Ce tdratkit donc

I'attraction coulombienne de chaque électron agawlyau.

Le termeH; correspond a I'hamiltonien di a la répulsion étestatique
entre les électrons. Cette interaction conduit abténtion des termes
spectroscopique$>L, dégénérég2S+1)(2L+1) fois. L'intensité de la
répulsion, obtenue grace aux parametres de Ra&a#h84 est exprimée

en cni’. Ces paramétres sont maximums dans le cas ddibien

Les interactions magnétiques entre les orbitalest@niques et les
moments de spins magnétiques sont prises en caapike le terme de
couplage spin-orbite (aussi appelé « couplage deséuSanders ») noté
Hs.o Ce terme leve partiellement la dégénérescencdetle®sL-S Ce
couplage décompose chaque terme spectroscopiqiS<h ou 2L+1
niveaux selon qus<l ou s>I3. Les niveaux**'L, de Iion libre obtenus
sont des multiplets.

Le dernier termeHcc, est I’hamiltonien qui décrit I'influence du champ
cristallin d0 aux ions environnants sur l'électroonsidéré. Le terme
« champ cristallin » provient a l'origine de I'apgdtion de cette théorie a
des terres-rares introduites dans des matricetaltines. Ce terme est
aussi utilisé dans le cas des matériaux amorphegjte les verres au
méme titre que celui de «champ de ligands ». Gwair portant

uniguement sur des verres, les deux termes seronplogés

% Le nombre quantique de sp#),caractérise le comportement de I'électron sceféef de la symétrie de

rotation de I'espace. Le nombre quantique secoadasymbolise la forme de I'orbitale.

25



Chapitre 1 : Matériaux vitreux de confinement, d@rations et caractérisations

indifferemment. Les multiplet§®*'L; sont décomposés en sous-niveaux
Stark. Lorsque) est entier (cas de Ion EY), on obtient au maximum

2J+1 sous-niveaux Stark. Siest demi-entier (cas de I'ion Rlgl, la levée
de dégénérescence est partielle, on obtient aledd2 doublets de

Kramers.
Les figures 6 et 7 représentent la levée de dégéoeémce des niveaux d’énergie pour les

ions EG* et N&*.
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Figure 6 : Levée de dégénérescence des niveauxagiiezies de I'ion EU libre
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Figure 7 : Levée de dégénérescence des niveauxagiiegies de I'ion N libre

1.4.1.b Régle de sélection des transitions radiatives
L’émission (et I'absorption optique) permet de ctéaser I'énergie (longueur d’'onde) a
laguelle s’effectuent les transitions électroniquedre les différents niveaux. Les
intensités de ces transitions dépendent de I'é@addmental et des états excités dans
lesquels peuvent se trouver les électrons, il exkirs des régles de sélection permettant
de prévoir I'existence de ces transitions. Dewesyge transitions radiatives coexistent :
les transitions dipolaires électriques (DE) etdgmlaires magnétiques (DM). Dans le cas

des lanthanides, les transitions DE sont théoriguenmterdites par la regle de Laporte,

qui impose que les niveaux eémetteurs et réeceptmiesit de parité opposedl£+l ), ce
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Chapitre 1 : Matériaux vitreux de confinement, d@rations et caractérisations

qui n’est pas le cas pour la série des lanthanldéanmoins, ces transitions DE existent
la plupart du temps dans cette série car lintéiatic 410 est levée lorsque
I'environnement de l'ion luminescent ne possededmsentre de symétrie (c’'est le cas
pour la transitio’Do—'Fo de EJ* pour des groupes de symétrie de t@aeC, et Cny).
Les transitions DE sont dites « forcées » lorsg@’umeraction de configuration mélange
les niveaux de parité opposée issus des configneatf et 5d. Dans ce cas précis, les

regles de sélection pour les transitions DE sansigvantes :
Al=#1 | AL|<2l A4S=0 ni|<2l
Pour les transitions DM, les regles de sélectiart so
A1=0 |AL|=0 AS=0 K1J|=0,+1

Ces dernieres sont permises a lintérieure d’unenen&onfiguration ou entre deux

configurations de méme parité (la transitiom>@ est cependant interdite).

1.4.1.c Transferts d’énergie possibles

Il existe trois catégories de transferts d’énergigre ions activateurs : les transferts
résonants radiatifs, les transferts résonnants nadiatifs et les transferts d’énergie
assistés par phonons [49]. Ces mécanismes fomv@mie un ion dit sensibilisateur qui

est dans un état excité et un ion activateur qtriosre dans son état fondamental.

- Transfert résonant radiatif : I'ion activateur atis® le photon émis par
I'ion sensibilisateur. Ce type de transfert, pouvae faire a longue

distance, modifie le spectre d’émission de l'iensbilisateur.

- Transfert résonant non radiatif : ce transfert eu liors d’interaction
multipolaire de type dipdle-dipdle, dipdle-quadtgd quadripdle-
quadripdle. Des interactions d’échanges a couitarttes sont également
possibles. La nature exacte des interactions noldiigs peut étre connue
grace aux travaux d’lnokuti et Hirayama [50] (€if’ néglige la diffusion
entre les sensibilisateurs) et ceux de Yokota atriia@to [51] (la diffusion
est alors prise en compte). Notons que des retmaatiroisées peuvent

intervenir entre ions (de méme nature ou de natlifférente). Ces
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dernieres sont a l'origine des extinctions de lwsaoence par

concentration des ions luminescents.

- Transfert assisté par phonons : les phonons imantedans ce transfert

assez courant dans les verres sont issus desmitwau réseau vitreux.

Dans les matrices borosilicatés dopéed' Blia été montré [8] que les transferts
d’énergie non radiatifs ainsi que ceux assistéppanons ne sont pas possibles. De plus,
les phénoménes de diffusion entre les ions* Euintervenant pas, aucun transfert

énergétique entre ces ions n'est observé.

1.4.2 Propriétés spectroscopiques des terres-rares dans

les verres

1.4.2.a Cas de I'ion N&*

Comme Ed*, Nd®" peut étre utilisé comme sonde structurale. Ceztatmansitions f-f,
connues pour étre extrémement sensibles aux chamgem'environnement autour des
ions lanthanides, sont observables dans le dondaivésible : les transitions des niveaux
“Fa1, et *Fs) vers le niveau fondamentdb,, sont identifiées dans la gamme 750-950 nm.
Cependant, l'interprétation et l'identification désndes de luminescence de*Na
température ambiante peut étre délicate dans lesesve pour chaque type
d’environnement de la TR : il peut y avoir jusqi@ contributions pour la transition
*Faz—"9r (2 sous-niveaux Stark podFs. et 5 pour®lyy) et 15 pour la transition
*Fso—*9p (3 sous-niveaux Stark poutFsy). Notons quiil existe de plus une
superposition entre les nivead%s, et °Hq, observable dans les spectres d’absorption
mais que la transitiofHg,—"lg;, N'est pas permise16=1). Néanmoins, des études sur
des cristaux de type apatites ont montré la présdaaeux sites d’insertion du néodyme
[52]. En effet, a basse température (inférieure5&)1seul le doublet de Kramers du

niveau fondamentdlo;, est peuplé ce qui simplifie fortement les études.
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Chapitre 1 : Matériaux vitreux de confinement, d@rations et caractérisations

1.4.2.b Cas de I'ion EG*

Bien que la configuration de I'ion BU([Xe]4f%) posséde I'un des plus grands nombres
d’états dégeénérés (3003) de la série des lanthaf®}, I'europium est le plus adapté
pour la caractérisation des propriétés optiquesed TR dans une matrice cristallisée ou
amorphe : I'état fondamentdF est divisé en 7 sous-niveaux Stark (figure 6)eet |
quintuplet®D (premiers niveaux excités) est relativement bsméi des autres niveaux.
Généralement, un spectre de luminescence d'un imatéopé Eti est composé de
transitions entre un niveau émettéDy (J’=0 & 4) vers un nivealF; (J=0 & 6). Dans les
verres étudiés, les transitions ont lieu uniquengemartir du niveadD, puisque les
transitions’D;—F; (J=0 & 6) de ces ions luminescents ne sont pas pessiblaison de
transferts non radiatifs du nivedd, vers le niveaw’D, induits par des processus
multiphonons[54], les niveaux supérieurs étant ,quant a aux, axessibles avec les
excitations utilisées. Dans le cas d’'un groupe ha@iade symétrieC;, Cs, C, ou Cy,, le
nombre de sites (pour un cristal) ou d’environneéoas des verres) occupés par les
ions EU* dans le matériau est déterminé grace au décorptembre de contributions
intervenant dans la transitioflDo—Fo, les niveaux émetteur et récepteur de celle-ci
n'étant pas splittés par le champ cristallin [35s transitionSDo— 'F; sont observables

dans le visible.

1.4.3 Dispositifs expérimentaux

1.4.3.a Microluminescence

Les spectres de luminescence ont été enregistrésusu spectrométre Raman
RENISHAW RM1000 équipé d’'un microscope OLYMPUS @tijfs disponibles : x10,
x50, x100). Le laser utilisé est un laser MPECTRA PHYSICS ayant une puissance
réglable jusqu’a 100 mW (14 mW maximum sur I'éclibom) a 514 nm. La détection du
signal se fait par une caméra CCD refroidie paeteffeltier aprés dispersion par un
réseau a 1800 t/mm. Ce type de spectrometre pdéandagtection des signaux Raman et
de luminescence (cela peut poser des problémestamp® lorsque ces deux signaux sont
détectés simultanément : l'intensité de la lumieese, beaucoup plus forte, est

susceptible de cacher le signal Raman). Le dispainde uniquement la couche
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implantée de I'échantillon (voir § 1.5.1.e, pagg 86r une gamme de longueur d’'ondes
variant de 520 nm a 1000 nm.

Pour lion europium trivalent, les informations wgtturales sont obtenues par
I'observation des transitiom®,—Fo 12 Bien qu'interdites par les régles de sélection,
celles-ci sont observables grace au mélange desJéf@ans les cas les plus favorables
(cristaux ou verres dans lesquels la séparatiorsdes-niveaux Stark est complete), le
recensement du nombre de sites est directementwlgar le dénombrement des
composantes de la transitidBo—'Fo. La largeur & mi-hauteur de cette derniére indique
la distribution des sites (ou des environnements dia cas des verres) des ions'Ele
degré de distorsion des sites (ou des environneinest obtenu en calculant le rapport
d’asymétrie R (eq.(1-3)), rapport entre les intensités des ifians °Do—'F, et
*Do.—F1.

R:%, (1-3)

o~ "1

La transition’Dy—'F, dipolaire électrique, forcée par le champ cristalimplique une
plus grande sensibilité aux charges environnanies {ntensité plus grande) que la
transition "Do—'F1 qui est, elle, dipolaire magnétique. Cette deeniést donc moins
sensible aux charges entourant les ions europiwienSes travaux de Gatteret al
[56], le rapportR augmente lorsque l'intensité de la transitiBa—'F, croit c’est-a-dire
lorsque la symétrie du site diminue et que le daraccovalent des ligands est plus

prononceé.

Pour 'ion néodyme trivalent, le systeme expérirmepermet I'observation des

transitions4F3/2—>4Ig/2 et 4|:5/2—>4|9/2.

1.4.3.b Spectroscopie daffinement de raies de fluorescence

(Fluorescence Line Narrowing Spectroscopy)

Dans les verres, les difféerences entre les envenmemts locaux autour des ions
luminescents proviennent de variations a la foissdies distances TR-O et dans les
nombres de coordination de ces éléments. Ces ivasgbrovoquent des élargissements

inhomogenes des bandes d’émission et d'absorptlfi. [La spectroscopie par
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Chapitre 1 : Matériaux vitreux de confinement, d@rations et caractérisations

affinement de raie de fluorescence ou FLN permet cdeactériser le nombre
d’environnements des ions luminescents présents lgaverre. Brecher et Riseberg ont
été les premiers a utiliser ce type de spectroscdans des verres de type SEaO-
N&O-ZnO-Euy0O; [23]. Cette technique s’est ensuite généraliséal’autres ions
luminescents tels que Rid[30, 58] ou Ct* [59]. Des travaux sur I'effet de la teneur en
alcalins ont par ailleurs montré que le caracterdifitateur de NaO participe a
I'élargissement inhomogene des bandes d’émissibesreées par luminescence [57] et
que le caractéere ionique ou covalent de la lialBo¥O dépend de la présence ou non de
BOs; et BQ, dans les verres boratés [60] (le caractére covatant plus marqué lorsque
les groupements borates environnants la TR sarictairdonnés). Plus récemment, des
études FLN ont permis de suivre I'évolution de Vieannement de I'EY dans les gels
obtenus apres lixiviation de verres simplifiés tteekage de déchets [32].

La FLN consiste a exciter de maniere sélectivelesse température (77K), dans
la bande d’absorption du matériau, un sous-grotipagiqui se trouve en résonance avec
la longueur d’'onde du laser. Cette excitation dséemue grace a I'utilisation d’'un laser
accordable, c’est-a-dire un laser dont la longu#onde peut varier sur une gamme
définie par Il'utilisateur : typiguement, un lasePO ou a colorant. Au laboratoire, nous
utilisons un laser excimére XeCl (LUMONICS 520, doeur 308 nm, pulse de 10 ns,
largeur spectral 0.1 ¢ 30 mW/pulse environ) qui excite un colorant dansleuxiéme
laser (LUMONICS HD 300) permettant d’obtenir la ¢meur d’onde désirée. Le colorant
utilisé est la Rhodamine 590 qui posséede une z&maission (570-590 nm) et permet
d’exciter dans la bande d’absorptitfi—’D, des ions E¥f de nos verres (cf. chapitre 3).
L’échantillon est placé dans un cryostat azote |750Us vide. Le signal de luminescence
est récupéré par une fibre optique avant d’étrpeds® par un réseau a 1200 tr/mm vers
une caméra CCD (ORIEL Instaspec V) refroidie péetd?eltier.

1.5 Spectroscopies vibrationnelles

Les techniques de spectroscopies optiques vibraltes sont tres intéressantes : tout
comme la luminescence, elles ne sont pas destesctpour I'échantillon, aucune

préparation n’est généralement nécessaire, le imaté&olide, liquide ou gazeux) peut
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étre utilisé tel quel. Dans le cas des verres,ceesactéristiques sont trés importantes :
outre le fait qu’aucune mise en forme particuligiest requise pour ce type de matériau,
il n'est pas nécessaire de réaliser une nouveliaimation (codt relativement élevé) des

échantillons aprées analyses Raman ou infrarouga®d’études complémentaires.

1.5.1 Spectroscopie Raman

L'effet Raman a été découvert en 1928 par Chanklnase Venkata Raman [61, 62].
Cette technique étudie les transitions vibratioleseldes atomes d’'un matériau (le
déplacement est mesuré en nombre d'ondes = 0 acA®bpPar rapport a I'excitatrice) a

partir du processus de diffusion inélastique denaéere [63].

1.5.1.a Principe

L'effet Raman résulte de linteraction des photodisine source de lumiere
monochromatique avec les molécules de I'échantifmproximativement 1 photon sur
10 000 est diffusé élastiquement par les moléc(dass changement d'énergie) ; on
appelle ce phénomeéne la diffusion Rayleigh. Occamllement un photon sera diffusé
inélastiquement (1 sur 10 avec une légére perte en énergie (diffusion Raman
correspondant a une transition vibrationnelle. Cemih s'agit d'un processus
intrinséquement tres faible, des sources de lumitense telles que les lasers sont
nécessaires. Pour que la diffusion Raman se pmdashamp électrique de la lumiere
excitatrice doit aussi induire un changement deansabilité de la molécule. Deux
familles de raies Raman peuvent étre observées kelmleur de la fréquence du photon
diffusé :
- Les raies Stokes, ou le photon incident transfesel'dnergie a la

molécule,

- Les raies anti-Stokes, ou le photon incident réruuke I'énergie de la

molécule.

La mesure de la fréquence de vibration (eff)cest toujours obtenue en mesurant

le déplacement de la vibration par rapport a lgl&ur d'onde incidente.
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Chapitre 1 : Matériaux vitreux de confinement, d@rations et caractérisations

1.5.1.b Description classique
Classiquement, la diffusion Raman est expliquéedesr fluctuations dans le temps du
champ électrique :

E = E, cos27w,t, (1-4)

Ou Ep est 'amplitude de vibration et la fréquence du laser. Lorsque I'on irradie une
molécule avec un laser, on induit alors un momepoldire électriqueP (a étant la

polarisabilité du matériau) :

P=aE, (1-5)
Si I'on suppose gue la molécule vibre a une frégaen, son déplacemerg peut se
mettre sous la forme :

q=(q,cos2mw,t, (1-6)

Ou qo est I'amplitude maximale de vibration. Pour detpstvibrations, la polarisabilité

s’exprime sous la forme d’'un développement linéaurur de la position d’équilibre :
a=a,+ 9a g, + 1-7
o+ 3q ) %t (1-7)

Ou ay est la polarisabilité a I'équilibre. Ainsi, en cbmant les équations (1-5) a (1-7), le

moment dipolaire peut s’écrire sous la forme dexdetmes :
P, comt+3[ 50| a e feodenlv, v, W) reodertv, v X))
0

Le premier terme correspond a la diffusion Raylegghreprésente les oscillations d’un
dipdle a la fréquencey. Le deuxieme correspond a la diffusion Raman aéguences

votvm (diffusion Stokes) etp-vy, (diffusion anti-Stokes). La diffusion Raman ne peu
avoir lieu si la dérivée (modulation du champ élgoe par la molécule vibrante) est
nulle, en d’autres termes, la diffusion Raman nf@sdsible que si les mouvements de

vibrations provoquent une variation de la polarildgide la molécule.
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1.5.1.c Description quantique

En mécanique quantique, un mouvement moléculaitg peoir seulement des états
discrets d’énergie. Un changement d’état est aicdmpagné par un gain (ou une perte)
d’'un ou plusieurs quanta d’énergie. Une molécuigalement dans I'état |n> est excitée
vers un état intermédiaire virtuel (figure 8). Cétat intermédiaire se désexcite
immédiatement vers les états |n> (diffusion Raylgign+1> (diffusion Raman Stokes)
ou |n-1> (diffusion Raman anti-Stokes). Un seukds niveaux est accessible en raison
des regles de sélection. Notons que les raies Stak& plus intenses que les raies anti-
Stokes puisque la population des états excitédiest plus faible que celle de I'état
fondamental a température ambiante.

A

Niveau électronique

Niveau énergétique virtuel

A A

Energie

> 1

Y A 0

Diffusion Raman Diffusion Diffusion
anti-Stockes Rayleigh  Raman Stockes

Figure 8 : Description énergétique des diffusioaylBigh, Stokes et anti-Stokes
NB : Les fleches indiquent des transitions qui ot pas des absorptions mais des perturbatiors de |

molécule

Remarque Lorsque I'état virtuel coincide avec un niveau &l@gique, on parle alors
de Raman résonnant. Ce processus peut augmentéenité de certains pics d’'un

facteur pouvant aller jusqua £0
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Chapitre 1 : Matériaux vitreux de confinement, iri@ibns et caractérisations

1.5.1.d Etude des verres par spectroscopie Raman

Rappelons que la spectroscopie Raman est une ¢eehmion destructive qui permet
d’identifier les differents groupements structurade divers types de matériaux. Le
caractere amorphe des verres permet difficilemerialcul des modes actifs en Raman.
L’identification des groupements se base donc ¢isflement sur la comparaison soit
avec des cristaux de compositions proches, soit diaitres verres connus. Le spectre
Raman d’un verre (ou d’'un matériau amorphe en gdnge caractérise principalement
par un élargissement des raies de vibration paporapa celui d'un cristal. Cet
élargissement, di au désordre dans le matériaus mdarme sur les distributions
angulaires des vibrations considérées. Aux baségadnces (& moins de 100 tufe la
raie Rayleigh), est observée également la présdice bande appelée pic de boson
caractéerisant 'exces d’états vibrationnels dassratériaux amorphes [64]. Ce pic est lié

a la structure vitreuse a I'échelle nanométrique.

1.5.1.e Dispositifs expérimentaux

Deux dispositifs Raman sont utilisés. Au labora&pirun spectrométre Raman
RENISHAW RM1000 a une longueur d’onde de 514nm pettr les mesures sur les
verres non dopés EU(cf. paragraphe 1.4.3.a, page 30, pour la degmmiplu dispositif).
Les mesures sont réalisées en mode confocal (et pum) dans la gamme d’énergie
150-1600 crit de maniére & observer toutes les vibrations daistiues de la zone
implantée de nos verres a température ambiantesp@stres Raman des verres dopés
EU®* & 514 nm présentent un front de luminescence beputop important di & la
présence de I'émission de la transitito—'Fo (autour de 570 nm). Pour éviter la
superposition de ces deux signaux, les mesuresesuverres ont été réalisées avec un
spectrométre Raman UV ARAMIS (JOBIN-YVON). La lurastence des ions Euest
ainsi éloignée de l'excitatrice (325 nm) et donc gignal Raman. L’acquisition des
spectres ne peut cependant étre réalisée de la mmami&re qu’avec le spectrométre
RENISHAW : les longueurs d’ondes de l'ultraviolet\) imposent en effet des optiques
spécifiques pour limiter I'absorption dans I'UV $gue le laser passe a travers ces
optiques. La limitation principale se situe au mawede I'objectif. Actuellement, le

grossissement le plus fort utilisable en UV eskdl@. Dans ces conditions, il n'est plus
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possible de sonder uniquement la zone irradiéglerse laser arrive a 90° de la surface
(le volume sondé est trop important). La solutiongiste a injecter le laser par la tranche
dans la couche implantée. La différence d'indiceseffisante pour assurer un guidage

optique du laser uniquement dans la zone implantée.

» Détermination de la profondeur sondée en modeowahf

Afin de vérifier la pertinence des conditions deac#érisation des échantillons sur le
spectrometre RENISHAW RM1000, une mesure de laluisn axiale a été réalisée en
enregistrant des spectres sur une gamme de pasitomour de la surface de
I'échantillon. La mesure de l'aire d’'une raie caéaistique de I'échantillon permet de
déduire la dimensiondu volume confocal analysé : lorsque la valeuna8ie, le volume
sondé est totalement hors de I'échantillon ; lokdtpiatteint son maximum, le volume
sondé est entierement dans I'échantillon. La dinoensest définie entre 20 % et 80 %
du signal. Le profil erz de la figure 9 a été réalisé sur le veZE. Ces résultats ont été
obtenus avec un réglage du trou confocal a 10 pméaisant une traversée verticale de
I'échantillon avec le laser. Nous avons relevérdaiu pic correspondant a la bande
attribuée aux vibrationSi-O-Sisituée & 495 cthpour des profondeurs de focalisation
variant de 5 um a -5 um par pas de 0,5 um. Le tetagsjuisition de chaque spectre est
de 1500 s. Le résultat de cette étude montre gpefandeur analysée se situe a environ
0,9 um, soit une profondeur inférieure a celle laguelle le verre a été endommagée
(>1,5um).

Dans ces conditions, les spectres Raman enregésieesurface des échantillons
irradiés sont caractéristiques uniquement de lae zZomdiée. En ce qui concerne le
spectrométre Raman UV ARAMIS de JOBIN-YVON, aucumesure de la profondeur
sondée n’est nécessaire puisque l'injection du Issdait par la tranche de I'échantillon

dans la couche irradiée.
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0,9+0,05 um
D
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Intensité (%)
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5 -4 -3 -2 -1 0 1 2 3 4 5
Profondeur (um)

Figure 9 : Profil erz de l'intensité du pic de la bande & 495’cdans le verre CJ1. Les valeurs z<0
correspondent a un volume sondé a l'intérieur dtérral, les valeurs z>0 & un volume sondé a I'extér

du matériau

1.5.2 Infrarouge

La spectroscopie infrarouge (IR) permet I'étude ohetériaux grace a I'observation des
vibrations moléculaires dans le domaine 10-13000.08Bn peut distinguer trois sous-
domaines a l'intérieur de cette gamme d’énergie :

- L'IR lointain, compris entre 10 et 400 ¢n(soit 1000 & 25 pm), pour

I'étude plus spécifique des rotations moléculaires.

- Le moyen IR, compris entre 400 et 40007c(soit 25 & 2,5 um), pour

I'observation des niveaux vibrationnels de la moléc
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- Le proche IR compris entre 4000 et 13000 c(moit 2,5 & 0,75 pm)
communément utilisé pour ['observation de certaingansitions
électroniques.

Deux familles de modes de vibrations sont obseesmtd#n IR : les modes
d’élongation (symétrique ou antisymétriques) et hesdes de déformation (torsion,
cisaillement...). Ces derniers mettent en jeu degattans d’angles entre les liaisons

atomiques.

1.5.2.a Principe

Lorsque I'énergie apportée par la source IR esinmide celle des vibrations de la
molécule, cette derniere va absorber le rayonnestesm enregistrera une diminution de
I'intensité réfléchie ou transmise. Toutes les atibns ne donnent pas lieu a une
absorption, cela va dépendre entre autre de la @#ende la molécule et en particulier
de sa symétrie. Les modes de vibration actifs &armuge sont déterminés grace a la
théorie des groupes. La position de ces bandesadfation va dépendre principalement
de la masse des atomes (1-9) et de leur différdigdectronégativité. Le matériau peut

ainsi étre identifie de maniére unique comme egtspgcopie Raman.

V2
Vo =%T(%] , (1-9)

Avec v, fréquence de vibration de l'oscillateyi=mM/(m+M), masse réduite de

I'oscillateur reliant entre elles les massestM etk la constante de raideur.

Les spectres infrarouge mesurent donc I'absorb@&narandeur dépendante du
rapport entre l'intensité de dépastet I'intensité transmisé (loi de Beer-Lambert (1-

10)), en fonction de la fréquence de vibration.

A= —Iog(ll—oJ , (1-10)

t

Il est possible d’exprimer la variation d’absorptidue a I'échantillon avec le rapport

T=I/lo ouT est appelé la transmittance.
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1.5.2.b Comparaison Raman/IR

Comme la spectroscopie Raman, la spectroscopiaranige permet I'observation des
vibrations interatomiques. Néanmoins, les phénoséengendrant ces observations sont
différents entre les deux techniqgues. Comme naw®iis vu précédemment, la diffusion
Raman peut avoir lieu uniquement s’il y a une \ama de la polarisabilité de la
molécule. En ce qui concerne la spectroscopiermiige, les phénoménes d’absorption
sont présents a la seule condition d’avoir uneatian du moment dipolaire électrique de
la molécule induit par le mouvement de la vibratiibtnmode considéré. Au point de vue
de la résolution spatiale, la spectrométrie infuge est limitée a 25 um par les
phénoménes de diffraction. En diffusion Ramangékolution est bien meilleure, puisque

I'on peut avoir en mode confocal une valeur inf@ngea 1 um en.

Ces deux types de spectroscopies sont complémentar ils font intervenir des
regles de sélection différentes. Le tableau 1-#rfibwuelques exemples de prévisions
théoriques des modes actifs en spectroscopies Ratfaanen infrarouge. Remarquons
que pour nos verres nous utiliserons I'hypothés@ droupe de symétrie de ty@e,. La

justification de cette hypothese est discutée aipitte 3.
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N . Tétragdre Tétraédre Tétraadre Pyramide a
Hypoth#ses stricturalss Elam care régulier irregulier irrégulier base carrée
B oo the
| <L
\ i
B A B \‘ | !
S O A-gl
A ) !
- I i
| B £ \ ,E<:;%
B B 1207
Angles entre liaisons a0 109° 28' # 109° 28° + 109° 28’
Groupes ponctuels Dy, Ty o Cyy, Cyy
Dénombrement et activité des modes
de vibration
Mode inactif By,
Spectre Raman - raies polarisées 1Ay, 1A, 3 A, 4h, 2A,
Spectre Raman - raies dépolarisées 1 B1g 1 BZg 1E  2F, 3E 1A,2B,;2B, 2B,1B,2E
Spectre infrarouge 1A,, 2E, 2F, | 3A, 3E | 4A, 2B,28, 2A, 2E
Nombre de raies communes aux spectres 0 " " a 4
IR et Raman (mutuelle exclusion)
cel,
SnCl,
Exemples (AuCl,} ‘554}2_ SFy
(Cro %

Tableau 1-7 : Exemples de modes actifs en specjp@sRaman et/ou infrarouge pour des molécules de
type AB, [65].

Enfin, en ce qui concerne la préparation des édluast des différences sont

encore présentes : contrairement a la spectrosdofpa@ouge, la diffusion Raman ne

demande aucune préparation d’échantillon. En rdwgncles phénoménes de

luminescence génants en spectroscopie Raman aetlplas du tout en infrarouge.

1.5.2.c Dispositifs expérimentaux

Il existe deux méthodes pour enregistrer les speattabsorption d’'un matériau a partir

d’une source infrarouge : la méthode dite séquimee la méthode multiplex.

La premiere méthode consiste a irradier I'échamtile maniere séquentielle dans
la gamme spectrale souhaitée et a enregistreppord/l,. Le spectrometre utilisé dans
ce cas est un spectrométre infrarouge a balayageméthode multiplex consiste a
irradier I'échantillon avec toutes les longueursories du domaine spectral
simultanément pour recueillir un interférogramme. ¢pectre de vibration est ensuite

obtenu par la transformée de Fourrier de cet iétegramme.

Actuellement, les spectrométres IR a transforméeaderier (FTIR) sont préférés
aux spectromeétres a balayage pour leur vitessequisition qui augmente le rapport

signal/bruit.
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* IR classique : caractéristiques et limitations

Le spectrometre infrarouge a transformée de Fauwloat nous disposons au laboratoire
est un spectrometre PERKIN-ELMER GXFT-IR. Il esté&lale deux sources IR : une
lampe tungsténe produisant un rayonnement prochéNIR - Near InfraRed) et un
filament chauffé a 1350 K fournissant les rayonnasenfrarouges moyens (MIR -
Middle InfraRed) et lointains (FIR - Far InfraRed)a lame séparatrice dans la partie
interférometre de Michelson du spectrometre estism lame KBr pour les détections
MIR et NIR, soit une séparatrice grille. Il est pide de travailler en mode macro en
effectuant des mesures en transmission dans lés damaines IR ou en mode
microscope (seulement en MIR mais avec un choiexi@n/transmission). La mesure
est réalisée par un détecteur pyroélectrique DTB&uterated TriGlycerine Sulfate)
refroidi par effet Peltier. Pour nos mesures, Eohdtion en énergie du spectrometre est
de 4 cnf.

Cependant, en mode macro, seuls les verres nomant@gl peuvent étre analysés
en transmission. De plus, le microscope ne per@gtdavoir une résolution suffisante
pour analyser nos verres implantés. Il faut aldiepger un systéme permettant de sonder

uniquement la zone implantée de nos matériaux.

» Apport de la réflexion totale atténuée (Attenualethl Reflexion - ATR)

En éclairant sous un angle approprié un cristahgdaotre cas, c’est un cristal de
germanium, angle d’incidence : 45°), on peut gén&rénterface une onde évanescente
dont le champ électrique s’atténue de maniére expaile suivant la normale a la
surface. Ce phénomene est appelé réflexion toEaleplacant un échantillon (liquide,
gaz, solide) a la surface du cristal (figure 18)champ électrique de I'onde évanescente
peut se coupler avec les modes de vibration deéndiéillon et donner lieu a une

absorption.
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/ Onde évanescente

Ge

Echantillon

Source Détecteur

Figure 10 : Schéma illustrant le principe de famttiement de 'ATR-IR

Le spectre d’absorption est obtenu en calculamapport du spectre enregistre
entre le cristal seul et le spectre du cristal haétillon. Le principal avantage de cette
technique est de pouvoir analyser uniquement Imigremicromeétre de I'échantillon en
contact avec le cristal. La figure 11 représerggdlution de la profondeur analysée en
fonction de la gamme d’énergie étudiée. Pour desgées supérieures a 500 ¢nia
propagation de lI'onde évanescente est limitée qinlen profondeur, valeur suffisante

pour nos verres (profondeur implantée de I'ordrd @gum).

o =45°n, = 1.5

d, (um)
5

0 -___._l, L 1 | I— —
4000 3600 3200 2800 2400 2000 1600 1200 800 400

Wavenumber (cm™)

Figure 11 : Evolution de la profondeur de propagatie I'onde évanescente dans un verre d’inaide5
en fonction de I'énergie de la source pour deursyge cristaux (KRS-5 et germanium) [66].

La droite en pointillés rouge représente la lindigela zone implantée des verres étudiés dansvaltra
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Chapitre 1 : Matériaux vitreux de confinement, drations et caractérisations

1.6 Dynamigue moléculaire

En complément des techniques expérimentales, nous sommes penchés sur les
méthodes de simulations numériques des verrestdobsmiques de Monte-Carlo et de
dynamique moléculaire, intéressantes a plusiewsank, ont fait la preuve de leur
efficacité dans le domaine de l'analyse structudde matériaux amorphes (verres ou
liquides) [15, 67-69]. Outre leur capacité a exydiggd’un point de vue microscopique les
propriétés macroscopiques des matériaux, elles gitent de valider les modéles
théoriques en comparant les résultats simulés lagedonnées expérimentales. Enfin, la
dynamique moléculaire donne accées a I'évolutionpmmlle de toutes les positions
atomiques individuellement, ce qui permet de caresgr complétement le matériau. Le
calcul utilisé pour les simulations de dynamiqudéuoalaire de nos verres est détaillé en

annexe 2.

Le but du travail de simulation est d'obtenir paalcal les spectres de
luminescence de nos verres dopés*Ewant et aprés implantations, avec pour objectif
d’obtenir des informations structurales a I'écheltemique expliquant les modifications
induites par l'implantation ionique au sein du miaté Dans un premier temps la
dynamique moléculaire nous fournit les positiorsratjues dans une boite de simulation
qui représente nos verres. Ces positions sont tensitilisées pour reconstruire les
spectres de luminescence théoriques de nos édblamtijrace au calcul des probabilités
de transition pour lion europium. La technique dEronstruction des spectres de

luminescence sera exposée au chapitre 3.

1.6.1 Principe

La dynamique moléculaire se base sur la résoludies équations du mouvement. Le
point de départ de nos calculs est une configuratomique aléatoire, mais néanmoins
réaliste, représentant un verre de forme cubigaedynamique moléculaire consiste a
connaitre a chaque instant les forces (et donpdentiels d’interactions) qui s’exercent
sur tous les atomes de la boite de simulation, gjus leurs positions et vitesses. A

chaque itération de temps, le programme résowddaations du principe fondamental de
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la dynamique pour tous les atomes. Trois grandmsest similaires a la synthese d’un

verre réel, sont nécessaires a la fabrication dewmulé :

- Evolution de la structure & haute température uargquilibre stable du
liquide.

- Trempe thermique du liquide.
- Relaxation a température ambiante du verre.

La partie la plus colteuse en temps de calcul ed&t qui détermine les forces
s’exercant sur les atomes. En effet, I'évaluatiencds forces, pour étre précise, devrait
théoriquement prendre en compte I'ensemble desestala la boite de simulation. Pour
une raison de temps de calculs évidente, il edtadje d’appliquer un rayon de coupure
autour de chaque atome au-dela duquel les interactavec les autres atomes sont

considérées comme négligeables.

Pour intégrer les équations de mouvement, il exigtérents algorithmes dont le
choix est important : la complexité de l'algorithingporte peu sur la durée du calcul,
mais il est important qu'il soit capable d’'intégies équations du mouvement avec un pas
de tempsit grand. Une intégration est convenablement réafiséénergie est conservée
(ensemble NVE). Il faut alors considérer :

- La conservation de I'énergie a temps court (qusléemtosecondes).
- La conservation de I'énergie a temps long (quelgiesecondes).

Les algorithmes sophistiqués ont normalement unadaconservation d'énergie a
temps court, mais montrent souvent une dérivé&derlgie a long terme. Un algorithme
simple comme celui de Verlet (cf. annexe 2) & uosmbonne conservation d'énergie a
temps court mais la dérivée de I'énergie est teditep Pour cette raison, il est le plus
utilisé en dynamique moléculaire.

1.6.2 Forces et potentiels

Comme nous venons de le voir au paragraphe prégédel@étermination des trajectoires
des atomes nécessite la connaissance des forcesarstigsur les atomes. Ces forces
dérivent d’'un potentiel (cf. annexe 2).
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Historiquement, les premieres simulations de dygamimoléculaire, initiées par
Rahmanet al. [70], utilisaient un potentiel d’'interactions auecorps qui ne dépendait
qgue de la distance entre deux atomes. Ce poteotgbrenait un terme de Coulomb, un
terme de répulsion et des corrections d’ordresreeyd. Mais, ce modéle a montré ses
limites lors des premiéres simulations dans lesegeret en particulier pour les verres
silicatés. En effet, I'utilisation de ce potentgtrainait des anomalies dans les structures
simulées, comme par exemple une distribution degearSi-O-Si trop élevée ou une
coordinence du silicium trop forte. L'utilisatioriuth terme a trois corps en complément
du potentiel a deux corps a été proposée par FeestGarofalini [71] dans le cas de la
silice vitreuse. Cette correction a permis de diuama distribution angulaire, améliorant
de maniere significative la représentation de leucttire vitreuse. Actuellement,
I'utilisation de potentiels de type Born-Mayer-Hugg) (terme & deux corps) couplée a un
terme a trois corps (cf. annexe 2) permet de recoingpte de fagon relativement précise
de la structure des verres. Soulignons néanmoiassgivant I'’étude que I'on souhaite
réalisée, il est possible d'utiliser d’autres potds qui décrivent mieux certains
phénoménes que d’autres (par exemple, la descripigs vibrations entre atomes doit
étre précise pour la simulation de spectre Ramannbmarouge). Le potentiel est
seulement un modéle théorique représentant de reampis ou moins juste les

phénoménes physiques.

Les potentiels utilisés dans ce travail sont doactype Born-Mayer-Huggins
auxquels il est ajouté un terme a trois corps preaa compte les distances et les angles

entre 3 atomes (détail en annexe 2).

1.6.3 Outils danalyse de la structure simulée par
dynamique moléculaire

Afin de confronter la structure calculée a des @asnexpérimentales, il est nécessaire
d’extraire des grandeurs physiques a partir detdiguration simulée. Les fonctions de

distributions radiales sont les grandeurs les pitissées. Ces grandeurs statiques
permettent de décrire de maniere statistique lectstre du matériau. Les fonctions de

distributions radialeg(r) nous informent sur les distances entre atomesngogst sur leur

coordinence : elles indiquent la probabilité deuter une paire d’atomes-jj séparés
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d’'une distance, par rapport a la probabilité attendue pour uséribution aléatoire a la
méme densité. Il s’agit donc d’'une mesure a caligiance de I'organisation des atomes
les uns par rapport aux autres indicative de lecgire locale. L'expression de la fonction
de distribution radialg;(r) est donnée par I'équation (1-11) :

dN;

()=t
9 \f _p_j'4n2dr’ (1-11)

Ou p;=N;j/V est la densité moyenne des atoresns le volume/, dN; est le nombre
d’atomesj moyen contenu dans le volume élémentditedr centré sur I'atoma.
Lorsquer tend versxo, la fonctiong;(r) tend vers 1. Lorsqug;(r)=0, il n'y a aucun
atomej dans le volume considéré autour de I'atamea figure 12 représente la fonction
de distribution radiale (en noir) pour la pairetdfaes Si-O. La position du premier pic
donne la distance Si-O, elle est ici de 1.605 A.

25
20 4
= 154
Q
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distance r(A)

Figure 12 : Exemple de fonctions de distributiodiake (en noir) et cumulée (en rouge) pour la pSir®

dans le cas d'un verre borosilicaté (CJ1)
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Chapitre 1 : Matériaux vitreux de confinement, drations et caractérisations

Le nombre d’atomesg présents dans une sphere de rayopeut étre obtenu en
intégrant de 0 &; le nombredN;. Le résultat est appelé fonction de distributiadiale

cumuléen;(r) :
n(r) =I OrldNij (r) =j Orl p,.9; (r)Amradr, (1-12)

Si l'on intégre uniquement jusqu’a la distangge correspondant au premier
minimum de la fonctiorg;(r), on obtient la coordinence de I'atomec'est-a-dire le
nombre d’atome$ autour de I'atome, en relevant la valeur du plateau (cf. figure 12,
courbe en rouge) : la coordinence de Si vaut do@ette valeur indique donc le nombre

(moyen) d’atomes d’oxygene autour d’'un atome deiih.

Comme nous venons de le voir, il est possible dyaea la structure du matériau
avec les fonctions de distributions radiales. Hrstant les potentiels d’interactions des
calculs de dynamique moléculaire nous sommes a mé&mneme nous le verrons dans le
dernier chapitre, de reproduire le plus fidelemmodsible la structure du matériau. Cet
ajustement est obtenu par comparaison des spéetiesninescence expérimentaux avec
des spectres de luminescence simulés a partirasops atomiques issues des calculs
de dynamique moléculaire.

Aprés avoir décrit les matériaux et les différenzhniques expérimentales, nous
allons désormais présenter les résultats du copmperit des matrices vitreuses sous
implantations ioniques ainsi que les évolutionsicttirales locales induites autour des

éléments simulant les actinides mineurs dans less/e
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Chapitre 2 : Structure et propriétés
physiques macroscopiques et
meésoscopiques des verres simplifiés

sous irradiations

L’évaluation du comportement sous irradiation deses d'oxydes utilisés pour confiner
les déchets issus de lindustrie nucléaire est réenigre importance pour qualifier le
comportement a long terme du matériau. Cette égteentrée sur une série de verres
borosilicatés de complexité chimique croissante. dbapitre est donc axé sur les
modifications structurales de la matrice vitreugeasvis de 'endommagement créé par
implantations ioniques. Les effets d'irradiatiorend ces matériaux ont été simulés par
implantations d’'ions d’or et d’hélium en conditiomsulti-énergétiques afin d’obtenir un
niveau d'endommagement nucléaire constant sur umdéormleur déterminée. Le
comportement macroscopique des verres a été épatu@ mesure de la dureté Vickers
des matériaux et par des mesures optiques de gunfte L'influence de la composition
et les effets d'implantations ioniques sur I'ordremoyenne distance a été suivie par

spectroscopies Raman (sous différentes excitateriajrarouge.

2.1 Influence de la composition sur la structure

vitreuse

2.1.1 Caractérisation Raman des verres sains nhondo  pés

2.1.1.a Verres simplifiés

La figure 13 représente les modes de diffusionast&ues des verres CJ1, 3 et 7. Les

spectres Raman ont été réalisés a la longueur e’@idt nm sur le spectromeétre
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RENISHAW RM1000. Les spectres ont été réalisés edamormal pour les verres non
implantés avec un temps d’acquisition de 1500 suf@alé 3 fois pour réduire le bruit).

La puissance sur I'échantillon a été évaluée a 7. Mdds ont été corrigés a l'aide du
logiciel GRAM'S avec une ligne de base de type artja » : Cette ligne de base permet
de définir 5 points du spectre comme étant a lawatulle. La forme de la ligne de base

permet de s’affranchir de la présence du pic dempsur les faibles nombres d’ondes.
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Figure 13 : Spectres Raman des verres CJ1, 3eacitgtion continue a 514 nm).
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Les allures des spectres sont relativement prqohisgue les oxydes majoritaires

(SIO,, N&O et BOs) sont en quantités quasiment égales d'un verr&awre. Les

énergies des différents modes de vibrations desest@ans ce type de verre, largement

étudiées, sont bien connues. Les bandes commuréaaiéchantillons sont identifiées

de la maniere suivante (la description correspanspectre du verre CJ1 de composition
Si0,-B,03-Na0) :

La large bande située a 490 tmst attribuée aux modes de vibration de
torsion et d’élongation des liaiso880-Si[1-3], sa largeur a la dispersion

en angle de la liaison et sa position a la valeutahgle moyen.

Le pic centré & 633 ciest attribué aux vibrations mettant en jeu des
anneaux de type danburBgO+-Si,O- [4, 5].

Le pic situé & 703 cih correspond aux vibrations des groupements

métaborates|[6].

La large bande comprise entre 750 et 850" @movient de la somme de
plusieurs contributions. Les vibrations des anndamxols (anneaux a 6
membres contenant un ou deux bores en coordingreent situées dans
la gamme 755-770 cm avec lidentification d’'une contribution qui
correspond & leur vibration symétrique [7-11] alentours de 805 cth
Toujours vers 800 cth une contribution est associée aux vibrations
symétriques des atomes de silicium autour des oeg@ontési-O-Si
[12].

La large bande comprise entre 850 et 1200 est associée aux modes
d’élongation symétrique de la liaison Si-O des esp®, dans les verres
silicatés. Les espéce®, sont définies comme des tétraédres 4SiO

constitués de n oxygénes pontants :
+ Les espéce§, sont centrées & 850 ¢m
+ Les espéce®; sont centrées a 900 ¢m

+ Les espéce®, sont situées a 950-1100 ¢m
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« Les espéce®; sont situées a 1050-1100 ¢m
+ Les espéce®, sont situées a 1100-1200 ¢m

- La large bande centrée vers 1430-1450" @st assignée aux modes de
vibration d’élongation de la liaisoB-O [6, 10, 13-16]. Selon Let al.
[15], ces vibrations proviennent des modes d’éltingaB-O des chaines
et anneaux métaborates. Man@i al, quant a eux, attribuent une
contribution aux alentours de 1360 tiaux vibrations B-Odans de larges

réseaux boratés sans appartenance a des group@aeicidiers [17].

Pour les verres CJ3 et CJ7, on reléve la présemoemtributions centrées a 560
cm® (Iéger épaulement) et & 790 trwaractéristiques des vibrations des liaisah©-Al
[18]. Le pic peu intense centré & 1552 crprésent sur les spectres des verres CJ3 et 7,
est caractéristique des vibrations d’élongatioriadmolécule dO, de I'air ambiant. La
diminution de l'intensité de la bande de la dartewsur les spectres CJ3 et 7 par rapport a
celle du spectre du verre CJ1 est expliguée pardsence d’atomes d’aluminium (et de
zirconium dans le cas de CJ7) : le sodium va cosgrepréférentiellement ces derniers
plutdt que les atomes de bore, le nombre d’uniaédbdrite va donc diminuer puisqu’il y
aura moins de bores en coordinence 4. Enfin, lopservé a 1300 chsur les verres

CJ3 et 7 est du a des impuretés carbonées issasygethése des oxydes.

De maniére générale, les band®s a Q, du verre CJ1 proviennent de la
dépolymérisation de SiOpar ajout de BO; et NaO. Pour le verre CJ3, I'aluminium,
formateur, a tendance a repolymériser le rés€awdiminue etQ; 34 augmentent) mais
'ajout de calcium tend a contrer cette repolynais Q; o augmentent eQ)s, 4
diminuent). Dans le cas de CJ7, I'aluminium a lenaé&osle que dans le verre CJ3 et le
zirconium augmente fortement la contributiQa. Néanmoins, I'évolution de la bande
desQn est assez délicate pour les verres CJ3 et 7. fét) dans le cas du verre CJ3,
I'ajout de calcium et d’aluminium favorise la criéat de composés de type CaBiOs
répondant comme les esped®s [18]. Pour le verre CJ7, I'ajout du zirconium et
d’aluminium fait croitre trés fortement la contritmn Q,. Le zircon, ZrSiQ, possede un
pic relativement intense & 960 ¢nmous pouvons donc supposer que 'augmentation de

la contributionQ- est due a la vibration de la liaison entre un &ta® Si lié a un atome
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de Zr compensé [19]. La ban@n prend donc en compte les vibrations SMOavec
M=Al, Zr, Ca). Selon Zotov [11, 20], il est nécessante tenir aussi compte des
contributions de typ&;-O-Q..

2.1.1.b Le verre inactif SON68

La figure 14 représente le spectre de diffusion &armdu verre SON68 réalisé sous
excitation continue a 514 nm avec le spectromeamad RENISHAW.
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Figure 14 : Spectres Raman du verre SON68 (exaitaibntinue a 514 nm).

Pour rappel, ce verre est composé d’une trentdimeydes qui participent a la
formation du spectre Raman, I'analyse fine diret#e bandes n’est donc pas possible.
L'utilisation de verres simplifiés est donc jusifipuisque nous pouvons déduire, en
comparant les spectres des verres CJ (figure 13pBI68 (figure 14), que les principales

contributions au spectre Raman du SON68 provierstetd base borosilicate de sodium.

Nous pouvons néanmoins noter la présence d’'unifpi€ & 1555 cm provenant
de la molécule de dioxygéne de I'air. La large lealigke aux vibrations des especes B-O

est aussi présente (1400 BmOnN retrouve les bandes correspondant aux modes d
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vibrations des espéce®, (800-1200 crii) et Si-O-Si (vers 495 cm). D’autres
contributions viennent modifier I'allure de ces Has, comme par exemple la bande
centrée vers 350 chpouvant étre attribuée en partie a la présenaébdations de type

P-O dans le verre nucléaire inactif [21] et Eu-Q][2

2.1.2 Caractérisation Raman des verres sains dopés  terres
rares

L'introduction de terres-rares dans les verres péfda simulation des actinides mineurs
dans le verre et leur étude par spectroscopie wptdin de déterminer I'environnement
local autour de l'ion luminescent. Pour ce faitefluence du dopage en terres-rares sur

la structure des verres doit étre veérifié par nsormle Raman.

2.1.2.a Verres dopés EG*
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Figure 15 : Spectres Raman bruts du verre C311€alisés & 514 et 355 nm.

Nous avons pu réaliser les spectres Raman de m@s\dopés Eli avec une excitation
UV disponible a la division Raman de JOBIN-YVON die. La figure 15 représente
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les spectres Raman & 514 nm et 355 nm du verrel@pELEd". Le spectre Raman a 514
nm a été réalisé sur le spectrométre Raman RENISHAMUI & 355 nm sur un

spectrométre ARAMIS JOBIN-YVON. Le temps d’acqusit pour les spectres a 325
nm est de 2x120 s. Le réseau utilisé comporte 2460n. On voit nettement que le

spectre Raman effectué a 514 nm est grandemenirlpepar le début de la bande de
luminescence de la transitidBo—'F, de I'europium trivalent, centrée vers 572 nm. En
effet, il y a un ordre de grandeur de 3.&@tre l'intensité de la diffusion Raman et celle
de la luminescence dans nos verres. En excitamealangueur d’onde suffisamment
éloignée des bandes d’absorption de I'europiunalgiv, il est possible de réaliser un

spectre Raman sans récupérer la luminescencedddxcitation 355 nm, figure 15)

La figure 16 représente la comparaison des speRapsan des verres CJ1, 3 et 7
dopé Ed* avec les verres non dopés réalisés sous une toitdV (355 nm). La forte
diminution d’intensité des spectres des verres si@médessous de 300 ¢trast due & la
coupure de la raie Rayleigh par les filtres peramtt’éviter la saturation du détecteur.
Les mémes bandes de vibration sont observées dangelres dopés et non dopés.
Néanmoins, notons la présence d’'un épaulement348s360 crit caractéristique des

vibrations de la liaison Eu-O [4] pour I'ensembksdrois verres simplifiés.

Les ions terres-rares introduits dans les verreenb généralement le réle de
modificateur de réseau causant ainsi un élargissedela bande a 490 &nj23]. Ici,
nous observons un élargissement de cette bandeemént pour les verres CJ1 et 3
dopés. L'effet est plus marqué dans un verre cotapbdes atomes d’aluminium puisque
les ions europium vont préférentiellement agir camrompensateurs de charge [24-26]
pour ces ions, laissant ainsi les autres cation$’ @ N&) agir comme modificateur de
réseau pour créer des oxygéenes non pontants. Wm tplacement de la bande a
490 cm" vers les hautes énergies est aussi observé peuwverees induisant une
diminution de I'angle moyen Si-O-Si. En ce qui ceme le verre CJ7:El) aucun
élargissement n’est visible. Ceci peut étre exgligar la présence supplémentaire d’'ions
Zr** agissant comme formateurs de réseau et nécedaianéisence de compensateurs de
charges, les unités tétraédriques Si€raient alors moins sensibles a la présenceodss i

europium et des autres modificateurs.
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Figure 16 : Comparaison des spectres Raman de=sv@it, 3 et 7 dopé Ey(sous une excitation & 355

nm) et non dopés (sous une excitation a 514 nm).

En ce qui concerne la bande @@s il apparait quelques différences. Nous avons
choisi de déconvoluer cette bande en 4 gaussieppas CJ1 représentant les 4
contributionsQ; a Q4 (figure 17), pour les verres CJ3 et 7 nous av@suté une

cinquiéme composante afin de reproduire les cartdbs de Zr et Ca a la bande dgs
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De cette maniere, nous pouvons comparer les agedifférentes contributions et en
particulier celles de€Q; et Q4 (tableau 2-1). L’ajout d’europium trivalent a umrke
entraine I'augmentation de la contributi@a au détriment de&,, signifiant alors une

dépolymérisation plus prononcée du verre. Ce rdtsekt en accord avec les travaux
d’Utegulovet al.[27].

Nous n'avons par contre aucune explication conecerldadiminution d’intensité

de la bande de®n par rapport & la bande caractérisant les vibrat&irO-Si & 490 crh
dans les verres CJ3 et 7 dopés‘Eu

contribution Zr

intensité (u.a.)

I S ™
850 900 950 1000 1050 1100 1150 1200 1250

Décalage Raman (cm™)

Figure 17 : Exemple de déconvolution de la baQgldans le cas du verre CJ7 par 5 gaussiennes.

(Le résultat de la déconvolution est représentégpenurbe en pointillés rouges).

Dopé E4* Dopé Nd*  Non dopé

CJ1 1,38 0,22 0,37
CJ3 5,64 2,70 4,03
CJ7 4,83 2,14 4,60

Tableau 2-1 : Rappof,/Q, des aires pour les verres simplifiés dopés{Bu Nd™) et non dopés.
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2.1.2.b Verres dopés Nd"*

La figure 18 représente les spectres Raman dessv&mplifiés CJ1, 3 et 7 dopés
Nd,O3; a 1% molaire sous une excitation a 514 nm. Rappetpue lintroduction de
terres-rares dans un verre a pour principales qoes&es I'élargissement de la bande
caractérisant les vibrations Si-O-Si ainsi que adification de la bande dé3n. Nous
retrouvons bien ce comportement dans le cas dugdoge nos verres par du néodyme
trivalent, et plus particulierement pour les ver@&H et 3 dans lesquels la largeur a mi-
hauteur de la bande a 495 tmugmente sensiblement (respectivement +24 em+25

cm™).

Le rapporiQs/Q, plus faible dans le cas des verres dopé% dlae dans les verres
sains, va dans le sens dun verre moins dépolyméli® néodyme, s'insérant
preférentiellement dans des environnements borphé®t que silicatés pour une
concentration molaire en N0; inférieure a 12 % [28], agit comme compensateur de

charge pour I'aluminium ou le bore réduisant alagsiépolymérisation.
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Figure 18 : Comparaison des spectres Raman dessv@ir, 3 et 7 dopés Nakt non dopés (sous une

excitation a 514 nm).

En conclusion, d’aprés I'analyse de la bande@gqtableau 2-1) nous pouvons

en déduire un classement des verres suivant uredydérisation croissante :
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CJ1 — CJ3— CJ7 pour les verres sains
CJ1:X — CJ7:X — CJ3:X pour les verres dopés X = Eti ou Nd®*

Ces deux classements sont en accord avec lesesp&MN?°Si réalisés sur les verres
non dopés (figure 19) et dopés (figure 20) : biaiil ge soit pas possible de déconvoluer
de maniére nette les contributioQs a Q4 des spectres RMN, le décalage chimique de la

bande de®), vers la gauche est caractéristique d’'une dépolgatén du verre [29-31].
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Figure 19 : Spectres RMN°Si des verres CJ1, 3 et 7.
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Figure 20 : Spectres RMN°Si des verres CJ, 3 et 7 dopés Eu

L’introduction de TR dans un verre entraine dedati@ans dans la structure
dépendantes de la TR utilisée. Aprés lidentifizaticlaire de nos échantillons et
I'évaluation de I'effet de I'introduction de terreares sur la structure vitreuse grace a la
spectroscopie Raman, notre intérét va désormaterpsurr les modifications structurales

de la matrice vitreuse sous implantations ioniques.
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2.2 Influence de [lirradiation sur les matrices

vitreuses (implantation ionique)

2.2.1 Effets macroscopiques de l'irradiation

2.2.1.a Evolution de dureté

La dureté des verres a été mesurée dans l'air jpao4ndentation Vickers sur des
échantillons polis. L'indentation consiste a appdigpar I'intermédiaire d’un indent une
force F sur une surface. L'indent utilisé est dpetyickers : c’est une pyramide en
diamant a base carrée dont les cétés opposésranigle de 136°. Dans ces conditions,
I'indentation est assimilée a une compression uai@xLa dureté Vickers est obtenue a
partir de la longueur des diagonales de I'empredigd’indentation (figure 21) suivant
I’équation suivante (2-1) :

(2-1)

ou Hv est la dureté Vickersk- la force appliquée edl la longueur moyenne de la
diagonale de I'indent. Pour chaque caractérisatéodureté est déduite de la moyenne de
10 indentations, permettant ainsi de déterminer loggses d’erreur associées a ces

mesures. Le temps de charge pour tous les tedds @§\s.

E Diagonale de 'empreinte
a) b) : de l'indent

d

Indent

136°

<

Echantillon de face

Echantillon vu de dessus

Figure 21 : Test d’indentation Vickers (a) et schéie I'empreinte a la surface de I'échantillon (b).
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Compte tenu du caractere local de l'irradiatiorest important de bien définir les
conditions expérimentales des essais d’'indentggemettant d’obtenir une information
représentative de la zone irradiée. Dans cet objelets mesures ont été réalisées au
laboratoire des Matériaux et Procédés Actifs (LMPAEA Valrhd) sur des verres
irradiés en faisant varier la masse de chargemainé & et 5009 afin d’identifier les
conditions expérimentales optimales. La figure B&ente les résultats de ces essais pour
un verre Si@-B,03;-NaO-Al,O; irradié a la fluence la plus forte (F6) : pour tdegrges
importantes, la dureté est représentative du veore irradié ; mais lorsque la masse
d’application diminue, la dureté diminue progressient pour atteindre, a des charges de
5 et 10 g, une valeur constante traduisant la pde la zone irradiée. Cette analyse a
été confirmée par des essais identiques réalisamsierre de type R7T7 [32]. L'analyse
du comportement de ce type de verres irradiésdessais de nano-indentation [32, 33]
montre que la zone d’interaction plastique sousdént s’étend sur une profondeur
d’environ 1,8 fois la profondeur de pénétrationspitpue. Pour des charges de 5 et 10 g et
un verre de dureté denviron 5 GPa, les profondel&rspénétrations plastiques sont
respectivement de 0,8 et 1,2 um. Ainsi, pour laghae 5 g, la dureté obtenue devrait
étre représentative de la zone irradiée. Pour &gehde 10 g, en supposant une zone
d’interaction plastiqgue sphérique de rayon égal&fdis la profondeur de pénétration
plastique, le volume de verre sain sondé devraitesenter moins de 10 % du volume
total d'interaction. Aussi, 'ensemble des donndeda figure 22end a montrer que les
duretés mesurées sur les verres irradiés pourhdeges de 59 et 10g sont représentatives

de la zone irradiée.
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Figure 22 : Variation de la dureté Vickers en famtide la charge pour un verre de type S803-Na,O-

Al,O; implanté par des ions d’or a la fluence maximek) (34].

La figure 23 regroupe les variations de dureté oiéss sur le verre nucléaire
R7T7 et sur les échantillons de la série des ve@ésen fonction de la fluence
d’irradiation. Un comportement équivalent est obéepour I'ensemble des verres, a
savoir une diminution progressive de la duretéadeohe irradiée entre les fluences F1 et
F4, suivie d’'une stabilisation de la dureté a dasws d’environ 30 a 35 % plus faibles

gue celles des verres initiaux entre les fluendestA-6.
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Figure 23 : Variations de dureté Vickers des ve@és, 3 et 7 et R7T7 en fonction de I'implantatitor.

Les variations de dureté en fonction de la doseadliation mises en évidence
dans ce travail sur les verres CJ1, 3 et 7 semblemtccord avec celles observées sur le
verre nucléaire complexe de type R7T7 pour desitond d'irradiations identiques
[32]. Ce résultat tend a conforter la démarche ideplication de la composition
chimique dans le cadre de la série des verres Gd wte meilleure appréhension de
'origine des modifications de dureté observées kurverre de type R7T7 sous
autoirradiation alpha.
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Le bon accord observé sur I'ensemble des verrdaguadgue les variations de
dureté induites par lirradiation pourraient étranpipalement imputables a la base

commune des verres, a savoir la base borosilieasadium.

2.2.1.b Gonflement macroscopique

En complément des mesures de dureté, nous avdiserdas mesures optiques portant
sur le gonflement du matériau sous irradiation.e&gdiincorporation des déchets, lorsque
les verres nucléaires aluminoborosilicatés sontms®wa leur propre autoirradiation
(rayonnements, B ety), une augmentation de volume intervient. Elle dép la fois de
la dose d'irradiation et de la composition du vef8®] et pourrait avoir plusieurs
origines : réorganisation structurale, formationbddéles d’oxygéne (dues a la radiolyse
du réseau vitreux) ou d’hélium (bulles contenarg d®mes d’hélium créés a la fin des
trajectoires des particuleg. Une autre méthode, permettant d’étudier le phé@re de
réorganisation structurale lors de l'autoirradiatioonsiste a utiliser la dynamique
moléculaire [36-39]: de ces travaux, il a été mdnque la teneur en alcalin est
prépondérante dans le phénomene de gonflement eetcgudernier est susceptible
d’atteindre un seuil dépendant de la saturatiomutsdifications a I'échelle atomique.

Expérimentalement, la mesure du gonflement deesétudiés dans ce travail est
obtenue par mesures optiques interférométriqueantirradiation, on place devant le
verre un masque en aluminium sur lequel sont déssimleux rainures paralléles (cf.
figure 24). De cette maniere, il est possible dsurer la différence de hauteur entre les

zones masquées et les rainures apres implantation.
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Figure 24 : Photo d'un verre prét a étre implanter.
Un cache métallique avec deux rainures est ajauié gffectuer les mesures optiques de gonflement.

Les mesures ont été réalisées au Laboratoire dmldgie et Dynamique des
Systemes (UMR 5513) a I'Ecole Centrale de Lyon. dispositif optique a haute
résolution utilisé est un interféroméetre WYCO emiére blanche travaillant dans une
large gamme de rugosités de surface (figure 25)ethnique d’interférométrie utilisée,
concue pour la mesure des surfaces lisses, s'effezir décalage de phase hétérotlyne
L’étendue verticale maximale mesurable est de I8@wec une résolution verticale de 3
A. Ce mode utilise la lumiére blanche filtrée passatravers I'objectif du microscope
pour atteindre la surface a analyser. Le prisméimterférometre réfléchit la moitié du
faisceau incident sur la surface a analyser etirBagur un miroir de référence. La
combinaison des deux signaux génere des frangeeddrences. Pendant la mesure, un
systeme de déplacement piézo-électrique déplacartdr de référence d’'une quantité
connue pour provoquer un décalage de phase eabjedtif et le faisceau de référence.
Quatre interféerogrammes décalés 4 sont alors mesurés. En lumiére blanche,
uniquement le maximum de contrasteze® est détecté en raison de la faible cohérence

temporelle de la source. Le systeme enregistreetisité de la frange centrale pour les

* Dans un systéme hétérodyne, le signal inciderftébpienceys et le signal de référenceo (provenant
d’'un oscillateur local) sont mélangés dans un éf#men-linéaire (mélangeur ou mixer). Ces signaex d
fréquences prochesdjv o| < 10 GHz) sont récupérés a la sortie du mélangemedréquence plus basse,
dite fréquence intermédiaire: = psvio|, que l'on peut filtrer avec des filtres RF et difigr plus

facilement que les hautes fréquences de départ.
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différents décalages de phase en fonctiore.dAvec ce traitement indépendant pour

chaque pixel, il est possible de réaliser des Igr8D de géométries complexes.

Digitized Intensity
D ata

Detector Array

Filter

/Beam splitter

Translator

Illuminator Microscope

O bjective

Mirau
Interferometer

Figure25 : Schéma de l'interférométre WYKO du LTD®(rce : LTD$

La figure 26 est une représentation en 3D d’ungepde la surface (1.2*0.9 mm?)
du verre CJ3 implanté a la fluence 6. Le méme typeage est obtenu pour les autres
échantillons étudiés (CJ1, 3 et 7, implantés ou).nbBs zones de couleur orange
correspondent aux zones non masquées lors dedimgtlon. La ligne en pointillés bleus
correspond a une mesure du profilzate la figure 27.
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Figure 26 : Représentation 3D de la surface dievedl implanté par des ions d'or a la fluence 6.

Le gonflement a eu lieu dans les rainures, zonepnotégées par le masque (zones en orange).

Znm
120 130 140

10

0.1 0.z 0.3 04 05 06 0.7 08 09 1 1.1 1.22
X mm

Figure 27 : Moyenne de 500 profils en z du verrg i@planté par des ions d’or a la fluence 6 seton |

direction de la ligne en pointillés bleus de laufig 26.

Chacune des mesures a été réalisée 6 fois, 3 rmgsaue chacune des 2 rainures
apparaissant dans le profil de la figure 27 afenddbtenir une valeur moyenne. La ligne
de base permettant de définir I'altitude O est cmgrbe suivant la surface non implantée.

Remarquons que les parties non implantées ne smtqgtalement planes, avec une
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différence de 10 nm environ entre les points exé€mes zones non implantées. Deux

types d’hypothéses peuvent étre envisagés :

- Soit la surface du verre n'est pas totalement péacause d'un polissage
trop grossier a cette échelle ; néanmoins, nousiaisvnous attendre a
observer une rugosité plus marquée. Nous pouvons @oarter cette

premiére hypothése.

- Soit le gonflement induit des contraintes plusdsmans les zones proches
des deux rainures que dans les autres zones ndemidgs, amenant ainsi
le matériau a gonfler Iégérement sous les paraelées pour minimiser

ces contraintes.

La figure 28 récapitule I'ensemble des mesures adlgment réalisées sur les
échantillons CJ en fonction de la fluence d'impéddioin. L'échantillon non implanté a été
positionné & 1 at.chet n'apparait pas sur la figure pour des raisomscldrté du
graphique. Les deux points situés a l'intérieurcdtcle bleu sont des points artificiels :
nous n'avons en effet pas pu obtenir de contragtéfisatif entre les zones implantées et
non implantées pour les verres CJ3 et CJ7 pouudmde 1. Les barres d’erreurs de ces
deux points correspondent aux mesures réalisées lenpoint le plus haut et le point le
plus bas du profil a I'endroit ou devrait étre éita matériau implanté. Contrairement aux
précédentes, les barres d’erreurs des autres prmtgennent de I'écart-type des valeurs

mesureées sur les profils en

Il n’a par ailleurs pas été possible d’obtenir dgdeurs expérimentales pour les
verres CJ1, 3 et 7 dopés Eule contraste entre les zones implantées et nptaittées
étant trop faible pour réaliser une mesure. Celsaisse donc supposer que I'europium

pourrait avoir un réle « d’inhibiteur » de gonfleme
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Figure 28 : Mesures du gonflement des verres GJLeBR7T7 soumis a des implantations d’or conepris
entre 210" et 5,1.16* at.cm?.

Verre CJ1 CJ2 CJ3 CJ4 CJ5 CJ6 CJT7T CJ8 CJI9

Fraction'” By 0.72 052 051 047 041 052 050 067 0.60

' La précision est estimée a 0.02.

Tableau 2-2 : Fraction de Bores tétracoordonnésésta partir des spectré8 MAS-NMR des verres CJ

obtenus par T. Charpentier [40].

Comme pour les observations de dureté, le gonfleatézint un palier a partir de
la fluence 4 (aux alentours de 2,538.cn®) aprés une augmentation progressive depuis
la fluence 1. Dans le cas du verre CJ1, ce patimespond a un gonflement de la zone
implantée de 'ordre de 4 %. Lorsque I'on compliexie verre, le gonflement atteint un

seuil de plus en plus faible. Cette diminution éuikpourrait étre reliée a la teneur en
éléments alcalins dans les verres :
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Le verre CJ1 possede la teneur la plus forte ealiml¢7,6 % molaire
élémentaire - tableau 2-3). D’'aprés les donnéesssde spectres RMN-
MAS !B [40], le sodium va agir préférentiellement comecoenpensateur
de charge sur les atomes de bore tétracoordonoéss@(1V)) dont la
fraction s’éléve a 72 % du total des bores (taba). Cette fraction de
B(IV) est cohérente avec le modele de Yun et Bray [2],(@hnexe 3)
dans lequel le pourcentage de bore tétracoordovendts73,4 % pour le
verre ternaire CJ1KE3,75, R=0,789, Ra=0,74 et R1=1,44). Dans ce
verre, le boreg(lll) + B(IV)) est évalué a 9,7 % molaire élémentaire, ce
qui permet d’évaluer la quantité de sodium ayantale de modificateur

pur a 0,63 % molaire élémentaire.

Pour le verre CJ3, le sodium va agir comme compeunsae charge a la
fois sur les B(IV) et sur les atomes d’aluminiun3]f4Le calcium est un
modificateur, mais il crée préférentiellement deygeénes non pontants
[43-45]. Aprés avoir compensé les atomes B(IV) ¥btes bores [40]) et
Al, la quantité de sodium ayant un réle de modiéoa, est de€).36 %

molaire élémentaire.

Pour le verre CJ7, la teneur en sodium est tellellgune suffit pas a
compenser les charges pour les B(IV) (50% des Hdfd$, I'aluminium

et le zirconium (I manque 0,5 % élémentaire). Cernckr, en
configuration octaédrique [46], doit étre compens® deux charges

positives. La quantité de sodium ayant un réle delifitateur pur est

nulle.
Si Na B Al Ca Zr O
CJ1 18,2 7,6 9,7 - - - 64,5
CJ3 16,7 7,0 8,9 2,1 1,6 - 69,6
CJ7 16,8 7,1 9,0 2,1 - 0,5 64,5

Tableau 2-3 : Compositions des verres CJ1, 3 gpireées en pourcentage molaire élémentaire
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Expérimentalement, nos observations indiquent qgee gdonflement sous
implantation, en fonction de la composition, estspimportant lorsque la teneur en
alcalin modificateur est grande. Ces résultats sontordants avec ceux observés en
dynamique moléculaire par Delagé al. sur des verres de mémes natures [37]. A partir
d'une dose proche de F4, plus aucun sodium comfmmsae se libere, la teneur en
sodium modificateur devient stable et le gonflemeesse. Ce phénomeéne est aussi

observé.

bY

Lors d'irradiations électroniques, Boizat al observent quant a eux une
migration du sodium associée a une augmentationomobre deB(lll) par rapport au
B(IV) libérant ainsi un Nacompensateur [47]. Sest al. [48] proposent par une étude

RMN le formalisme suivant pour expliquer le phénomée dépolymérisation :
BO, — BO3; + NBO
Qn+ NBO— Qna

Ainsi, lors de Tlirradiation par des ions Au, uneodification partielle de
coordinence du bore associée a une conversiorodasrs compensateurs de charges en
sodiums modificateur de réseau est suspectée. @Htes idée,d passage de B(IV) en
B(lIIl) induirait un gonflement du réseau boraté ainsi qu’une libération d’'un Na, ce dernier
impliquant une dépolymérisation du réseau. Cette dilymérisation entraine une
densification du réseau silicaté en raison d’une giance Si-NBO plus petite que celle de Si-

Opontant [49] €t une diminution globale de dureté.

2.2.2 Modification structurale sous irradiation
2.2.2.a Cas des verres non dopés

« Effet de la contribution nucléaire (Au)

La figure 29 présente I'évolution des modes dausgiibn inélastique Raman du verre CJ1
en fonction de la fluence. Un déplacement verh&gs nombres d’ondes de la position
du maximum d'intensité de la bande située & 493 carrespondante aux vibrations Si-

O-Si est observé lorsque la fluence augmente @igR0). Ce décalage traduit une
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diminution de I'angle moyen des liaisons Si-O-Séslpics situés entre 600 et 800 tm
ne montrent pas de modifications significativescaaeluence d’implantation, les |égéres
modifications d’allure semblent reliées au déplaeente la bande & 495 dmlLa large
bande desQn située entre 800 et 1200 ¢nmontre une évolution réguliére avec la
fluence. Pour les fluences F1 & F6, une augmentdgola contribution vers 1050 &m
correspondant au mode d’élongation Sidans des unités structurales comportant 1
oxygéne non pontant (unité¥) est observée par rapport & la contribution & 16

qui résulte quant a elle de la présence d’'uiié&ucun oxygene non pontant).

506 cm’”

Intensité (u. a.)

T y T y T L T L T L T L T L 1
200 400 600 800 1000 1200 1400 1600

Décalage Raman (cm'1)

Figure 29 : Evolution du spectre Raman du verre&Jfonction de la dose d'implantation.

La dose FO correspond au matériau non implanté.

Nous pouvons enfin noter sur les spectres dessvamaiés, la présence du pic
des modes de vibrations d’élongation de,l@® I'air situé a 1552 ctplus ou moins
intense selon les fluences. Pour les fluences F2 at F5, celui-ci ressort tout juste du
bruit de fond alors qu’il est plus intense pourflasnces F4 et F6. Ce pic peut étre utilisé
comme indicateur du bon positionnement vertical vdlume sondé afin d’analyser

uniquement la zone irradiée. En effet, si le picadssent comme dans le cas du verre non
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implanté, le point focal du laser est réalisé catgrhent a l'intérieur du matériau. Au
contraire, si le pic apparait, le volume sondéeespartie a I'extérieur du matériau. Le
spectre de diffusion Raman est donc constitué aetemde vibrations caractéristiques de
la zone implantée auxquels s’ajoutent les moddsmt@tion de I'Q de l'air. L'intensité

du pic est par conséquent indépendante de la #ueanae la composition, elle dépend
uniqguement de la position verticale du volume spordést-a-dire de la focalisation du
laser dans le verre. La présence de ce pic gajaatious les spectres obtenus ici ont été

acquis strictement dans la zone implantée.

L’analogie de comportement observée entre la vanate dureté et le décalage
de la premiere bande de vibration suggére un iffigbrtant du comportement du réseau
silicaté sur I'évolution sous irradiation de la eigr des verres de la série CJ. Dans
I'hypothése ou le décalage Raman qui traduit lairdition de I'angle moyen entre les
tétraédres de silice, témoigne d’'une densificationréseau silicaté, la diminution de
dureté des verres CJ avec lirradiation parait remmgnte. Il est donc probable que
d’autres évolutions du réseau borosilicaté (évolutie la coordinence du bore, défauts
ponctuels, teneur en modificateurs...) intervienrsmnts irradiation pour expliquer cette
diminution de dureté: notons que I'évolution de Hande desQ, pourrait étre a
rapprocher du décalage de la bande du mode derilégending mode) Si-O-Si observé
apreés irradiation. Selon Mac Millan [3], 'augmetiwa de la teneur en alcalins dans un
verre de silice conduit & une augmentation de éguence du mode de flexion des
vibrations Si-O-Si. D’aprés Matson [1], le décaldwrute fréquence de la position de
cette bande est représentatif de la dépolymérisaitioréseau silicaté. Un effet similaire
est noté dans le systéme borosilicate de sodiusguer la teneur en alcalins augmente
alors que le rapport Si/B reste constant [8-10F Gleservations tendent & montrer que la
fréquence du mode de flexion des liaisons Si-Otgingente avec la dépolymeérisation
des réseaux silicatés et borosilicatés. Les tradau®u [50], portant sur la modélisation
par dynamique moléculaire de la structure de veateesilicates de sodium, vont dans le
méme sens: les auteurs montrent que langle mo$e®-Si diminue avec
'augmentation de la teneur en alcalins. Nous pasvalonc en conclure que la

diminution d’angle est corrélée avec la dépolynadiism du réseau silicaté.
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La figure 30 présente le décalage Raman de la bdadération des liaisons Si-
O-Si pour les verres CJ1, 3 et 7 en fonction dddse d’'implantation. Dans le cas du
verre CJ7, nous ne remarquons l'apparition d’aucoraification sur les spectres
Raman. Le décalage de la bande de vibration ols@mnésente une similarité avec celui
observé sur la dureté des verres (figure 23), aisawe progression de la position du
maximum vers les hautes fréquences dés la flueteedhant a se stabiliser a partir de la
fluence 4 pouvant signifier une corrélation eneg® deux phénomenes. Ce décalage de la
bande de Si-O-Si a déja été observeé sur des werssice irradiés aux neutrons [51] et
aux électrons [52] et a été interprété comme unendition d’angle entre les tétraédres
de silice associée a une diminution de taille magedes anneaux. Okuret al. ont
montré que pour un décalage de 5,5 aie la bande vers les hauts nombres d’ondes
(relatifs), on observe une diminution de 1° de d¢l@nSi-O-Si moyen [53]. Pour nos
verres, nous obtenons des diminutions de I'ordrg,8® pour le verre CJ1 et 1,5° pour le
verre CJ3. De plus, les irradiations électroniguigisés par Boizot [54] sur des verres
borosilicatés de méme type ont également conduih &léplacement de la bande de
vibration avec la dose d’irradiation. Ce décaladgns le méme sens que celui observé
dans notre travail, a été analysé comme une dessifin du réseau silicaté sous

irradiation analogue a celle observée sur la silice
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Figure 30 : Déplacement de la bande Raman degtiagibseSi-O-Si dans les verres CJ1, 3 et 7 en foncti
de la dose d'implantation. Les points concernaswbzres non implantés ont été fixés arbitraireraaimte
dose de 1 at. cfa

Nous avons représenteé les variations des esfaas fonction de la fluence pour
le verre CJ1 (figure 31), CJ3 (figure 32) et Cdguife 33). Dans le verre CJ1, alors que
les espéce®; et Q, restent quasiment constantes pour des dosesatiss les espéeces
Qs augmentent au détriment des espé&@gsCe comportement, caracteristique d’une
dépolymérisation du réseau dans le verre, est enhé@vec le formalisme proposé par
Senet al. [48] énoncé précédemment (page 79). Ce type diéwal serait cohérent avec
la diminution de dureté observée sous irradiatien :effet, 'augmentation du nombre
d’espécesQs; conduit a un accroissement du nombre de pointdefaidans le réseau

favorisant les déformations par écoulement visqueux
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Figure 31 : Evolution des espéd@s dans le verre CJ1 en fonction de la dose d’'impléon en ions or.
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Figure 32 : Evolution des espéd@s dans le verre CJ3 en fonction de la dose d'impléon en ions or.
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Figure 33 : Evolution des espéd@s dans le verre CJ7 en fonction de la dose d’'impléon en ions or.

En ce qui concerne le verre CJ3 (figure 32), I'étioh des especd3, est plus
complexe mais reste caractéristique d’'une dépoligaiion du verre : la faible proportion
d’espéces), présente au départ dans le verre oblige une pdetieespece®; a passer
sous la formeQ,. La stagnation du nombre d’espéQe dans la premiére partie du
graphique pourrait s’expliquer par la diminutionsdespece®), qui permet de créer
suffisamment d&); pour compenser leur disparition en faveur QesLes espéece®;,
quant a elles, ne semble pas évoluer de maniéndisigive. Pour le verre CJ7 (figure
33), les espece®, ne semblent pas étre sensibles aux implantatiooizaplement en
raison de la présence du zirconium dans le réskeaté qui se lie préférentiellement aux
oXygenes non pontants (voir paragraphe 1.1.4.s9dat alors le réseau silicaté quasiment

intact puisqu’il faudra plus de compensateur degdharés des atomes de zirconium,
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Figure 34 : Spectres ATR-IR du verre CJ1 pour diffées doses d’implantation (FO & F6).

La dose FO correspond au matériau non implanté.

La figure 34 représente I'évolution du spectre d@ption infrarouge du verre
CJ1 pour toutes les fluences. La bande & 800 esh caractéristique des vibrations Si-O-
Si du réseau silicaté. La large bande de la gamB@e1850 crit est quant a elle
composée de plusieurs contributions : nous retnosivées vibrations des modes
d’élongation symétriques des espéec€n ainsi que les modes d’élongation
antisymeétriques des liaisons O-Si-O auxquels viehs&jouter les modes de vibration
d’élongation des unités BQépaulement vers 1050 &net diborate (900-1000 ch
[55]. La bande comprise entre 1250 et 1500  @st attribuée aux vibrations d’élongation
des liaisons B-O des unités B{®6, 57]. Selon Tomozawet al.[58], le faible décalage
observé de cette bande vers les faibles nombresle’est attribué & une diminution de
I'angle moyen des liaisons Si-O-Si. Le déplacententa bande Raman et la diminution
de la valeur moyenne de l'angle Si-O-Si pour deserftes croissantes sont donc

confirmés par des mesures en ATR-IR.
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Le décalage observé aprés irradiation de la bardehtation a 490 ch ainsi
que la variation de la bande entre 900 et 1200 waduisent donc une dépolymérisation

du réseau induite par I'irradiation, probablemehib@gine de la diminution de dureté.

Compte tenu des implantations d’ions or mises ewreedans cette étude,
conduisant a des énergies électroniques et nuettdéposeées relativement voisines, il
est difficile de juger de la prédominance d’'un tygenteraction sur les évolutions
structurales ou de propriétés constatées. RemagsquéEsmnmoins que la stabilisation des
variations de dureté et du décalage Raman s’opaue yne énergie nucléaire déposée
d'environ 2.18° keV.cm?® (fluence F4). Ce niveau d’endommagement nucléege
équivalent a celui nécessaire pour terminer lauestration de la silice sous irradiation
neutronique ou aux ions [59, 60]. Précisons égattmee le niveau d’endommagement
électronique a la fluence F5 est quant a lui ieféride plus de deux ordres de grandeur a
celui nécessaire pour restructurer complétemesilie par interactions électroniques
[59]. Ainsi, ces éléments pourraient laisser persen réle important des interactions
nucléaires sur les variations observées dans éatte, soit un effet équivalent a celui

observé sur la dureté du verre de type R7T7 [3R, 61

« Effet de la contribution électronique (He)

Rappelons que l'implantation par des ions héliummee d’avoir des pertes énergétiques
par processus balistiques inférieures a 1 % epeees d’énergie par ionisation estimées
a 99 %. Le décalage de la bande des vibrations Sii-@ verre CJ1 en fonction du type

d’'implantation est représenté par le graphiqueadegure 35.

87



Chapitre 2 : Structure et propriétés physiques rnacopiques et mésoscopiques des
verres simplifiés sous irradiations

508 -

506 — i

_ m He
504 - ° Au %

502

500

}
496 - ¢ } %

494

Décalage Raman (cm™)

492—-l—|—v—v—|—v-rrrrrry//--n| T T LIRS T T T rrorrrg T LN LR |
1 1E12 1E13 1E14 1E15

Dose (at.cm?)

Figure 35 : Comparaison du décalage Raman du maxideula bande de vibration Si-O-Si du verre CJ1

pour des implantations or et hélium en fonctiohaddose.

D’aprés le graphique ci-dessus, décalage Ramande la bande de vibration
située vers 494 ciest attribuable aux pertes d'énergies par effets Histiques. En
effet, le décalage Raman pour les implantationsitméést extrémement faible (inférieur
a 2 cm' entre la dose la plus haute et le matériau noraimg). Ce décalage pouvant
d’ailleurs étre en partie di au faible pourcent@geins de 1 %) des pertes energétiques
par processus balistiques. La différence des ppmis le matériau non implanté provient
d’'une différence dans les échantillons. Les mesargsété realisées sur les faces non
implantées du verre CJ1 implanté en or et hélidm fluence 2. Les mesures des points
correspondants au verre non implanté sont doncesssle deux séries de verres

différentes.
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2.2.2.b Cas des verres dopés
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Figure 36 : Evolution de la position de la bandg aedes de flexion des vibrations Si-O-Si pour eas
verres simplifiés dopés Euou N&* en fonction de la dose d’'implantation (FO, F2, IF@). Les points

concernant les verres non implantés ont été firgisrairement & une dose (F0) de 1 at’cm

La figure 36 indique que le dopage par des ionmet@res tend a diminuer globalement
les effets des implantations. En effet, I'incorgoma de terres-rares dans la matrice
vitreuse entraine une augmentation de la dépolgatéon du réseau. Le matériau est
alors plus désorganisé, le seuil (arrét du décdkagean) obtenu pour les hautes fluences
est atteint plus rapidement. Remarquons que, colemmerre non dopé, les verres CJ7
dopés E& ou Nd* ne présentent aucunes modifications structurates Ide

I'implantation.
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2.3 Conclusion

La spectroscopie Raman permet donc d'étudier legliffoations structurales des
matrices vitreuses sous implantations ioniques.éBExgentalement, ces implantations
ioniques permettent de simuler les dégats de laathation des verres simplifies de
déchets nucléaires. L'incorporation de TR modiéasblement la structure du verre.

L’'implantation par des ions d’or montre que les moat vitreuses subissent a la
fois des variations a I'échelle macroscopique (dution de dureté, gonflement) et des
modifications a moyenne échelle dans le réseawcasili L'ensemble de ces
changements se stabilisent & une dose évaluée aimmv2,5.10° at.cm? (figure 37)
correspondant a une durée de stockage de 300 ansvieon dans le cas du verre

R7T7 (figure 5).

seuil

Grandeur physique G
(croissante ou décroissante)

Verre non implanté

initiale [ 77

Doses croissantes

>
>

~25.10" at.cm?

Figure 37 : Représentation générale des évolusitnsturales des verres simplifiés de stockage des

déchets nucléaires sous implantations d’ions or.

90



L'implantation par des ions d'or est tres souvetitisée pour simuler les
dommages créés par l'autoirradiation des matér@destinés au stockage des déchets
nucléaires. Les pertes d’énergie par processustigaks sont cependant quasiment
équivalentes a celles liées au processus d’'ionisalin réalisant des implantions par des
ions hélium sur le verre CJ1 (les pertes d’énemymviennent a 99 % de processus
d’ionisation), nous avons montré quées modifications structurales sont

principalement imputables aux processus balistiques

A lissu de cette premiére partie expérimentalejsiproposons un modéle simple

permettant d’expliquer les modifications de la stuiwe dans une matrice borosilicatée :

_ Passage
Si la fluence . ] o
= | B(IV)—B(lll) = | Libération Na+ | = | Dépolymérisation
augmente o
création de NBO
g v 4
Gonflement du Densification Diminution de
réseau boraté réseau silicaté dureté

Enfin, nous avons vu que la composition des veessétroitement liee aux
modifications structurales et plus particulieremednt leur amplitude : l'ajout de
modificateurs comme Ga ou de formateurs comme Al (ou encore Z¥, oxyde
intermédiaire, qui joue le role ici de formateupparte des comportements trés différent
de ceux du verre a trois oxydes CJ1. L’incorporatie terres-rares semble avoir pour
conséquence d’'inhiber les évolutions observéesdessmplantations sur les verres sains
dans le sens ou la dépolymérisation du réseawxitest plus importante que dans les
verres non implantés réduisant ainsi le gonflententmatériau lors des implantations

ioniques.

Dans le troisieme et dernier chapitre, nous notérésserons a |'évolution de

I'environnement local des actinides mineurs dassvkrres de stockage en fonction de
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l'autoirradiation. Nous étudierons pour cela legppiétés de luminescence des simulants
des AM que sont les lanthanides trivalents en fonafe I'implantation par des ions or.
Pour caractériser 'environnement local de la teare a l'intérieur des verres simplifiés,
nous utiliserons plus particulierement 'europiunvalent qui est une trés bonne sonde

structurale.
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Chapitre 3 : Confinement des terres

rares, simulants des produits de fission

(hors I et Cs)

La série des lanthanides est composée des métaumanddion situés entre les éléments
de numéros atomiques 57 (La) a 71 (Lu) inclus. @gugont aussi appelés plus
communément «terres rares » bien que cela ne psait approprié puisqu’ils sont
relativement abondants (excepté pour le prométigunest un produit de la chaine de la
désintégration de I'uranium). Dans le tableau mkgoe de Mendeleiev, on trouve en
dessous d’eux la série des actinides. Ces deutléanfont partie du groupe des métaux
du bloc f (respectivement 4 et 5f). Les lanthanisiest des éléments dont les orbitales 4f
sont partiellement ou completement remplies. Cbaabes f écrantées par les couches 5s
et 5p ont des électrons peu disponibles pour fodaerliaisons covalentes. Le caractere
incomplet de la couche 4f offre des propriétés tspscopiques trés intéressantes,
permettant notamment d'utiliser les TR comme sorslagcturales luminescentes dans
les matériaux.

Dans ce chapitre, nous allons désormais étudiavifennement local de deux
terres rares trivalentes, Ewet N*. Pour I'europium, nous réaliserons, en parallés d
mesures expérimentales, des simulations par dyn@maupléculaire afin d’obtenir des
informations plus quantitatives sur I'environnemelet la TR (distance interatomique,
coordinence, nature des seconds voisins...). Rappe&laa ces éléments sont présents
aussi dans le combustible usé (Annexe 1) et qnéddyme entre dans la composition du
verre R7T7.
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Chapitre 3 : Confinement des terres rares, simdat@s produits de fission (hors | et Cs)

3.1 Verres non implantes

3.1.1 Microluminescence

3.1.1.a Luminescence du néodyme trivalent

La figure 38 montre les spectres d’émission du péadtrivalent dans les verres CJ1, 3
et 7 dopés a 1 % molaire en /4 comparés a I'émission de ficlans un cristal naturel
de monazite (La, Ce)ROL’émission a été obtenue grace a l'utilisatiourd’laser
SPECTRA PHYSICS A¥ (20 mW - 514 nm) & température ambiante (300 Ks L
spectres représentent les transitiéRg,—"lg, (Maximum a 807 nm) etFso—"lgp
(maximum vers 880 nm).

Monazite

Intensité (u.a.)

T 1 17 T 1 - 17 T 1T 17 1T 1
760 780 800 820 840 860 880 900 920 940 960 980

Longueur d'onde (nm)

Figure 38 : Spectres d’émission de®Ndans les verres CJ1, 3 et 7 et dans une monaiiestie

(La,Ce)PQ contenant des ions Ridsous une excitation de 514 nm, & 300 K.

Aucune modification n’est observée en fonctionaledmposition. Rappelons que
le nombre de ces transitions est relativement itapopuisque, comme dans la monazite

(-Nd), il est possible d’observer jusqu’a 5 sougeaux Stark pour la transition a 807 nm
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et 10 pour celle & 880 nm dans I'hypothése ouyilait qu’un seul site ou environnement
dans le matériau. Dans le cas des verres, un sdargent de ces sous-niveaux,
additionné a la présence de plusieurs sites (ourcamements), rend les interprétations
de luminescence extrémement délicates. Les tragta@attereet al. ont montré que les
ions N&* possédent une forte affinité avec les oxygénes pmmtants rattachés aux
atomes de bore en étudiant la transition hyperskri$i,—*Gs/,°Gy» [1]. Ces résultats
sont concordants avec ceux deetial. [2] indiquant une répartition des cations>Nd
dans des environnements riches en bore. Ce n'&stpqutir de 12 % molaire en oxyde
de TR que le néodyme sera présent dans la phasatésl Nous pouvons donc en
conclure que les transitioffBso— 1o et *Faz—"lg étudiées ne sont pas suffisamment

sensibles aux modifications environnementales dé&ila

3.1.1.b Luminescence de I'europium trivalent

La figure 39 présente les spectres d’émissionida EW** dans les verres CJ1, 3 et 7.
L’excitation a été réalisée a 514 nm avec le l#géra température ambiante. Sur ces
spectres d’émission, sont représentées les tramsiDo—'F; (avecJ=0 & 4) dont les
maximums d’intensités sont respectivement positsré 578, 592, 612, 654 et 703 nm.
Pour cette excitation, aucun signal caractéristiges transitionSD1— 'F; n’est observé

(2 530 nm poud=0 et a 554 nm poui=1). Rappelons que ces transitions sont trés peu
probables dans ce type de verres en raison deatelag non radiatives prépondérantes

qui se produisent du niveaD; vers le niveadDy [3].
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Chapitre 3 : Confinement des terres rares, simdat@s produits de fission (hors | et Cs)

°D,->'F
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0.6 4

0.4 4
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Longueur d'onde (nm)

Figure 39 : Spectres d’émission d®dans les verres CJ1:EuCJI3:Ed" et CI7:Ed obtenus & 300 K

Sous une excitation continue a 514 nm.

Le rapport d’asymétrieR, est environ égal a 5,7 pour les 3 verres, egtaunplus
élevé que celui attendu dans des verres silicatdsocatés R=3-4) [4, 5]. La symétrie

des environnements locaux autour des ions europgirdonc basse.

» Cas de I'europium divalent

Avant de procéder a une analyse structurale plusgg® de nos verres, il est nécessaire
de vérifier la présence éventuelle d'ion europiuralént. Nous avons donc réalisé les
spectres de luminescence de nos verres avec uitatiexcUV (325 nm) dans la gamme
350-750 nm, I'émission de Euse situant vers 400-450 nm [6, 7]. Un exemplepetse

de luminescence obtenu dans ces conditions paarte CJ1 est représenté sur la figure
40. Sur la partie droite du graphe, nous détecténsission de E% dans le verre sans
observer le signal correspondant a I'émission &'Bans le matériau. La transitidfbd-

4f de EG* étant totalement autorisée, son absence nous pdome d’en conclure que

'europium se trouve uniquement sous le degré dlakpn +3. Ces résultats sont en
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accord avec ceux obtenus en spectroscopie MossipameOllier [8] sur des verres
borosilicatés.

Emission de Eu®*
1.0 4

0.8
0.6

0.4 4

Intensité (u.a.)

Emission de Eu**

1

0.0

T T T T T T T
400 500 600 700
Longueur d'onde (nm)

Figure 40 : spectre d’émission du verre CJ1 dopd, Eexcitation est réalisée a 325 nm.
La fleche bleue indique I'endroit ot devrait éthiservée I’émission de Ellorsque I'europium est présent

a ce degré d’oxydation.

3.1.2 Détermination des environnements structuraux
locaux de l'europium trivalent ( Fluorescence Line Narrowing

spectroscopy )

3.1.2.a Excitations dans la bande d'absorptior/Fg—°Dy

La figure 41 illustre un exemple de spectre d'et@n de la bande d’absorption
"Fo—"Dg dans le verre CJ1:Bl L'enregistrement a été réalisé & 77 K pour unssion

a 612 nm (transitior’Do—'F;). Le maximum d’excitation se situe & 577,8 nm.
L’élargissement inhomogene observé est caractfuistile la présence de plusieurs sites
pour la TR dans le verre. La distribution des emwiiements de I'europium dans les
verres est reliée a la largeur & mi-hauteur domalaur (97 crit) est du méme ordre que
celles observées dans des verres de types boatédlif3, 9].
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Chapitre 3 : Confinement des terres rares, simdat@s produits de fission (hors | et Cs)

Intensité (u.a.)
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I ! I ! I ! I ! I ! I ! |
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Longueur d'onde (nm)

Figure 41 : Spectre d’excitatidf,—’D, d’EU** dans le verre CJ1:Blenregistré & 77 K pour I'émission &

612 nm (transitioiDy—'F»).

3.1.2.b Spectroscopie de luminescence par affinement de eai

Pour balayer toute la bande d’absorptiBa— Dy, il est nécessaire d’utiliser un des deux

types de lasers accordables disponibles au lali@atsoit un OPO, Oscillateur Optique

Paramétrique (OPO en anglais) dont la variatiotodgueur d’onde est obtenue grace a

un mélange de deux ondes dans un cristal non fegaoit un laser a colorant, que nous

avons préféré utiliser en raison de sa faible large pulse (<10 ns).

Le systeme quantique qui donne lieu a la translésar est un colorant organique

en suspension dans du méthanol. Les colorantsesogénéral des molécules organiques

possédant des transitions électroniques intenses ldavisible capables d’absorber mais

aussi d’émettre, d’ou leur coloration. Dans notis, @ s'agit de la Rhodamine 590 (notée

Rh590) de couleur jaune-orangée diluée dans dehél avec une concentration de*10

M. Le valeur 590 indique la longueur d’onde moyemmenanomeétre de la transition
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laser. La rhodamine est une molécule constituédalatomes et possede un grand
nombre d’états vibrationnels (162). Les niveauxctétmiques sont donc élargis en une
bande large & cause des nombreux sous-niveauxtieibrals. Un monochromateur
monitoré permet de sélectionner de facon fine tesgdes monochromatiques utilisées.
L’enregistrement des spectres d’émission a étésétalbasse température (77 K)
pour des longueurs d’onde comprises entre 570@n&8par pas de 0,5 nm (figure 42).
Le laser est injecté dans un microscope dédiécetif@ sur le verre par un objectif x50
selon une incidence normale, le signal de lumimeseeau point focal est collecté a
travers le méme objectif par une fibre optique gonduit le signal au dispositif de
dispersion et d’analyse. La figure 43 représergespectres d’émissioiD,—'F; (J=0 a
2) pour 5 longueurs d’'ondes. Les transition3=8 et 4 ont également été enregistrées
mais n’apparaissent pas dans la figure 43 pourasens de clarté. Par la suite, nous
nous intéresserons plus particulierement & la ittansDy—'F1 qui ne comporte que 3
sous-niveaux Stark par site alors que la transtip-'F, en posséde 5. Dans ce dernier

cas, il est plus difficile de connaitre la positexacte de chacun des sous-niveaux.

Microscope
Prisme e Spectrometre

' [ (réseau 1200 t/mm)

ICCD
\J &
Laser a
colorant Acquisition
Générateur de délai
Echantill
chantilion
75 D Laser
00 000 0 O Excimeére (77 K)
T esdp

Figure 42 : Schéma du dispositif expérimental.
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Chapitre 3 : Confinement des terres rares, simdat@s produits de fission (hors | et Cs)
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Figure 43 : Spectres d’émissitih,—'F, (J=0,1 et 2) dans le verre CJ1¥Eenregistrés & 77 K sous
différentes excitations. La fleche bleue indiqubaeycentre de la position des sous-niveaux 3f@ade la

transition®Dy—'F;.
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Nous voyons tres clairement sur la figure 43 leatidge en fréquence du sous-
niveau Stark le plus bas en énetgie la transitior’Dy—'F1 (indiqué par une fléche
bleue sur la figure). Ce décalage est d0 a une awigation de I'amplitude du champ
cristallin lors de la diminution de la longueur dite d’excitation (les niveaux Stark ne
sont pas paralléles). Cette évolution est plus oégpour ce sous-niveatb)( le plus
sensible des 3 au champ cristallin. La figure 4bente le résultat de la déconvolution de
la transition®Dy—'F; de Iion EG* dans le verre CJ1:BU Le spectre d'émission est
obtenu a une longueur d’onde d’excitation de 578niT K. Les 3 composantes Stark de
cette transition sont notéeg (sous-niveau de plus basse énergiegt e, (SOus-niveaux
de plus haute énergie).

1.0 S
09:
08:
07
06:
05:

0.4

Intensité (u.a.)

0.3

02 i
014"

\ .
J X . 2 SN .

N . X .
0.0 5 ~ - _.-z* Sesso S5

— 71 1 1~ 1 1 1 1 1 " 1 1
582 584 586 588 590 592 594 596 598 600 602

Longueur d'onde (nm)

Figure 44 : Déconvolution de la transitit,—F, de Ed* dans le verre CJ1 (excitation & 578 nm).
La courbe expérimentale est représentée en pémtitluges, le résultat de la déconvolution ersthdéus

et les différentes contributions en pointillés soir

® Sur les spectres d’émission, la valeur de I'érecgirrespond & la différence entre les nivedixet 'F.

En énergie absolue, le niveau énergétique le @asbt donc celui qui a la plus petite longueundiéo
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Chapitre 3 : Confinement des terres rares, simdat@s produits de fission (hors | et Cs)

L’élargissement des différentes contributions etdeformes dissymétriques ne
nous permet pas de déconvoluer cette bande avearsi 3 composantes. Seule une
décomposition en 6 composantes (fonctions gaussinsoit trois triplets, est alors
physiquement possible. Ces six contributions sontaaractéristiques de la présence de
deux types d’environnements pour I'europium dangelee. Afin de clarifier la notation
traditionnelle des sous-niveaux Stark parmi cexdwvironnements, nous avons ajouté

les chiffres | et Il distinguant ces deux sites.

Cependant, [lattribution des six composantes a idterce de deux
environnements [4, 10] dans le verre est asseatdisc En effet, certains auteurs
expliquent autrement la dissymétrie des sous-nivgru des transferts d’énergie entre
les ions TR. Moteggt al.[11] ont par exemple montré, par I'intermédiaiterdtransfert
d’énergie d’un phonon acoustique, la présenceffiesiin dans les états excité3, mais
pour des teneurs en TR beaucoup plus élevées gqeendere étude (20 % molaire). De
plus, Ollier [8] & montré que la diffusion entrensoEG* n'intervenait pas pour une
concentration de 1 % molaire en TR. Bellivegtual. [12] attribuent la dissymétrie des
bandes d’émission a des absorptions assistéeshpaoms : les auteurs supposent que,
pour une excitation donnée, les sites de plus bassergies peuvent étre simultanément
excitées par des phonons, cette dissymétrie étaiguement observable pour des
longueurs d’'ondes inférieures a 576 nm. Dans nétinde, la dissymétrie est présente
pour des longueurs d’'onde supérieures a 576 nraréfig4), confortant I'hypothése de

deux environnements pour I'ion europium trivaleahsl nos verres simplifiés.

3.1.2.c Identification des environnements locaux de El

La figure 45 représente I'évolution des sous-nixe&tark de la transitiolDo—'F; en
fonction de la longueur d’'onde d’excitation. Lespions énergétiques des sous-niveaux
ont été obtenues a partir des déconvolutions detrgpel’émission de la transition
°>Dy—'F1 (figure 44).
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Figure 45 : Evolution des sous-niveaux Stark dedasition >Dy—'F; de Iion EU'* dans le verre CJ1:Eu

en fonction de I'excitation & 77K. Le nive&t, est positionné a 0 chn

A partir des positions des sous-niveaux Stark dérdasition >Do—F1, nous
sommes capables d'identifier la nature des deuxr@mvements de lion Eii en
calculant les différents parametres de champ dedigpuis en comparant ces valeurs
avec celles de matrices amorphes étudiées danstdaatlre. La théorie du champ
cristallin nous améne a définir un certain nomkegodrametres appelés « paramétres de

champ cristallin » (ou « de ligand » dans le camd#&ices amorphes).

* Calcul des parametres de champ de ligapg By et B
L’hamiltonien de champ cristallirH¢c) s’écrit sous la forme d’'une somme de produits de

paramétres de champ cristaIBgﬁ et d’harmoniques sphériquéﬁ :
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Chapitre 3 : Confinement des terres rares, simdat@s produits de fission (hors | et Cs)

H cc = z Bg C; (I)’ (3'1)

K

Oui est compris entre 1 et le nomliel’électrons sur la couche 4&6, q variant dek a
ket:

k _— 47T vz K k . -
C, = (2k+1 Y, , avecY, harmoniques sphériques (3-2)

Pour calculer les différents paramétres de chammded, nous avons considére
une symétrie de typ€,,, qui d’'aprés Brecher et Riseberg, est la plusengaermettant
I'éclatement complet de tous les sous-niveaux Stesk transitionsD, vers 'Fy ou ‘'Fs,
[13]. De plus, ce groupe de symétrie correspondiausa symétrie la plus basse pour
laquelle les calculs de paramétres de champ dedigant facilement réalisables. Le
mélange des étafsn’est pas considéré puisque la séparation ergreiveaux’Dg et 'Fo
est grande (de I'ordre de 12000 tnj14].

Au final, les parametres de champ de ligand a pee@d compte sont uniqguement
ceux de rangk=2. Notons que pour ce groupe de symétrie, les ptramde champ de
ligand sont réels. L’hamiltonien de champ cristaliiéfini dans I'équation (2-1) peut

s'écrire alors sous la forrhe

He =By, Co + By, (C—22 + C'j)’ (3-3)

La diagonalisation deH.. dans la base des étatsM> (J=1M=-1, 0, 1) permet

I'obtention des énergies des sous-niveaux Starkivkaux’F :

® Afin de faciliter I'écriture des formules, les panétres de champ de Iiganﬂ%< seront dorénavant notés

By
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E(‘EO) = Ebar + % ' (3'4)
E(e.)= Eu -2 +1£g B,, (3-5)

By, 6
E(£+) = Ebar - 1_26) - 1_0 BZZ (3'6)

OU Epy est le barycentre des sous-niveaux’Be (valeur moyenne des sous-niveaux

Stark). Les paramétres de champ de ligand valers al

B = 5| Elen) - (E(e.)+ e ) @7
B = (Ele.) - Ele.) @9

Pour comparer nos données expérimentales aux salesues de la littérature,

nous avons utilisé le parameBgdéfini par Puckeet al[10] comme :

B, = \/(820)2 + 2(822)2 : (3-9)

Ces paramétres caractérisent donc I'éclatementvéaun’F;. Cet éclatement est

caractéristigue des atomes autre que les atomegg#oes entourant la TR.
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Figure 46 : Parametres de champ de liggnen fonction de I'énergie d’excitation pour lesresrCJ1, CJ3

et CJ7 dopés Bl Les carrés noirs définissent le premier type diemnement, les ronds rouges le second.

La figure 46 représente I'évolution du param@&sele I'ion EG* pour les 3 verres
étudiés. Chaque point correspond a un spectre rdmdgcence obtenu a une longueur
d’excitation donnée. Pour obtenir les énergies pdant le calcul des difféerents
parametres, nous avons procedé a la déconvolutiod eomposantes de la transition
°Dy—'F1 & chaque excitation. Deux environnements sontectant définis (points

rouges et carrés noirs) pour chacun des verredi§énp

« Identification des environnements de I'europiuivalient dans CJ1, 3 et 7:EU

Les trois figures suivantes (figure 47, figure 48igure 49 ) représentent I'évolution du
parametreB, en fonction de I'excitation laser pour les 3 versanplifiés a laguelle nous
avons ajoute les domaines obtenus a partir deuxeaatérieurs. Le domaine silicaté a été
construit & partir de sites silicatés identifiésslades verres de silicate de Na, Ba ou Zn
[13], disilicate de Na [14], borosilicatés [10] &tun verre de silice de référence [5]. Le

domaine boraté est issu des travaux de Pusikat. [10] et de Thévenett al. [5]. Les
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travaux de Nogamet al. [15] et Thévenett al. [5] ont permis d’obtenir le domaine

aluminaté.

C’est ainsi que pour le verre CJ1 dopé@iufigure 47), lesite | est attribué a
un environnement silicaté: nos valeurs expérimentales Bg sont en effet du méme
ordre de grandeur que celles se rapportant a umoenement silicatéLe site Il est,

quant a lui, assimilé @n environnement boraté

Pour les verres CJ3:Eufigure 48) et CJ7:Ei (figure 49),le site | est toujours
attribué a un environnement silicaté En revanche, l'identification du site Il est plus
délicate en raison d'un chevauchement des domdinestés et aluminatés dans la
gamme de nos mesures. Chacun des deux domaineslgreuétre attribué au site Il
Malgré les limites de la spectroscopie par affinette raie, plusieurs études permettent
de pencher en faveur d’un domaine riche en bore utdisant le néodyme trivalent,
Gattereret al. [1] ont en effet montré par absorption optique dmeerre rare était
préférentiellement entourée d’atomes de bore eanskeroisin pour des teneurs en TR
inférieures a 5 %. Les travaux de &f al. [2] indiquent aussi que la TR se trouve
préférentiellement dans un environnement riche ere pour des teneurs en g
inférieures a 12 %. Néanmoins, plusieurs autelssl[] ont toutefois montré que la TR
compense préférentiellement les ions*Adlans les verres. Nous pouvons donc nous
attendre a trouver des atomes d’aluminium présadeR.Le site Il correspond donc
Soit a un environnement riche en bore, soit a un @ironnement boraté comprenant
des ions aluminium A ce stade du travail, il ne nous est pas posslbl privilégier une
de nos deux hypotheses, mais nous apporterons |éewerds de réponse dans le

paragraphe 3.3 portant sur la simulation numéragiros verres.
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Figure 47 : Détermination de I'environnement lodall'ion EU* dans le verre CJ1:Bu Les symboles

pleins correspondent aux valeurs expérimentaleedeavail, les creux a des valeurs de la littéeatu
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Figure 48 : Détermination de I'environnement lodall'ion EU* dans le verre CJ3:Bu Les symboles

pleins correspondent aux valeurs expérimentaleedevail, les creux a des valeurs de la littéeatu
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Figure 49 : Détermination de I'environnement lodall'ion EW** dans le verre CJ7:Bu Les symboles

pleins correspondent aux valeurs expérimentaleedeavail, les creux a des valeurs de la littéeatu

3.2 Verres irradiés

3.2.1 XANES au seuil K du silicium

Les spectres d’absorption ont été acquis sur e llgJCIA de SOLEIL a SLS en Suisse,
avec pour objectif I'étude de l'effet de l'implatitm a I'hélium et a l'or sur
I'environnement a courte et moyenne distance dciwgih au sein du verre CJ1. La figure
50 illustre les spectres d’absorption de rayon Xsauil K du Si (1838,9 eV) sur les
différents polymorphes de SiOLa zone de 1850 a 1890 eV montre des contribsition
différentes pour chaque structure & moyenne distéigure 50), c'est-a-dire au dela du
tétraedre SiQconfirmant une certaine sensibilité de la spectpie XANES a l'ordre a

moyenne distance.

117



Chapitre 3 : Confinement des terres rares, simdat@s produits de fission (hors | et Cs)
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Figure 50 : Spectres d’absorption de rayon X ail 8ede Si obtenus a température ambiante sur des

échantillons de silice de références en poudres.

Rappelons ici quelques contraintes liées aux iatamis : faible épaisseur de la
surface de travail (1,5 um pour les implantationgto5 um pour les ions hélium), trés
faible profondeur de pénétration des rayons X ail ses éléments |égers, difficulté de
limitation de la zone sondée a une couche supeltéciLe programme Hephaestus
permet de calculer la profondeur de pénétratiomrajlonnement X en fonction de la
composition chimique et de la densité du matérighdir de la base de données d’Elam
et al [18]. La profondeur sondée obtenue pour le v&d#& a 1850 eV est de I'ordre de

2,5 um et représente par définition I'absorptior68% du rayonnement (1/e).

Dans cette étude, les spectres ont été obtenuflupaescence de rayon X. A
I'absorption se rajoutent des phénomenes d’autorpbien dans le cas de composé tres
riche en élément étudié. Le programme Athena pmpog correction d’'auto-absorption

et un profil de pénétration du signal dans I'écliant Ce phénomene est tres sensible
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aux angles d’'incidence et de collecte des rayon®afs notre expérience, I'angle de
collecte était de 17° par rapport a une incidencamnale. Avec cette géométrie, les
profondeurs atteintes autour du seuil d’absorplid847 eV (5,8 &) sont de I'ordre de

2,23 um (figure 51). Nous avons donc trés majodtaent sondé la zone irradiée de nos

échantillons.

Infarmalicn Deplh
T T T T T T

2.25%
T
1

2.2

Depth {um)

215

il 1 Z 3 + 3 [

L{&™"

Figure 51 : Information sur les profondeurs utdis@our réaliser la correction d’auto-absorption.

Les spectres obtenus, reportés dans la figure BR,taus été normalisés et
corrigés de l'auto-absorption. Aucune modificatiolest observable entre les verres
quelle que soit la fluence. En comparant uniquerfeexerre initial CJ1 non irradié et le
verre de Si@de la figure 50, il est frappant de voir qu’ilsnsdrés similaires. Seule une
contribution a 1853 eV présente dans le verre lime s5i0;, est absente dans le cas du
verre CJ1. Cette observation démontre gu'’il y a geuganisation des tétraedres $iO

dans notre verre de départ non irradié.
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Figure 52 : Spectres d’absorption de rayon X ail 8ede Si pour les verres CJ1 implantés avec des i
or ou hélium. Les spectres de droite représenteaguandissement de la zone principale des spectres
d’absorption. Dans le cas de I'Hélium est rappel#ux d'irradiation en Log(atomes ¢hapres les

fluences F.

Le désordre chimique autour des tétraédreg 88Dsuffisant pour que la structure
a moyenne distance ne soit plus discernable parB&\Hu seuil K du Si. La constance
des spectres déemontre que l'irradiation du verre iI€d qu’une trés faible influence sur
le tétraedre SiQet son agencement. Un traitement plus poussé caralaeproposé par

Poeet al.[19] est envisageable. En effet, ces auteurs ontmé un élargissement de 1 eV
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de la contribution a 1867 eV pour une densificatmale de 17 % du verre de silice. Ici,
le gonflement est au maximum de 3 % (chapitre &),gnalogie la variation de largeur
attendue serait donc de 0,2 eV, c’est-a-dire nepetlnable du bruit expérimental. 1l est

donc cohérent qu’aucune modification significativait pu étre mise en évidence.

Méme si le XANES peut étre considéré comme une odéthd’investigation
structurale a moyenne distance (figure 50) au g€udu silicium, nous montrons que
dans notre étude les variations induites par diafon interviennent au dela de son
domaine de sensibilité. La spectroscopie Ramaneetuthinescence sont donc plus

pertinentes pour examiner les modifications stmat&s associées aux irradiations.

3.2.2 Microluminescence

« Verres dopés Nd

Malgré I'absence de différence dans les spectrésidsion du néodyme trivalent dans
nos trois verres simplifiés sains, nous avons tedtapprécier I'évolution de son

environnement en fonction de la fluence d’'implaotat

Les échantillons CJ1, 3 et 7 dopés*Noht été implantés en ions or aux fluences
F2, F4 et F6. La figure 53 illustre un exemple @dlution du spectre d’émission du
néodyme dans le verre CJ1. Les spectres ont &gistmés a 300 K sous une excitation a
514 nm. Le verre sain est représenté sur la figarela notation « FO ». Cette notation
sera valable pour I'ensemble des spectres de miniméscence (figure 53 a figure 56).
Encore une fois, aucune modification n’est obsdevalans les verres dopés néodyme.
Gattereret al. [1] ont montré que le néodyme se place préférémtient dans un
environnement boraté pour des concentrations e@{Ndférieures a 12 % en étudiant la
transition hypersensible'lo;,—"Gs/,,°G7» par absorption, positionnée dans le domaine
visible. Dans notre étude, les transitions prineipent observées ne sont pas
hypersensibles puisque nous aveids= 3. La détection de la transition hypersensible

dans nos verres est difficile puisque son intensié&imum est plus faible d’'un facteur

" Rappelons que pour qu’une transition soit hypesibés elle doit satisfaire les régles de sélection
suivantes 1S =0, 4L < 2 et4J < 2 [20].
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Chapitre 3 : Confinement des terres rares, simdat@s produits de fission (hors | et Cs)

10 que celle de la transitiots,—*le;, mais aucun élargissement ou décalage n'apparait
sur cette transitionNous pouvons donc en conclure que I'environnementedla TR

n'est pas drastiguement modifié par I'implantationionique.
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Figure 53 : Evolution du spectre d’émission der’d® dans le verre CJ1:Nten fonction de la fluence
(enregistré sous une excitation de 514 nm, 30(B}&ctres du graphique du haut : transitiis (880
nm), *Fa> (807 nm)=*lgp.
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« Verres dopés Eil

Les spectres d’émission d’Eudans les verres CJ1:Eu(figure 54), CJI3:Ell (figure 55)

et CJ7:E&" (figure 56) ont été enregistrés dans les mémeditioms que pour les verres
dopés N&'. Les spectres d'émission de *udes différentes figures représentent les
transitions’Do—'F; avecJ=0 a 2.
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Figure 54 : Evolution du spectre d’émission den’Bui** dans le verre CJ1:Elen fonction de la fluence

d’'implantation en ions or (enregistré sous unetation de 514 nm, 300 K).
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Figure 55 : Evolution du spectre d’émission den’BL** dans le verre CJ3:EBlen fonction de la fluence

en ions or (enregistré sous une excitation de 14300 K).
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Figure 56 : Evolution du spectre d’émission den’BL* dans le verre CJ7:Blen fonction de la fluence

d’'implantation en ions or (enregistré sous unetation de 514 nm, 300 K).
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Plusieurs effets dus a l'implantation ionique swogibles sur les 3 figures
précédentes. Nous notons tout d’abord une augnmamtdé la contribution de certains
sous-niveaux Stark au sein de la transititg—'F..ainsi qu'un élargissement de la
transition®Do—'F,. Cette derniére sera traitée de maniére plusliéétgiar spectroscopie
FLN dans le paragraphe suivant. La transittéa—'F,, relativement complexe (2x5
sous-niveaux Stark) est écartée en raison de saaisaurésolution bien qu’elle fat
étudiée par Brecher et Riseberg [13]. La transiéiaréro phonor’De—Fo) présente un
élargissement important en fonction de la fluence.largeur a mi-hauteur de cette
transition est tracée sur la figure 57 en fonctlera fluence d’implantation et ce pour les
3 verres dopés Eliétudiés. Les variations de largeur & mi-hautetredles différents
verres peuvent étre expliquées par leurs difféiedeecomposition chimique. En effet, si
'on suppose que Ghcrée uniquement des oxygénes non pontants ennraisme
importante force de champ [21], que la TR agit ¢neftiellement comme un
compensateur de charge pouf*AlL5-17], que Zt" est compensé par les ions*Naous
pouvons alors déduire un classement de nos vemeterene de dépolymérisation
croissante de la maniére suivante : CII*BACJI7:Ed*—CJ3:Ed". En supposant que
plus le verre est dépolymérisé, plus la TR peusep son environnement, Nous pouvons
ainsi en déduire que la distribution des environemrts locaux autour de Eudevient de
plus en plus étroite. La largeur a mi-hauteur dedasition & zéro phonon est donc de
plus en plus faible lorsque le taux de dépolym&deaaugmente (cas des verres non
implantés : 94 ci pour CJ1:Etf, 85 cmi* pour CJ7:EE et 75 crit pour CJ3:EE).

Remarqguons enfin que la forme de I'évolution déatgeur a mi-hauteur rappelle
I'évolution observée pour les mesures de duretégal®d#lement et de spectroscopie
Raman bien que le palier a partir de F4 observ&demment soit moins marqué dans ce

cas precis.
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Figure 57 : Evolution de la largeur & mi-hautedNV{fM) de la transitiofD,—'F, en fonction de la
fluence d’implantation en ions or.

Les échantillons non implantés sont placés arbimaént a la dose de 1 atém

L’augmentation de la largeur a mi-hauteur de Ianditeon peut avoir deux
origines :
» soit le nombre de types d’environnements différentgmente en fonction de la

fluence,
» soit la distribution des environnements de chagpe augmente.

Notons que ces deux hypothéses ne sont toutefsisnpampatibles. En outre,
nous avons vu que les valeurs du rapport d’asyenémgmentent en fonction de la
fluence (tableau 3-1). D’aprés les travaux d’OI[@&; ce comportement confirmerait que
les environnements locaux de la TR sont de plyslendistordus (cohérent avec &'2

hypothése), mais 'augmentation &epeut aussi étre attribuée a une variation de la
longueur des liaisons Eu-O c’est-a-dire a une ncatibn de la force de champ de ligand
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(cohérent avec 1a®f hypothése). Ce n’est uniquement en calculant feampétres de
champ de ligand que nous pourrons privilégier uee deux hypotheses énoncées ci-
dessus.

FO F2 F4 F6
CJ1:Ed" 5.72 5.76 5.89 6.25
CJ3:Ed" 5.73 6,04 6,46 6.92

CJ7:EG" 5.73 5,66 5.88 6.51

Tableau 3-1 : Evolution du rapport d’asymé®ien fonction de la fluence pour les trois verraspiifiés.

3.2.3 Détermination des environnements structuraux

locaux de I'ion Eu ' dans le verre CJ1:Eu 3

" implanté a I'or

La détermination des environnements locaux 'Elans les verres implantés a suivi le
méme protocole que pour les verres sains. La métlbdacquisition des spectres de

luminescence a cependant été sensiblement modiiiéele sonder uniquement la zone
implantée (figure 58). L'originalité du montage s@te a injecter le laser par la tranche
préalablement polie de I'échantillon. La différemtmdices entre les zones implantées et
saines permet de guider le laser uniguement dam®uahe implantée. Le signal de

luminescence spécifique de cette derniere estatéligelon la normale a la surface par
une fibre optique accolée a la fenétre du cryoktprincipale difficulté consiste a régler

manuellement la position de I'objectif afin d’obtele point focal du laser le plus proche

de la tranche de I'’échantillon.
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Figure 58 : Schéma explicatif du montage expérialent du haut pour I'acquisition des spectres

d’émission de EU dans les verres simplifiés implantés.
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Figure 59 : Evolution du paramétBe en fonction de la fluence dans le verre CJ¥*Eu
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Comme l'indique la figure 59, aucun nouveau typenglironnement n’apparait
lors de I'implantation ionique : I'évolution desudesites dans les verres implantés est
identique a celle des sites correspondant au gaime L’élargissement de la largeur a mi-
hauteur de la transitior’Dg—'F, observé précédemment (figure 57) est donc
caractéristique d’une plus grande distribution dites des ions Eii a I'intérieur de

chaque type d’environnement (silicaté et boratéilicaté et mixte Al/B).

Les mesures de spectroscopie par affinement de ravet montré la présence
de deux sites distincts pour [l'europium trivalent d&ns les matrices
aluminoborosilicatées. Pour le verre a 3 oxydes (@QEU*"), les deux environnements
sont attribués & un site silicaté et a un site righ en bore. Les verres CJ3:Eil et
CJ7:Eu® possédent un environnement silicaté et un dont kaibution est plus
délicate (riche en B ou mixte Al/B). Les implantatbns ioniques ne créent pas de
nouveaux environnements mais distordent ceux déjar@sents dans les verres sains

(augmentation de R, élargissement de la transitiotDo—Fo).

Des calculs de dynamique moléculaire vont désormaus permettre de préciser
le deuxiéme environnement dans les verres CJ3depés Eti et étudier la structure

locale de I'europium dans ces verres simplifiés.

3.3 Simulations de spectres de luminescence par

dynamique moléculaire

La simulation des spectres d’émission de I'europttwalent dans les verres simplifiés
s'organise en deux temps. Tout d’abord, les postiatomiques de la structure de la
matrice vitreuse dopée par les ions Esont obtenues & partir d’un calcul de dynamique
moléculaire (DM). En complément de ces positiomsnéques, la DM nous donne aussi
les coordinences des atomes d’europium, leur distaaux atomes d'oxygéne °{2L
voisins) ainsi que I'environnement local (identiibn des 2" voisins) et les fonctions
de distributions radiales des éléments présents anverres simulés. C’est a partir de
ces positions atomiques simulées que sont ensaiitelés les spectres d’émission. Les
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parametres de champ de ligand, nécessaires au datcprobabilités et des intensités des

transitions radiatives, sont quant a eux calculéarfir de ces positions.

3.3.1 Simulations par dynamique moléculaire

Le principe des calculs de dynamique moléculaiteergliqué en détail dans I'annexe 2.
Les constantes relatives aux potentiels d’intevasti décrites ci-dessous font donc

référence aux équations de I'annexe.

3.3.1.a Verres simplifiés simulés

» Choix des parameétres

Afin de conserver les compositions de nos verrggsldEd* définies au chapitre, nous
avons d’abord déterminé le nombre d’atomes de @hasppéce dans une boite de
simulation de 9000 atomes. Le tableau 3-2 rappoee compositions en nombre

d’atomes.

CJLEU" CJ3:EU" CJ7:EU”
Nombre de Si 1809 (20,1)1621 (18,0) 1653 (18,4)
Nombre de O 5463 (60,7421 (60,2) 5462 (60,7)
Nombre de B 927 (10,3) 864 (9,6) 880 (9,8)
Nombre de Na 747 (8,3) 681 (7,6) 695 (7,7)
Nombre de Al - 206 (2,3) 210 (2,3)
Nombre de Ca - 154 (1,7) -
Nombre de Zr - - 47 (0,5)
Nombre de Eu 54 (0,6) 53 (0,6) 53 (0,6)
Coté de la boite de simulation (A%8,335 47,945 48,600
Densité (g/cr) 2,554 2,669 2,566

Tableau 3-2 : Composition des verres simplifiésédopid” pour une boite de simulation contenant 9000
atomes. Les nombres entre parenthéses correspandepburcentages par rapport au hombre total

d’atomes de la cellule de simulation.
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interaction p (A)

A(eV) C(eV.A% D (eV.A

Si-Si
Si-O
Si-B
Si-Na
Si-Zr
Si-Al
Si-Ca
Si-Eu
0-0
O-B
O-Na
O-Zr
O-Al
O-Ca
O-Eu
B-B
B-Na
B-Zr
B-Al
B-Ca
B-Eu
Na-Na
Na-Zr
Na-Al
Na-Ca
Na-Eu
Zr-Zr
Zr-Al
Zr-Ca
Zr-Eu
Al-Al
Al-Ca
Al-Eu
Ca-Ca
Ca-Eu
Eu-Eu

0.29
0.33
0.29
0.29
0.29
0.29
0.29
0.29
0.35
0.29
0.32
0.29
0.29
0.29
0.19
0.29
0.29
0.29
0.29
0.29
0.29
0.29
0.29
0.29
0.29
0.29
0.29
0.29
0.29
0.29
0.29
0.29
0.29
0.29
0.29
0.29

876.03
1045.07
353.46
903.62
2679.34
956.49
4000.94
369.32
800
2996.25
4619.23
1725.28
8974.41

453.71

540.02

52360.55 1553.21

126.77
392.62
1081.02
394.49
1691.14
882.40
2763.67
971.41
3990.76
8194.76
2925.47
12236.58
1039.70
4326.78
17899.50

544.48

884.33
7141.45

Tableau 3-3 : Récapitulatif des potentiels d'intéicn utilisés dans les simulations de dynamique

moléculaire.
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Les parametres, p, C etD des potentiels & deux corps (équation A.9 de €aan
2) sont définis dans le tableau 3-3 pour tousypsd d’interactions dans nos verres. La
détermination des parametres pour le potentiel Eau-€d¢ optimisée afin d’obtenir des
distance Eu-O cohérentes avec les mesures EX8&S € 2,35 + 0,02 A - figure 60) et

des coordinences de I'ordre de 8-9 pour l'ion elwnoptrivalent.

Verre CJ1:Et

‘werre_1006_merge.chi’ in R spocs
T T T

— verre_1006_rerge chi N Sg 3,97

— fit 3

deo(A) 2,35 +0,02

BRI (A7

o’ (A% 0,012 +0,010

Cs (A3 0,001022

. : Cs (A% 0,000097

Figure 60 : a. Transformée de Fourier du spectr&EXKy(k) au seuil , de I'europium du verre
CJ1:Ed" (& gauche). b. Résultats de I'analyse du spedtAFS (a droite).

Pour obtenir un verre a température ambiante desmsdnditions normales, la
vitesse de trempe est traditionnellement fixée & KG&* et le pas d'intégration & 1 fs.
Pour la vitesse de trempe't®.s*, I'ensemble des verres a été obtenu aprés unlcalcu
incluant 87000 pas. Nous détaillerons ultérieurdmes modifications apportées aux
parametres pour des vitesses de trempes differemiepour les verres simplifiés
implantés (paragraphes 3.3.1.b et 3.3.1.c).

* Analyse de la structure

La figure 61 représente I'évolution de la tempémtu verre CJ1:Efi pendant le calcul

de la structure. Le calcul de dynamique moléculséreécompose en 3 phases distinctes :
la premiére phase consiste a obtenir un équilidnaude température (4000-6000 K) du
verre (forme liquide - zone 1). Ensuite, le vewbisune trempe thermique a une vitesse
fixée (zone 2). La troisieme phase (zone 3) comsistréaliser une relaxation a

température ambiante pour supprimer les contramdsaduelles dans le verre.
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Figure 61 : Profil d’évolution simulé de la temptéra du verre CJ1:EBlien fonction du temps.

@ : équilibrage & haute température du veere trempe thermique? : relaxation a température ambiante.

L’évolution de la différence de pression entretémeur et I'extérieur de la boite
de simulation, illustrée sur la figure 62 pour Erre CJ1:E%, est importante puisqu’elle
nous oblige a ajuster la taille de la cellule pauoir une différence de pression nulle,

condition permettant d’obtenir un verre simulé liesgproche de la réalité.

Nous avons représenté sur la figure 63, la valeoyemne de la différence de
pression des 3000 derniers pas du calcul poudl8staie cellules et ce pour les 3 verres
simulés. Nous réalisons deux calculs avec deuxuewmg de cellule différentes, puis
effectuons une régression linéaire pour trouveailie de la cellule correspondant a une
difféerence de pression nulle. Cette longueur (jgoioérclés sur la figure 63) est
réintroduite dans le calcul pour déterminer ladtrie finale du verre. Le calcul de la
différence de pression a la fin de la simulatioesh’pas égal a zéro, mais est cependant
satisfaisant (les points sont a l'intérieur de &ade en pointillés de la figure 63) compte

tenu du bruit présent sur la courbe de pressiguargi62).
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Chapitre 3 : Confinement des terres rares, simdat@s produits de fission (hors | et Cs)
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Figure 62 : Evolution de la pression en fonctiortetaps lors de la simulation du verre CIZEu

@ : équilibrage a haute température du veere trempe thermique? : relaxation a température ambiante.
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Figure 63 : Détermination de la taille optimum deéllule pour les simulations.

Les points cerclés correspondent aux points retpausl’analyse de la structure.
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La figure 64 représente les fonctions de distrdngiradiales de la paire Eu-O
dans les 3 verres simplifiés simulés : les fon&ida partition présentent principalement
un pic intense et étroit vers 2,3 A ainsi qu'unaedmplus large aux alentours de 4,2 A.
Le pic est caractéristique des premiers voisinggergs qui sont situés a une distance
moyenne de 2,376 A pour CJ1¥u2,366 A pour CJ3:Ellet 2,371 A pour CJ7:El
Les coordinences déduites des fonctions de disimibuadiale pour Iion EXf (9,3 pour
CJ1 et 9,2 pour les verres CJ3 et 7) sont légéredlenées mais restent toutefois
cohérentes avec la valeur attendue d’environ 8.

ers . .
17" voisins

/

12 ]

10 5 : :
=~ g1 i2™ voisins:
] l
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2_‘J CJ7:Eu”
S
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Figure 64 : Fonctions de distribution radiale plaupaire Eu-O dans les trois verres étudiés.
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Chapitre 3 : Confinement des terres rares, simdat@s produits de fission (hors | et Cs)

Les fonctions de distribution radiale déterminesgt tayons de coupure qui vont
permettre au programme de sélectionner les seamisieis autour des ions Eu Nous
pouvons alors classer les ions europium en foncefeur environnement. La figure 65
représente la distribution des ions europium tertd en fonction du rapport Si/B en
seconds voisins pour les trois verres simplifiegud environnements distincts sont
présents pour les 3 verres: le premier corresppngh environnement riche en Si
(Si/B>5), l'autre a un environnement mixte Si/B.sLbarres d’erreurs associées aux
histogrammes correspondent quant a elles aux war$ates rapports en fonction de la
configuration atomique de départ : pour chaqueeydrisimulations ont été réalisées avec
une configuration initiale aléatoire différente laque fois afin d’évaluer les variations

d’environnements susceptibles d’étre introduiteasigmconditions initiales.

25

- I cJ1:Eu™
20 4 I CJ3Eu”
B CJ7Eu”

3+

-
[6)]
1

Nombre d'ions Eu
>
|

0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10
Rapport Si/B

Figure 65 : Détermination de I'environnement dé'Elans les verres CJ1, 3 et 7.

La nature du deuxieme environnement peut pardibrenante si 'on compare ce
résultat a celui des expériences par spectrosdeldie dans lesquelles nous hésitions

entre un environnement purement boraté et un emnment mixte Al/B. De plus la
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proportion d’europium simulée dans un environnensditaté s’éleve selon les verres a
10-15 % alors que celui obtenu spectroscopiquesenait d’environ 40 % (rapport des
aires des gaussiennes du site 1 sur celles di2 site la figure 44). Ces différences
peuvent s’expliquer par la maniére dont le prograng®termine les seconds voisins de
I'europium. A partir d'un atome d’europium, le praghme trace deux sphéres de rayon
R; et R, en se basant sur les fonctions de répartitionmlesd: R, représente le rayon
minimum ou I'on trouve les plus proches secondsiusietR, celui ou I'on trouve les
derniers (cas (a) de la figure 66). Dans I'hypoghes les environnements sont distordus
(ce qui est notre cas), cette représentation gezte@ partie remise en question puisque
des 8™ ou 4™ voisins peuvent étre décomptés en tant dd&vdisins (cas (b) de la
figure 66). Cette interprétation serait d'aillewshérente avec la valeur de coordinence
trouvée un peu élevée. Enfin, a I'issue des sinauaf il apparait que plus de 50 % des
ions EG* n’ont aucun atomes d’aluminium eff 2oisin et que moins de 8 % ont plus de
2 atomes d’Aluminium dans leur environnement.

//
® o
Ry T
® @ ©® @i
() 2ns voisins
R]_ / 3émes gt gémes

voisins

..... / .\
®/\./ ()

Figure 66 : Schéma simplifié de la déterminatios #& voisins par dynamique moléculaire.

N.B. : Les angles ne sont pas représentatifs cialaé.
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Chapitre 3 : Confinement des terres rares, simdat@s produits de fission (hors | et Cs)

Il est donc tres probable que I'environnement arprnixte B/Si soit plutét un
environnement riche en bore, comme le laissent@agpes mesures de spectroscopie
par affinement de raies. Néanmoins, il est intémisde remarquer que la répartition des
environnements est quasiment égale dans les terissy et ce indépendamment de la

présence d’oxydes autres que $ila0 et BOs.

Nous retrouvons donc, par simulation, les deux emannements identifiés

experimentalement dans les verres sains, a savoir :
- Un premier environnement riche en Si ;

- Un deuxiéme environnement identifi€ comme majoritaement riche

en bore.

3.3.1.b Cascades de simulation

Pour reproduire les effets balistiques créés pantg/aux de reculs issus des émetteurs
alpha, nous avons réalisé une accumulation de desae déplacement au sein du verre
CJ1:Ed". Une cascade de déplacement consiste & inséteuypiusieurs) ion(s) lourd(s)

dans la cellule de simulation et a I'(les) accél&ans une direction donnée. Pour ces

simulations, nous avons utilisé 10 atomes d’urartiend keV.

CJL:EU”*
Nombre de Si 12854 (20,0)
Nombre de O 38848 (60,7)
Nombre de B 6592 (10,3)
Nombre de Na 5312 (8,3)
Nombre de Eu 384 (0,6)
Nombre de U 10 (0,1)

Tableau 3-4 : Composition du verre CJ**Hpour la simulation d’un verre & 64000 atomes baubaar

des atomes d’'uranium de 4 keV. Les nombres entenff@ses correspondent aux pourcentages par

rapport au nombre total d’atomes de la celluleicheiation.
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A chaque cascade, trois calculs différents sorisg&a: celui de la cascade, celui
de la relaxation a pression constante permettatitehir le nouveau volume d’équilibre
de la structure implantée, et celui de la relaxato volume constant équilibrant la
structure avant la cascade suivante. Afin d’obteninombre suffisant d’atomes déplacés
dans la structure, la boite de simulation doit enint64000 atomes. La treés longue durée
de calcul, pouvant aller jusqu’a plusieurs moigxplique par la taille de la boite et le
calcul des déplacements des atomes dus aux imiderstalLe tableau 3-4 donne la
composition du verre CJ1:Euen nombre d’atomes pour une cellule de 64000 aome
L’augmentation de la taille de la cellule en foontdu numéro de la cascade est donnée
dans la figure 67. Selon Bureat al. [22], a I'issue des 40 cascades réalisés dans un
verre proche du verre CJ1:Eule volume endommagé dans la boite est évalué%.65
Nous pouvons alors en déduire qu’aprés 16 cascadakment 26 % du volume est
endommagé. Néanmoins, nous observons une augrenthila taille de la structure
simulée (95,725 A pour le verre sain 95,996 A aprés 16 cascades) cohérente avec les

mesures de gonflement par interférométrie optigaésées au chapitre 2.

96.00 ]
95.95—- /
95.90 l/

95.85 n

95.80 -/

95.75 ./

Longueur de l'arréte de la boite (A)
N

Bty T T T 7T
0 2 4 6 8 10 12 14 16

Nombres de cascades

Figure 67 : Ajustement de la longueur de I'arré&dalboite de simulation.
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Chapitre 3 : Confinement des terres rares, simdat@s produits de fission (hors | et Cs)

La figure 68 représente I'évolution du nombre d'gages non pontants (NBO)
dans la boite de simulation lors de I'accumulatiercascades : la succession de cascades
de déplacement crée une augmentation du nombreggBars non pontants, signifiant

que le verre est de plus en plus dépolymérisé.

1500 S
1450
1400
1350
1300- "
1250 "

1200 [ ]

Nombre d'oxygénes non pontants

1150 —

T T T " T * T T T T T 7 1
0 2 4 6 8 10 12 14 16

Nombre de cascades

Figure 68 : Evolution du nombre d’oxygénes non potg en fonction du nombre de cascades réalisées.

Nous n'avons pas pu évaluer les environnementsifoeaatifs aux implantations
aprés les 16 cascades car il nous est impossibé&mherer les fonctions de distribution
radiale des éléments déplacés de celles des éementdéplacés pendant le calcul de
chacune des cascades. Le résultat est donc ung wabyenne de ces fonctions pour tous
les ions E&" ayant ou non subit un (ou plusieurs) déplacemert(@pparait sur la figure
69 que la répartition du nombre d’atomes de Sill)Bgu NBO autour de la TR ne varie
pas lorsque le nombre de cascades augmente :rbeneiment local de I'europium n’est
donc pas modifié. Cependant, nous verrons gu’ilpessible de simuler uniquement le
spectre des Bt qui ont subit des déplacements en réalisant urdogie entre les
cascades de déplacement et les défauts engendkesada variation de la vitesse de

trempe du verre pour confirmer cette premiére alagiem somme toute un peu grossiere.
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Figure 69 : Evolution du nombre de Si, B(lll) et 8Bwtour des ions Blien fonction du nombre de

cascades dans le verre simulé CJ3*Eu

3.3.1.c Effet de la vitesse de trempe sur la structure
Il a été montré [22] que la dépolymérisation engéadpar I'implantation ionique peut
étre reproduite par I'étude de la structure viteeasdifférentes vitesses de trempe. Les
cascades de déplacements peuvent étre alors c@esdéomme une fusion locale
instantanée du verre, suivie d'une trempe rapiden@e tenu des temps de calculs
relativement long (plusieurs semaines pour la séeta plus lente), nous avons

uniquement calculé la structure du verre CJ¥*PBour 5 vitesses de trempe différentes :
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Chapitre 3 : Confinement des terres rares, simdat@s produits de fission (hors | et Cs)

6.10% 2.10° 5.10° 10" et 13° K.s™. Pour ces calculs, la taille de la boite de sitira
est de 9000 atomes. L’évolution du nombre d’atodesore en coordinences 3 (B(lll))
et 4 (B(IV)) ainsi que celle du nombre de NBO enclion de la vitesse de trempe est
reportée sur la figure 70 : nous observons unerditiin du nombre de B(IV) en faveur
des especes B(lll) ainsi qu’'une augmentation dubmend’oxygénes non pontants. Ce
résultat, concordant avec de précédents travaux 42-24], est caractéristique d’une

dépolymérisation de la matrice vitreuse pour dessges de trempe croissantes.

7200 m
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Figure 70 : Evolution des atomes de bore en coendies Ill et IV et des oxygénes non pontants (N&©O)

fonction de la vitesse de trempe dans le verreELd1:

Dans le cas du verre obtenu par les cascades d&gon, nous pouvons calculer
un taux de créationTC) de NBO par atome d’oxygene pontant dans le veéfni

comme :
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_(NBQ -NBQ,)- NBQ,.p
TC = ,
' (NO-NBQ,).p

OUNBQ est le nombre total de NBO dans le verre a 6460@es aprés €™ cascade,

(3-10)

NBQ, le nombre de NBO initialement présent dans le eyeO le nombre total
d’'oxygene dans la boite de simulation petest le pourcentage de volume de boite
endommagée aprésascades.

Au bout de 16 cascades, ce taux est égal & 2,;9MNBD créé par oxygéne
pontant dans le verre. Le verre a 64000 atomes)t aaubit aucune cascade, contient
proportionnellement le méme nombre d’oxygenes pastat non pontants que celui a
9000 atomes trempé a4tK.s’. Dans ce verre & 9000 atomes, il y a 5300 oxygénes
pontants, le nombre de NBO créés par les cascatiedoes égal a 16, portant le nombre
total de NBO dans le verre & 188 (dans le verrepéea 16°K.s?, il y a déja 172 NBO).

En reportant cette valeur sur la figure 70, noosivons alors la vitesse de trempe pour
laguelle la structure de la partie du verre a 648@fmes qui a subit les effets des
implantations aprés 16 cascades est reproduitet@, K.s*. Par analogie, la structure

obtenue pour une vitesse de trempe d& K0s' correspondrait alors & la structure
qu'aurait le verre pour un volume entierement engage. Ces analogies sont
légérement erronées puisque I'évolution du nomeré&lBO n’est pas tout a fait linéaire

entre 2 vitesses de trempe, mais elles permettéanmoins une approximation

suffisamment bonne pour considérer nos résultatsnm représentatif de la structure
vitreuse.

Ainsi, nous pouvons conclure que les effets dus agascades de déplacement
(et donc a l'implantation ionique) peuvent donc éte reproduits facilement par une
augmentation de la vitesse de trempeNous devons cependant préciser que le verre
simulé n’est plus caractéristique du verre réelrpirs vitesses de trempe supérieure a
10" K.s', le verre étant alors trempé trop rapidement,afigele liquide dans une
configuration quasiment aléatoire. Le principal rdege de 'augmentation de la vitesse
de trempe est la diminution d'un facteur 2 en terdpscalcul pour chaque ordre de
grandeur de la vitesse de trempe. Plus la vitesdeethpe augmente et plus la structure

se rapproche d’une structure complétement implantée
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Figure 71 : Comparaison des environnements sintlléerre CJ1:EU pour des vitesses de trempe de
10"K.s" et 16°K.s™

La figure 71 compare les environnements précédemoigenus par DM a une
vitesse de trempe de fK.s™ (valeurs moyennes) dans le verre CJi*Eain et ceux du
verre simulé & 19 K.s™. Il apparait quaucune modification structurale n’est présente
dans l'environnement local de la TR (compte tenu des barres d’erreurs définies
préecédemmentjorsque la vitesse de trempe augmente. Ce résultast en parfait
accord avec ceux obtenus par spectroscopie de lurastence par affinement de raie

sur les verres implantés.

3.3.2 Simulation de spectres de luminescence

3.3.2.a Principe

La simulation de spectres de luminescence comptantisation d’'une suite de
programmes développée par Stéphane Chaussedernbif@ile sa thése. Les positions

atomiques issues des précédents calculs de dynamigléculaire sont utilisées pour
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calculer les paramétres de champ de ligand de liaminescent sur la base du modéle
simple des charges ponctuelles.

A partir d'une base de vecteurs propres de lidmeli le champ cristallin agit
comme une perturbation de I'hamiltonien et levaelégénérescence des niveaux. Il est
alors possible de calculer les probabilités de siteoms radiatives entre le niveau
émetteur’Dy et les niveaux récepteurs splittés. Ces probabilités sont évaluées pour
chacun des atomes d’europium, et ensuite regroupées former un ensemble
statistique. Le spectre d’émission est calculécparolution des contributions de chacun

des ions luminescents. Cette démarche possedeubiedotérét :

- Validation de la structure vitreuse obtenue paradyigue moléculaire par

comparaison du spectre simulé avec le spectre iexgétale ;

- Possibilité d'isolation d’un seul type d’environnem et évaluation de sa

contribution au spectre total.

Il convient cependant de prendre quelques prégcaitmguant au calcul des
spectres d’émission de I'europium dans les veifest d’abord, le modéle des charges
ponctuelles est un modéle simpliste qui ne tiestganpte de certaines interactions (en
particulier des interactions covalentes) entrenl’iuminescent et la matrice héte.
Deuxiemement, le calcul des probabilités de traorsitrepose a la fois sur I'éclatement
(splitting) des niveauXF; et sur les paramétres de champ de ligand impa&.3®.b).
Ces deux types de parametres dépendant directedoemiodéle, son influence est
d’autant plus importante sur ce calcul. De ce faittensité relative entre les différents
multiplets ‘F; n'est pas fiable et doit faire I'objet d’'une carien manuelle par
I'introduction de facteur d’échelle. La forme spafd des différents multiplets, et plus
précisément leur largeur a mi-hauteur, reste cepgngvélatrice de la matrice vitreuse
hote.
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3.3.2.b Méthode de reconstruction des spectres

* Modéle des charges ponctuelles et calcul des patr&s de champ de ligand

La connaissance de la distribution de chax@® est nécessaire au calcul des parametres
de champ de ligands. Si I'on considere la matrioemmroe un ensemble de charges
ponctuelles, le potentiel électrostatique peut &kkerit sous la forme d’'une somme

discréte de parametres complexes plutét que sdlesddene intégrale volumique [25] :

A = —@Z%(— ) ct (ﬁj), (3-11)

ou j représente les différents sites environnants degels effectivesy, situés a une
distanceR, de lion luminescent. Les composant&$” sont celles du tenseur des
harmoniques sphériques définies dans I'équatia?).(3-

La relation entré\,,, et B,m est obtenue en faisant intervenir la fonctionakdde

Hartree-Foclker > et deux facteurs correctifs dépendants de I'ionimescent [25] :

By = Aw(r")(L-0a,)/1", (3-12)

Les facteurs d’écrantage valent 0.8,04~ o6~ 0.1 [26]. Le facteut dépend de maniere

linéaire du nombre d’électrons de la coudhde l'ion luminescent (idN= 6) [25] :
7 =0.767-0.00896N , (3-13)
Les paramétres pairs de champ de ligand peuvenirgétrsous la forme suivante :
Bun = Pn-Aum: (3-14)
Avecp,= 0.1666 A2p,= 0.4836 A etpe= 1.2503 R.

Les termes pairmE2, 4 et 6) sont utilisés pour la levée de dégénérescdes niveaux
'F; alors que les termes impairs=(L, 3, 5 et 7) permettent le calcul des probabilités
transitions radiatives.
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 Calcul des levées de dégénérescence et des plitdmbe transitions

Le calcul des niveaux d’énergies (la levée de dégitence) est obtenu en utilisant la
base des fonctions d’ondes de I'ion libre. La pesecompte des niveaudRos, Do et
°Lg conduit & la diagonalisation d’une matrice de disien 78x78. Ce calcul permet
d’'obtenir I'énergie des sous-niveaux Stark avea lmmnction d’ondes, combinaison
linéaire de tous les états de la base des fonati@msies de I'ion libre.

L'intensité d’'une transition radiativ&,, (ici |a>= Do et <b|= 'Fj) peut étre

obtenue a partir de I'équation suivante :
2
5. =[blX[a)f" (515)
OuX est soit I'opérateur dipolaire électriqug (dans ce cas, il faut somm&y, sur tous
les états de polarisatign [27, 28], soit 'opérateur dipolaire magnétique (DM) :

XM = (L+g.9), (3-16)

Ou ge, facteur de Landé de I'électron, est égal a 2.80R8s eléments réduits de matrice
sont disponibles dans les tables définies par blieét Koster [29]. La probabilite,, de
transition radiative d’'un niveaaivers un niveab est alors définie comme :

_ e 3270, {n(n2 +2)
Pab -

SPE +n3stM | 3-17
Am’e, 3 9 ab ab } (3-17)

Oun est l'indice du milieu, ety la différence d’énergie entre les niveauatb.

« Calcul du spectre d’émission

L’intensité Iy ap de chaque transition est proportionnelle a la abdlé de transitiorPy,

(3-17) et s’écrit sous la forme [30] :

lab = Fi(ap)-Beab-Feav: (3-18)

Aveck=1...N, Nnombre d'ions luminescentB;a un facteur d’échelle propre a chaque

multiplet J et ajustable lors de la reconstruction des speatiee luminescence. Le
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parametref an correspond au rapport de branchement défini pam(@o et al. [30]

comme :
IBk,ab = Ak,ab/; Ak,ab ! (3'19)

La notion de facteur d’échelle introduite par Canet al. [30] a pour objectif
d’'ajuster lintensité globale spectrale de chacdee transitions avec celle du spectre
expérimental. Ce facteur permet, d’'une facon mamude prendre en compte toute les
contributions négligées par cette méthode de réaamt®n de spectres : transitions non

radiatives, couplage de phonons...

{ Positions atomiques issues de la %M

Y

[ Calcul des paramétrés etB ]

) 4
[ Levée de dégénérescence l
o)

Calcul des probabilités de transiti

\ 2
[ Spectre simulé}

Figure 72 : Schéma représentant les étapes dd dalawspectre de luminescence.

Les octogones indiquent les paramétres a ajustieague étape lors des simulations.
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3.3.2.c Influence des principaux parameétres sur les spectsesimulés

» Charges effectives

Nous avons tenté d’ajuster les charges effectiessi@hs a partir des travaux de la thése
de S. Chaussedent, mais il s’est avéré que le climmigand était beaucoup trop fort.
Les parameétres de champ de ligand conduisaiens alarmn éclatement des multiplets
beaucoup trop grand. Nous avons donc choisi dé& parivaleurs moyennes issues de la
littérature (Moet al. pourda;, do [31], Zhaoet al. pourdz, go [32], Wempleet al. pour
Jca Jo [33], Senet al. pourgs;, qo, gs [24] et Hsiehet al. pourgs;, qo, gs, Ona [34]) qui
ajustées de maniére a reproduire au mieux l'ensendels transitions du spectre
d’émission et conserver I'électroneutralité du éyst. Le meilleur accord a été obtenu

pour les valeurs du tableau 3-5.

Charges effectives

Eu 1,005 e
Si** 2,010 e
B3* 1,507 e
Na' 0,502 e
o* -1,000 e
Al 1,507 e
ce” 1,000 e
zr 2,010 e

Tableau 3-5 : Charges effectives ajustées pounlalation des spectres d’émission.

 Largeur de convolution

Chacun des sous-niveaux simulés est représentdf@ous d’'un pic tres étroit. Afin de
représenter le caractere amorphe, il est nécestarenvoluer ce pic par une fonction de
type lorentzienne de largeur a mi-hauteuta figure 73 permet de déterminer la largeur
o optimale a utiliser pour la construction des spactie luminescence. L’'optimisation de
o est basée sur la différence entre le spectre iexpétal et celui simulé pour le verre
CJ1:E(". La différence est minimale pour une valeurdégale a 40 cth
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Figure 73 : Recherche de la largeur de convolujatimale (cas du verre CJ1:¥u

3.3.2.d Reésultats

Les valeurs des facteurs d’échelle permettant ditbices spectres figurent dans
le tableau 3-6. Pour améliorer la clarté des speduivants, nous n'avons représenté que
les transitionSDy—'F; avecJ=0..3 mais le calcul a été aussi réalisé pour lesitians

J=4..6 pour lesquelles le modéle n’est plus du tout regméatif de I'expérience.

Multiplets CJ1:EU* CJ3:EU¢* CJI7:EU*

Fo 2834 2016 5060
= 71,3 75,4 58,4
F, 58,8 58,8 58,8
F3 3000 4295 6923
Ry 2512 3462 3400
Fs 1 1 1

Fe 1 1 1

Tableau 3-6 : Facteurs d'échelle appliqués auxipiels ‘F; pour I'obtention des spectres d’émission.
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*Verres simplifiés

La figure 74 représente la comparaison entre lesctsggs d’émission
expérimentaux et ceux simulés des ions*Hlans les verres CJ. Rappelons que les
spectres simulés sur cette figure correspondentsaugtures obtenues pour une vitesse
de trempe de T0K.s™.

Il existe un bon accord entre les spectres simetésxpérimentaux. La forme
dissymétrique de la transititbo—'F, est en effet bien reproduite, et toutes les
transitions sont correctement positionnées en é@net@ simulation de la transition
°Dy—'F1 reproduit tout & fait les 3 sous-niveaux Starkspnés dans les spectres
expérimentaux. Les transitiom®y—'Fo et °Do—'F3 conduisent enfin & un trés bon
accord avec I'expérience. Néanmoins, quelquesrdifféges persistent, en particulier pour
la transition°Do—'F» pour laquelle l'intensité de certains sous-nive&iark est mal
reproduite. Ces différences peuvent s’expliquergéait que :

* Le modéle de charge ponctuelle prend uniquementoempte les interactions
ioniques ;
» Selon Cormieet al.[30], le champ électrostatique considéré est umghanoyen

(équation (3-11)) qui suppose que tous les événesnthmamiques, comme les

transferts de charges ou les phénoménes liés anophk, ne sont pas inclus a la

simulation.
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Figure 74 : Comparaison des spectres d’émissioérerpntaux et théoriques des ions Hians les verres
CJ.
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Figure 75 : Comparaison entre les largeurs a michguexpérimentales et théoriques de la transition

5Dy—'F, de I'ion EG* dans les verres CJ.

BN

La comparaison de la largeur a mi-hauteur (Full tWidt Half Maximum,
FWHM) de la transitioiDy—'Fo des spectres expérimentaux et théoriques dessv@dre
est représentée sur la figure 75. Nous observongesnbon accord entre les FWHM
théoriques et expérimentaleg?=0,95) permettant de valider la pertinence de nos

hypotheses (groupe de symétrie) et calculs (foregens de coupure).

» Spectres d’émission des environnements silicatésratés dans les verres CJ

L’objectif de ces simulations était de détermirem, complément des mesures FLN, la
nature des environnements d®wans les verres CJ par dynamique moléculaire. Nous
avons pour cela reproduit les contributions auxcspe d’émission relatifs aux deux
types d’environnements présents dans les verregliién. La figure 76 représente les
spectres d’émission des verres CJ accompagnésooatidbution aux spectres des deux
environnements. La forme des spectres globaux (eir) rest majoritairement

caracteristiqgue de I'environnement boraté (en bIRappelons néanmoins que le nombre
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dions EUG* dans un environnement riche en bore est probablerserestimé. La

contribution de I'environnement silicaté devrait, réalité, étre plus importante.

5 Spectres de CJ7:Eu®
- global
4 ] Eu® dans env. B
3 Eu’ dans env. Si
2
1 4
0 ] _/‘/_\/\ — N
I T T T T T T T I T 1
17500 17000 16500 16000 15500 15000
. Spectres de CJ3:Eu*
T 4 global
2 Eu* dans env. B
.:-% o8 Eu® dans env. Si
g *7]
£ 44
0 1 N
[ ! | ! | ! | ! [ ! |
17500 17000 16500 16000 15500 15000
6 —
5 i 3t
i Spectres de CJ1:Eu
4 global
» Eu* dans env. B
] Eu® dans env. Si
2 4
14
0
I T I T I T I T | T 1
17500 17000 16500 16000 15500 15000

Longueur d'onde (cm™)

Figure 76 : Spectres d’émission des iond'Eelatifs aux différents environnements dans lesegeCJ.

La figure 77 illustre la contribution des environments silicaté (en rouge) et
boraté (en bleu) & la transiti6B,—'Fo du spectre global dans le cas du verre CF7:Eu
Les deux contributions montrent un décalage de 20nt’ expliquant ainsi la

dissymétrie de cette transition.
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Figure 77 : Décomposition de la transitiy,—'F, dans le verre CJ7:BUsimulé.

Cette technique de reconstruction de spectresngsessante puisqu’elle permet
de discerner sur un spectre d’émission la coniohutles différents environnements au
spectre global obtenu par microluminescence.

*Influence de la vitesse de trempe sur les spedtéesission simulés

Nous avons voulu estimer I'influence de la variatte la vitesse de trempe sur le spectre
d’émission du verre simulé CJ1¥uLa figure 78 présente les spectres d’excitatiourp
'ensemble des vitesses de trempe étudiées au rppleg 3.3.1.c. Les principales
différences entre les spectres simulés se situemiveeau de la transitiotDg—'F,. En
fonction de la vitesse de trempe, cette transiistnplus ou moins bien reproduite. Ainsi,
le choix de la vitesse de trempe™1RL.s* pour reproduire le verre sain ne semble pas étre
le meilleur choix. Cependant, si I'on consideredesres transitions, il apparait que cette
vitesse est la plus adéquate pour reproduire kymliétrie de la transitio’Do—'Fo tout

en gardant un calcul de la transitiy—'F, relativement correct.
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Figure 78 : Spectres d’émission simulés du verfeELd* pour différentes vitesses de trempe.

La figure 79 présente I'évolution de la largeur &hawuteur de la transition
>Dy—'Fo en fonction de la vitesse de trempe. L’augmemtatie cette largeur, dépend
linéairement du logarithme de la vitesse de trerfife0,99), est cohérente avec les
variations de la largeur a mi-hauteur en fonctienlal fluence de la figure 57. Ainsi,
l'implantation peut-étre effectivement simulé commnu@e fusion du verre quasi-
instantanée suivie d’'une trempe rapide.
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Figure 79 : Variation de la FWHM de la transit®y—'Fo du verre simulé CJ1:Blen fonction de la

vitesse de trempe.

3.4 Conclusion

Les techniques de spectroscopie optique sont conesatnutilisées pour la caractérisation
de la structure locale des verres dopés TR. L'étlete spectres de microluminescence
nous a permis de suivre I'évolution des transitioasliatives en fonction de la
composition chimique et de la dose d’'implantati@mslle cas d’un dopage des verres
simplifiés par des ions néodyme. Le suivi des ftEms “Fs, —*lop et *Fao—lon n'a
pas permis de mettre en évidence des changemenigeau de cette TR.

L’ion europium montre par contre une grande selitgildi son environnement qui
se traduit sur ses transitions radiatives et perpaat conséquent d'identifier les
environnements locaux de I'europium trivalent dessverres simplifiés CJ dopés Eu
par des mesures de spectroscopie par affinemeatald 'identification par comparaison
du parameétre de champ de ligdBdavec les valeurs de la littérature a permis d’'olege

deux environnements nettement distincts : fjuemier de type silicat¢ le second
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identifié comme un environnement riche en bore ou mte Al/B. L'incertitude
concernant ce second environnement nous a amenégiliser une technique
complémentaire et efficace : la dynamique molécelai

La structure amorphe de chacun des verres étudiéssaété simulé et a permis
de distingué deux sites de natures différentes :environnement silicaté, obtenu
expérimentalement et confirmé par les calculs, etrudeuxieme identifié quant a lui
comme un environnement riche en bore.

L’effet des implantations ioniques a été évalué gemx méthodes successives
différentes. Tout d’abord nous avons réalisé urcutatraditionnel de cascades de
déplacement en incorporant a la structure quelgi@ses d’uranium. D’'un temps de
calcul important (plusieurs mois), cette méthoderge d’évaluer le gonflement du verre
en fonction du nombre de cascades. La deuxiemeogh@ttonsiste a augmenter la vitesse
de trempe du verre lors de la simulation, avec poumncipal avantage une nette
diminution des temps de calculs (quelques heul@shtrairement aux cascades de
simulations agissant uniquement a la périphéri¢adeajectoire des atomes d’uranium
dans le matériau, I'ensemble des atomes de la Hei®mulation subit les effets de la
trempe. Cette méthode, qui n'est qu'une analogiel'eféet d’irradiation, possede
toutefois un inconvénient : pour des vitesses élepées (>18 K.s), les atomes n'ont
pas suffisamment de temps pour relaxer correctereefd structure obtenue est une
structure différente de la réalité. Nous avonssaioontré que le nombre de NBO créé au
bout de 16 cascades de déplacement est égal adaetuverre trempé a une vitesse de
2,4.10* K.s'; la structure du verre complétement endommagé lpanéthode des
cascades est estimée comme proche de celle duoleenau pour une vitesse de'1B.s
! Les environnements et le spectre d’émission de&Rlaeuvent étre calculés & partir des
positions obtenues par le verre simulé a cettesséteAucune variation dans
I'environnement local de la TR n’est constatée adxception d’une tendance a avoir
des sites de plus en plus distordus (augmentationudrapport d’asymétrie) en
fonction de I'implantation.

Le calcul des spectres d’émission relatifs aux tpms atomiques issues des
calculs de DM nous permet enfin de valider les @éasnde dynamique moléculaire par

comparaison des spectres d’émission simulés etriexgétaux, et aussi ddécomposer
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les spectres d’émission en deux composantes caraistiques des deux
environnements de I'europium dans le verreCette décomposition nous indique que la
forme globale du spectre d’émission des verrespastipalement gouvernée par la

contribution des ions Bliprésents dans I'environnement riche en bore.
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Conclusion

Ce travail de thése a permis d’étudier a différeighelles, les modifications structurales
apportées aux verres de stockage de déchets masléaiuites par leur autoirradiation.
Nous avons particulierement privilégié la spectopse Raman et celle de luminescence,
techniqgues expérimentales microscopiques non déses pour le matériau,
particulierement bien adaptées a I'étude des vetrds I'environnement local des terres-

rares.

Nous avons d’abord montré que les modificationscstirales sont principalement
imputables aux processus balistiques des implangtiioniques. A ['échelle
macroscopique, la diminution de la dureté Vickeferfviron 33 %) et 'augmentation de
volume (de l'ordre de 3 %) pour des doses croigsadtimplantation en ions or se
stabilisent & partir d’une dose évaluée a 23.a0cn’ (F4). Cette dose correspond, dans
le cas du R7T7, a une durée de stockage de 30@ram®on. Cette stabilisation est
probablement due a l'atteinte d’un seuil dans Isodganisation de la matrice vitreuse.
Grace aux mesures de diffusion inélastique de rfi@éde, nous avons pu montrer que
'angle moyen Si-O-Si subit une diminution de I'cedde 2° pour le verre CJ1 et 1,5°
pour CJ3, caracteéristique d’une dépolymérisationfiomée par I'évolution des espéces
Qn. En realisant des cascades de déplacements, mous @&galement constaté une
augmentation du nombre d’oxygénes non pontants (NBOde celui de B(lll) au
détriment du nombre de B(IV), indiqguant une augragoh de la dépolymérisation des
verres en parfait accord avec les données expéaesnL’incorporation de TR dans les
verres simplifiés entraine principalement la déanigation du réseau vitreux, impliquant
une diminution d’angle plus faible pour des dos@smantation croissantes et inhibent

ainsi le gonflement.

Pour étudier I'environnement des actinides minervslents dans les verres de

stockage nucléaires, nous avons simulé ces élérpantiincorporation de terres rares
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trivalentes (Nd" ou Ed"). Nous avons privilégié I'europium comme sondeicttirale
luminescente fluorescente plutét que le néodymeénsreensible et plus délicat a étudier.
Deux environnements de I'europium ont ainsi pu @&rminés dans les trois verres non
implantés. A l'aide du calcul des parametres danghde ligand, nous avons aussi pu
identifier de maniére précise le premier type diemnement comme étant silicaté.
L’attribution du deuxiéme environnement a été plléicate a partir des spectres
expérimentaux, mais résolue par les calculs de rdinse moléculaire. Ce deuxiéme
environnement a été ainsi attribué a un site ratdore, I'aluminium ne semblant pas
s’insérer plus particulierement dans cet envirorgl®mEn ce qui concerne les verres
implantés, aucun changement de nature des enviremie locaux n'a été noté
expérimentalement ou théoriquement. Il est cepdrajgmaru que le rapport d’asymétrie
issu des spectres d’émission de l'europium augritestnsiblement avec la dose
d’'implantation, augmentation caractéristique d’whigtorsion de plus en plus forte des
sites.

A partir des positions atomiques issues des simakst nous avons pu calculer
les probabilités de transitions radiatives et aimsionstruire les spectres d’émission
théoriques de Efi Le bon accord entre les spectres simulés et ixpétaux a permis
de valider la méthode de simulation. Nous avonsleégent construit les spectres
d’émission relatifs aux deux environnements surspectre d’émission global afin
d’apprécier la prépondérance d’une contributionl'switre. Enfin, la bonne concordance
entre la distance Eu-O obtenue par simulation k¢ obtenue par EXAFS constitue un

argument supplémentaire en faveur de la validate®nos calculs.

A notre connaissance, il n’existe aucune autree2tunhulti approches » associant
des données de photoluminescence expérimentalesnatées dans le domaine des

matrices vitreuses de stockage.
Dans un travail ultérieur, il serait intéressant ammpléter nos résultats par
I'évaluation des modifications structurales d’'unreeen milieu actif par des mesures de

spectroscopie Raman. En effet, malgré l'utilisatcmurante des implantations ioniques
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pour reproduire les effets des désintégratiorsgriit désormais pertinent d’appréhender

directement les effets de la radioactivité sur &ériau.

Concernant les simulations, il serait par ailldntéressant de mener un calcul de
cascades de déplacements a son terme afin quegfatité de la boite de simulation ait
subit les effets des atomes d’uranium pour compprécisément cette méthode avec

celle consistant a faire varier la vitesse de trengns le calcul de la structure.

Enfin, une étude approfondie sur le verre R7T7 ipamadispensable. La
simplification de ce verre est obligatoire pour goendre les phénomenes liés aux
oxydes majeurs, mais l'incorporation d’'oxydes séppntaires en moindre quantité
influe tres probablement sur I'ensemble des résul@btenus dans les matrices

simplifiées borosilicatées ainsi que sur le comgrognt a long terme du verre R7T7.
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Annexe 1 : Les déchets nucléaires

En France, environ 85% du volume annuel des dédiagisactifs a pour origine la
production d’électricité : fonctionnement des calets électronucléaires, fabrication des
combustibles nucléaires. Les 15% restant proviednessentiellement des industries non
nucléaires : hopitaux, usines d’engrais phosphaiés/ersité/recherche et armement
militaire nucléaire. La grande majorité de ces a@éxhiessemble aux déchets communs
tels que les outils, les gants, les flacons, diwesgériaux... Leur particularité tient au fait
gu’ils contiennent des éléments radioactifs donttdaeur est trop importante pour
autoriser un traitement traditionnel ou un rejengddenvironnement (cas des terres ou
des gravats contaminés). Compte tenu du risque lfgmuironnement et pour 'homme,
il est nécessaire de mettre en place une gestidicylgre et tres contrblée de leur
devenir. Les combustibles usés des centrales rngdéproduisent seulement 3% de
déchets ultimes non recyclables, le reste étantroéiuit dans le cycle nucléaire apres
recyclage principalement sous forme d’oxydes MOXl@nges d’oxydes de plutonium

et d’'uranium).

Les déchets

Les déchets radioactifs ne présentent pas tounéeases risques : ils sont plus ou moins
radioactifs en fonction de I'intensité des rayoneats ionisants qu’ils émettent et de la
nature de ces rayonnements, 3, v,...). On les distingue aussi par leur période
radioactive qui peut varier de quelques annéesijges millions d’années. En fonction
de ces deux criteres, 'ANDRA (Agence Nationale pda gestion des Déchets
Radioactifs) a classifié ces déchets radioactifguetre grandes familles:

- Les déchets de trés faible activité, notés TFA (108 Bg/g pendant
quelques années): ils proviennent principalementélmantelement des
installations nucléaires ou des sites industrigiisspnt amenés a utiliser
des substances faiblement radioactives. Il s’agit gxemple de bétons,
plastiques, gravats, ferrailles... La radioactivie cks déchets est trés

by

léegerement supérieure a la radioactivité nature@es déchets sont
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Annexe 1 : les déchets nucléaires

conditionnés dans des flts spéciaux (béton, bituehegtockés dans le
centre de stockage des déchets TFA a Morvilliers.

- Les déchets de faible (FA) ou moyenne activité (MAj)e courte (c'est-a-
dire ayant une peériode de demi-vie inférieure aaBB). Leur niveau
d’activité (inférieur a 3700 Bg/g) sera devenu canaple a celui de la
radioactivité naturelle dans moins de 300 ans. d@&hets représentent
pres de 90 % du volume total de déchets radioadisfgroviennent pour
I'essentiel du fonctionnement courant des instaltet nucléaires (filtres,
gants, etc.), des laboratoires de recherche etdidess utilisateurs de
radioéléments.

- Les déchets radiféres et graphites représentedéldsets de faible activité
a vie longue. Les déchets radiferes sont issugaiternent du minerai
d'uranium ou d'objets contenant du radon. Les deéchgraphites
proviennent des premiéres centrales nucléairesbloes de graphite, en
ralentissant les neutrons émis par les réactionanes, contribuaient au
bon refroidissement du réacteur.

- La derniéere catégorie de déchets contient les decteeforte et moyenne
activité a vie longue (respectivement notés FAVIM&VL). Ces déchets
ont une décroissance radioactive qui peut allerqdelques centaines
d’années a quelques millions d’années. lls sonisigdes combustibles
usés des centrales nucléaires, des centres dedleehe lls contiennent
95 % de la radioactivité totale (rayonnemantg, y) mais ne représentent

que 3 % du volume de déchets radioactifs en Ffance

Le retraitement des déchets
Le retraitement consiste a récupérer une partieodebustible usé (figure 80) comme le

plutonium et I'uranium et a trier les déchets radidfs non recyclables. La France, la

8 A titre de comparaison, la quantité annuelle dehdts industriels produit par habitant en Franteles
2500 kg (dont 100 kg de déchets toxiques) contiey kenviron de déchets radioactifs. Dans ce kilo,
seulement 10 g sont des déchets de types MAVL OULFA
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Grande-Bretagne, la Russie et le Japon ont faihééx d’avoir une usine de retraitement
a l'inverse des Etats-Unis ou de la Suéde qui pté pour un stockage du combustible
use juste apres sa sortie du réacteur. Le prodds& pour le traitement du combustible
usé est le procédé PUREX (Plutonium Uranium Refinty Extraction). Apres une
période de refroidissement, les crayons de coniilastiusés sont dissous dans une
solution acide qui laisse intact les éléments rigteds. Aprés plusieurs traitements
chimiques, le plutonium et 'uranium (96 % de I'entble) peuvent étre séparés des
produits de fission (PF) et des autres actiffidee plutonium et 'uranium sont alors
reconvertis en un nouveau combustible composé migilange d’'oxydes de plutonium et
d’uranium - I'uranium pouvant étre enrichi une nell& fois. Les produits de fission sont
alors intégrés dans des verres spécifiques (edtifin) puis stockés comme déchets

nucléaires ultimes.

Np 0,43

Pu 10 Kr, Xe 6,0 Ru, Rh, Pd 0,86

Am 0,38 Cs,Rb 3.1 Ag, Cd,

cm 0,042 Sr, Ba 2.5 In, Sn, Sh 0,25
Y,La 1.7 Autres
Zr 3.7 Ce 2,5
Se, Te 0,56 Pr 1,2
Mo 3,5 Nd 4,2
| 0,23 Sm 0,82
Tc 0,23 Eu 0,15

Source : CNE

Figure 80. Masse des principaux éléments conteans lés combustibles usés
(en kg/tonne de combustible REP 1300, apres 3amnsfrbidissement)

Source : Mémento sur I'énergie - Edition 2006 - CEA

La gestion des déchets radioactifs a vie longue
La gestion des déchets nucléaires est devenue jeu émportant tant au niveau
scientifique que social. Les déchets nucléaires mamsidérés par les Frangais comme un

risque de pollution important pour I'environnemeBn France, la loi Bataille du 30

% Les actinides sont les produits issus de ladusyinthése par absorption de neutrons.
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Annexe 1 : les déchets nucléaires

décembre 1991 a défini trois axes majeurs de rebhsr la séparation et la
transmutation des déchets, le stockage en formatiéologique profonde, le
conditionnement et I'entreposage de longue duréteCoi donnait un délai de 15 ans
pour explorer les solutions a ces 3 axes. La loR8uyuin 2006 relative a la gestion
durable des matieres et déchets radioactifs acéé& wuite a la remise du rapport de la loi
Bataille a Il'assemblée nationale. Cette loi présentois axes de recherche
complémentaires a la loi Bataille : le premier gp@rte sur la transmutation et la
séparation des éléments radioactifs a vie longee des perspectives industrielles pour
2012. Le deuxieme préconise le stockage réversiblsite géologique profond avec un
choix du site prévu au plus tard pour 2015 et ungenen exploitation pour 2025.
L’entreposage constitue 1e®™ axe de cette loi et prévoit des modifications des
installations existantes (quantités et durées tBeosage) ou des créations de nouveaux
sites d’entreposage d’ici a 2015.

La solution retenue actuellement pour le stocl@egdéchets a vie longue (PF +
actinides mineurs) est la vitrification. Ce procédété développé au CEA de Marcoule a
partir de 1978. Il a été ensuite transféré en 1@&% I'atelier de vitrification R7 puis
dans l'atelier T7 en 1991 situés a la Hague. Leevebtenu par ce procédé est appelé du
nom de ces deux ateliers: R7T7. Son homologue awtif est communément appelé
SON 68. Le procédé de vitrification consiste toabdrd a introduire une solution de PF
dans un calcinateur qui permet la décompositionnitegtes en oxydes. Ces oxydes sont
ensuite introduits avec de la fritte de verre dansfour a fusion par induction. Le
mélange est porté a 1150°C puis affiné pendanthauites. Il est ensuite coulé dans des
containers en acier inoxydable de 150 L. Ce veasrgient actuellement 12 % d’éléments
radioactifs (dont 0.85 % d’actinides), des étudest n cours afin d’augmenter les
quantités de PF et d’actinides mineurs introddass le verre.
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Annexe 2 : La dynamique moléculaire

La modélisation par dynamique moléculaire de sysgeratomiques constitue une
méthode complémentaire de I'expérience pour la céhgnsion du comportement des
matériaux. En effet, elle permet de faire un lietre la structure microscopique et les
propriétés macroscopiques de ces matériaux. Lantigo@ moléculaire, en modélisant
les forces qui s’exercent sur les atomes, permetetkerminer les évolutions temporelles
des positions atomiques a l'intérieur de la bo@esisnulation. Elle repose sur le principe
suivant: a partir d'un modele décrivant les intdans entres atomes et d'une
configuration initiale deN atomes, il est possible, en résolvant les équatidn
mouvement, de connaitre a n'importe quel instdatposition exacte de tous les atomes
de la boite de simulation. La dynamique moléculdimane donc accés non seulement
aux propriétés statiques du systeme, mais aussipaapriétés dynamiques puisque
I'évolution temporelle du systéme est entieremesgtedninée. Néanmoins, il est
nécessaire de confronter les résultats obtenusdpaamique moléculaire avec les
données expérimentales puisque le modeéle théoridae départ n’est qu'une
représentation approximative du monde physique (téeltation du nombre d’atomes

dans la cellule de simulation, approximation desde d’interactions interatomiques...).

Les équations du mouvement

Les simulations de dynamique moléculaire consisgntésoudre les équations du
mouvement (loi de Newton) d’un ensemble d’atomdsqgaostituent un milieu donné. Ce
milieu peut-étre solide, liquide ou gazeux.

Considérons un ensemble Meatomed dont les positions par rapport a l'origine
d’'un repére arbitraire sont notégs Le principe fondamental de la dynamique permet
d’écrire pour une particulie:

(A.20)
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Annexe 2 : La dynamique moléculaire

oum est la masse de la particuletf; la force, dérivant d’'un potentiel, qui s’exerce sur
cette particule. Nous reviendrons sur la forme atemtiel dans le paragraphe suivant.

La résolution de ce systeme N équations permet d’obtenir la position des
particules a tout moment dans le systeme étudi@xiBte plusieurs algorithmes de
résolution qui permettent d’avoir une précisionspu moins bonne de la valeur des
forces. Néanmoins l'estimation des forces d'intBoacest la partie la plus couteuse en
tant de calcul. En régle général (ce sera le cas da travail), I'algorithme utilisé et
I'algorithme de Verlet qui permet d’avoir une borstabilité et une bonne précision tout
en conservant un temps de calcul raisonnable dlegd ne sont estimées qu’une seule
fois par pas de temps) [1]. Connaissant la positiih d’'un atome a linstant, il est

possible alors de déterminer sa position a l'instanc :
f (t"'&): f (t)+Vi (t)d’ A.21)

C’est une méthode du troisieme ordre qui utilisectambinaison de deux

développement de Taylortar & ett— & de la position de la particuie

rt+a&)=r(t)+dy, (t)+% f (t)+%3b,(t)+0(d4), (A.22)
ri(t—d)=ri(t)—5[.vi(t)+% 10)- 2 b0)+ola?). (A23)

ou v est la vitesse de la particule. En additionnase&lguations (A.22) et (A.23), on peut

exprimer la position a l'instartt+ & en fonction de la position a l'instant & :
2
rt+d&)=2r(t)-r (t—d)+% fi(t)+0(d4), (A.24)

Comme on peut le remarquer, cette expression penplétement intégrer les équations
du mouvement sans avoir recourt aux vitesses peidtaccélération est donnée
directement par les forcds Néanmoins, en soustrayant les équations (A.2@).28), il
est possible d’obtenir I'expression de la vitesskoadre 3 afin de calculer I'énergie
cinétique du systéme :

v ('f):%[ri (t+a&)-r(t-a)+o(a), (A.25)
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La particularité de I'algorithme de Verlet est diom peut connaitre la vitesse a I'instant
uniqguement si I'on connait la position a I'instantvant.
Enfin, en associant les équations (A.24) et (A.Bbposition a l'instant + & est

alors connue uniquement en fonction des parametestvi(t) a I'ordre 2 :

r(t+a&)=r(t)- v, (t)+% f(t), (A.26)

Potentiels d’interactions et forces

Comme nous l'avons vu au précédent paragraphegti&rdination des trajectoires des
particules nécessite la connaissance des forceteidctions qui dérivent des potentiels.
La forcef; exercée par la particujesur la particule separées par une distamges’écrit

sous la forme :
f; (rij ): —Uy; (rij )' (A-27)

ouvj est le potentiel engendrant la force entre lex geauticules et;.

Les premieres simulations de dynamique moléculaingé été réalisées par
Rahmanet al. [2] dans le cadre de l'étude de verres Bdfe potentiel utilisé est un
potentiel dit a deux corps qui ne dépend que disstance entre deux atomes : il contient
un terme de répulsion coulombienne, un terme deils@&m exponentielle et des
corrections d'ordres supérieurs. Ce potentiel egt bdapté pour reproduire la structure
du silicium dans les verres de silice [3]. Néanmpiih est nécessaire d’introduire un
terme a trois corps pour éviter une distributiors @dmgles Si-O-Si trop large et la
présence de silicium avec 5 voisins oxygene.

En ce qui concerne ce travail, nous avons utilis@otentiel de type Born-Mayer-
Huggins pour la partie interactions a deux corp2@\et un terme a trois corps (A.29)

afin de prendre en compte les variations d’angteeaatomes.

r.) .9 € C.D (A.28)
U r.)=Aexg -+ |[+——erfdar, |-—+—,
(2 corps)( ij ) F{ p] 4 morij C( ij ) rije rijg
A.29
U(S corps) (rij ’ rik ’ ejik ) = /].GX[{ r J_/r + rk J: r J'(Cosejik - COS00 )2 ! ( )
ij c i c
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ourj etry sont les distances interatomiqugset g; les chargesy une constante &,
I'angle formé par un triplet d'atomegs-k ; les parametres ajustabl&sD, C, p, 1 ety ne
dépendent seulement que de la nature des atoméguégC, D sont nuls mis a part
pour les interactions de type Na-O, Ca-O et Eu-€% \aleurs non-nulles permettent une
meilleure corrélation (pour des valeursrdeférieures a 1A) entre les potentiels simulés
et la réalité en introduisant des termes erf -dtrl/f. Dans I'équation (A.28), le terme

erfc(x) permet de pondérer l'interaction coulombiennergle distance :

erfo(x) = % _[:o edx, (A.30)

La résolution de I'équation (A.28) est possible agpliquant la méthode de la
sommation d’Ewald. Dans cette technique, nous dénsions que la cellule simulée est
la cellule unitaire centrale d’'un réseau infini clearges ponctuelles. La formule de la
densité de charge exprimée par I'équation (A.3fllésomposée en deux distributions de

charges complémentairgsetp, exprimées en fonction d’'une distributid(r).

pl)=Tadl 1), (s
pl(r)zizqi[a_(r _ri)_d(r - )]’ (A.32)
)= S aldlr-1)-1v]. 39

Cette distribution de chargi{r) est choisie de maniere a avoir une symétrie spheyi
une portée limitée ainsi qu’'une intégrale sur tmgpace égale a 1. En général, le choix
se porte sur une distribution gaussienne de tfre=A.exp(-K.r) (avec A et K des
constantes) dans le cas de la sommation d’Ewaldidixieme terme de; symbolise
autour de chaque charge une distribution gaussideneharges de signe opposé a la
charge centrale écrantant ainsi ses interactioaspremier terme dg, représente la
méme distribution que précédemment mais avec leengdgme que la charge centrale. Le
second terme correspond & une distribution unifateneharge opposée qui agit dans tout
le volumeV de la cellule. Les distributions etp, se compensent mutuellement. Cette
astuce mathématique permet d’avoir une convergeapgde des deux potentiels
correspondant aux distributiops et p, selon I'équation de Poisson. La force dérivant du

potentiel total i+ v,) (cf. €g. (A.27)) est obtenue en réalisant la sation discréte du
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gradient du potentiel total sur tous les atomesn Aé limiter le temps de calcul de ces
forces, il faut faire intervenir un rayon de coupur.) dans I'espace réel ainsi qu'une
valeur seuil maximalek) dans I'espace réciproque. Ces deux paramétresdépt de la

maniére dont I'équation (A.30) tend vers zéro.

Conditions aux limites

Les simulations de dynamique moléculaire sont gdegrent réalisées avec des systémes
contenant quelques milliers d’atomes (dans notse 8800 atomes). Les effets de bord
sont alors trés importants dans ces petits systemgsuvent modifier trés fortement les
propriétés étudiés du matériau massif. La solutierce probléme consiste a supprimer
tous les surfaces de la cellule de simulation elsant les conditions aux limites
périodiques : tout atome qui sort de la boite ppoale (boite centrale grise sur la figure
81) au cours de son mouvement est immédiatemerglaeén par son image issu de la
cellule adjacente au coté opposé d'ou il est s@étte méthode est néanmoins tres
couteuse en temps de calcul : il est nécessaivaldér toutes les distances entre chacun
des atomes pour savoir si ces atomes interagisse#gmble. Pour un systémeNa
atomes, cela correspondN& calculs, ce qui peut entrainer des temps de calssgz

importants. Par conséquent, la méthode de Queettigdc[4] est souvent utilisée.

Cette technique consiste a diviser la boite de Isition en petites cellules. Pour
un pas de simulation donné, une liste d’'atomesrégt dans chacune des sous-cellules.
Les sous-cellules contenant des atomes correspbadanmiterer;;<r . sont sélectionnees.

Il ne reste alors qu’a évaluer les distances digtemei étudié et les atomgsde ces
sous-cellules. Cette méthode réclame seuleMaratculs. Il suffit alors pour chaque pas

de simulation de répéter cette opération.
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Figure 81: Conditions aux limites périodiques di@nsas d'une cellule de simulation 2D
La cellule grisée au centre est la cellule simuEautres étant des répliques identiques a haigre afin

d’avoir un nombre constant d’atomes a l'intérieara cellule grise.

Configuration initiale, température, pression et eergie

La génération de la configuration initiale est impote et délicate : si on part d’'un
systeme qui est trop éloigné d'un systéme a I'émei] on peut arriver a des forces
d’interactions beaucoup trop élevées. En régle rgéméla production d’'un systeme
amorphe a pour origine la fonte d’'un matériau allist & haute température puis une
trempe thermique jusqu’a la température désiréenéh une relaxation a température
constante pour éliminer les contraintes résidueléats le matériau.

La configuration initiale est souvent un peu élégndu systéme a I'équilibre
induisant alors un surplus d’énergie potentiellé gt rapidement converti en énergie
cinétigue avec augmentation de la température dteswe. |l faut alors ajouter un
mécanisme capable de corriger cette augmentatiderdpérature dans le matériau : la
solution est d'introduire un facteur correctif auitesses. Ce facteur ne dépend que de la
température finale désirée avant la trempe theren@ude I'énergie cinétique instantanée

du systéme. Ainsi, Il est possible de faire terldraystéme vers la température voulue
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apres quelgues milliers de pas. Cette étape d&a@alans le systeme microcanonique,
c’est-a-dire a nombre de particules, volume etgiadotale constants (ensembl¥E).

Aprés stabilisation du systeme a haute tempérgamge 4000 et 6000 K dans
notre cas), une trempe thermique est réalisée ‘Rusgtempérature ambiante (300 K). La
trempe se compose d'une succession de thermatisatei de relaxations. Les
thermalisations sont réalisées dans I'ensemblemibdynamiqueNVT (nombre de
particules, volume et température constants) tagdes les relaxations sont effectuées
dans I'ensemble microcanonique.

Apres cette trempe, une relaxation de quelquesiensillde pas est faite a
température ambiante afin d’éliminer les contrantésiduelles dans le matériau. Un
ajustement sur le volume est alors nécessairedaitenir des différences de pressions
proche de zéro entre la boite de simulation ettdieur. Nous obtenons alors la
configuration atomique du systeme simulé. La figB2erésume les grandes étapes d’un
calcul de dynamique moléculaire pour la simulatdam verre.
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ETAPE 1
Configuration initiale
| Définitions de : >
| e lataille de la boite de simulatior
* Nombre de sous-cellules
* Potentiels

v

ETAPE 2
Equilibre a haute
température

(systéeme NVE)

Modification

des parametres des potenti

d’'interaction

Y
o ETAPE 3
Modification Trempe thermique A

de la taille de la boite | (Systémes NVE+NVT),
de simulatio p ¢ N

ETAPE 4

Relaxation &
| Température ambiante
NON
Y
ETAPE 5 ] oul [ ETAPE 6
Analyse des paramétre > Analyse de la configuration
Pression équilibrée ?T en accord avec I'expérience *

Ooul

ETAPE 7
Obtention des position

atomiques

Figure 82 : Les grandes étapes dans un calculmindgue moléculaire pour la simulation d’un verre

Notons que la température a l'instaesst donnée par la relation suivante :

T()= 2 E() (.30

ol ks = 1,3806503 x 13 nf kg s° K est la constante de Boltzmari(t) I'énergie

cinétique du systéme M atomes a l'instant obtenue a partir de I'accélération calculée

(r(t):
E0)=3 2m ), (A.35)

La pression instantand®(t) de la boite est donnée d’apres Sprik [1] par Fegpion

suivante :
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P(t)=%Ec(t)+%<gri.fi>, (A.36)

our; etf; sont respectivement la position et la somme diex$ exercées sur I'atorne/

est le volume total de la boite de simulation.
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Annexe 3 : Les verres borosilicatés et

le modéle de Yun et Bray

Yun et Bray ont utilisé la RMN du boré'B) pour expliciter la structure vitreuse des
verres ternaires borosilicates de sodium en détexmbile rapport entre les unités B&
BOs [1, 2]. Leur modéle permet de décrire I'évolutibmla structure du verre en fonction
de deux rapports molaires : R=I0dB,03; et K=SiG/B,0s3 (figure 83).

1.0
B K = [8i02])/[B20s]
0.8
0.61
Ny = K=3
0.4 K=2
K=1
= K=05
K=0
0.2r
[ ] 1 1 1 1

0.4 0.2 1.2 1.6 2.0 24
R= [Na0)/[B203]
Figure 83 : Fraction de bores tétracoordonng} €N fonction des rapports R et K [3] pour desezde
type SiQ-B,03;-N&0.

Leur modéle propose de classer les atomes de hareoedinences 3 et 4 selon plusieurs
groupements :
- NaBSiO0: unité de type reedmergnérite (Nag%). L'atome de bore

est ici tétracoordonné et a 4 tétraédres, $@nme plus proches voisins.
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- NaB4O7: unité diborate de type borax #ByOs(OH),]-8H,0)
déshydraté. Deux des atomes de bore sont en ceowdird, les autres
sont reliés a 3 oxygenes non pontants.

- Na&B306 : unité metaborate. Tous les atomes de bore antoardinence
de 3.

- NaBQG; : unité borate isolée. Le bore est ici tétraconrsn

- Na&B,Si,Os : unité de type damburite (CgBiOy),).

Dans les paragraphes qui vont suivre, nous appe#el, la fraction de bore en
coordinence 3, B, celle des atomes de bore tricoordonnés antisignés comportant

un ou deux oxygenes non pontants gtdelle correspondant aux bores tétracoordonnés.

Pour K<8 et R<0,5
Les ions Na sont préférentiellement attirés par le réseau tboriae verre peut-étre
considéré comme un réseau de silice pure (pas gémes non pontants) dans lequel est

dilué un réseau d'unités diborates,¥R et N=1-R)

Pour K<8 et 0,5<R<Rnax

Rmax €st défini comme : R,=K/16+0,5. Le réseau boraté est alors composé téd'sini
reedmergnérites, diborates et de type damburigs :uhités diborates sont peu a peu
détruites pour devenir des groupements, B@ vont ainsi pouvoir se lier a des tétraédres

de SiQ pour former des unités de type reedmergnérite.

Pour K<8 et Rnax<R<0,5+K/4
N4 reste constant (Ry). Il y aura création d’oxygenes non pontants sarsliliciums des
unités reedmergnérites car le sodium en excesass@cié aux tétraédres iffar ces

oXygéenes.
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Pour K<8 et 0,5+K/4<R<2+K
'y a création de bores trigonaux asymétriques qarmettent de compenser
'augmentation de la teneur en sodium. Ces atonge®ate contiennent un ou deux

oxygenes non-pontants. Les unités de type & alors completement disparues.

Pour K>8
Dans ce cas, tous les atomes de bore se retrowsa@atinence 4 dans des unités de type

reedmergnérite. (I&R)

Bien que le modele de Yun et Bray soit tres utiéséelativement simple, il faut
néanmoins prendre en considération que certainesitédns structurales ne sont pas
décrites de fagcon totalement exactes par le modi#eeffet, selon Bunkeet al, la
coexistence d’oxygenes non-pontants et d’espéceseBtOpossible pour des teneurs en
sodium inférieures a celles prédites [4]. Dansae d'un verre ternaire, Pucket al. ont
montré que la création d’oxygéne non-pontants conoee partir d'une valeur=0,5

grace a l'analyse de I'environnement local de Ibgimm trivalent [5].

Conclusion

Pour résumer trés simplement, lorsqR0,5 tous les ions sodium servent a créer des
bores tétracoordonnés quelle que soit la teneuBi® Le sodium a alors un rble de
compensateur de charge. P&0,5 les sodiums en excés servent alors a former des
oXygenes non pontants en cassant des liaisonsSbieQ-des liaisons Si-O-B. La fraction

d’ions sodium liés aux NBO est alors égal®e0,5)/R
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Abstract

Simplified nuclear borosilicate glasses doped with rare-earth elements were irradiated by gold ions. Thanks to fluores-
cence line narrowing spectroscopy (selective excitated photoluminescence), two major Eu®" sites distributions were
identified in the case of pre-irradiated samples due to the splitting of the Dy — ’F; transition triplet. Evolution of euro-
pium ion environments under irradiation in these glasses was studied by non-selective microluminescence at room temper-
ature. As well, spectroscopic studies demonstrated strong broadening in the distribution of the rare-earth environment for
increasing irradiation doses. Determination of the luminescence asymmetric ratio allowed us to conclude that the symme-
try of the sites is lowered by high energy nuclear deposits. Environment modifications under irradiation are attributed to a
site distribution enlargement within the same two site distributions, a silicate and a borate one, and to lower symmetry

mean sites.
© 2007 Elsevier B.V. All rights reserved.

PACS: 78.60.—b; 32.50.+d; 61.80.—x

1. Introduction

In France, the high activity wastes, stemming
from the reprocessing of the irradiated nuclear fuels,
are confined in a borosilicate glass called R7T7. The
prediction of the long-term behaviour of this glass is
then essential. For that purpose, simplified glasses
are irradiated with multienergy Au ions to simulate
the consequences of alpha decay.

* Corresponding author. Tel.: +33 4 72 44 82 21; fax: +33 4 72
44 84 32.
E-mail address: jdebonfils@pcml.univ-lyonl.fr (J. de Bonfils).

Several Raman studies have shown that the med-
ium range order structure is very sensitive to irradi-
ation. For instance the Si—O-Si bending band
located at 495 cm ™! shifts for different glasses under
neutrons [1], electrons [2] or heavy ions irradiations
[3]. For increasing Au implantation doses, a pro-
gressive shift is observed towards the high wave-
numbers of the vibrational band located at
495 cm™', corresponding to an average Si-O-Si
bond angle reduction as well as a reduction in the
rings average size [2]. This angle decrease is charac-
teristic of a densification of the glassy network.
Despite this medium range densification, nothing

0022-3115/$ - see front matter © 2007 Elsevier B.V. All rights reserved.

doi:10.1016/j.jnucmat.2007.01.101
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Table 1
Glasses composition (fractions of oxides are in molar percent)
5102 NaQO B203 A1203 CaO Zr02 EU203
CJ1 Eu*" 67.09 14.08 17.83 - - - 1.00
CJ3 Eu*t 60.55 12.72 16.13 3.85 5.75 - 1.00
CJ7 Ev** 63.13 13.26 16.81 4.01 - 1.79 1.00
is known yet on the rare-earth elements local envi- Table 2 -
ronment which can be related to glass aging. Irradiation conditions
In order to understand the structure in a small Ton E(MeV)  Nuclear Electronic
range order in nuclear waste glasses, simplified ﬂuefjge (C‘llmula“"e el‘(leilgy 73 el‘(‘e{/gy N
glasses were doped with Eu*" (Table 1). As a matter (em ) - values) (ke leg ) (ke szo )
of fact, europium has the same structural properties F2 ?é x %812 ; S 5.0x10 1.7x10
than minor actinides, especially americium which is 4'2§ 02 7
an electronic analogue of europium, with respect to > o "
the vitreous matrix. Moreover, thanks to its spectro- 4 ?;‘i 1812 ; 5 2.0>10 6.810
scopic pri)pertki)es, Eu®" ;an be used as a1 1luminescent L7x108 7
structural probe [4,5]. This setting-up allows to sim-
p [4.5] &-up F6  46x10% 1 3.8x 102" 1.3x10%

ulate the actinides radiations in the active glass.

2. Experimental
2.1. Samples preparation

Samples were prepared in a Pt crucible by fusion
of a mixture of oxide around 1775 K during 3 h (see
Table 1 for compositions). Annealing was realized
in hot graphite moulds around 865 K during 1 h.
Glasses were cut in 2-3 mm thick sections and pol-
ished on both sides. Alpha decay damages were sim-
ulated by external irradiation of non-radioactive
glasses by gold ions [6]. Energy and fluence were
selected to investigate the effects of electronic and
nuclear processes over dose ranges comparable to
those obtained in actinide-doped glass. Au irradia-
tions were carried out in the centre of Nuclear
Spectroscopy and Mass Spectroscopy (CSNSM,
Paris XI). Samples were irradiated with multienergy
Au ions to obtain a constant nuclear deposited
energy along a 2 um thick layer at the glass surface
(Table 2). Amounts of irradiation have been chosen
to simulate nuclear deposited energy corresponding
to a-fluences between 8 x 10'® and 1.9 x 10" alpha
disintegrations per gram of glass.

2.2. Experimental setup

Fluorescence Line Narrowing spectra, FLN,
were recorded within an excitation ranged from
570 nm to 580 nm by 0.5 nm step. In order to min-
imize the background due to the thermal lattice

14x10™ 35
3.2x 10" 7

vibrations, samples were cooled at liquid nitrogen
temperature (77 K). Such selective excitations were
realized with a pulsed dyed laser (LUMONICS
Hyper-Dye 300 with Rhodamine 590) pumped by
an Excimer laser (LUMONICS Excimer-500 at
308 nm, pulse duration: 10 ns with a 0.1 cm~" spec-
tral width, energy pulse: around 30 mJ). Lumines-
cence signal was collected through a x100
Olympus objective and then sent into a 1200
grooves per mm grating (ORIEL Multispec) thanks
to an optical fibre. Data were monitored with an
intensified CCD (ORIEL Instaspec V) cooled by
Peltier effect. This method consists in a selective
excitation in the range of the D, — 'F, transition.
For each excitation wavelength, only a few specific
set of Eu'" sites (i.e. the same local environment)
are sensitive to the excitation and produce a lumi-
nescence signal specific to their own environment.
By selecting precisely the excitation, it becomes pos-
sible to collect the signal of all the different sets of
sites separately.

Non-selective microluminescence spectra have
been recorded at room temperature on a microspec-
trometer Renishaw RM1000 with a 1800 grooves
per mm grating. The 514 nm Ar laser (Spectra
Physic — 75 mW) was focused on the sample through
a x100 Olympus objective. The luminescence signal
was collected, through the same objective and a
10 pum slit, in a CCD cooled by Peltier effect. By this
way, one can work in a confocal mode which
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enables us to work in the 2 pm thick irradiated layer
[3]. The spectra are built with 20 s integration time
for each point.

For the two analysis methods, all the data were
analysed with GRAMS software. Deconvolutions
of FLN and microluminescence spectra and the
areas calculation were processed with the Leven-
berg-Marquadt method [7] coupled with Gaussian
functions.

3. Results and discussion
3.1. Fluorescence line narrowing spectroscopy

Fluorescence line narrowing spectra were ob-
tained by tuning the dye laser over the energy range
of the °Dy — "F, region. The Pucker’s procedure [8]
is adopted and the well defined Dy — F transition
in which the Stark sub levels are split into three com-
ponents (2J + 1), is then studied. The Dy — 'F,
transition could be also used as reported by Brecher
and Riseberg [9] but unfortunately showed a lower
resolution. For the following discussion, only the
"F, Stark sub-levels are considered.

Fig. 1 shows the site-selective emission spectrum
of the °Dy — 'F, transition at 77 K as a function of
the energy for a 577.5 nm excitation. The emission
spectra were deconvoluted into six Gaussian com-
ponents which is an evidence for two major sites dis-
tributions in this glass. Same results are obtained for
CJ3 and CJ7 samples. The assignment of Stark com-
ponents (&g,é_,e4+) 1s discussed in the work of
Pucker et al. [8]. For each excitation wavelength,
the six Stark components positions are recorded.

3.2. The ligand field parameter B,: calculation
and use

The C,, symmetry is retained for the ligand-field
calculation because it is the highest symmetry which
allows full splitting of ’F; and "F, states of Eu®". To
compare our results to data in the literature, the
definition of an average ligand-field parameter [10]
is used. This parameter, called B,, is related to the
crystal field parameters B,y and By, (Eq. (1)).

By = 5 x (E(.so) _ E(7F|)),

10 5v6
%E(ﬁi) :FTE

By =/ (Bx)® + 2(Bn)*.

(F) i%E(SO)’ (1)

By ==

0.6 4
XON()

Normalized intensity

(1T [
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562 584 586 588 590 592 594 596 598 600 602
Wavelength (nm)

Fig. 1. Eu*" emission spectrum of the Dy — ’F, in CJ1. The
spectrum was deconvoluted with a six Gaussian-profile compo-
nents fit and can be related to two triplet identified as I and II.
These triplets corresponding to two major distribution Eu*" sites.
Experiment was realized at 77K wunder a 577.5nm laser
excitation at 77 K. Solid line is experimental data. Deconvolution
curves are in dotted lines. Result of the fit is in dashed line.

E('F)) is the barycentre of the 'F; triplet. B, is
expressed as a function of B,y and B,,. E(gy) and
E(ey) are the positions of the stark sub-levels. B,
values have been calculated for the two triplets of
each spectrum and thus for all the three non-irradi-
ated samples. The B, parameter is then compared
with values issues from the literature. In the case
of CJ1, the two site distributions have been identi-
fied as follows (Fig. 2): the first environment is a
silicate-rich one and the second is a borate-rich
environment [5]. For the 5-oxides glasses, CJ3 and
CJ7, a silicate-rich environment and a mixed alumi-
nate—borate-rich one are found. This result is con-
sistent with recent work using Fluorescence Line
Narrowing [4], where authors make the hypothesis
of a two sites distribution for europium in the
French non-active nuclear glass (R7T7).

3.3. Irradiation effects

Irradiation effects must be observed only within
the two first micrometers from the surface. Such a
thin probe can be only realized by confocal micro-
luminescence spectroscopy. Emission spectra of
CJ1:Eu®" under Au irradiation were recorded at
room temperature with a 514 nm laser in the 560-
640 nm range (Fig. 3). Transitions D, — 7Fj
(j=0-2) of Eu"® were observed. The °Dy — F,
emission band is centred at 577.3 nm for the non-
irradiated sample. The full-width at half maximum
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Fig. 2. Evolution of the ligand field parameter B, versus
excitation energy in the CJ1:Eu*" glass (this work). B, domains
for various borate and silicate environments are delimited
([9,11)). Each distribution site can be identified to a silicate rich
or a borate rich environment.
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Fig. 3. Effect of gold ions fluences on the evolution of CJ1:Eu*"
emission spectra. Index of the emission bands are mentioned
above them. The value at FO corresponds to the non-irradiated
sample. Spectra were collected under a 514 nm continuous
excitation at room temperature in confocal mode.

(FWHM) is 74, 85 and 93 cm ™', respectively to
CJ3:Eu’", CJ7:Eu*" and CJ1:Eu’" at FO (Fig. 4).
These values are in good agreement with values
obtain previously on Na borosilicate glass [8,11]
(80-94cm™") in regards with decreasing SiO,
amounts. According to Boyer et al. [12], the crystal
field strength and the Eu-O distance decrease with
increasing silica content which is consistent with
our values (SiO, content: CJ1 > CJ7> CJ3). The
Dy — 'F, emission band is also modified under
irradiation. Considering only the Dy — ’F, transi-
tion, the FWHM increases with irradiation doses:

140 -

130 +

70

19 20 3121””"
Log (deposited energy) (keV.cm™)

Fig. 4. Effect of gold ions fluences on the evolution of the full
width at half maximum (FWHM) of the Dy — 'F, emission
band for CJ1, 3, 7:Eu®". The same trend is observed for all
samples. FWHM values were obtained from emission spectra
recorded at room temperature under a 514 continuous excitation
in confocal mode. Non-irradiated samples were arbitrary posi-
tioned at 0 keV cm™>.

values range from 93 cm™' (Fig. 4) for non-irradi-
ated glass to 133 cm™' for the maximum dose in
the case of CJ1:Eu*". Same behaviour is observed
for the others Eu’" doped glasses (Fig. 4). The
asymmetric ratio, As, is defined as the ratio of the
intensity of the >Dy, — 'F, by the intensity of the
Dy — 'F;. The electric dipole transition Dy —
"F, is a hypersensitive transition, i.e. sensitive to
Eu®" second neighbours. This transition intensity
increases with the ligands valence or with decreasing
site symmetry [13]. On the contrary, the intensity
Dy — 'F; magnetic transition is less sensitive to
Eu*" environment and is chosen as reference.
Accordingly the asymmetric ratio roughly increases
for increasing irradiation doses (Table 3). This evo-
lution is characteristic of a site symmetry reduction
[13]. The site distribution for Eu*" is then broader
for high doses and the mean site environment has
evolved to lower symmetry.

Table 3

Asymmetric ratios (—) of Eu®" doped glasses under different
conditions of irradiations (non-irradiated sample is mentioned as
F0’)

Asymmetric CI1:Eu®" CI3:Eu®" CI7:Eu®"
ratios (-)

FO 5.72 5.73 5.73

F2 5.89 5.88 6.04

F4 5.76 5.66 6.46

Fo6 6.25 6.51 6.92
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4. Conclusion

This work demonstrated that Eu®" is a useful
luminescent structural probe to follow the aging of
nuclear waste glasses under irradiations. Using
ligand field parameters obtained from spectroscopy
measurements, it was possible to identify two major
Eu’" site distributions in non-irradiated samples.
The first environment is clearly a silicate-rich one
and the second is either a borate-rich (CJ1), either
an alumino-borate one (CJ3 and CJ7). This result
confirms previous works [4,5] on the French nuclear
glass. Moreover, Eu®" short range environment is
sensitive to glass composition depending mostly of
SiO, content. The asymmetric ratio, As, informed
us that Eu’" environment is drastically modified
under Au implantations. Furthermore, the observed
site symmetry decrease implies that Eu®" evolves to
more complex environments during gold implanta-
tion. Currently, in Fluorescence Line Narrowing
experiment, it is not possible to work in confocal
mode due to experiment restriction (spatial resolu-
tion). Nevertheless, a modification is planed to
provide accurate sites identification in the 2 um
irradiated layers.
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Abstract

Simplified inactive rare-earths doped nuclear watdsses have been obtained by molecular
dynamics (MD) simulation in order to investigate fbcal structure around the rare-earth by
luminescence studies. MD calculations were perfdrmvéh modified Born-Mayer-Huggins
potentials and three body angular terms repreggr@ioaulomb and covalent interactions.
Atomic positions within the glasses are then deteech Simulations of luminescence spectra
were then obtained by calculation of the liganddfiparameters affecting each luminescent
ion. Considering the £ symmetry, it is possible to calculate the radmtitransition
probabilities between the emitter leva, and the splitted receptor levels, (J=0...3) for
each Ed" ion. The simulated emission spectra are obtaiyezbhvolution of all the Elf ions
contributions. A comparison with the experimentatad issue from Fluorescence Line
Narrowing and microluminescence spectroscopieswallio us not only to validate the
simulation of luminescence spectra from simulatadirenments, but also to confirm the
presence and the identification of two major Esites distribution in the nuclear glasses
thanks to spectra-structure correlations.

PACS codes71.15.Pd, 73.61.Jc, 78.55.-m
Keywords :luminescence, Efilocal environment, molecular dynamics simulation

1. Introduction

Rare-earth (RE) doped glasses are well known cateidfor many applications as optical
fibre amplification, upconversion laser and manyeotapplications [1-4]. Eiions are more
particularly used as luminescent probe in nucleaste/glasses [5-8] since Eion acts as an
analogue of minor actinides [9] and are found asofission products in nuclear waste
glasses. In the recent years the use of the maledyhamics (MD) technique has become
very common in glasses studies, especially in #terthination of local structure around rare-
earth [10]. Changes in the local environment of B ions in glasses are known to lead to



strong modifications in optical properties. Lumioesce spectroscopy allows us to follow the
structural modification of the local environmenband the rare-earth but doesn't offer the
knowledge of the structure as MD technique does. gdul of this work is thus to investigate
the EJ* local structure evolution for different inactivémplified nuclear glasses by MD
simulations coupled to emission spectra calculation

2. Methods and techniques

2.1.Generation of simulated emission spectra
The following procedure was used to calculate eiorisspectra of EXl ions in the simulated
borosilicate glasses. The point-charge model isl usedescribe the crystal field where the
atoms of the lattice are represented only by pdiairges. This model is simple and provides
results with quite good accuracy though it negledsie interactions between luminescent
ions and the glassy matrix. These interactionshltiscussed later.

Each luminescent ion is considered as a punchalge positioned at the origin of a
coordinate system. The electrostatic potential tughe surrounding ions considered as
punctual charges can be developed and decomposedés oA, parameters as follows:

q. —.
L (1et(R) (1)
J

Am=—€Q —7
T

where the sum is realized on all the nearby ions (limited wahtat-off radius),lij are the

position vectors (given by MD calculations) ang the effective charges of the atoms.
Effective charges are adjusted following the works of éd@l. [11] for ga, qo, Zhaoet al.

[12] for gz, 0o, Wempleet al.[13] for geca o and Seret al.[14] for gs;, qo, gg andgna. C™

m
are the irreductible spherical tensors. Crystal field parameters are caldutatedhe Anm
values with respect of Eq. (s is a constant determined by the nature of the rare-earth.
Bun = PoAum (2)

Bnm even terms coupled to a Hamiltonian perturbation term are used foegle@eracy lift of
the energy levels. Odd terms lead to the calculation of the tamgitobabilities of dipolar
electric transitions. Thus, we obtained all Stark sublevels endogidse 'Fy to °Fg levels for
each luminescent ion.

Transitions probabilities are given for a luminescentkibwy :

e 3270, n(n2 + 2)2 DE | ~3aDM
ab — 2 Sa +n Sa 3
A<, b 477350 3h [ 9 b b ( )
wherea andb are the emitter and receptor leveds: andS°™ are dipolar electric and dipolar
magnetic strength lines of the radiative transitions. Intensitigaire given by :

lean = F; B aoPxa (4)

whereF; is a scale factor angk .»is the branch ratio.
Convolution of all the calculated intensities for alPEions by lorentzian functions is
realized to obtain the spectral shape of the simulated luminesceruteasp

2.2.Molecular dynamics simulations
Considered glasses were obtained by molecular dynamics simslafioa glasses
compositions are summarized in Table 1 with respect to the exp¢airoees mentioned in
Table 2. The simulated cubic cell contains a total amours,@¥0 atoms. Interactions in
glasses are mainly represented by an association of Born-Mayer-Hpggemsials (Eq. (5))
and a three body angular term (Eq. (6)). These two terms represent respéotivkimb
interactions and covalent interactions [15-17] :
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wherer; andri are the interatomic distanceg,andg; the chargesg a constant an@jx the
angle formed by an atom triplgi-k ; adjustable parameters akeD, C, p, A andy which
depend on the nature of atoms involv€dD are all equal to zero except for Na-O, Ca-O and
Eu-O interactions. Non-zero values for these imtgwas allowed us to obtain better fit of the
potentials with experimental data by introducingr®and 1¢® terms. Complete Ewald sum is
performed to take into account the long range carapbof the Coulomb interactions.

Modelized glasses were prepared by quenching aidligequilibrated at high
temperature between 4,000 and 6,000 K. After stabibn of the liquid at high temperature
(15,000 time steps among a total of 87,000 timpssta time step is equal to 10s), we
proceeded to constant quenching'(1B.s%) until the system reached room temperature.
Finally, a relaxation is performed during 15,00théi steps at ambient temperature. The
volume is kept constant during the preparationhefdlasses and adjusted to anneal the final
pressure.

3. Resultsand discussion

3.1.Emission spectra simulation
The G, symmetry group is retained for our work because ihe highest symmetry in which
the full splitting of the'Fy, levels is observed [2, 18]. Fig. 1 shows a congpariof the
experimental and simulated emission spectra ofhe>F; (J= 0 to 3) transitions for the
three glassesDo—'F456 transitions have been also calculated although #ne not shown
on the figure for reasons of clarity. MD data (atoimositions) used for these simulations are
those calculated at a quenching rate df K0s™.

Simulated spectra present a good overall agreemviéht experimental ones. The
dissymmetric shape of théD,—'F, transition is extremely well reproduced, and all
transitions are well positioned. One can note thatD;—'F, transition should be positioned
inside range of theDy—'F» transition in solids-state components. Accordimd.ayneet al.
[19] such transition is not possible due to verfycefnt multiphonon processes which induce
non-radiative®D,—"Dy transitions. Some discrepancies are also observalFig. 1 and
more particularly in théDy—'F, transition. These differences have probably twigins.
First, the point charge model takes into accouihy mmic interactions and not covalent ones.
Second, according to Cormiet al.[20], the considered electrostatic field is anrage field
which assumes that all dynamics events, like vilwra@oupling or energy transfer, are not
include in the simulation of spectra. That is teason why some Stark sublevels intensities
calculations failed especially for theD,—'F, transition. However, good agreement is
observed between tm®,—'F; simulated and experimental transitions excepthim small
difference in the width.

The comparison between full width at half maximuFWHM) of the *Do—'Fo
transition between simulated and experimental gassshown on Fig. 2. One can observe a
good agreement of the calculation with the expeaef? = 95 %) within the error bars. Thus,
we can assume that our MD results are correct andCg symmetry group assumption was
right. FWHM variations between glasses can be éxgthin terms of chemical composition
effects. Indeed, assuming that?Canly creates non-bridging oxygens due to its |dfiglel
strength [21] and that the RE acts preferentialp @harge compensator fofAJ22-24] (the



6-coordinated Z¥ is compensated by Kia we deduce that our glasses are classified inser
of increasing depolymerisation as follows: CJ®Ew CJ7:Ed" > CJ3:Ed4". Intuiting that
more the glass is depolymerised, more’'Edefine its environment, therefore ¥uocal
structures are more similar when depolymerisatiomeases. TheDo—'Fo FWHM is then
lower for increasing depolymerised glasses.

3.2.Molecular dynamics simulations
Thanks to the validation of our MD model by the gextion of luminescence spectra, we can
now analyse the MD data. MD calculations were realiat a quenching rate of'4®.s* for
all the three simulated samples according to tharpaters mentioned in Table 1. Fig. 3
shows the evolution of the calculated Si/B atomatior as a function of the Ellocal
environment. This ratio indicates whether theé'Hans are mainly surrounded by Si second
neighbours (high Si/B ratios) or by B second neamhb (low Si/B ratios). A first site
population can be extract from high ratio value§BS>5) which corresponds to Si rich
environment (about 15% of the Euions). This category is present in all the 3 sddi
glasses. The second site population correspondewtcSi/B ratio values and indicates in
studied samples the presence of a mixed Si-B emwviemt. Moreover, one can note that no
Eu®" is in pure borate environment. Considering CJ347:EAl second neighbour atoms are
in a few amounts around the RE (less than 8% &f Bave two or more Al atoms in their
neighbourhood) and do not seem to prefer one toother environment. Accordingly,
comparing our data with a previous work [5], we alde to clarify the nature of the two
major environment in those glasses. Indeed, irptegious work we supposed that we had a
mixed Al-B environment, in fact, we notice the pese of Al but the environment is clearly
a mixed Si-B one. The Si rich environment found dperience is confirmed by MD
calculations. The amount of Euions in a silicate rich environment increases wtnenglass
is more complex (CJ7:BtrCJI3:EG">CJI1:EF"): starting from 5.6% of the EBliin CJ1:EG*
to 11.3% in the case of CJ7:EuMoreover, one can note that a larger amount afifieos
oxides leads to a better separation of the Si/Bgand thus to a better separation of the two
major environments. Finally, more than 80 % of the’* ions are present in a Si-B
environment with the ratio lower than 3. This résadlicates that most of Elions tend to be
either in a region located on the border line betwéhe silicate rich and the borate rich
domains, either in a mixed Si-B region. Finally, exropium clustering has been observed in
our simulated samples.

4. Conclusion

The molecular dynamic technique allowed us to sateubifferent E& doped borosilicate
glasses. Using a point-charge model, we were abtaltulate the electronic energy levels as
well as transition probabilities of the simulated®Ein glasses resulting in simulation of
emission spectra. Comparisons between experimemdl simulated spectra and more
precisely between calculated and experimental FWlthe >Do—F, transition allowed us
to validate the MD model and its results for owasges.

We found, in the three simplified nuclear glasses different distributions of Eti
environment. The two major environments were cleméntified as a silicate rich one and a
mixed silicate-borate one. More than 80 % of ‘Hans are located in the mixed environment.
Concerning CJ3:E{i and CJ7:EXf, the presence of Al atoms is observed in both two
environments in very low amounts closed to the RE.
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Figures captions

Figure 1. Comparison between room-temperature émnisspectra of experimental (dotted
lines) and simulated (solid lines) Ewloped glasses (I. CJ1:Eull. CI3:EdF”, Ill. CI7:ETH)

Figure 2: Comparison between calculated and expatiah full widths at half maximum of
the °Dy— 'Fo transition for the three studied glasses. Dot ifnte whole of the points which
correspond to equality between calculated and @xpatal values.rg=0.95)

Figure 3: Evolution of the simulated Si/B atomidizaas a function of the Bl local
envirogment. Black bars are related to CJI*Ewhite bars to CJ3:Etand hatched bars to
CJ7:Eu’

Figures
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Tables
Table 1

Simulation parameters for the CJx *Eglasses (x=1, 3, 7)

CJL:EU" CJ3:EU" CJIT:EU’

Number of Si ions 1809 1621 1653
Number of O ions 5463 5421 5462
Number of B ions 927 864 880
Number of Na ions 747 681 695
Number of Al ions - 206 210
Number of Ca ions - 154 -
Number of Zr ions - - 47
Number of Eu ions 54 53 53
Length of box side (A) 48.335 47.945 48.600
Density (g/cn) 2.554 2.669 2.566
Table 2

Chemical composition (% molar oxide) of the expeniial glasses

SIOZ B,Os3 A|203 Na,O CaO Zr0, EwOs;

CJ1:Ed" 67.09 17.83 - 14.08 - - 1.00
CJ3:EG" 60.55 16.13 3.85 12.72 5.75 - 1.00
CJ7:Ed" 63.13 16.81 4.01 13.26 - 1.79 1.00
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Abstract

Assessing the behavior under irradiation of oxidsges used for nuclear waste immobilization
is essential for qualifying the long-term behawbthe wasteform. This study focuses on a series
of borosilicate glasses of increasing chemical derity. The effects of irradiation in these
materials were investigated through multi-energiemal irradiation by gold ions to obtain a
constant nuclear damage level to a depth of abpm 2The macroscopic behavior of the glass
was estimated from Vickers hardness measuremeathdituness of all the borosilicate glasses
studied was observed to diminish progressively withdose, stabilizing at values 30 to 35%
lower than in the unirradiated glass. Analysishefstructural changes in the sodium borosilicate
glass common to all these compositions revealedgrg@ssive shift in the vibration band near
495 cm* indicating a drop in the mean Si-O-Si angle astiange in th€), band between 850
and 1200 cri toward increasing depolymerization of the silicagéwork.

PACS codes: 61.43.Fs, 61.80.Jh, 33.20.Fb
Keywords: glass, sodium borosilicate, irradiatibardness, Raman spectroscopy

1. Introduction

The ultimate wasteforms produced by the Frencheauncindustry are immobilized in a
borosilicate glass matrix. The effects on the glasbavior of radiation arising from the
immobilized radioactive elements must be assessatbsure the containment performance of this
type of glass over time. Numerous published stuchesed out to assess the impact of radiation
arising from beta and alpha decay [1-3] have redk@ariations in the macroscopic properties
due to the accumulation of alpha decay within tasgmatrix. Depending on their chemical
composition, nuclear glasses may be subject towekxpansion or densification; variations are
also observed in their mechanical properties fphaldecay doses up to about 2 *210g,
followed by a stabilization phase that has beeeresively demonstrated up to 6 x'36a/g.
Although recent studies suggest that nuclear iotienras with alpha decay recoil nuclei are most
likely responsible for these changes in the beladidR7T7-type glass [4-5], the structural
origin of these modifications and their stabilinatihave not been clearly established. The
chemical complexity of these systems and the ratlioty of the principal materials used to
investigate the effect of alpha decay (actinideetbglass specimens) make it difficult to carry
out and interpret structural studies.

We examined a glass system with simplified chentioadpositions to acquire an understanding
of the impact of elastic interactions on the meateibehavior and structure of this type of glass.
All the glass compositions were based on oxidesliabn, boron and sodium, the three major
oxides of R7T7-type glass. The increasing compjeaftthe series of glass specimens was
obtained by adding other oxides to approach theposition of the industrial containment glass.



Damage caused by the accumulation of alpha digatiegs was simulated by external
irradiation by heavy ions. This approach was fotm&le highly representative of the effects
arising from alpha decay on the hardness of R7pé-tylass [5] and also allowed easier
characterization of the samples compared with Hgeaf radioactive materials.

2. Materials

The purpose of this study was to assess the irdeiehthe major chemical elements of R7T7-
type glass on its behavior under irradiation; werdéfore examined a family of simplified glasses
of analogous composition [6]. Defining a simplifigidss structurally related to R7T7-type glass
implies that it must include oxides of silicon, borand sodium, the three main oxides of the
industrial containment glass. The glass complegéy then be increased by progressively
incorporating the other oxides (&3, CaO, ZrQ, etc.) while maintaining the same molar ratios
among the oxides in the simplified glasses as im/Rype glass. Only glass CJ6, with the
composition most resembling that of the industylaks, does not comply with this rule: all the
rare earth elements (La, Ce, Pr, Nd) were simulayexrium. The chemical compositions of the
test glasses are shown Trable I.

3. Fabrication conditions

The glass samples for this study were preparecpiataaum crucible by melting a mixture of
phosphates, oxides and carbonates at different eeyves depending on the chemical
composition to ensure pourability. The samples wefmed for three hours at the process
temperature and then poured into preheated grapbitgs and annealed at suitable temperatures
to relieve the stresses accumulated during coaliteg pouring. The fabrication conditions are
indicated inTable I1.

4. Irradiation conditions

The glass specimens were polished and subjectetulibenergy gold ion bombardment at
IN2P3/CSNSM . The ion energies and fluence ratieevdefined to obtain a constant deposited
nuclear energy to an irradiation depth of about®far characterization of the irradiated zones
by Vickers microindentation and confocal Raman ospectrometry. The initial ion
bombardment energy was dispersed by electroni@ctten (75%) and the remainder in the form
of nuclear interactiorigure 1 andFigure 2 show the nuclear and electronic energy loss psofil
(determined with SRIM-2003 [7]) due to Au ions withergies of 1, 3.5 and 7 MeV,; the fluence
values are shown in

Table Il . Contrary to nuclear damage, the electronic entygses varied slightly with the
depth; the surface was damaged to a greater déegregeractions caused by the incidents
ions.The irradiation fluence was selected in eadedo simulate deposited nuclear energies
representative of those resulting from alpha detes between 8 x ftand 1.9 x 18 a/g.

5. Characterization methods

5.1 Microindentation

The glass hardness was measured in air by Vickem®#mdentation on polished specimens,
with indenter loads ranging from 5 to 500 g mamai for 20 s. The Vickers hardness was
determined from the length of the diagonals ofitiakentation according to EdL)(



2F sin(lgisj
= (1)
whereHy is the Vickers hardnesi,the force applied, amlithe mean length of the indentation

diagonal. For each characterization, the hardnessdetermined from the mean value of 10
indentations, hence the error bars on the measatads.

HV:

5.2 Raman spectroscopy

Raman spectra were recorded using a Renishaw RMR@6Gtan microspectrometer with an
excitation wavelength of 514 nm from a 75 mW SgeBtnysics argon laser (supplying 5 mW to
the sample). The experiments were carried outawtbnfocal x100 objective. This technique not
only illuminates a spot on the sample but alsoialpafilters the signal received from the sample,
making it particularly suitable for examining midirer materials—in particular the irradiated
glass samples used in this study, as the irradiatget was no more than 2 um deep. The
suitability of the characterization conditions veamfirmed after measuring the axial resolution
by recording spectra from a range of positionsagdhe sample surface. The z dimension of the
confocal volume was inferred from the area of ara@tt@ristic sample peak: a zero value was
recorded when the probed volume was completelyaritee sample, and the maximum value
when the probed volume was fully within the samplee z dimension is defined between 20%
and 80% of the signal. The z profileigure 3) was obtained for glass sample CJ1. These results
were obtained by setting the confocal hole to 10gmohscanning the sample vertically with the
laser. We determined the area of the peak correlippto the Si-O-Si vibration band at 495tm
for focusing depths ranging from 5 um to -5 pum.m [@m steps. The acquisition time for each
spectrum was 1500 s. The results of this study ghatithe profiling depth was about 0.9 pum, or
less than the damaged glass depth. Under thesdiooedthe Raman spectra recorded on the
irradiated sample surfaces characterize the inediizone.

6. Results

6.1 Hardness

Because the irradiation was highly localized, tkgegimental conditions of the indentation tests
had to be carefully specified to obtain results @ representative of the irradiated zone.
Measurements were therefore performed on irradigli@sk specimens with indentation loads
ranging from 5 to 500 g to identify the optimum ermental conditiongrigure 4 shows the
tests results for specimen CJ2 irradiated in ang&pfluence; it also shows that at higher loads
the hardness is representative of the unirradiglass, whereas when the load decreases the
hardness gradually diminishes, and at loads ofi5l8rg reaches a constant value corresponding
to the response from the irradiated zone. Thisyarglvas confirmed by identical tests on an
R7T7-type glass specimen [5] that also revealeardrtess variation of about 30—-35% between
heavy and light loads, consistent with the hardmasation induced in curium-doped glass by
the same deposited nuclear energy. Moreover, thaviom of this type of irradiated glass during
nanoindentation tests [5,8] shows that the plastgraction zone extends to a depth of about 1.8
times the plastic penetration depth. For 5 and [b&ds in the case of a glass hardness of about
5 GPa, the plastic penetration depths are 0.8 @hgr, respectively. The hardness obtained
with a 5 g load should therefore be representadivthe irradiated zone. With a 10 g load,
assuming a spherical plastic interaction zone withadius equal to 1.8 times the plastic
penetration depth, the pristine glass volume prateaild represent less than 10% of the total
interaction volume.



The preceding data suggest that the hardness vakesured for externally irradiated glass with
indentation loads of 5 g and 10 g are represemtatithe irradiated zone.

Table IV summarizes the hardness variations observed #&I1Cth glass series versus the
irradiation fluence. Equivalent behavior was obednfor all the glass specimens, i.e. a
progressively diminishing hardness in the irradlatene between fluence F1 and F4, followed
by stabilization of the hardness between fluencartel6 at values about 30 to 35% lower than
in the initial glass.

6.2 Raman spectroscopy

The influence of irradiation on the glass structuess investigated by focusing on glass CJ1 to
study the behavior of the basic sodium borosilicateposition common to all the glass samples.

Figure 5shows the inelastic scattering modes of CJ1 gsssh Raman spectrum was obtained

with a total acquisition time of 4500 s (1500 s ggectrum and three successive acquisitions to
reduce spurious noise).

The energies of the different atomic vibration moldave been extensively studied in this type of
glass. The band at 480—490 tis attributed to mixed bending and stretching nsafeSi-O-Si
bonds [9-11]. The peak at 633 ¢rorresponds to vibrations involving danburite (B0
Si,Oy) [12-13]. The peak at 703 ¢his attributed to vibrations of metaborate uni#][Beveral
contributions are possible for the band betweerars850 cril. One near 800 citis attributed

to symmetric vibrations of silicon atoms aroundlging oxygen atoms [15]. Vibrations of rings
containing one or two tetracoordinate boron atonassymmetric vibrations of boroxol rings are
observed at 770 and 805 ¢nrespectively [16-20]. The broad band between @86 and
1250 cni'is attributed to Si-Cbond elongation vibrations @, entities, i.e. tetrahedra formed by
a silicon atom bonded tobridging oxygen atoms [10].

Finally, the broad, low-intensity band observedrriet00 cni* is characteristic of B-Cbond
vibrations in the glass [14,18,21,22]. This broadd includes several contributions: one near
1250 cmt* (1200-1300 cf) is attributed to B-Ovibrations in pyroborate units [14,22,23].
According to Li, there is a contribution betwee@&nd 1600 chattributed to B-Oelongation

in metaborate chains and rings. Maniu noted a itorion at 1360 cimwhich he associated with
the B-O vibration in large borate networks without atttibg it to any particular groups.
Figure 6 shows the Raman spectra of pristine and irradi@fddglass for a Raman shift ranging
from 250 cni to 1600 crit. The spectra have been normalized to the maximtensity of the
first vibration band.

The figure shows a shift in the maximum intensityhe 495 crit Si-O-Si vibration band with
increasing fluence. The shift reflects a reductiothe mean angle of the Si-O-Si bonds.

The peaks between 600 and 800 o not reveal any significant changes with thadiation
fluence; the slight modifications in their shap@egr to be related to the shift of the 495'cm
band.

The broad band between 800 and 1200 waried regularly with the fluence. For fluencest&1
F6 the contribution near 1050 ém(Si-O elongation in structural units comprising one



nonbridging oxygen, atom, i.€); unit) was observed to increase in comparison Wit
contribution at 1150 cihresulting from the presence ©f units.

The broad band at about 1400 tevolved irregularly with the fluence. The pristigiass and
irradiated glass submitted to fluence F6 exhildtdame morphology, i.e. a broad band centered
on 1420 crit. For fluences F3, F4 and F5 the band is flatter @wpears to include two main
contributions near 1350 ¢hand 1420 ci.

Finally, the irradiated glass spectra show a peak2 cni of variable intensity depending on
the fluence. For fluences F1, F2, F3 and F5, thakbbarely emerged from the background, but it
was more intense for fluences F4 and F6. It comedp to the elongation vibration modes ef O
molecules in the ambient air [24], and can be asagllaser focusing indicator in the glass: if the
peak is absent as in the case of the unimplantss gihe laser focal point is completely inside
the material; conversely, if the peak appearsptbbed volume is partially outside the material.
Consequently, the Raman scattering spectrum coegpvibration modes characteristic of the
implanted zone, together with the €longation modes in air. Unlike the behavior obeérin
electron-irradiated glass, we did not observe rifibgnt contribution at 1545 cfireflecting the
presence of dissolved molecular oxygen formed tagliation [24].

The spectral irregularities observed in the bandrad 1400ci according to the fluence suggest
homogeneity problems in the initial glass. In tieigard, Brillouin scattering experiments carried
out by Jégou [6] with this glass were unable teedetny heterogeneities exceeding 5 nm.
Moreover, Raman spectroscopy mapping of the unated glass surface did not reveal the
fluctuations observed with the irradiated glasscepens for the bands between 1200 and
1500 cn, indicating that the observed irregular behavimild be related to the irradiation.

7. Discussion

The hardness variations versus the irradiation dbserved in this study of CJ glass appear to be
consistent with those observed in the complex Rpé-nuclear glasgigure 7, showing the
results obtained for four simple CJ glass specinensring the variation range observed in this
study {Table 1) and for the industrial glass [5], reveals verpg@greement under identical
irradiation conditions. This result corroborate® thpproach of simplifying the chemical
composition of the CJ glass series to acquire atenstanding of the hardness variations
observed in R7T7-type glass under alpha self-iatawh.

The close agreement observed for of all the glasgpositions also suggests that the hardness
variations resulting from irradiation could be #itable mainly to their common sodium
borosilicate glass formulation.

One of the objectives of this study was to coreetae changes in the macroscopic properties
observed under irradiation with structural changdse position of the vibration band near
495 cm* for the glass CJ1 according to the irradiationedeshown ifFigure 8. The positions

of the maxima were determined by deconvolutinghlaisd for each of the spectraHigure 6to
obtain an accurate shift value using the Levenbéagguadt method [25] with a nonlinear model
based on a log-normal function instead of a Gangsiadorentzian function because it highlights
the skewness of the actual band:

(00 =H @X{@'ﬂf? (sl +1D2] o




wherep is the ratio of the width at half maximui,is a constant determined by the algorithm,
andw is the statistical weight. Each measurement wasated 5 times to ensure satisfactory
repeatability.

The observed shift in the vibration band with tinadiation dose is comparable to that observed
for the glass hardnessigure 8), i.e. a gradual shift of the maximum toward highequencies
from fluence 1, which stabilizes above fluencelisTould imply a correlation between the two
phenomena. The shift in the Si-O-Si bending modhellbeas already been observed in silica glass
irradiated by neutrons [26] or electrons [27] anasvinterpreted as a reduction in the angle
between silica tetrahedra together with a redudtiotihe mean ring size [27]. Overall silica
densification was also observed. Moreover, eledtradiation experiments by Boizot [28] on the
same type of borosilicate glass also resultedsimifain the vibration band with irradiation dose
in the same direction, attributed to the densifozabf the silicate network under irradiation
similar to that observed in silica.

Based on the irradiations carried out for this gtwdhich induced comparable electronic and
nuclear energies, it is difficult to determine lredominance of either type of interaction on the
observed changes in the glass structure or pregeftievertheless, it may be noted that the
stabilization in the hardness variations and Rasaf occurred for a deposited nuclear energy
of about 5 x 18 keV/cnT (fluence F5). This nuclear damage is equivaletti¢devel necessary
for complete silica structural reorganization undewutron or ion irradiation [29-31]. The
electronic damage level at fluence F5 was also riane two orders of magnitude lower than
necessary for complete structural reorganizatiasiliwia by electronic interactions [29]. These
considerations suggest that nuclear interactionlsld@ve a major role in the variations observed
during this study, or an effect equivalent thatestsed on the hardness of R7T7-type glass [4,5].

The analogous behavior observed between the hardreemtion and the shift in the first
vibration band also suggests that the behavidre$ilicate network under irradiation can have a
significant effect on the hardness of CJ glass asitipns. Assuming the Raman shift reflecting
the reduction in the angles between silica tetrehedindicative of densification of the silicate
network, the diminished hardness of CJ1 glass wdédiation may seem surprising. It is thus
likely that other changes in the borosilicate netwnodified boron coordination number, point
defects) occurring under irradiation can accounthe decreased hardness.

In this regard it may be noted that, dependingheniradiation fluence, the morphology of the
broad vibration band associated wiihspecies evolve toward increasing depolymerizatidhe
silicate network. This type of evolution would bensistent with the diminished hardness
observed under irradiation since an increase imtimber ofQs; species results in a larger
number of weakening points in the network favorabMscous flow deformation. It could even
be related to the shift in the Si-O-Si bending babderved after irradiation: as noted by
MacMillan [10], increasing the alkali concentratioma silica glass results in an increase in the
Si-O-Si bending mode frequency. Moreover, accortirigatson [9], the position of this band is
representative of the polymerization of the sikcaetwork. A similar effect is noted in the
sodium borosilicate system the when alkali conediain increases while the Si/B ratio remains
constant [17-19]. These observations suggestheabénding mode frequency of the Si-O-Si
bonds increases with the depolymerization of thease and borosilicate networks. Similarly,
Du’s work on modeling the structure of sodium sileglass by molecular dynamics [32] showed
that the mean Si-O-Si angle diminishes as theiatkalcentration rises.

The post-irradiation shift of the vibration band@0 cni* and the variation of the band between
900 and 1200 cthcould therefore reflect irradiation-induced netwdepolymerization that
could account for the lower hardness of irradigfledses.



8. Conclusion

This study addressed the behavior of a series mfsbizate glass compositions of increasing
chemical complexity subjected to heavy-ion irradiat

The Vickers hardness of all the glass specimergressively diminished as the irradiation dose
increased, and stabilized at values about 30 to[8%%r than for the pristine glass. Given the
comparable behavior observed, the glass respoteeraddiation could be controlled by the
behavior under irradiation of the basic sodium biicate composition common to all the glass
samples.

The structural evolution of the basic sodium bdicatie glass was analyzed by Raman
spectroscopy. A shift in the oxygen breathing Milbraband of the Si-O-Si bonds was observed
with the irradiation dose, indicating a reductinothe angles between silica tetrahedra. Moreover,
a shift in theQ, band toward depolymerization of the silicate nekwvas also induced by
irradiation. These variations in the Raman spectaorresponding to irradiation-induced
depolymerization of the glass could account fordhgerved hardness reduction.
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Figure 1. Nuclear damage profile in glass CJ1 due to meitiergy irradiation by Au ions
(calculated by SRIM-2003 [7]).
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Figure 2. Electronic damage profile in glass CJ1 due totverergy irradiation by Au ions
(calculated by SRIM 2003 [7].
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Figure 3. Z intensity profile of 495 cfrband peak in glass CJ1. Negative z values corresfm

a probed volume inside the material, and positivealzies to a probed volume outside the
material.
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Figure 4. Vickers hardness variation versus indentatiordloaCJ2 glass irradiated in fluence
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Figure 5. Raman spectrum of CJ1 glass
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Tablel. CJ glass chemical composition (oxide mol%)

SIOz Na,O B,O3 Al 203 CaO ZrO, Ce0s3 Li -0
CJ1 67.73 14.23 18.04
CJ2 64.93 13.64 17.30 4.13
CJ3 61.16 12.85 16.29 3.89 5.81
CJ4 60.12 12.63 16.01 3.82 5.71 1.71
CJ5 59.99 12.60 15.97 3.81 5.69 1.71 0.23
CJ6 56.61 11.89 15.07 3.60 5.37 1.61 0.90 4.95
CJ7 63.77 13.39 16.98 4.05 181

CJ8 63.65 13.36 16.95 6.04
CJ9 62.51 13.13 16.65 5.93 1.78

Tablell. CJ glass fabrication conditions

Preparation temp.Refining time ~ Annealing temp. Annealing time

(°C) (h) (°C) (h)
cJ1 1500 3 590 1
CJ2 1450 3 530 1
CJ3 1400 3 530 1
CJ4 1400 3 530 1
CJ5 1400 3 530 1
CJ6 1450 3 530 1
CJ7 1400 3 530 1
cJs 1400 3 530 1
CJ9 1350 3 570 1




Tablell1. Conditions of glass irradiation by Au ions

Dose E Enud Edec
(ions/cn) (MeV) (keV/cm®) (keV/cm®)
1.9 x 161 1

F1 5.8 x 161 3.5 1.6 x 16° 5.5 x 16°
1.4 x 162 7
6.1 x 16* 1

F2 1.8 x 162 3.5 5.0 x 16° 1.7 x 16°
4.2 x 162 7
1.1 x 102 1

F3 3.3 x 162 3.5 9.0 x 16° 3.1 x 16°
7.6 x 167 7
2.4 x 162 1

F4 7.3 x 162 3.5 2.0 x 16° 6.8 x 16°
1.7 x 163 7
6.1 x 16° 1

F5 1.8 x 16° 3.5 5.0 x 16° 1.7 x 16*
4.2 x 163 7
4.6 x 16° 1

F6 1.4 x 16* 3.5 3.8 x1¢* 1.3 x 16?
3.2 x13* 7

Table V. Measured hardness variations versus irradiatioefce for CJ glass series

Glass F1 F2 F3 F4 F5 F6

CJ1 -3% -13% —22% —-29% -31% -30%
CJ2 -5% -12% —25% -31% -34% -35%
CJ3 -5% -13% —24% -30% -34% -35%
Cl4 2% -10% -19% -30% -35% -36%
CJ5 —4% -11% -19% —27% -30% -31%
CJ6 —4% -12% —25% -31% -34% —34%
CJ7 —4% -13% —21% —-29% -32% —34%
CJ8 —2% -10% —23% —-28% —29% -30%
CJ9 -3% -12% -21% -30% -33% -35%










Effets d'irradiations sur la structure de verres baosilicatés - Comportement a long
terme des matrices vitreuses de stockage des décheticléaires

Ce travail porte sur le comportement a long terres derres de stockage de déchets
nucléaires de type R7T7, et plus particulierementdes verres borosilicatés inactifs a 3
ou 5 oxydes. L’'autoirradiation des verres actifs reproduite par des implantations
ioniques multiénergétiques qui simulent soit latipate alpha (implantation hélium) soit
le noyau de recul (implantation or) créé a lissiee'arrét de la particule alpha. La
présence des actinides mineurs, issus du comlrisidd des centrales nucléaires, est
simulée par I'ajout de terres-rares trivalentes®(Nd Ei™).

Dans un premier temps, les mesures macroscopiquest¢, gonflement) et a
moyenne échelle (Raman, ATR-IR) ont montré que restrices vitreuses, et en
particulier la base borosilicate de sodium, sulisdes modifications structurales qui se
stabilisent & partir d’'une dose 2,31@t.cm® correspondant & une durée de stockage
estimée a 300 ans dans le cas du verre R7T7.

Dans un deuxieme temps, nous avons démontré exgréddalament et par
simulation que les ions terres-rares sont regroupgé@ss deux grands types
d’environnements a l'intérieur des verres : Le pgegranvironnement clairement identifié
comme silicaté, le second attribué & un site rarhbore.

Irradiations effects on the structure of borosilicaed glasses - Long term behaviour
of nuclear waste glassy matrixes

This work deals with the long term behaviour of R#ype nuclear waste glasses and
more particularly of non-active borosilicated gkssmade up of 3 or 5 oxides.
Radioactivity of active glasses is simulated by treakrgies ions implantations which
reproduce the same defects. The damages due talphea particles are simulated by
helium ions implantations and those correspondintp¢ recoil nucleus are obtained with
gold ions ones. Minor actinides, stemming from tised fuel, is simulated by trivalent
rare-earths (E{i and Nd")

In a first part, we have shown by macroscopic expenmts (Vickers hardness -
swelling) and optical spectroscopies (Raman - ARR+that the structure of the glassy
matrixes is modified under implantations until aseloof 2,3.1& at.cm? which
corresponds to a R7T7 storage time estimated aty@@0s. Beyond this dose, no
additional modifications have been observed.

The second part concerns the local environmenhefare-earth ions in glasses.
Two different environments were found and idendfees follows: one is a silicate rich
one and the other is attributed to a borate rieh on
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