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INTRODUCTION GENERALE

La consommation mondiale d'énergie a presque doublé depuis 30 ans et va sans doute
continuer a augmenter dans les années a venir. Dans ce contexte economique, la stratégie
énergétique de la France repose actuellement sur une production d'électricité d'environ 75 a
80 % d'origine nucléaire par l'intermédiaire de 58 réacteurs. Elle possede ainsi le deuxiéeme
plus grand parc de réacteurs nucléaires, derriere les Etats-Unis. Mais cette production
d'électricité a un codt : la production de déchets radioactifs dont il faut organiser la gestion
afin d'assurer la protection des personnes et de préserver I'environnement vis-a-vis du risque
radiologique. En France, le combustible usé est retraité pour en extraire I’uranium et le
plutonium, composeés énergétiqguement valorisables qui pourront étre reutilisés dans de
nouveaux combustibles mixtes uranium-plutonium. Les autres éléements (produits de fission et
actinides mineurs dits PFA) sont considérés comme des déchets « ultimes », dont certains
présentent une radiotoxicité €levée, et sont conditionnés au sein d’une matrice vitreuse, le
verre R7T7, capable d’immobiliser durablement les éléments afin d’éviter leur dispersion
dans la biospheére.

Dans I’hypotheése d’une augmentation des taux de combustion des combustibles en réacteur,
des études de formulations de nouvelles matrices vitreuses présentant une teneur en PFA
supérieure a 18,5 % massiques (valeur limite actuelle du verre R7T7) et un excellent
comportement a long terme sont en cours. Une des principales contraintes, en lien avec le
procédé industriel en creuset froid est de limiter la température d’¢élaboration de ces nouveaux
verres a 1300°C. Par ailleurs, les nouvelles formulations recherchées dans cette étude doivent
présenter une faible tendance a la cristallisation, bien qu’en parall¢éle, I’acceptation d’un

pourcentage significatif de cristaux soit en cours d’évaluation.

Les études menées jusqu’ici ont conduit a la mise au point d’un verre a haut taux
d’incorporation capable d’incorporer jusqu’a 22,5 % massiques en PFA (HTI-22,5), mais dont
la principale limite a 1’incorporation en PFA est la tendance a la cristallisation d’une phase
riche en terre rare, I’apatite Ca,;TRg(SiO4)60,. Ce verre HTI-22,5, ainsi que ’ensemble des
matrices vitreuses étudiées dans le cadre du conditionnement des PFA appartiennent tous au
domaine peralcalin, défini par un rapport peralcalin/peralumineux Rp supérieur a 0,5, en

opposition au domaine peralumineux pour lequel Rp est inférieur a 0,5, selon I’expression:

Rp = [Oxy des modificateurs|
[Oxy des modificateurs]+ [Alumine]



Ce rapport semble avoir une large influence sur la limite du taux d'incorporation en terres
rares et plus largement en PFA dans des matrices aluminoborosilicatées. La faible tendance a
la cristallisation d'apatite observée pour les verres peralumineux au travers de la littérature
présente un intérét notable pour le conditionnement des produits de fission dans de telles
matrices, mettant en avant l'intérét de I'é¢tude d'une matrice peralumineuse a haut taux
d'incorporation comme alternative aux matrices peralcalines jusqu'alors envisagees. L’objectif
de cette étude est donc d’étudier la potentialité de matrices peralumineuses comme matrices
de conditionnement a haut taux de charge en produits de fission et actinides mineurs. A terme,
il s’agit de proposer une ou plusieurs compositions de référence de verres peralumineux
d’intérét, respectant les contraintes liées au procédé pour la définition de matrices a haut taux
d'incorporation. D’autre part, sachant que seules trés peu d’études se sont intéressées a
décrire la structure de verres peralumineux, il sera particulierement intéressant a travers ce
travail de deéterminer 1’organisation du réseau peralumineux a différentes échelles
(micrométrique, nanométrique, moléculaire) ainsi que le role conjoint de I’aluminium et de la

terre rare dans ce type de verre.

Une premiére partie de I’étude sera menée sur des compositions de verres
peralumineux complexes contenant I’ensemble du spectre simulé de produits de fission, dans
laquelle il s’agira de déterminer I’homogénéité et la tendance a la dévitrification de ce type de
verres en fonction de la teneur en PFA et en platinoides. Les mesures des propriétés physico-
chimiques de ce type de matrices (température de transition vitreuse T4 et viscosité en
particulier) ainsi que leur durabilité chimique (via I’étude de leur comportement a long terme
en eau pure), seront étudiées et permettront de statuer sur I’adéquation de ces matrices avec
I’application visée.

En parallele de cette étude sur verres complexes, une étude paramétrique du domaine
peralumineux sera réalisée sur un systeme simplifié a six oxydes SiO,-B,03-Al,03-Na,O-
Ca0-TR,03; (TR=Nd, La), afin d'apporter une compréhension plus fine du réle des différents
éléments et de statuer sur le role conjoint de I’aluminium et de la terre rare au sein du réseau.
En particulier, I’augmentation du rapport [B,03]/[SIO2] sera étudié en vue de diminuer la
viscosité¢ a la coulée de ces compositions, et ’influence de la teneur en terres rares sera
examinée du point de vue de cette propriété et de ’homogénéité des verres en général. Une
étude microstructurale sera réalisée sur des verres trempeés dans le but d’approcher au mieux
I’état de la fonte a la température d’élaboration, ainsi que sur des verres refroidis a 1°C/min
afin d’exacerber la tendance a la dévitrification pouvant apparaitre dans ces verres en fonction
des variables choisies. Une étude structurale approfondie des verres simplifiés trempés sera
également réalisée par RMN et par absorption optique du néodyme, en vue d’obtenir des
éléments de compréhension de la structure du réseau aluminoborosilicaté ainsi que du role
structural de la terre rare au sein des verres peralumineux. L'ensemble de cette étude sur
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verres simplifiés permettra de mettre en relation les données structurales et microstructurales
acquises afin de mieux appréhender la faible tendance a la cristallisation des verres
peralumineux, et apportera en outre des éléments de comparaison avec les verres peralcalins.

Ce manuscrit est organisé en six chapitres. Le premier chapitre présente le contexte de 1’étude
et le positionnement du sujet ainsi que 1’intérét des matrices peralumineuses pour cette étude.
Le deuxiéme chapitre porte sur 1’é¢tude des propriétés physico-chimiques des verres
peralumineux complexes afin d’évaluer leur intérét par rapport a I’application visée. Le
troisiéme chapitre s’intéresse a la microstructure de verres simplifiés a six oxydes du systéeme
Si0,-B,03-Al,03-Na,0-CaO-TR,03 en fonction du rapport [B,O3]/[SiO-] et de la teneur en
terre rare afin de déterminer 1’influence de ces parameétres sur le domaine d’homogénéité des
verres peralumineux et sur leur tendance a la dévitrification. Cette ¢tude est mise en ceuvre a
partir des techniques DRX, MEB, EDX, MET, STEM et EFTEM. Le quatrieme chapitre
correspond a une revue de la littérature concernant I’aspect structural de systémes verriers
simples contenant a la fois les oxydes d’aluminium et de terres rares afin de mieux
appréhender le role structural de la terre rare en présence d’aluminium dans le réseau. Le
cinquiéme chapitre présente I'influence de la nature des cations Na*, Ca?* et TR sur la
structure du réseau de verres « étalons » via les techniques de spectroscopies RMN (*°Si, *’All,
YB) et d’absorption optique du néodyme. Le dernier chapitre présente I'influence d’une
augmentation du rapport [B,O3]/[SiO;] et de la teneur en terre rare sur 1’environnement des
élements constitutifs du réseau a travers les techniques de spectroscopies RMN (MAS,
MQMAS, REDOR, corrélations hétéronucléaires) et d’absorption optique du néodyme.
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Chapitre 1.

La gestion des déchets nucléaires : vers de
nouvelles matrices vitreuses de conditionnement

Actuellement, au sein des nations ayant recours au nucléaire, la gestion des déchets

radioactifs s'articule selon deux stratégies : celle du cycle fermé (comme en France, au
Royaume-Uni ou encore au Japon), qui consiste a retraiter le combustible avant un stockage a
terme des déchets dits « ultimes » en couche geologique profonde, et celle du cycle ouvert
(pratiqué aux USA ou en Suéde) qui implique un stockage direct du combustible usé sans
retraitement préalable. En France, a I’issue du retraitement des matiéres valorisables, les
solutions de déchets de haute activité sont vitrifiées, et les évolutions de fonctionnement des
combustibles en réacteur peuvent amener a 1’étude de nouvelles formulations verrieres.
Afin de mieux comprendre le contexte dans lequel s'inscrit notre étude, nous aborderons tout
d'abord des notions genérales sur la gestion actuelle des déchets nucléaires, notamment via le
retraitement et la vitrification des déchets nucléaires de haute activité a vie longue au sein du
verre R7T7 ainsi que les contraintes industrielles a respecter. Nous verrons que les
compositions des combustibles nucléaires étant en perpétuelle évolution, il est nécessaire
d'adapter la composition des matrices de conditionnement. Les matrices vitreuses a haut taux
d'incorporation étudiées dans le cadre du conditionnement de ces nouvelles solutions de
déchets seront alors présentées, en distinguant les matrices dites « peralcalines » des matrices
dites « peralumineuses », ces dernieres constituant le sujet de toute la suite de notre étude.

l. DU DECHET A LA MATRICE DE CONDITIONNEMENT -
Application au cas d'une solution de déchets issue d'un
combustible de type UOX1 conditionnée au sein du verre R7T7.

I.1. Origine des déchets radioactifs

Selon I'Agence Internationale de I'Energie Atomique (AIEA), est considéré comme
déchet radioactif "toute matiére pour laquelle aucune utilisation n'est prévue et qui contient
des radionucléides en concentrations supérieures aux valeurs que les autorités compétentes
considérent comme admissibles dans des matériaux propres a une utilisation sans contréle"
[1]. Dans ce cadre, 62 % du volume des déchets radioactifs produits ont pour origine la
production d'électricité et proviennent de ce que I'on nomme le cycle du combustible. Les
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38 % restants proviennent des laboratoires de recherche, ainsi que des centres hospitaliers de
medecine qui utilisent des radionucléides, ou encore de la production et de I'entretien de
I'armement nucléaire (ainsi que des réacteurs contenus dans des sous-marins & propulsion
nucléaire) [2]. Par cycle du combustible, on entend les différentes étapes que sont I'extraction
miniére, l'enrichissement de I'uranium pour son utilisation dans les centrales, le retraitement et
le conditionnement des déchets produits lors du retraitement. 1l faut aussi prendre en compte
les déchets que constitueront les centrales qui atteignent leur fin de vie et qui devront étre
démantelées.

1.2. Les différents types de déchets issus de I'industrie du nucléaire

Les déchets radioactifs sont essentiellement caractérisés par la nature des
radionucléides gu'ils contiennent. Notamment, a chacun de ces radionucléides est associé une
ou plusieurs périodes de décroissance radioactive (période de demi-vie au bout de laquelle la
moitié de la radioactivité associée a disparu) et une activité.

En France, les déchets radioactifs sont classés en quatre catégories, suivant leur niveau de
radioactivité et la période radioactive des radionucléides qu'ils contiennent (Tableau 1) [2,3].
Ils sont dits a vie longue lorsque leur période dépasse 31 ans, a vie courte dans le cas contraire.
La gestion de ces déchets passe par des filieres adaptées a leurs caractéristiques, basées sur
I'identification, le tri, le traitement, le conditionnement, le transport et I'entreposage du déchet.

-Les déchets de tres faible activité (TFA) proviennent essentiellement du démantélement des
installations nucléaires et présentent une période radioactive trés courte (inférieure a 100
jours). Ces déchets sont stockeés sur le site de production en attendant que leur radioactivité ait
diminué.

-Les déchets de faible activité (FA) renferment principalement des radioéléements émetteurs de
rayonnement 3 et y de période inférieure ou égale a 31 ans et des émetteurs o a vie longue
d'activité ne dépassant pas 3700 Bq/g apres 300 ans. Malgreé leur volume important, ceux-ci
ne présentent donc qu'une nuisance faible, qui devient négligeable, de l’ordre de la
radioactivité naturelle, au bout de 300 ans. lls se composent essentiellement de déchets
provenant des laboratoires de recherche et des utilisateurs médicaux ou industriels de
radioéléments. lls sont actuellement stockés en site de surface au Centre de la Manche et au
Centre de Soulaines, dans I'Aube.

-Les déchets de moyenne activité (MA) contiennent d'importantes quantités d'émetteurs
o, généralement des actinides, d'activité supérieure a 3700 Bq/g et de période supérieure a 31
ans. lls proviennent principalement des usines du cycle du combustible (reste des structures
ayant contenu du combustible nucléaire, boues provenant des opérations de traitement des
effluents) ainsi que des centres de recherches du CEA, et représentent environ 5% du total du
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volume des déchets radioactifs et 4% de la radioactivité. Ces déchets sont stabilises au sein de
matrices en bitume ou & base de ciment. Comme ils contiennent certains éléments a vie
longue, ces déchets ne peuvent étre stockés en surface et font actuellement l'objet d'un
entreposage intermédiaire et provisoire & La Hague dans l'attente de la création d'un site de
stockage adapté.

-Les déchets de haute activité a vie longue (HA-VL) contiennent des radioéléments émetteurs
de rayonnement o, P et y de période supérieure a 31 ans et sont constitués des produits de
fission, d'activation et des actinides mineurs (cf paragraphe 1.5) issus du traitement des
combustibles usés ou du combustible usé lui-méme si celui-ci n'est pas retraité. lls
représentent moins de 0,2 % des déchets radioactifs mais ce sont eux qui concentrent plus de
95 % de la radioactivité. Ces éléments sont particuliérement radiotoxiques', notamment les
éléments présentant une radioactivité o (transuraniens), qui sont beaucoup plus radiotoxiques
que les éléments radioactifs B (produits de fission). En France, ces déchets sont actuellement
vitrifiés, conditionneés dans des colis standards en aciers inoxydables de déchets vitrifiés
(CSDV), et entreposés dans des structures bétonnées sur les sites des usines de retraitement
(site Areva de La Hague et de Marcoule). Du fait de la radioactivité des produits de fission
contenus dans les colis de verre, les colis présentent une puissance thermique élevee, de
l'ordre de 2kW au moment de son introduction en entreposage.

En France, la loi du 31 décembre 1991 (loi Bataille) [4] et plus récemment celle du 28 juin
2006 [5]% instituent un plan national de gestion des matiéres et déchets radioactifs, qui doit
respecter les orientations suivantes : la réduction de la quantité et de la nocivité des déchets
radioactifs - notamment par le traitement des combustibles usés et le traitement et le
conditionnement des déchets radioactifs — et la prévision d'un stockage en couche géologique

! La radiotoxicité permet de définir un risque radiologique en se basant a la fois sur I'évaluation de I'activité des
déchets et sur l'estimation des risques biologiques encourus en cas d'ingestion. Elle s’exprime en sievert (Sv) et
est obtenue en multipliant la radioactivité d’un radionucléide (exprimée en becquerel Bq qui correspond au
nombre de désintégrations spontanées par seconde) par un facteur de dose (Sv/Bq) qui prend en compte le
métabolisme du radionucléide dans I’organisme une fois ingéré ou inhalé, ainsi que la nature et 1’énergie des
rayonnements émis et la radiosensibilité des tissus.

Z LLa France s'est dotée d'un cadre juridique et institutionnel pour la gestion des déchets radioactifs. De 1991 &
20086, les recherches sur les méthodes possibles pour la gestion des déchets radioactifs HA-VL on été conduites
sous le régime de la loi du 31 décembre 1991 (loi Bataille) selon trois grands axes [4] :

- larecherche de solutions permettant la séparation et la transmutation des éléments radioactifs

- I'étude des possibilités de stockage réversible ou irréversible dans des formations géologiques profondes

- I'étude de procédés de conditionnement et d'entreposage de longue durée en surface de ces déchets.
La loi du 28 juin 2006 prévoit la poursuite des recherches concernant la séparation et la transmutation des
éléments radioactifs a vie longue [5]. Elle définit également le stockage en couche géologique profonde comme
une solution de gestion pérenne tout en posant le principe de sa réversibilité.
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profonde pour les matiéres radioactives entreposées, c'est-a-dire, stockées en surface ou en

faible profondeur.

Dans la suite de ce travail ne seront plus considérés que les déchets de haute activité a vie

longue.

Vie trés courte
(période < 100

Vie courte
(période < 31 ans)

Vie longue
(période > 31 ans)

jours)
Tres faible activité Stockage de surface (Centre de stockage des
(TFA) déchets de trés faible activité de I'Aube)
Stockage a faible
Faible activité Gestion par profondeur

(FA)

décroissance
radioactive sur le
site de production

Stockage de surface
(Centre de stockage des

(a I'étude dans le
cadre de la loi du 28
juin 2006)

déchets de faible activité
de I'Aube)

puis élimination
dans les filiéres
conventionnelles

Stockage profond
(a I'étude dans le
cadre de la loi du 28
juin 2006)

Moyenne activité
(MA)

Stockage profond
(& I'étude dans le cadre de la loi du 28 juin 2006)

Haute activité
(HA)

Tableau 1. Classification des déchets radioactifs en France [2].

1.3. Composition du combustible usé et intérét du retraitement —
Cas du combustible de type « UOX1 »

En I'état actuel, la France posséde un tres vaste parc nucléaire, constitué de 58
réacteurs en fonction, dont 54 sont des Réacteurs a Eau Pressurisée (REP), au sein desquels
I'eau ordinaire sert a la fois de fluide modérateur et de fluide caloporteur.

Le fonctionnement des REP nécessite la fabrication de combustible d'oxyde d'uranium UO,
actuellement enrichi & 3,5 % en ?**U (contre 0,7 % d' ***U dans le minerai d'uranium naturel)
et caractérisé par un taux de combustion de 33 GWij/t, qui est couramment dénommé
combustible "UOX1". Apres passage en réacteur nucléaire, le combustible "UOX1" usé est
majoritairement constitué d?*®U, mais contient également, en plus des 0,9 % d?*°U résiduel,
des transuraniens (1% de Pu et 0,1% d'actinides mineurs (Np, Am, Cm)) et 4% de produits de
fission [1,6].
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La radioactivité des produits de fission et actinides mineurs est alors trés importante
(émetteurs a., B et y), avec des périodes de vie longue (Tableau 2).

Eléments Période (année)
0gy 28
137CS 30
79ge 70000
Bzr 1,5 10°
) o 97¢ 2,14 10°
Produits de fission 107 5
Pd 6,5 10
lZGSn 105
129, 1,6 10
1354 2106
151Sm 93
5y 7,08 10°
236y 2,3410"
238y 4,47 10°
238p | 87,7
239p 24120
240p 6569
Actinides 241py, 14,4
242py 3,7 10°
ZTNp 2,14 10°
241Am 432
243 Am 7380
244Cm 18,1
2450m 8500

Tableau 2. Période de décroissance radioactive des actinides et produits de fission a vie
moyenne et longue responsables de la radiotoxicité a moyen et long terme des déchets [3].

L'inventaire de la radiotoxicité d'un combustible usé sans retraitement est ramené au niveau
de la radiotoxicité du minerai d'uranium naturel apres environ 200 000 ans (repere (4), Figure
1). De plus, le principal contributeur a cet inventaire a long terme apparait étre le plutonium

qui représente plus de 80% de la part résiduelle globale aprés 300 ans (courbe mauve,
Figure 1).
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Figure 1. Evolution au cours du temps de l'inventaire radiotoxique pour un combustible usé
"UOX1" (enrichi a 3,5 % d' **U), exprimé en sievert/tonne de métal lourd initial (Sv/tmli).
Les reperes (1), (2), (3) et (4) précisent le temps nécessaire pour que la radiotoxicité
potentielle respectivement des produits de fission, des actinides mineurs, du plutonium et de
la totalité du colis devienne inférieure a celle du minerai d'uranium initial enrichi a 3,5 % en

235LJ

Ainsi, le fait de retraiter le combustible usé, c'est-a-dire d'en extraire le plutonium et lI'uranium

comporte plusieurs avantages:

= D'une part, cela permet de diminuer la radiotoxicité a long terme des déchets HA-VL a
conditionner (repere (2), Figure 1), qui est alors largement dominée par la contribution
des actinides mineurs et de leurs descendants associés. Au-dela de 500 ans,
contribution des actinides mineurs d'un combustible UOX actuel représente plus de 93%
de la radioactivité totale et il faut attendre 2000 ans pour que I'ensemble de ces déchets
ultimes retrouve une radiotoxicité inférieure ou égale a celle du minerai d'uranium naturel.

= D'autre part, cela permet de récupérer les éléments dits valorisables que sont I'uranium et
le plutonium pour fabriquer de nouveaux combustibles mixtes uranium-plutonium appelés
MOX (Mixed Oxide Fuel). De cette fagon, une fraction du plutonium produit initialement

la

est consommée pour produire de I’énergie, assurant ainsi l'approvisionnement en

combustible sur le long terme.
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1.4. Les différentes étapes du retraitement

Dans le cas d'un colis de type "UOX1", apres une période de trois ans d'entreposage
dans une piscine de désactivation, la premiére étape du retraitement des combustibles usés
consiste a séparer les déchets ultimes des matieres valorisables (U et Pu). Ce retraitement
repose pour l'essentiel sur le procédé hydrométallurgigue PUREX (Purification Uranium
Refining by Extraction) mis en ceuvre a l'usine de La Hague (Areva). Le combustible usé est
sépareé des tétes et embouts de I'assemblage — ceux-ci étant compactés (déchets MA-VL) — et
les crayons de combustibles sont ensuite cisaillés avant d'étre dissous dans de I'acide nitrique
bouillant afin de les séparer des trongons de gaines en zircaloy (appelés "coques"” ou fines de
cisaillage). La solution est clarifiée et les éléments insolubles appelés fines de dissolution (Mo,
Tc, Ru, Rh, Pd, Sn, Sh, Zr) sont stockés séparément. L'uranium et le plutonium sont alors
extraits sélectivement par l'ajout d'un solvant, le tributyl phosphate (TBP), via un procédé
d'extraction liquide-liquide, permettant un taux de récupération proche de 99,9 %. Apreés
extraction de 'uranium et du plutonium, les solutions de produits de fission obtenues sont
alors entreposées un an en cuve de stockage, constamment agitées et refroidies avant d'étre
vitrifiées.

I.5. Description des solutions de produits de fission

A Tlissue de ce retraitement, les déchets se trouvent dissous a raison d'une quarantaine de
kilos dans environ 600 litres de solution d'acide nitrique HNO3 1M. Une composition type des
solutions de déchets ainsi obtenues est présentée dans le Tableau 3. Ces solutions nitriques,
nommeées par abus de langage "solutions de produits de fission”, contiennent divers élements
chimiques qui peuvent étre classes en plusieurs familles : celles des produits de fission, des
actinides mineurs et des éléments chimiques additionnels.

» Les produits de fission sont issus du processus de fission nucléaire de I'*°U et du **Pu,
mais aussi de la désintégration des radionucléides produits par ce méme processus. Ils
représentent alors une tres grande variété d'éléments chimiques, qui couvre pres de 40%
du tableau de la classification périodique des éléments. On distingue notamment les
alcalins (Rb, Cs) et alcalino-terreux (Sr, Ba), les éléments de transition (Mo, Zr,...), les
chalcogenes (Se, Te), les métaux nobles (couramment appelés platinoides: Ru, Rh, Pd) et
les terres rares, qui représentent a elles seules environ 30% massiques de la totalité des
oxydes présents dans les solutions de produits de fission. Il est également intéressant pour
la suite de noter que la teneur pour les quatre terres rares La, Pr, Ce, et Nd constitue
environ 90% de la masse totale de I'ensemble des terres rares.
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= Les actinides mineurs sont constitués des éléments transuraniens Np, Am, Cm, qui ne
sont présents qu'en tres faibles quantités (moins de 0,1 % de la masse du combustible usé).
A ces actinides s'ajoutent egalement les teneurs résiduelles en uranium et plutonium qui
n'‘ont pas été extraits lors du procédé PUREX.

= Les éléments additionnels, quant a eux, proviennent des effluents basiques utilisés pour
le rincage des installations (Na), de la dégradation des solvants d'extraction (P) ou encore
de la corrosion des cuves en acier inoxydables (Fe, Cr, Ni). S'ajoutent a ces €léments des
produits dits d'activation qui proviennent de l'irradiation des matériaux qui forment la
structure des réacteurs (Cr, Mn, Fe, Co, Ni).

Il est important de noter que le taux de produits de fission et actinides mineurs est fonction du

type de combustible utilisé, du taux de combustion, du temps passé en réacteur et de la durée

de refroidissement avant les opérations de retraitement.

Teneurs des oxydes en g/t d'U

Produits de fission Actinides
SeO, 77,04 uo, 192,9
Rb,O 385,06 NpO, 473,3
SrO 988,24 PuO, 7,1
Y,03 587,15 AmO, 363,94
Zr0, 4870,98 CmO, 28,71
MoO; 5017,74
TcO, 1091,11 Eléments additionnels
RuO, 2846,43 Na,O 13499,56
Rh 488,3 Fe,O; 8580,6
Pd 1245,4 NiO 1221,7
Ag,O 82,35 Cr,03 1490,73
CdoO 89,03 P,O5 835,96
1,03 1,8 ZrO, 1350,9
Sno, 64,99
Sh,04 12,57
TeO, 591,99
Cs,0 2804,76
BaO 1750,69

La,0, 1417,92
Ce,04 2747,58

Pr,0; 1300,2
Nd,O; 4672,37
Pm,0; 79,62
Sm,0; 9233
Eu,0; 151,8
Gd,04 87,74
Tb,0; 2,16
Dy,0; 1,04

Tableau 3. Composition des solutions de déchets obtenues aprés retraitement du combustible
usé "UOX1" ayant été entreposé pendant 3 ans dans une piscine de désactivation et aprés 1

an d’entreposage de ces solutions dans des cuves de stockage apres le retraitement via le

procédé PUREX.
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1.6. Le conditionnement des solutions de produits de fission au sein
d'une matrice vitreuse — Cas du verre R7T7

Les solutions de produits de fission constituent des déchets a caractére liquide de tres
haute activité, pouvant atteindre 3,75 10" Bq /L. Face au risque potentiel de fuite et au danger
radioactif que cela représente, il est nécessaire de les conditionner dans une matrice solide et
stable, capable d'immobiliser durablement les différents éléments a risque, et répondant aux
exigences de slreté posées par I’entreposage et le stockage afin d’éviter toute dispersion dans
la biosphére. Des la fin des années 1950, des programmes de recherche ont été entrepris en
France, afin de définir une matrice capable de confiner efficacement les radioéléments, mais
qui soit également en accord avec une production industrielle. Parmi les différentes matrices
envisagées, le choix d'une matrice vitreuse s'est rapidement imposé dans les années 1960 pour
le conditionnement des produits de fission et actinides mineurs non séparés, compte-tenu des
nombreux avantages en termes scientifique et technologique [3,7,8,9].

I.6.a. Le verre comme matériau de conditionnement

Le principal avantage des verres repose sur leur caractéere amorphe. Contrairement
aux matériaux cristallins, trés structurés, le verre est le seul matériau qui permette d'inclure
dans sa structure désordonnée I'ensemble des éléments présents dans les solutions de produits
de fission, via des liaisons chimiques avec les eléments qui le composent. Les radionucléides
participant alors a la structure méme du verre, il ne s'agit pas d'un simple enrobage mais d'un
réel confinement de tous les eléments jusqu'a I'échelle de I'atome.

Si ce désordre structural est un avantage, il resulte néanmoins du fait que le verre est un solide
hors équilibre, qui peut naturellement évoluer vers la formation de phases cristallines
thermodynamiquement plus stables, si cette transformation est thermiquement favorisée. Or,
la présence de cristaux au sein méme du verre peut se révéler néfaste dans certains cas. En
effet, la formation d'une phase cristalline engendre trés souvent un changement de
composition de la matrice environnante résiduelle, ce qui peut modifier les propriétés de cette
matrice et notamment la rendre moins durable chimiquement [10]. D'autre part, a long terme,
les phases cristallines qui incorporent des éléments radioactifs dans leur structure sont
susceptibles de s'amorphiser sous l'effet de l'auto-irradiation, ce qui peut conduire a un
gonflement de ces phases, provoquant des fractures au sein du verre et augmentant ainsi la
surface de contact du matériau.

Actuellement, le choix s'est donc porté vers une formulation de verre stable thermiquement,
en prenant garde a ce que la température a coeur du colis de verre soit toujours inférieure a la

température de transition vitreuse Tg. Cette précaution permet d’éviter les phénomenes de
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cristallisation qui peuvent avoir lieu pendant le temps de décroissance radioactive des
radionucléides présents au sein du verre.

Remarque : certains éléments (Mo, P, Ru, Rh, Pd,...) ont une solubilité limitée dans les verres
et rendent difficile I'obtention d'un verre homogéne si leur teneur est trop élevée. Par exemple
les oxydes MoOj3 et P,Os peuvent conduire a une séparation de phase au-dela de 2 a 3%
massiques dans des verres borosilicatés. Les platinoides, quant a eux, ont une solubilité
extrémement faible dans les verres (pour un verre borosilicaté a 1200°C, celle-ci est de
0,001 % massique pour Ru et de 0,014 % massique pour Pd) et se présentent sous la forme de
particules cristallisées de RuO,, Rh ou d'alliages métalliques Pd-Te, qui peuvent constituer
des sites de nucléation hétérogéne. Toutes ces considérations sont a prendre en compte pour
déterminer le taux de déchets maximal a incorporer dans une matrice vitreuse.

D'autre part, un des avantages indéniables d'une matrice vitreuse de conditionnement réside
dans sa relative simplicité d'élaboration, au contraire d'une céramique, qui necessite un
procéde en plusieurs étapes.

1.6.b. Cahier des charges industriel requis pour la formulation d‘une
matrice vitreuse de conditionnement

Le cahier des charges établi pour I'élaboration et la formulation d'une matrice vitreuse

capable de conditionner l'ensemble d’un spectre de produits de fission est le suivant :

= Une température d'élaboration en accord avec le procédé de vitrification (1100-
1150°C dans le cas d’un creuset chaud, 1300°C dans le cadre de I'utilisation du creuset
froid, voir paragraphes 1.7 et 11.2 respectivement).

= Une viscosité a la température d'élaboration comprise entre 20 et 100 dPa.s (Poises),
pour assurer une bonne coulée du verre.

= Une température de transition vitreuse supérieure a 400°C, qui représente la
température a cceur de colis au bout de 24h, afin d'assurer la stabilité¢ thermique de la
matrice vitreuse.

= Une teneur en PFA permettant d’obtenir une fonte homogéne.

= Une bonne stabilité thermique de la matrice vitreuse finale, c’est-a-dire pas de
cristallisation dans le conteneur due a I’énergie thermique produite par les radionucléides
(ce qui implique d’avoir une température de transition vitreuse Tg supérieure a la
température a cceur de conteneur augmentée de 100°C) et treés peu de cristallisation au
cours du refroidissement du verre aprés la coulée (estimé a environ 1°C/min).

= Un trés bon comportement a long terme, ce qui se traduit par une bonne stabilité sous

irradiation ainsi qu’une bonne durabilité chimique du verre final.
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1.6.c. Le verre R7T7

Dés la fin des années 1950, les recherches menées en France et au Canada sur la
formulation d'un verre de conditionnement des déchets HA-VL ont conduit a la définition
d’un verre aluminoborosilicaté de sodium de référence, communément appelé verre R7T7, du
nom des deux ateliers de vitrification R7 et T7 de l'usine de retraitement Areva de La Hague,
dans lesquels il est élaboré. Ce verre d'oxydes renferme une trentaine d'éléments et est
constitué a la fois de la "fritte de verre", utilisée pour apporter les éléments constitutifs du
verre final et de I'ensemble des déchets (Tableau 4).

Oxydes % massique

SiO; 45,12
B20s 13,92

Al,O3 4,92
Na,O 10,06

CaOo 4,01

Fe.0s3 2,98

NiO 0,42

Cr,03 0,52

P20s 0,29

ZrO, 1,01

Li,O 1,96

ZnO 2,49
(RE?S‘ETSLded) 159
foditegeisin | 1o
Actinides (oxydes) 0,37

Tableau 4. Composition massique du verre R7T7 pour le conditionnement des solutions de
produits de fission issus du retraitement du combustible " UOX1".

Le taux de déchets qui peut étre incorporé dans ce verre est compris entre 4,2 et 18,5 %
massiques en produits de fission et actinides mineurs (PFA), avec une valeur nominale du
taux d'incorporation définie a 12,5 % massiques. Le verre final présente alors des
caractéristiques physico-chimiques particuliéres, en tres bon accord avec le cahier des charges
établi, et qui sont récapitulées dans le Tableau 5.
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Température d'élaboration 1150°C

Viscosite a la coulée 87 dPa.s 4 1100°C
Ty 502°C
Descente en température (1°C/min) Homogeéne

Vo = 2 g/m?/jour

Durabilité chimique V; < 3.10% g/mjour

Tableau 5. Caractéristiques physico-chimiques du verre R7T7.

1.7. Procédé de vitrification du verre R7T7 en creuset chaud

Depuis les années 1960, des recherches ont été menées par le CEA sur le site de
Marcoule dans le but de produire des colis de verre a I’échelle industrielle. Celles-ci ont
débouché a la fin des années 1970 sur le développement d’un procédé continu de vitrification
en deux étapes, d’abord mis en place dans I’atelier de vitrification de Marcoule (AVM) afin
de vitrifier les dechets issus du retraitement du combustible a uranium naturel. Ce procedé a
ensuite été implanté en 1989 et 1992 respectivement dans les ateliers R7 et T7 de vitrification
du site AREVA de La Hague (AVH) afin d’y vitrifier les déchets issus des combustibles usés
enrichis en uranium 235. Ce procedé permet une productivité compatible avec les besoins des
unités de traitement des combustibles.

Ce procedé semi-continu est basé sur la séparation des étapes d’évaporation-calcination d’une
part, et de vitrification d’autre part (Figure 2). Les fines de cisaillage sont mélangées a la
solution de produits de fission a I’entrée du calcinateur. L’ensemble est ensuite introduit dans
le calcinateur, constitué d’un tube métallique rotatif incliné, et chauffé progressivement a une
température de I’ordre de 400°C. De cette fagon, la solution passe d’un état liquide a un état
solide par décomposition (dénitration) de la majeure partie des éléments en oxydes. Afin
d’éviter toute agglomération dans le calcinateur et de limiter la volatilisation de certains
radionucléides (le ruthénium notamment), des adjuvants de calcination sont ajoutés a la
solution a vitrifier. Le calcinat obtenu est transféré par gravité dans le four électrique, qui est
alimenté en parall¢le par la fritte de verre. L’ensemble est alors chauffé a une température de
1150°C par chauffage direct des parois du four pour permettre la réactivité entre la fritte de
verre et le calcinat. Grace a une vanne thermique située au fond du four, le verre final est
évacué, via deux coulées consécutives de 200 kg chacune, dans un conteneur cylindrique en
acier inoxydable dit CSDV (Conteneur Standard de Déchets Vitrifiés). Le verre et son
conteneur forment alors le colis de déchet proprement dit. Aprés un refroidissement d’au
moins 24 heures, celui-ci est soudé, décontaminé et entreposé dans un puits ventilé en

attendant d’étre stocké définitivement.
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Alimentation en solution de
produits de fission

|

Alimentation en

/ / fritte de verre

Verstraitement des gaz e -
|

Depousmereux l <«— Potdefusion

|‘ <= Conteneur de coulée

Figure 2. Schéma du procédé continu de vitrification en deux étapes: calcination et
vitrification.

A *L Calcinateur

Il. EVOLUTION DE LA COMPOSITION DES
COMBUSTIBLES, DU PROCEDE DE VITRIFICATION ET
DE LA COMPOSITION DES MATRICES DE
CONDITIONNEMENT

11.1. Evolution de la composition des combustibles et des solutions
de produits de fission associées

Afin de diminuer les fréquences de chargement des combustibles en réacteur, les
combustibles de type Uranium Oxide (UOX) utilisés en réacteurs REP ont évolué de facon
continue en passant d'un taux de combustion de 33 GWj/t (hommé combustible "UOX1") a 45
GWij/t (combustible "UOX2" enrichi & 3,8 % d?*°U), et potentiellement jusqu'a 60 GWij/t
(combustible "UOX3" enrichi & 4,9 % en #*°U) [11]. De ce fait, les compositions des solutions
de produits de fission et actinides mineurs obtenues aprés retraitement via le procédé Purex
ont évolué (Figure 3). En particulier, les solutions de produits de fission de type UOX3 sont
attendues plus concentrées en produits de fission (proportionnellement au taux de
combustion) avec un enrichissement en actinides mineurs.
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uoX1 UOX3

Alcalins, alcalino-terreux (8,9%)

/ Actinides (1,7%)

Lanthanides (18,2%)  Eléments :
additionnels ,
(30,9%)

Chalcogenes (1,4%) —___ Alcalins, alcalino-terreux (11,2%)

Chalcogenes (1,1%)
) Actinides (5,8%)

Lanthanides
(22,9%)

Métaux Nobles
(7,3%)

Eléments

additionnels

3 3 Métaux Nobles
(56,8%) Métaux de Métaux de ux

transition (19,5%) transition (21,4%) (6,5%)

Figure 3. Composition massique relative des différentes familles d’éléments présentes au sein
des solutions de produits de fission issues des combustibles « UOX1 » et « UOX3 ».

Plusieurs solutions sont envisagées pour le conditionnement de telles solutions de produits de

fission :

= Une dilution des solutions de produits de fission, afin de ramener les teneurs en PFA a
des valeurs proches de celles actuellement vitrifiées au sein du verre R7T7, hormis la
part en actinides mineurs qui restera plus élevée.

= Une augmentation du taux d'incorporation en PFA au sein du verre R7T7.
Cependant, le taux de PFA contenu dans le verre R7T7 actuel est déja a la borne
supérieure du domaine spécifié. Cette possibilité n’est donc pas envisageable dans le
domaine R7T7 défini.

= Enfin, une augmentation du taux d‘incorporation en PFA au sein de nouvelles
matrices vitreuses, capables d'incorporer des taux supérieurs a 18,5 % massiques de PFA.

Egalement, des recherches avec deux scenarii de gestion des fines de dissolution sont

actuellement en cours d’étude:

= Gestion groupée des fines : comme pour le procedé actuel, le flux de fines extrait de
I'étape de clarification, auquel serait rajouté le flux de fines de cisaillage (coques de
Zircaloy, voir paragraphe 1.4), serait réintroduit en entrée du procédé de vitrification.

= Gestion séparée des fines : le flux de fines clarifiées ne serait pas vitrifié avec le flux de
produit de fission.

11.2. Evolution du procédé de vitrification

I1.2.a. Procédé de vitrification en creuset froid

Le procédé de vitrification en creuset chaud présente certaines limitations, notamment
la température d'élaboration limitée a 1150°C, qui restreint considérablement le type de
compositions verrieres pouvant étre élaborées par ce procédé, mais aussi la capacité

28



d’élaboration limitée a 25 kg.h™ et la durée de vie des fours & induction - qui forment & terme
des déchets radioactifs technologiques de grand volume dont il faut assurer la gestion. Pour
toutes ces raisons, une nouvelle technologie de fusion dite en « creuset froid » a éteé
développée et mise en service a la Hague depuis avril 2010, permettant d'atteindre des
températures d'élaboration de [l'ordre de 1300°C, en accord avec les contraintes
technologiques associées.

Dans ce procedé, comme pour le creuset chaud, le four fonctionne de maniere semi-continue
(alimentation en PFA et fritte de verre continue et coulée en conteneur séquentielle). La
principale différence vient du fait que la fusion du verre se fait cette fois-ci par induction
directe, via l'utilisation d'un champ électromagnétique alternatif [7], qui permet ainsi
d'augmenter la capacité d'élaboration du verre. Une circulation d'eau refroidit en permanence
les parois du four, ce qui vient figer une couche de verre au contact de la paroi (Figure 4). Cet
"autocreuset™ protége ainsi les parois du four de la corrosion, ce qui permet d'augmenter la
durée de vie des fours utilisés mais également les températures d'élaboration des matériaux
qui peuvent aller jusqu’a 1300°C par rapport au procédé précédent, la limitation en
température étant principalement imposée par la tenue du sur-conteneur en inox dans lequel le
verre est coulé. Cette nouvelle technologie autorise donc le développement de matériaux de
conditionnement plus réfractaires, permettant ainsi d'augmenter avec la température, la
solubilité de certains éléments au sein du réseau vitreux.

couche de
produits froide

creuset froid

=]

N o e e ]

TPV

verre fige
lautocreuset)

inducteur

verre fondy

cau

cau

Figure 4. Schéma d’un four de vitrification par induction directe en creuset froid [12].
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1. FORMULATION DE VERRES A HAUT TAUX
D’INCORPORATION

L’ensemble du travail réalisé au cours de cette thése s’inscrit dans I’étude du

développement de nouvelles formulations de matrices vitreuses, capables d’incorporer un taux
de PFA supérieur a 18,5 % massiques et élaborables en creuset froid, par un procédé en deux
¢tapes (température d’¢laboration inférieure a 1300°C). Concernant la gestion des fines de
dissolution, les deux options (gestion séparée ou groupée des fines) seront prises en compte au
cours de I’étude.
Ce paragraphe introduit d'une part une synthése des recherches réalisées au CEA - notamment
en termes de tendance a la cristallisation - qui ont permis d'aboutir a la formulation d'une
matrice aluminoborosilicatée a haut taux d'incorporation dite peralcaline, et présente d'autre
part l'intérét de l'étude de verres dits peralumineux a haut taux d'incorporation, comme
alternative aux matrices peralcalines. La distinction entre une matrice peralcaline et
peralumineuse peut étre réalisée a I’aide du rapport peralcalin/peralumineux Rp défini selon :

~ [Oxy des modificateurs]
~ [Oxydes modificateurs]+ [Alumine]

Rp

Pour Rp > 0,5, le verre est dit peralcalin, c'est-a-dire qu'il présente dans sa composition un
exces d'oxydes modificateurs par rapport a lI'alumine. A l'inverse, pour Rp < 0,5, le verre
présente un défaut d'oxydes modificateurs par rapport a I'alumine, et il est dit peralumineux.
Notons que tous les verres formulés jusqu’ici en France pour le conditionnement des PFA
sont de nature peralcaline compte-tenu de cette définition.

I11.1. Les matrices vitreuses peralcalines a haut taux
d'incorporation: le verre A et le verre peralcalin a 22,5 %
massiques d'incorporation en PFA

I1l.1.a. Formulation d'une composition verriere : le verre A

Le choix initial s'est porté sur la formulation d'une matrice vitreuse riche en terres
rares, c'est-a-dire incorporant déja une forte proportion de lanthanides au sein de la fritte de
verre. En effet, au travers des études menées sur les systemes SiO,-Al,O3-TR,03 (verres
"LnSIAIO™) [13,14,15,16,17,18] et SiO,-B,03-Al,03-MO-ZrO,-TR,03 (verres "LaBS")
[19,20,21,22], la présence de fortes quantités de terres rares a montré un effet bénéfique sur
les propriétés physico-chimiques de telles matrices, notamment sur leur durabilité chimique et
sur leur température de transition vitreuse (de l'ordre de 900°C). Sur la base de ces données,
et en renforcant le caractere fondant de ces verres par l'ajout de sodium, calcium et bore, une
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composition verriere a été proposee par le CEA, contenant 17,2 % massiques de PFA, avec un
taux global de 16% massiques de terres rares (6% massiques simulant les produits de fission
et actinides mineurs provenant de la solution de déchets, et 10 % massiques provenant de la
fritte de verre) [23].

Un travail d’optimisation de la composition au regard de sa tendance a la cristallisation a été
mené, a la fois sur des verres complexes et sur des verres simplifiés du systeme SiO,-B,0s-
Al;,03-Na,0-Ca0-Zr0O,-TR,03 [23,24]. Pour certaines compositions étudiées, une forte
tendance a la cristallisation d'apatite de composition proche de Ca,TRg(SiO4)sO, a pu étre
mise en évidence. La formulation d'un verre stable thermiquement étant recherchée,
I'influence des teneurs en terres rares, sodium, calcium, bore et alumine sur la tendance a la
cristallisation de la matrice a été étudiée pour limiter la présence de phases cristallines apres
refroidissement en température (1°C/min) et sera détaillée dans la suite [23,24,25,28].

La composition de verre retenue est celle du verre A (Tableau 6), dont les caractéristiques
sont répertoriées dans le Tableau 7. Notons toutefois qu’au sein du verre A, un certain nombre
d’¢éléments ont tout d’abord été éliminés (tels les platinoides Ru, Rh, Pd) et 1’étude du verre
contenant I’ensemble du spectre de produits de fission simulé a fait 'objet de I’étude
présentée ci-apres (cf paragraphe 111.1.b.).

oxydes Verre A Veme A Verre AS Vems AS
- (%% molaire) (%o massique) (% mplaire) (%o massique)
510, 3970 4770 a1,7% 30,70
B.Os 2.64 2,00 294 &350
Al 295 4,00 3,03 423
Na.0 249 7,00 14,41 12,19
Ca0 336 4,00 6,32 4,84
Zr0, 1,83 3,00 1,89 319
Li;O 5,03 2.00 - -
Fei(s 1,03 2.19 . -
M0 0,31 0,31 - -
Cr:04 0,19 0,38 . -
P0s 021 0,30 : -
S0 0,30 042 - -
MoQs 1,20 2.30 . -
MnQ, 0,28 032 - -
Cs,0 040 1.49 - -
BaO 0,44 0,91 - -
TeO, 0,13 033 - -
Y0 0.09 0,26 . -
La;0s 0,70 3,02 0,21 3.60
Ce0y 073 3,20 0,76 340
Pry0; 0,34 1,50 0,33 1,39
Nd,0; 1,63 7.28 1,68 7.74

Tableau 6. Compositions molaires et massiques du verre A "complexe" a 22 oxydes et du

by

verre AS "simplifié" a 10 oxydes [23].
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Température d'élaboration 1300°C

Viscosité a la coulée 41 dPa.s a 1300°C
Tq 552°C
Descente en température )
(1°C/min§) € Caz(TRg(SIO4)602

Vo =0,51 g/mzlgour

Durabilité chimique V, = 1,0.10° g/m?jour

Tableau 7. Caractéristiques physico-chimiques du verre A [23,24]. &: tres faible
cristallisation non détectée en DRX mais visible au MEB.

Remarque : la phase apatite de composition proche d’une apatite calcique Ca;TRg(Si0O4)s0>
est l'unique phase cristalline identifiée dans ce type de verre aprés descente en température a
1°C/min. La Figure 5 montre la présence de cristaux d’apatite en surface du verre A apres
refroidissement de I’échantillon a 1°C/min. Aucune phase de type CaMoO4 n’a été détectée
au cours d’un tel refroidissement. Sa présence n’a ét€¢ mise en évidence qu’apres un traitement
thermique long de 5 h a 580°C et 100 h a 870°C.

Figure 5. Cliché MEB en électrons rétrodiffusés du verre A ayant subi une descente en
température a 1°C/min, et présentant quelques rares cristaux d'apatite Ca,Ndg(SiO4)sO, en
surface de I’échantillon (en blanc sur la figure) [23].

I11.1.b. Du verre A au verre peralcalin a 22,5 % massiques d'incorporation
en PFA

Sur la base de la composition du verre A, des études d’incorporation de I’ensemble du
spectre de produits de fission simulé (avec platinoides en particulier) ont été menées et ont
conduit a une formulation de verre moins chargée en terres rares (10 % massiques au lieu de
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16 % massiques), I’ensemble venant exclusivement de la solution de déchets (sans ajout
volontaire de terres rares dans la fritte de verre) avec un taux d’incorporation en PFA global
de 22,5 % massiques. Cette matrice, nommée HTI-22,5 dans la suite, contient alors un taux de
terres rares de l'ordre de 9 % massiques provenant uniquement de la solution de produits de
fission & vitrifier. La tendance a la cristallisation d'apatite Ca,TRg(SiO4)sO; est cependant
lI'une des principales limitations a I'incorporation en terres rares, d’apres les études réalisées
sur le verre A et le verre HTI-22,5 (voir détail ci-apres).

Ill.1.c. Bilan des études CEA réalisées sur la cristallisation d'apatite
Ca,TRg(Si04)s0, au sein des verres peralcalins a haut taux
d'incorporation.

Plusieurs études concernant la tendance a la cristallisation du verre A et du verre HTI-
22,5 % ont été realisées, en faisant varier la composition : teneur en terre rare, teneur en bore,
variation du rapport alcalin/alcalino-terreux ainsi que la nature de la terre rare. Afin de mettre
en evidence la cristallisation au sein de ces verres, deux types de traitements thermiques ont
¢té mis en ceuvre : une descente en température controlée a 6°C/min ou 1°C/min selon les cas,
et un traitement de nucléation-croissance qui fait intervenir une étape de nucléation de 2 h a
(T¢+20°C) suivie d’une étape de croissance de 30 h a la température de cristallisation
(déterminée par ATD).

= Influence de la teneur en terre rare TR,O3
La quantité maximale de terres rares pouvant étre incorporée dans ce type de matrice a été

déterminée via I'étude de la tendance a la cristallisation de verres complexes et simplifiés
issus de la composition du verre A. Au sein des verres simplifiés, en remplacant I'ensemble
des terres rares par le neodyme, la teneur en terres rares a été progressivement augmentée de 0
a 30 % massiques en Nd,O3 (soit de 0 a 7,49 % molaires en Nd,O3) et les différents
traitements thermiques appliqués ont permis de mettre en évidence I'homogénéité de ce type
de verres de 0 a 16 % massiques (0 a 3,56 % molaires) en Nd,O3; aprés une descente en
température a 6°C/min [23]. Au-dela de cette teneur, les verres présentent une forte tendance
a la cristallisation d'apatite Ca,TRg(SiO4)sO, a la fois par descente en température et par
traitement de nucléation croissance. Cette cristallisation est le plus souvent hétérogene

apparaissant tout d'abord en surface pour ensuite gagner le cceur du verre.

= Influence de la nature de la terre rare

L’influence de la nature de la terre rare sur la tendance a la cristallisation du verre A a
également été étudiée par A.Quintas [25,26], qui a montré a travers une étude simplifiée que
le maximum de cristallisation était obtenu pour le verre contenant la terre rare néodyme. Il est
proposé que la formation de la phase apatite est favorisée lorsque les rayons ioniques de l'ion
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alcalino-terreux et de I'ion terre rare (qui partagent les mémes sites cristallographiques) sont
proches, ce qui est le cas des ions Ca®* (r(Ca?* (VIII)=1,12 A [27]) et Nd** (r(Nd**
(VI)=1,11 A [27]).

= Influence du rapport [CaO]/([CaO]+[Na,O])
A.Quintas a poursuivi cette étude de la tendance a la cristallisation d'apatite en s'intéressant a
I'influence du rapport [CaO]/[CaO+Na;0], et a celle de la nature des ions alcalins et alcalino-
terreux sur la tendance a la cristallisation de la composition simplifiée du verre A [25,28]. Ce
travail a permis de montrer qu'une augmentation du taux de calcium dans le verre entraine une
plus forte tendance a la cristallisation d'apatite aprés refroidissement lent du bain fondu a
1°C/min.

= Influence de la teneur en molybdéne MoO;
Etant donné la forte tendance de l'oxyde de molybdéne a la séparation de phase et a la
cristallisation de powellite CaMoOQ;, lors de la coulée ou du refroidissement en température de
la fonte, N.Chouard a étudié la présence simultanée de terres rares et d'oxyde de molybdéne
sur la tendance a la cristallisation de verres simplifiés issus de la composition complexe du

verre peralcalin a 22,5 % massique d’incorporation en PFA [29].

I a ainsi été montré que des teneurs croissantes en terres  rares
(8 < [TR203] < 12 % massiques) inhibaient la séparation de phase et la cristallisation de
molybdates, grace a une augmentation de la solubilité du molybdéne [30]. Cependant, a trop
forte teneur en terres rares, la cristallisation d'apatite se produit, engendrant un
appauvrissement du verre résiduel en terre rare, ce qui conduit alors a une diminution locale
de la solubilité du molybdene et a une réapparition en conséquence de la cristallisation de
CaMo0,. D'autre part, I'étude de l'ajout de teneurs croissantes en MoOg3 au sein du verre a
montré gqu'au-dela d'une teneur de 3 % massiques en MoQs, les terres rares n'étaient plus
suffisantes pour solubiliser le molybdéne. Les sphérules de phases séparées ainsi que les
cristaux de CaMoO, qui se forment au-dela de cette limite de solubilité peuvent alors servir de
sites de nucléation hétérogenes pour la cristallisation d'apatite.

= Influence de la teneur en bore B,0s

Il a été montré que la variation du rapport [SiO2]/[B,O3] n’avait pas d’effet notable sur la
cristallisation d’apatite au sein des verres [23]. En revanche, apres un traitement thermique de
nucléation-croissance de 2 h a (T¢+20°C) suivi de 30h a 870°C, la cristallisation de phases
riches en (Nd, Si, Ca, O) - dont la phase apatite Ca,Ndg(SiO4)sO, — est détectée dans tous les
verres. Le rapport (Si/B) du verre parent influe alors fortement sur la nature des phases
cristallines formees, et notamment, plus le rapport (Si/B) est élevé, plus le rapport (Ca / Nd)
incorporé au sein de la phase cristalline formée est grand.
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I11.2. Des verres peralcalins aux matrices peralumineuses

Dans ce paragraphe, nous présentons un bref apercu des résultats de la littérature
obtenus pour des systémes peralumineux, en ne considérant pour 1’instant que la tendance a la
dévitrification de ces wverres. Les études structurales réalisées afin de comprendre

I’incorporation des terres rares au sein de tels systémes seront détaillées au chapitre 4.

I11.2.a. Etude de la limite de solubilité des terres rares en fonction du
caractere peralcalin/peralumineux du verre
Au sein des verres simplifiés issus de la composition du verre A et contenant une

teneur fixe de 16 % massiques en néodyme, l'étude de la variation du rapport
peralcalin/peralumineux, defini dans ce systeme selon :

_ [Na.0]+[ca0]
Rp = [Na-0]+[CaO]+[Al20s]

a montre la forte influence de ce rapport sur la tendance a la cristallisation d'apatite, que ce
soit a I’issue d’un refroidissement en température ou bien d’un traitement thermique de
nucléation-croissance [23]. En effet, la diminution du rapport Rp dans ces verres induit une
augmentation de la tendance a la cristallisation d'apatite Ca;Ndg(SiO4)sO, des verres
peralcalins (Rp > 0,5) (Figure 6). En fixant le rapport Rp a 0,5, une forte séparation de phase
verre-verre apres traitement thermique est observée, conformément aux données de la
littérature [31]. En revanche, le fait de se placer dans le domaine peralumineux, en diminuant
Rp a 0,35, conduit a l'obtention d'un verre qui reste homogene et transparent, sans séparation
de phase apparente, méme apres traitement thermique, indiquant une ré-augmentation de la
limite d'incorporation des terres rares dans le domaine peralumineux.
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(Na-Al)R100

Figure 6. Photos des verres de la série (Na-Al)Rx ou x=Rp*100, aprés un traitement de
nucléation-croissance de 2h a (T4+20°C) et 30h a 870°C. Le verre simplifié de référence issu
du verre A correspond au verre (Na-Al)R87, de composition (en % massiques) 50,68Si0,-
8,50B,03-4,25A1,03- 12,19Na,0-4,84Ca0-3,19Zr0,-16,35Nd,03 [23].

La forte influence du caractére peralcalin ou peralumineux sur la tendance a la cristallisation
des verres aluminoborosilicatés a également été remarquée lors des études réalisées sur la
limite de solubilité des terres rares dans des systémes alumino-borosilicates dans le but de
confiner spécifiquement les actinides (et plus particulierement l'excédent de plutonium
militaire) [20,32,33,34,35,36,37]. Dans ce cadre, le systeme SiO2-B,03-Al,03-Na,0-TR,03
(TR=La, Gd, Nd), a été largement étudié par Li et ses collaborateurs afin de déterminer la
limite de solubilité des terres rares en fonction de la composition des verres. La solubilité est
alors definie comme étant la concentration maximale en terre rare incorporée avant la
cristallisation ou la séparation de phase au sein de compositions verriéres élaborées a 1450°C.
L’¢laboration est réalisée a partir d’un ajout de terre rare au sein d’une fritte de verre pré-
élaborée en une seule fusion d’une heure a une température comprise entre 1200°C et 1600°C
puis le verre est trempé rapidement sous eau. Différents types de compositions ont ainsi été
distingués en faisant varier le rapport peralcalin/peralumineux Rp, défini selon :

[Na-0]
[NazO]+ [A| 203]

La forte influence de ce caractere sur la solubilité de la terre rare au sein du réseau vitreux a
ainsi été clairement mise en évidence. En effet, augmenter la teneur en Al,O3 au détriment de
celle en Na,O pour les verres peralcalins induit une diminution de la solubilité des terres rares
dans la fonte. Au contraire, pour les verres peralumineux (Rp < 0,5), une diminution du
rapport Rp permet d'accroitre la limite de solubilité des terres rares au sein du verre, celle-ci
étant méme plus élevée pour les verres peralumineux comparés aux verres peralcalins, a
mesure que Rp diminue (Figure 7). Toutefois, pour les verres peralumineux présentant un

36



rapport Rp < 0,40, il apparait nécessaire d'incorporer une teneur minimale en terre rare pour
obtenir un verre homogene et éviter la cristallisation de mullite, composé aluminosilicaté de
formule générale Als+xSiz-2xO10x. Pour toutes ces compositions, au-dela de la limite de
solubilité de la terre rare, la cristallisation d'une phase apatite de type NaTRgy(SiO4)sO-
intervient, hormis pour des valeurs proches de Rp = 0,5, pour lesquels de la séparation de
phase verre-verre est d'abord observée avant la cristallisation d'apatite pour de plus fortes
teneurs en terres rares. Un modéle structural a été proposé par les auteurs afin d’expliquer ces
observations microstructurales, qui sera présenté au chapitre 4.

25 2 i
® Glass + "NayNdg 33.,/3514074, where x (0. 1)
\ : |
20 [~ ! !
I |
| |
R ! |
) | |
S [ !
g 15 Glass E !
e L : Phase !
C | separation | ®
[} | |
= 10 .
* | |
B \‘\\ I (Dispersed |
T | phase rich in : Glass
5 \‘\ * BandNd) !
\\
Glass + Mullite ™~
O O P ..~ B e b o,
0.0 0.1 0.2 0.3 04 0.5 0.6 0.7 08 09 1.0

Rps = Na,O/(Na,0+Al,05) (mol ratio)

Figure 7. Etude de la solubilité du néodyme dans un verre de composition 60SiO,-15B,03-
XNay0-(25-x)Al,03-yNd, 03 (0<x<25, y=limite de solubilit¢) en fonction du rapport Rp
peralcalin ou peralumineux du verre [22].

I11.2.b. Etude de l'augmentation de la teneur en PFA au sein de verres
LaBS peralumineux

Les verres borosilicatés dits LaBS font partie du systeme SiO,-B,03-Al,03-MO-ZrO,-
TR,03 (MO=SrO, BaO) et présentent la particularité d'étre tres riches en terres rares (jusqu'a
70 % massiques). Ces matrices ont été beaucoup étudiées aux Etats-Unis dans le cadre du
confinement spécifique du plutonium militaire [19,20,21,22]. Sur la base des compositions de
frittes de verre ameéricaines, des matrices LaBS ont été étudiees en France dans le cadre de
I’étude de la potentialité de telles matrices pour le conditionnement des solutions de produits
de fission issues du retraitement des combustibles UOX uses [38]. Ces matrices sont formées
d'une fritte de verre a laquelle est ajoutée le plutonium et la solution de produits de fission
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sous forme de calcinat. La fritte de verre est principalement constituée des trois oxydes SiO,,
B,Os et Al,Os, et présente des teneurs en alumine, oxydes alcalins et alcalino-terreux qui se
rapprochent de compositions peralumineuses (Tableau 8). Une variation des teneurs en terres
rares, platinoides (RuOy, Rh, Pd) et en PFA® a été réalisée afin de mieux évaluer la capacité
d’incorporation sans dévitrification de ces matrices vis-a-vis de ces différents éléments.

Domaine de composition

Oxydes (% massiques)
Si0, 25-30
B,0: 12-22
Al,O3 15-28
Na,O 1-12

SrO/MgO 2-3
Zr0; 1-5
TR,03 16-30

Tableau 8. Domaine de composition de la fritte de verre LaBS étudiée dans le cadre de
I'incorporation a la fois du plutonium et de la solution de produits de fission UOX [38].

Il apparait tout d'abord que la teneur en terres rares joue un rdle important dans l'obtention du
verre LaBS final contenant a la fois la solution de produit de fission et le plutonium. Une
teneur minimale de 15 % massiques est ainsi necessaire pour obtenir un verre homogeéne
élaborable a 1450°C. Ces verres ainsi elaborés présentent une tempeérature de transition elevée
de l'ordre de 665°C. A la coulée, un léger manque de réactivité de la fonte apparait et consiste
en la présence d'hétérogénéités enrichies en oxydes de silicium et/ou zirconium.

Ces matrices ont également montré qu'elles pouvaient incorporer jusqu'a trois fois la teneur
nominale en produits de fission* avec toujours la présence de quelques infondus au fond du
creuset. En revanche, le fait d'augmenter également les teneurs en produits de dégradation et
de corrosion (Fe, Ni, Cr, P) a une forte influence sur la matrice avec l'apparition d'un dép6t
cristallisé au fond du creuset, enrichi en cristaux a base de zirconium et cérium ainsi qu'en
oxydes d'aluminium, fer, nickel, chrome, molybdeéne et terres rares.

Ces matrices se sont également révélées capables d'incorporer des quantités importantes de
molybdéne, jusqu'a 12% massiques sans séparation de phase (contrairement aux 2-3 %
massiques qu'il est possible d'incorporer dans des verres borosilicatés type R7T7).

% Le flux de PFA considéré dans ce cas ne contient que les éléments TeO,, Cs,0, Y,03, M00O;, MnO,, Ag,0,
CdO, SnO,, BaO, les oxydes de terres rares et d’actinides étant considérés comme un flux a part, au méme titre
que celui des platinoides. La teneur nominale est fixée & 4,30 % massiques [38].

* Voir note de bas de page 3
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Ces verres présentent en outre une excellente durabilité chimique et ont montré des taux de
relachement en bore du méme ordre de grandeur que ceux obtenus pour le verre R7T7 apres
27 jours de lixiviation a 90°C (systéme ferme).

Elles présentent enfin une tres bonne résistance a l'auto-irradiation induite par la décroissance
radioactive des actinides mineurs au cours du temps. Des tests d'auto-irradiation, réalisés par
dopage au curium des matrices afin d'atteindre des doses de I'ordre de 4.10"° a.g™ [39,40], ont
montré I'effet limité de ces doses sur les propriétés macroscopiques de la matrice, ainsi que
sur la durabilité chimique aux premiers instants de l'altération (tests en systéme ouvert a
100°C pendant 28 jours).

IV. CONCLUSION

Ce premier chapitre a traite de la gestion francaise actuelle des déchets nucléaires et
notamment de celle des produits de fission et actinides mineurs (PFA) qui constituent les
déchets de Haute Activité a Vie Longue (HA-VL). Les matrices vitreuses, de par leur
caractere amorphe, s’avérent é&tre des matériaux particulierement adaptés pour le
conditionnement de ce type de dechets. Le verre R7T7 a ainsi €té mis au point en France, et
peut accepter une teneur maximale de 18,5 % massiques en PFA.

Avec I’évolution des combustibles, de nouveaux verres, contenant des teneurs accrues en PFA
sont en cours d’évaluation. Ces verres doivent étre capables d’incorporer un taux de PFA
supérieur a 18,5 % massiques, €tre ¢élaborables en creuset froid (température d’élaboration
inférieure ou égale a 1300°C), tout en conservant d’excellentes propriétés de comportement a
long terme. A ce jour, le verre de référence est peralcalin et le taux d'incorporation en PFA est
de 22,5 % massiques. Néanmoins, il est apparu que la principale limite a I'incorporation en
PFA au sein de cette matrice était la tendance a la cristallisation d’apatite Ca;TRg(Si04)s0; et
I’intérét des verres peralumineux pour le conditionnement des PFA prend tout son sens, étant
donné la faible tendance a la cristallisation d'apatite qui a été mise en évidence dans ces verres.
La suite de notre étude va avoir pour objectif de déterminer la potentialité des verres
peralumineux comme matrice vitreuse de conditionnement a haut taux d'incorporation en PFA.
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Chapitre 2
Etude des verres peralumineux complexes

Dans ce chapitre, nous nous proposons d’apporter des éléments permettant de mieux
évaluer la potentialit¢ des verres peralumineux complexes comme matrices de
conditionnement des PFA, en accord avec le cahier des charges présenté au chapitre 1. Nous
nous intéressons donc a déterminer :

- I’homogénéité des fontes complexes peralumineuses a 1300°C contenant des
teneurs croissantes en PFA, au travers d’une trempe par coulée sur plaque (voir
Annexe 1, paragraphe I.), en faisant I’hypothése que le matériau obtenu est
représentatif de 1’état liquide.

- la tendance a la dévitrification des verres peralumineux complexes apres un
refroidissement contrélé a 1°C/min, permettant de simuler le refroidissement de la
fonte a coeur de conteneur apres la coulée.

- Les propriétés physico-chimiques des verres complexes peralumineux contenant
22,5 % massiques de PFA : température de transition vitreuse T4 et viscosité en
particulier.

- La durabilité chimique des verres peralumineux complexes via 1’étude du
comportement a long terme sous eau en conditions dynamiques ou statiques.

Ces données nous permettront d’avoir une vision d’ensemble représentative des matrices
peralumineuses et de statuer sur 1’adéquation ou non de leurs propriétés avec le cahier des
charges defini precédemment. Ces données pourront également étre comparées avec celles du
verre R7T7 et du verre peralcalin a haut taux d’incorporation contenant 22,5 % massiques en
PFA (HTI-22,5) présentés dans le chapitre 1, ce qui permettra de situer les performances des
verres peralumineux par rapport a ces verres.

La microstructure des verres a été étudiée par diffraction des rayons X (DRX) et Microscopie
Electronique a Balayage (MEB) (verres trempés et refroidis lentement).

l. PRESENTATION DES SERIES DE VERRES COMPLEXES

Rappelons tout d’abord que dans cette étude, le flux de PFA simulé considéré est de
type UOX3, avec dans la majeure partie des essais la prise en compte d’une gestion séparée
des fines (cf chapitre 1, paragraphe 11.1). Toutefois, nous avons réalisé un essai pour lequel les
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fines ont été rajoutées au flux de dechets consideré, afin de déterminer leur influence sur les
propriétés physico-chimiques des verres peralumineux complexes.

Les verres complexes contenant ’ensemble des éléments provenant de la solution de produits
de fission comportent une trentaine d’oxydes. Afin de travailler sur des compositions de
verres plus simples, tout en conservant la représentativité de ces compositions, certaines
simplifications ont été réalisées a partir de la liste de déchets initiale. Les composés présents
en faible quantité ont été substitués par des éléments qui possedent des propriétés physico-
chimiques analogues. Les éléments Ag.0, CdO, In,O3, SnO,, Sh,O3 ont donc été substitués
par BaO, SeO; par TeO,, Rb,0O par Cs,0 et TcO, par MnO,. Les éléments GeO; et As,03 ont
quant & eux été éliminés de la composition, car ils n’interviennent qu’en quantité insignifiante
(~0,001 % massique). D’autre part, ’ensemble des terres rares (La, Ce, Pr, Nd, Pm, Sm, Eu,
Gd, Tb et Dy) et actinides (U, Pu, Np, Am et Cm) a été simulé par les quatre terres rares
majeures constitutives du déchet (La, Ce, Pr et Nd). Cette substitution est totalement justifiee
par le fait que leur quantité représente plus de 90 % de I’ensemble des terres rares présentes
dans la solution de déchets. Par ailleurs, afin de faciliter la mise en ceuvre des élaborations
effectuées en four a moufle classique (sans agitation), les platinoides (Ru, Rh, Pd) n’ont pas
été pris en compte dans la solution de produits de fission, pour éliminer les risques de
sédimentation. Des essais moins nombreux contenant des platinoides (RuO;, et Pd) ont
toutefois été réalisés en four Saint-Gobain sous agitation, permettant de ce fait d’étudier
I’influence de la présence de ces éléments sur les propriétés physico-chimiques du verre.

1.1. Séries a teneurs en PFA croissantes : séries B20C-x et B14C-x

Au vu du caractere fortement réfractaire de ces verres, deux séries de verres, a
différents rapports [B,O3]/[SiO,] ont été élaborées et ont servi de base a cette étude, dans le
but d’évaluer I’influence de ce rapport sur la viscosité apparente des verres a la coulée, la
réactivité de la fonte et sur la tendance a la dévitrification. Celles-ci sont caractérisées par une
teneur en bore variable de 14 ou 20 % molaires de B,O3 (soit 11 ou 16 % massiques) pour un
rapport [B,O3]/[SiO;] de 0,26 ou 0,40 respectivement. D’autre part, dans ces deux séries le
rapport Rp est défini selon :

[Na20]+[CaO]
[Na20]+[CaO]+ [Al-0s]

Celui-ci a été fixé a 0,38. D’apres les travaux de Li et al. sur la solubilité de la terre rare en
fonction du rapport peralcalin/peralumineux, cette valeur est en effet intermédiaire entre un
domaine ou la limite de solubilité de la terre est tres faible (0,4 < Rp <0,5) et un domaine ou
de la cristallisation de mullite intervient a faibles teneurs en terres rares (0 < Rp < 0,35)
(cf chapitre 1 figure 7). Une étude de la variation du rapport Rp non présentée dans ce
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manuscrit a confirmé le fait qu’un rapport Rp de 0,38 était la valeur optimale permettant de
garantir [’homogénéité de verres peralumineux simplifiés sur une large gamme de
composition.

Au sein de ces deux séries, le taux de PFA a été augmenté de 18,5 a 32 % massiques. De cette
maniere, les propriétés physico-chimiques des verres peralumineux complexes contenant 18,5
et 22,5 % massiques en PFA seront directement comparables respectivement au verre R7T7 et
au verre peralcalin HT1-22,5. La proportion en PFA a cependant été augmentée au-dela de ces
teneurs (jusqu’a 32 % massiques) afin de déterminer les limites d’incorporation en PFA des
verres peralumineux complexes selon les critéres définis.

La nomenclature des verres de ces séries est la suivante : B20C-x et B14C-x, ou X représente
la teneur en PFA (en % massiques) et B20 et B14 correspondent a un rapport [B,03/SiO,] de
0,40 et 0,26 respectivement. Il est a noter que les verres complexes de ce chapitre sont issus
des verres simplifiés des séries B14TRx et B20TRx contenant entre 2,3 et 4 % molaires de
TR,03 (cf chapitre 3).

Lorsque les verres ont été élabores avec platinoides et/ou fines, la nomenclature des verres est
la suivante : B20C-22,5(P) et B20C-22,5(P+F) (avec P=Platinoides et F=Fines).

Le Tableau 9 récapitule les caractéristiques des différents verres étudiés: le rapport
[B203]/[SIO,], la teneur en PFA, en TR,03 (en % massiques) et la présence de platinoides
et/ou fines pour chacun.

Remarque : dans la suite, les verres trempés par coulée sur plaque® sont notés CP, et les verres
refroidis lentement a 1°C/min sont notés RLT.

® La coulée sur plaque consiste a figer ’état liquide du verre en coulant la fonte a la température d’élaboration
sur une plague métallique en inox (cf Annexe 1, paragraphe 1.). La vitesse de refroidissement dans ces conditions
est estimée & environ 1000°C/min, mais dépend également de la quantité de verre coulée et de la viscosité de la
fonte. Dans notre cas, on considere une masse de 150 g pour les échantillons €laborés en four a moufle et 600 g
pour les échantillons élaborés en four Saint-Gobain.
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B20C- B20C- B20C- B20C- B20C- B20C- B14C- B14C-

18,5 22,5 22,5(P) 22,5(P+F) 25 32 22,5 32

[B.O4)/[SIO;] 0,40 0,40 0,40 0,40 0,40 0,40 0,26 0,26
Teneur en
PFA (% 18,5 22,5 22,5 22,5 25 32 22,5 32
massique)
Teneur en
TR,03 (% 8,72 10,60 9,42 8,79 12,00 15,41 10,60 15,49
massiques)
géesence Platinoides Platinoides

I non non (RuO; + Pd) (RuO,+Pd) non non non non
Platinoides X ;

. uniquement + Fines

et/ou Fines

Tableau 9. Tableau recapitulatif des caractéristiques des verres des séries B20C-x et B14C-x
a teneurs en PFA variables de 18,5 a 32 % massiques. Les verres B20C-22,5(P) et
B20C-22,5(P+F) contenant les platinoides et/ou fines sont également indiqueés.

L’ensemble des verres sans platinoides a été élaboré en four a moufle sans agitation a 1350°C
en deux fusions successives, selon le protocole d’élaboration détaillé en Annexe 1
(cf paragraphe 1). Nous avons fixé la température d’¢laboration a 50°C au-dessus de la
température maximale prévue par le cahier des charges dans le but de pallier I’absence
d’agitation di a ce mode d’¢laboration.

Les verres avec platinoides ont quant a eux été elabores a 1300°C pendant 3h en four Saint-
Gobain, pour lequel une agitation du bain fondu est réalisable afin d’éviter les problémes de
sédimentation des platinoides.

1.2. Ajout de Nd,O3 dans la fritte de verre : séries B20C-22,5-TRx
et B14C-22,5-TRx

Comme nous le verrons dans la suite de 1’étude, afin de diminuer la viscosité de la
fonte et obtenir un verre homogéne a la coulée et stable aprés refroidissement a 1°C/min,
I'une des voies d’amélioration possible étudiée consiste & augmenter la teneur en terres rares
au sein de la composition verriére par ajout d’oxyde de néodyme. La teneur en PFA a été
fixée a 22,5 % massiques (soit 10,6 % massiques TR,03) afin de pouvoir directement
comparer les propriétés de ces verres a celles des verres peralcalins a haut taux
d’incorporation. La teneur en terres rares globale a été augmentée de 10,6 a 16,4 % massiques.

Cet ajout peut alors étre vu comme la simulation d’un ajout de néodyme compris entre 0 et
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environ 6 % massiques dans la fritte de verre utilisée lors du procéde de vitrification. Cet
enrichissement en oxyde de néodyme a été étudié pour les deux rapports [B203]/[SiO,]=0,26
(série B14C) et [B,03]/[Si0,]=0,40 (série B20C).

B20C-22,5- B14C-22,5-

B20C-22,5 ’ ’ B14C-22,5 ’
[B.O3]/[SiO,] 0,40 0,40 0,40 0,26 0,26
Teneur en
PFA (% 22,5 22,5 22,5 22,5 22,5
massiques)

Ajout de
Nd,Os (% 0,00 1,68 5,82 0,00 5,93
massiques)
Teneur en
&2203 totale 10,60 12,28 16,42 10,60 16,53
massiques)

Tableau 10. Tableau récapitulatif des caracteristiques des verres des séries B20C-xNd-22,5
et B14C-xNd-22,5. Notons que les verres B20C-22,5-TR10,6 et B14C-22,5-TR10,6
correspondent respectivement aux verres B20C-22,5 et B14C-22,5 de la série précédente. La
teneur en oxyde de néodyme ajoutée a la composition verriere est indiquée en gras.

Remarque : ces verres ont été élaborés selon le méme protocole expérimental que les verres
sans platinoides de la série précédente.

II. HOMOGENEITE DES VERRES COMPLEXES A LA
COULEE

I1.1. Etude des verres complexes sans platinoides

Dans un premier temps, nous nous sommes intéressés a déterminer le domaine
d’homogénéité des verres complexes ne contenant pas de platinoides en fonction de la teneur
en PFA simulés incorporée. Celle-ci a été fixée successivement a 18,5 — 22,5 - 25 - 32 %
massiques en PFA, ce qui correspond a une teneur en terres rares provenant de la solution de
produits de fission respectivement de 8,7 - 10,6 — 12,0 et 15,4 % massiques. Rappelons que
dans cette partie, tous les verres ont été élaborés sans agitation.
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> Serie B20C
Apres coulée sur plaque, les verres de la série B20C (B,03/Si0,=0,40) apparaissent tous
homogenes et translucides, de couleur ambrée, qui semble de plus en plus foncée avec la
teneur en PFA simulés incorporée au sein du verre (Figure 8 (A)). D’autre part, la viscosité a
la coulée semble qualitativement diminuer & mesure que la teneur en PFA simulés augmente
au sein du verre, en accord avec les observations effectuées pour les verres simplifiés lorsque
la teneur en terre rare augmente au sein de la fonte. Les diffractogrammes de rayons X des

verres confirment I’état amorphe des verres et aucun pic de diffraction n’est observé
(Figure 8 (B)).

B20C-32 CP

-514000:
] B20C-25 CP

13000

10000{
w0 ] B20C-22,5 CP
7000{
o] B20C-18,5 CP
4000{
3000 |

2000

1000 —

0 L e S A L L A A B e B B B
1 2 30 40 50 60 70 80

2-Theta - Scale

Figure 8. (A) Observations macroscopiques des verres (a) B20C-18,5 CP (b) B20C-22,5 CP
(c) B20C-25 CP et (d) B20C-32 CP et (B) Diffractogrammes de rayons X des verres
correspondants.

En revanche, les clichés MEB révélent la présence de quelques petits cristaux ronds et blancs,
de taille moyenne de 5 nm répartis en amas d’environ 10-20 nm et enrichis en (Zr,0) d’aprés
les analyses EDS (Figure 9).
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Figure 9. Cliches MEB en électrons rétrodiffusés des verres coulés sur plaque (a) B20C-18,5
CP (b) B20C-22,5 CP (c) B20C-25 CP et (d) B20C-32 CP.

Ces cristaux sont localisés au sein de zones sombres de la matrice, qui apparaissent enrichies
en (Si, O) par rapport a la matrice résiduelle plus claire. Le nombre d’amas par unité¢ de
surface a été estimé en dénombrant le nombre de cristaux visibles sur les clichés dans chaque
échantillon analysé (

Tableau 11). Notons que cette évaluation est trés qualitative et qu’une analyse d’image plus
rigoureuse serait nécessaire. Néanmoins, en premiere approximation, elle nous a permis de
mieux mettre en évidence les évolutions en fonction de la teneur en PFA.

B20C-18,5 CP B20C-22,5 CP B20C-25 CP B20C-32 CP
Nombre d'amas par
unité de surface 0,12 0,10 0,09 0,08
(amas/mm?)

Tableau 11. Evolution du nombre d’amas de cristaux par unité de surface (en amas/mm?) en
fonction de la teneur en PFA au sein des verres de la serie B20C coulés sur plaque.

Le nombre d’amas ainsi estimé est du méme ordre de grandeur pour tous les verres, avec une
tendance a diminuer avec ’augmentation de la teneur en PFA simulés.

> Serie B14C

A la coulée, les verres apparaissent visuellement plus visqueux que ceux de la série B20C
dans les mémes conditions, ce qui est en accord avec la quantité plus faible en bore. L’aspect
des verres B14C-22,5 CP et B14C-32 CP est présenté Figure 10.

Comme pour les verres de la série B20C, les diffractogrammes révelent un état amorphe des
verres (Figure 10). Seul un pic de trés faible intensité est noté qui peut potentiellement
correspondre a la phase SiO, quartz. Un léger manque de réactivité de la fonte ou une
pollution des échantillons lors du broyage en pots en agate pourrait étre suspectée.
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Figure 10. Observations microscopiques des verres (A) B14C-22,5 CP (B) B14C-32 CP et
diffractogrammes de rayons X des verres coulés sur plaque de la série B14C. * : phase SiO;
quartz (JCPDS : 46-1045).

De méme que pour les verres de la série B20C, des cristaux blancs et ronds enrichis en (Zr,0)
sont observés au sein des verres coulés sur plaque, présents en amas dont la taille peut aller de
40 a 100 pm (Figure 11). Ces amas semblent légerement plus gros que ceux observés pour la
série B20C et on remarque également qu’a 32 % massiques en PFA, de nombreux cristaux
sont présents disséminés dans tout I’échantillon. La proportion de cristaux reste néanmoins
suffisamment faible pour qu’aucun pic de diffraction d’une phase riche en (Zr,0) ne soit
détecté sur les diffractogrammes correspondants (Figure 10).
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5kV Spot7.3 x250 BSE WD11.4 mm 15kV Spot7.3 x1000 BSE WD11.4 mm

5kV Spoth.4 x50 BSE WD11.4 mm 5KV Spott .4 x1000 BSE WD11.4 mm

Figure 11. Clichés MEB en électrons rétrodiffusés des verres coulés sur plaque (A) B14C-
22,5 CP et (B) B14C-32 CP.

Afin d’expliquer la présence de tels amas, de méme que la présence d’un pic de faible
intensité de la phase quartz sur les diffractogrammes et de différents contrastes de la matrice
sur les clichés MEB, I'une des hypothéses consiste a envisager un léger manque de réactivité
de la fonte, comme cela sera revu dans la suite (voir paragraphe 11.3).

Les résultats DRX et MEB correspondants aux séries de verres B14C et B20C coulés sur
plaque a teneur en PFA croissante sont récapitulés dans le tableau suivant (Tableau 12).
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[B2O3]/[SiO,] B20C-18,5 CP B20C-22,5 CP B20C-25 CP B20C-32 CP
0.40 g (ZrOy) g (ZrOy) g (ZrOy) g (ZrOy)
’ cristaux ronds cristaux ronds cristaux ronds cristaux ronds
B14C-22,5 CP B14C-32 CP
0,26 non élaboré & (Zr0y) non élaboré &+ (Z10y)
cristaux ronds cristaux ronds

Tableau 12. Homogénéité des verres coulés sur plaque des séries B20C et B14C en fonction
de la teneur en PFA. L’intensité de la cristallisation au sein de la fonte a été évaluée
qualitativement. &: cristaux visibles sur les clichés MEB mais non détectés en DRX, &+ :
cristaux invisibles en DRX mais dont le nombre d’amas est visiblement plus important sur les
clichés MEB que pour &.

11.2. Etude des verres complexes avec platinoides

Jusqu’ici, nous nous sommes intéressés a des verres dans lesquels les platinoides (Ru,
Rh, Pd) ne sont pas pris en compte pour des raisons de simplification de mise en ceuvre des
¢laborations. Dans cette partie, il s’agit de déterminer I’influence des fines et platinoides sur
I’homogénéité des verres complexes peralumineuxﬁ.
Aprés élaboration, les deux verres B20C-22,5(P) et B20C-22,5(P+F) coulés sur plaque
apparaissent noirs et translucides avec la présence de nombreuses particules disséminées dans
I’ensemble de la matrice de fagon homogéne (Figure 12). Hormis la présence de pics de
diffraction correspondants a la phase RuO,, aucune phase cristalline n’est détectée sur les

diffractogrammes de ces deux verres (Figure 12).

® Comme wu précédemment au chapitre 1, les solutions de produits de fission contiennent également des
platinoides (Ru, Rh, Pd) dans leur composition qui ont la particularité d'étre trés peu solubles dans les verres. Le
ruthénium cristallise surtout sous la forme de cristaux de RuO; en forme d’aiguilles dans les verres élaborés a
I’échelle industrielle. A 1’échelle laboratoire, cependant, les verres sont préparés par fonte d’un mélange
d’oxydes et dans ce cas, les cristaux d’oxyde de ruthénium forment des aggrégats de forme polyédrique. Le
palladium et le rhodium, quant a eux précipitent sous forme d'alliages métalliques Pd-Te et Pd-Rh-Te, qui se
présentent sous la forme de sphérules dans le bain de verre. L’influence de ces cristaux non solubles dans le bain
fondu sur la tendance a la cristallisation des verres nucléaires a été étudiée au sein de fontes borosilicatées
peralcalines et il a été montré que ceux-ci pouvaient jouer un réle d’agents nucléants des phases CaMoQ, au sein
du verre R7T7 ou apatite au sein des verres HTI.
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Figure 12. Observations au microscope optique des verres (A) B20C-22,5(P) CP (avec
platinoides) et (B) B20C-22,5(P+F) CP (avec fines et platinoides) et diffractogrammes de
rayons X des verres correspondants. ( /\ ) : RuO, (JCPDS 40-1290).

D’apres les clichés MEB, les platinoides apparaissent sous la forme d’amas de particules de
RuO, et de billes enrichies en Pd, Te (Figure 13). On note également pour le verre B20C-
22,5(P) CP la présence d’une faible proportion de cristaux de ZrO; qui n’apparaissaient pas en
DRX. Ces résultats sont similaires a ceux observés pour le verre sans platinoide B20C-22,5
CP (voir paragraphe 11.1).

v RuO,

15kV Spot6.1 x50 BSE WD11.3 mm } 15kV Spot6.1 x1000 BSE WD11.3 mm

Ay

#<Pd-Te Ru02

% s >
15kV Spot6.1 x50 BSE WD11.3 mm 15kV Spotb.1 250 BSE WD11.3 mm 15kV Spot6.1 x1000 BSE WD11.3 mm

Figure 13. Clichés MEB en électrons rétrodiffusés des verres (A) B20C-22,5(P) et (B) B20C-
22,5(P+F) apres coulée sur plaque.
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Les résultats DRX et MEB pour les verres coulés sur plaque sans platinoides, avec platinoides
et avec fines et platinoides sont récapitulés dans le Tableau 13.

B20C-22,5 CP B20C-22,5 (P) CP B20C-22,5 (P+F) CP
Nature des RuO,
phases g Zr0, Pd-Te F'f(;*_%
cristallines e ZroO,

Tableau 13. Influence des fines et/ou platinoides sur [’homogénéité des verres de composition
de base B20C-22,5. La nature des phases cristallines rencontrées (en dehors des platinoides)
est indiquée et [’intensité de la cristallisation au sein de la fonte a été évaluée

qualitativement. ¢ : cristaux visibles sur les clichés MEB mais invisible en DRX.

11.3. Optimisation du procédé d’élaboration

La présence récurrente d’une trés faible proportion de cristaux de ZrO;, que ce Soit
pour les verres avec ou sans platinoides - ainsi que la présence pour certains échantillons de
zones vitreuses inhomogénes observées au MEB et dun pic de faible intensité
potentiellement attribue a la phase SiO, quartz sur les diffractogammes - laissent envisager la
possibilité d’un léger manque de réactivit¢ de la fonte lors de 1’élaboration. Afin de
déterminer s’il est possible d’améliorer ’homogénéité de nos verres, plusieurs tests ont été
réalisés, consistant a augmenter d’une part la température d’élaboration des verres et d’autre

part la durée du palier d’affinage.

11.3.a. Influence de I’augmentation de la température d’élaboration sur

I’homogénéité des verres

Afin de déterminer I’influence d’une augmentation de la température d’¢élaboration sur
I’homogénéité finale des verres, 10 g du verre B20C-22,5 CP ont subi une refusion a 1400°C
pendant 2 h. La fonte apparait homogéne apres ce traitement, mettant en évidence le fait que
les cristaux de ZrO, peuvent étre éliminés par une augmentation de la température
d’¢laboration (Figure 14).
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15KV Spots.1 Magrso0 BSE WD11.3 15kV Spoté.1 x1000 BSE WD11.3 mm

Figure 14. Clichés MEB en électrons rétrodiffusés du verre B20C-22,5 (a) verre élaboré a
1350°C coulé sur plaque (b) verre ayant subi une deuxiéme fusion de 2 h a 1400°C puis
coulé sur plaque.

11.3.b. Influence de P’augmentation de la durée d’élaboration sur
I’homogénéité des verres

Cependant, si une augmentation de la température d’élaboration est possible afin

d’améliorer I’homogénéité des verres apres la coulée, celle-ci n’est pas souhaitable a 1’échelle
du procédé. L’influence d’une augmentation de la durée du palier d’élaboration sur
I’homogénéité des verres apres la coulée a donc également été étudiée, sur des verres avec ou
sans platinoides.
Pour cela, dans un premier temps, nous avons réalisé une refusion de 10 g du verre sans
platinoides B20-22,5 CP pendant 4h en four a moufle a la température d’élaboration de
1350°C. Dans un second temps, nous avons réalisé une refusion en four a moufle de 10 g du
verre avec platinoides B20C-22,5(P) CP (élaboreé initialement en four Saint Gobain a 1300°C)
pendant 2h a 1300°C. Les clichés MEB des verres coulés sur plaque sont présentés
respectivement Figure 15 et Figure 16.

> Verre sans platinoides B20C-22.5
Dans le cas du verre sans platinoides, le verre apparait homogene apres le traitement appliqué.

Ainsi, augmenter la durée d’affinage du verre permet de s’affranchir de tous les cristaux et
aucune zone enrichie en (Si, O) n’a été notée. Les cristaux de ZrO, observés au sein des
verres des séries B20C et B14C apres coulée sur plaque peuvent donc étre attribués a une
homogénéité non optimisée en phase liquide.
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15KV Spots.1 Magruso0 BSE WD11.3 15kV Spoté.1 1000 BSE WD11,3 mm

Figure 15. Clichés MEB en électrons rétrodiffusés du verre sans platinoides B20C-22,5 coulé
sur plaque (a) aprés 5h d’affinage a 1350°C (élaboration classique en four a moufle) et (b)
apres Sh + 4h=9h d’affinage a 1350°C.

> Verre avec platinoides B20C-22,5(P)
Pour le verre avec platinoides, quelques rares amas de cristaux de ZrO,, de taille 20 um
environ sont toujours présents au sein du verre, ainsi que des cristaux « isolés », de taille 2 um
maximum, et localisés a proximité des platinoides (Figure 16). Il semble qu’aprés un palier de
refusion de 2h a 1300°C, c’est-a-dire aprés une durée totale d’affinage de 5h a cette
température, la taille et le nombre des amas au sein de la fonte aient tout de méme été réduits.
Pour obtenir une réactivité compléte du mélange et éliminer tous les cristaux de ZrO,, une

optimisation plus fine de la durée d’affinage serait encore nécessaire.

15kV Spot6.1 x1000 BSE WD11.3 mm 15KV Spot=6.2 BSE WD=11.0 Magnx1000 15kV Spot=6.2 BSE WD=11.0 Magnx3000

Figure 16. Clichés MEB en électrons rétrodiffusés du verre avec platinoides B20C-22,5(P)
coulé sur plaque (a) apres 3h d’affinage a 1300°C (élaboration en four saint gobain) et (b)
apres 3h + 2h = 5h d’affinage a 1300°C.
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I1.4. Optimisation de la composition des verres par ajout de
néodyme dans la fritte de verre

Au vu des résultats précédents, la présence de cristaux de ZrO, au sein de la fonte apres
coulée sur plaque serait due a un manque de réactivité de la fonte, en accord avec le caractére
trés réfractaire de ces verres. Si augmenter la durée d’élaboration peut étre vu comme 1'une
des voies d’amélioration possibles, une optimisation de la composition peut également étre
envisagée. Nous avons déja vu qu’augmenter le rapport [B,03]/[SIO;] permettait de diminuer
la viscosité des verres et donc d’obtenir une cinétique plus rapide d’¢laboration. Afin
d’améliorer encore la réactivité de nos verres, sans pour autant augmenter la teneur en bore
(au risque d’affaiblir la durabilité chimique du verre), une augmentation de la teneur en terres
rares au sein des verres a été étudiée, des résultats antérieurs ayant déja montré que celle-ci
pouvait entrainer une diminution de la viscosité des verres [1].

> Série B20C
Les verres coulés sur plaque et elaborés en four a moufle a 1350°C B20C-22,5-TR10,6
(correspondant au verre de base B20C-22,5), B20C-22,5-TR12,3 et B20C-22,5-TR16,4
apparaissent tous homogenes et translucides (Figure 17 (A)). De plus, visuellement, on

confirme qu’augmenter la teneur en terres rares au sein de la composition du verre semble
diminuer la viscosité a la coulée. Les diffractogrammes de rayons X correspondants ne
montrent aucun pic de diffraction confirmant I’absence de phase cristalline en teneur notable
au sein de ces verres (Figure 17 (B)), de méme que les clichés MEB réalises (Figure 18).
Ainsi, augmenter la teneur en terres rares au sein du verre réduit la viscosité de la fonte et la
présence de cristaux de type ZrO,, par comparaison au verre initial B20C-22,5-TR10,6 CP.
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Figure 17. (A) Photos des verres coulés sur plaque (a) B20C-22,5-TR10,6 CP (=B20C-22,5
CP) (b) B20C-22,5-TR12,3 CP et (c) B20C-22,5-TR16,4 CP a teneurs en PFA fixe (22,5 %
massiques) et a teneurs en terres rares croissantes (10,6-12,3-16,4 % massiques).

5kV Spot6.1 Magnx250 BSE WD11.3 15KV Spot6.7 x250 BSE WD11.3 T JhSKV Spot6.7 x100 BSE WD11.3

Figure 18. Clichés MEB en électrons rétrodiffusés des verres coulés sur plaque B20C-22,5-
TR10,6 CP, B20C-22,5-TR12,3 CP et B20C-22,5-TR16,4 CP.

> Serie B14C

En diminuant le rapport [B203]/[SiO;], on retrouve la méme tendance pour les verres B14C-
22,5-TR10,6 CP (correspondant au verre de base B14-22,5 CP) et B14C-22,5-TR16,4 CP :
I’augmentation de la teneur en terres rares a teneur en PFA fixe permet de s’affranchir de
toute présence de cristaux de ZrO, au sein de la fonte au vu des observations au microscope
optique, des diffractogrammes des rayons X et des clichés MEB réalisés sur ces deux verres
(Figure 19, Figure 20). Comme pour la série B20C, le diffractogramme correspondant au
verre B14C -22,5-TR16,4 ne présente qu’un signal amorphe, tandis que le verre B14C-22,5-
TR10,6 présente un pic de faible intensité qui peut potentiellement correspondre a la phase
SiO; quartz. (Figure 19).
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B14C-22,5-TR164 CP

814C-22,5-TR10,6 CP

Figure 19. Observations au microscope optique (a gauche) des verres coulés sur plaque (A)
B14C-22,5-TR10,6 CP et (B) B14C-22,5-TR16,4 CP et diffractogrammes des rayons X des
verres correspondants (a droite).* : SiO; quartz (JCPDS : 46-1045).

2

SkV Spot7.3 x250 BSE WD11.4 mm 15kV Spot7.3 x1000 BSE WD11.4 mm

15kV Spot6.4 x50 BSE WD11.4 mm 15kV Spot6.4 x1000 BSE WD11.4 mm

Figure 20. Clichés MEB en électrons rétrodiffusés des verres coulés sur plaque (A) B14C-
22,5-TR10,6 CP et (B) B14C-22,5-TR16,4 CP.

Les résultats DRX et MEB obtenus pour les deux séries de verres B14C et B20C coulés sur
plaque a teneur en terres rares croissantes sont récapitulés dans le Tableau 14 .
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[B2O3]/[SIO,] B20C-22,5-TR10,6 CP B20C-22,5-TR12,3 CP B20C-22,5-TR16,4 CP
0.40 € (ZrOz) _ .
’ cristaux ronds
B14C-TR10,6-22,5 CP B14C-22,5-TR16,4 CP
0,26 & (2r0) non élaboré -
cristaux ronds

Tableau 14. Homogénéité des verres coulés sur plaque des séries B20C et B14C en fonction
de la teneur en terres rares et a teneur fixe en PFA (22,5 % massiques). L’intensité de la
cristallisation au sein de la fonte a été évaluée qualitativement. - : homogeéne, pas de
cristallisation détectée au MEB ni en DRX, &: cristaux visibles sur les clichés MEB mais
invisible en DRX.

I1.5. Conclusion sur I’homogénéité des verres complexes

A partir des résultats microstructuraux obtenus, l’homogénéité des verres
peralumineux complexes a été démontrée a la fois par DRX et au MEB sur une large gamme
de composition, pour des teneurs en PFA allant de 18,5 a 32 % massiques. Seuls quelques
cristaux de ZrO, sont observés, qui peuvent étre éliminés en augmentant la température
d’¢laboration et/ou la durée du palier d’¢élaboration des verres. Un Iéger manque de réactivité
de la fonte, en accord avec le caractére trés réfractaire et visqueux de ces verres semble donc
étre a I’origine de la présence de ces cristaux de ZrO,. Une optimisation de la composition de
la « fritte » de verre permet également de diminuer le nombre et la taille de ces cristaux au
sein de la fonte. Notamment, 1’augmentation du rapport [B,O3]/[SiO,], ou encore
I’augmentation de la teneur en terres rares, en diminuant la viscosité de la fonte, permettent
visiblement d’obtenir une meilleure réactivité du mélange fondu.

D’autre part, on remarque que la présence de platinoides ou encore I’augmentation de la
teneur en fines dans le verre n’a pas d’influence significative sur 1’homogénéité des verres
apres trempe par coulée sur plaque.
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I11. COMPORTEMENT DES VERRES COMPLEXES AU
TRAVERS D’UNE DESCENTE EN TEMPERATURE DE
1°C/MIN: ETUDE DE LA TENDANCE A LA
DEVITRIFICATION

I11.1. Tendance a la dévitrification des verres sans platinoides

Pour simuler le refroidissement des colis de verre apres la coulée, les échantillons

précédents ont été refroidis lentement a une vitesse contrdlée de 1°C/min. Il est & noter que ce
traitement thermique a été réalisé sur les verres coulés sur plaque n’ayant pas subi de refusion
supplémentaire par rapport au programme d’élaboration en four a moufle et présentant donc
quelques cristaux de ZrO..
Remarque : ce traitement fait intervenir une étape de croissance sans étape de nucléation
préliminaire. La cristallisation est donc souvent préférentiellement hetérogéne et les cristaux
se forment plus aisement a partir de sites de germination tels que la surface du creuset ou les
bulles présentes au sein de la fonte.

> Série B20C

L’aspect des verres de la série B20C ayant subi une descente lente en température a 1°C/min
ainsi que les diffractogrammes correspondants sont présentés Figure 21.
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Figure 21. (A) Observations macroscopiques des verres refroidis en température (RLT) de la
série B20C a teneur en PFA variable (a) B20C-18,5 RLT (b) B20C-22,5 RLT (c) B20C-25
RLT et (d) B20C-32 RLT. (B) Diffractogrammes des verres correspondants. o . ZrO,
Baddeleyite (JCPDS : 37-1484).

L’aspect des échantillons montre clairement que le taux de cristallisation au sein des verres de
la série B20C augmente avec la teneur en PFA simulés incorporée lorsque les échantillons
sont refroidis a 1°C/min. Dans les échantillons présentant une teneur en PFA inférieure a
25 % massiques, la proportion de cristaux est trop faible pour que celle-ci soit détectée par
DRX et les diffractogrammes obtenus ne présentent qu’un signal amorphe (Figure 21). En
revanche, des pics de diffraction sont mis en évidence a partir de 25 % et pour 33 %
massiques en PFA, qui correspondent a la phase ZrO, baddeleyite (JCPDS: 37-1484), seule
phase cristalline apparaissant au sein de ces verres.

D’aprés les clichés MEB présentés Figure 22, a 18 % massiques en PFA, quelques cristaux
apparaissent d’abord ronds et blancs sous forme d’amas pouvant atteindre une taille de
100 um au sein de la matrice. En augmentant la teneur en PFA a 22 et 25 % massiques, la
tendance du verre a cristalliser augmente et les cristaux prennent une forme dendritique,
d’abord localisés aupreés des bulles et a [Dinterface verre/creuset, témoignant de la
cristallisation hétérogene qui se produit au sein des verres, pour aboutir a une cristallisation
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homogeéne dans la masse de I’échantillon a 33 % massiques PFA. D’aprés les analyses EDS
réalisées, tous les cristaux blancs observés au sein des verres B20C sont enrichis en (Zr, O).
La matrice sombre a proximité des cristaux a été analysée et apparait enrichie en (Si, Al, O) et

légerement appauvrie en Zr, conséquence de I’enrichissement des cristaux en (Zr, O).

Figure 22. Clichés MEB en électrons rétrodiffusés des verres de la série B20C a teneur en
PFA variable et refroidis a 1°C/min (a) B20C-18,5 RLT (b) B20C-22,5 RLT (c) B20C-25 RLT
et (d) B20C-32 RLT.

Comme pour les verres coulés sur plague, le nombre d’amas par unité de surface a été estimée
en comptant le nombre de cristaux observée au MEB sur la surface de chaque échantillon
analysé (Tableau 15). Cependant, cette estimation n’ayant été réalisée que sur un échantillon
par verre, celle-ci n’est donnée qu’a titre indicatif pour mettre en évidence la tendance
croissante a la cristallisation des échantillons avec la teneur en PFA simulés incorporée.

B20C-18,5 RLT B20C-22,5 RLT B20C-25 RLT B20C-32 RLT
Nombre
d'amas par
unité de 0,83 0,77 1,49 31,30
surface
(amas/mm?)

Tableau 15. Evolution du nombre d’amas de cristaux par unité de surface (en amas/mm®) en
fonction de la teneur en PFA au sein des verres de la série B20C refroidis en température.

> Série B14C

A plus faible rapport [B,0O3]/[SiO-], une augmentation du taux de cristallisation est également
remarquée avec l’augmentation de la teneur en PFA pour les verres B14C-22,5 RLT et
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B14C-32 RLT apres descente en température contrdlée a 1°C/min (Figure 23). Des pics de
diffraction correspondant a la phase ZrO, baddeleyite sont visibles dés 22,5 % massiques de
PFA indiquant une plus forte tendance a la cristallisation du verre lorsque le rapport
[B203]/[SiO-] diminue (Figure 23), en accord avec la présence plus importante de cristaux de
ZrO; observée dans ces verres aprés coulée sur plaque (voir paragraphe 11.1).

'
i, B14C-32 RLT

Mooy
g
LR

B14C-22,5RLT

“““““““““““““““““““““““““““““““““
50
2-Theta - Scale

Figure 23. Observations au microscope optique (& gauche) des verres de la série B14C
refroidis en température (A) B14C-22,5 RLT et (B) B14C-32 RLT et diffractogrammes de
rayons X correspondants. o : ZrO, baddeleyite (JCPDS : 37-1484).

Comme pour la série B20C, la cristallisation est clairement hétérogeéne d’apres les clichés
MEB (Figure 24), avec la présence de cristaux dendritiques enrichis en (Zr, O) tout d’abord a
I’interface verre/creuset et a ’interface verre/bulles, puis présents massivement dans tout le
cceur de I’échantillon a 33 % massiques en PFA simulés incorporés.
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Figure 24. Clichés MEB en électrons rétrodiffusés des verres de la série B14C a teneur en
PFA variable apres avoir été refroidis en température (A) B14C-22,5 RLT et (B) B14C-32
RLT.

Les résultats DRX et MEB des verres des séries B20C et B14C refroidis en température a
1°C/min sont récapitulés dans le Tableau 16.

[B203)/[SiOy] B20C-18,5 RLT  B20C-22,5RLT B20C-25 RLT B20C-32 RLT
e+ ++ +++
210 (ZrOy) ZrO, Baddelyite ZrO, Baddelyite
0,40 crisiafjxrrozrz ds cristaux cristaux cristaux dendritiques
dendritiques dendritiques (surface + cceur
(surface, bulles) (surface, bulles) échantillon)
B14C-22,5 RLT B14C-32 RLT
++ ++
ZrO, Baddeleyite ZrO, Baddeleyite
0,26 cristaux cristaux dendritiques
dendritiques (surface + coeur
(surface, bulles) échantillon)

Tableau 16. Evolution de la tendance a la dévitrification des verres des séries B20C et B14C
lors d’un refroidissement a 1°C/min en fonction de la teneur en PFA. L’intensité de la
cristallisation au sein de la fonte a été évaluée qualitativement. & cristaux visibles sur les
clichés MEB mais non détectés en DRX, &+ : faible cristallisation non détectée en DRX mais
densité de cristaux visible au MEB plus importante que pour & ++ : cristallisation modérée
visible en DRX et au MEB, +++ : forte cristallisation présente au sein de tout [’échantillon.
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Il est important de remarquer que seule la phase baddeleyite cristallise dans notre systéme et
qu’aucune phase apatitique n’a été détectée, contrairement aux observations faites pour le
verre A apreés descente en température [2], ou pour des verres peralumineux du systeme SiO,-
B,03-Al,03-Na,0-TR,03[3,4]. Le réseau peralumineux étudié semble donc tres stable vis-a-
vis de la cristallisation de phases riches en terres rares.

D’autre part, on remarque qu’aucune phase molybdate n’est présente au sein du réseau,
malgré 1’augmentation avec la teneur en PFA de la proportion en MoO; de 2,17 a 3,84 %
massiques. Il est a noter que ces teneurs sont plus élevées que celles présentes au sein du verre
R7T7 (2,14 % massiques MoOs3) et du verre A (2,94 % massiques MoQOs3), mettant en
évidence la forte stabilité du réseau peralumineux vis-a-vis de la cristallisation de phases
molybdates.

Il serait également intéressant de réaliser un traitement isotherme long (environ 100 h) afin
d’exacerber dans ces conditions la tendance a la cristallisation au sein des verres
peralumineux complexes.

I11.2. Tendance a la dévitrification des verres avec platinoides

Ici aussi, le refroidissement lent a été réalisé sur les verres coulés sur plaque n’ayant
pas subi de traitement supplémentaire par rapport au programme d’¢laboration en four a
moufle et contiennent donc quelques cristaux de ZrO,.
Apreés refroidissement en temperature a 1°C/min, les verres B20C-22,5(P) et B20C-22,5(P+F)
apparaissent cristallisés, ce qui est confirmé par la présence de pics de diffraction sur les
diffractogrammes de rayons X attribués d’une part a la phase RuO; et d’autre part a la phase
ZrO, Baddeleyite (Figure 25).
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Figure 25. Observations au microscope optique (a gauche) des verres refroidis en

température a 1°C/min (A) B20-22,5(P) RLT et (B) B20C-22,5(P+F) RLT, et
diffractogrammes des rayons X correspondants. /\ : RuO, (JCPDS 40-1290) et +: ZrO;
Baddeleyite (JCPDS 37-1484).

Les clichés MEB montrent clairement 1’augmentation de la tendance a la cristallisation des
verres avec le traitement thermique (Figure 26). Les verres présentent toujours des amas de
RuO,, détectés en DRX, ainsi que des billes d’alliages intermétalliques Pd-Te, aupres
desquels sont localisés des cristaux dendritiques de ZrO,. Ces cristaux se retrouvent
également dispersés dans toute la matrice.

15kV Spot7.0 x250 BSE WD11.4 15KV Spot7.0 x1000 BSE WD11.4

Figure 26. Clichés MEB en électrons rétrodiffuses des verres contenant des platinoides apres
refroidissement en température a 1°C/min (RLT) (A) B20C-22,5(P) RLT et (B) B20C-
22,5(P+F) RLT.
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Par comparaison au verre sans platinoides B20C-22,5 RLT, élaboré en four a moufle, les
cristaux présents dans toute la matrice apparaissent plus nombreux en présence de platinoides
dans le verre B20C-22,5(P) RLT. De méme, ceux-ci apparaissent plus nombreux dans le verre
B20C-22,5(P+F) RLT qui contient une teneur plus importante en platinoides (2,93 %
massiques) par rapport au verre B20C-22,5(P) RLT (2,05 % massiques). Au vu de la
localisation des cristaux de ZrO, auprés des amas de RuO; et des billes d’intermétalliques, les
platinoides semblent jouer un role d’agents nucléants vis-a-vis de la cristallisation de zircone.
L’addition de platinoides semble donc exacerber la cristallisation de ZrO, baddeleyite au sein
de ces verres.

I11.3. Tendance a la dévitrification des verres ne présentant plus
de cristaux de ZrO,

I11.3.a. Aprés amélioration de I’élaboration de la fonte

Il a ét¢ montré dans la partie précédente qu’une augmentation de la température

d’élaboration ou de la durée du palier d’élaboration permettait de s’affranchir des cristaux de
ZrO, présents au sein de la fonte du verre B20C-22,5 CP. 1l s’agit ici de déterminer
I’influence d’un refroidissement en température a 1°C/min sur la tendance a la dévitrification
du verre refondu et homogeéne.
A T’issue de ce refroidissement en température, il apparait que le nombre de cristaux de ZrO,
a considérablement diminué par rapport au verre B20C-22,5 RLT (Figure 27). Une
amélioration de la réactivite de la fonte permet donc de diminuer nettement la tendance a la
cristallisation des verres apres refroidissement en température.

15KV Spot6.1 x50 BSE WD11.3mm 15KV Spot6.1 :250 BSE WD11.3mm

Figure 27. Clichés MEB en électrons rétrodiffusés du verre B20C-22,5 RLT ayant subi un
refroidissement en température a 1°C/min (a) apres 5h d’affinage a 1350°C (élaboration
classique en four a moufle) et (b) apres 54 + 4h = 9h d’affinage a 1350°C.
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I11.3.b. Aprés optimisation de la composition par ajout de néodyme dans la
fritte de verre

Une augmentation de la teneur en terres rares par ajout de néodyme dans la fritte de verre
permet également d’éliminer les quelques cristaux de ZrO, présents dans la fonte aprés la
coulée. Ce paragraphe a pour but d’étudier le comportement en dévitrification de ces verres
apreés refroidissement en température a 1°C/min en fonction de la teneur en néodyme ajoutée
dans la composition verriere. Comme dans la partie précédente, nous faisons la distinction
entre les deux séries B20C ou B14C (de rapport [B,03]/[SiO,]=0,40 ou 0,26 respectivement).

> Seérie B20C
Apres descente en température contrélée a 1°C/min, quelques cristaux sont observés pour les
verres B20C-22,5-TR10,6 RLT et B20C-22,5-TR12,3 RLT. Les diffractogrammes confirment
la tres faible tendance a la cristallisation des verres correspondants (Figure 28).

820C-22,5-TR16,4 RLT

820C-22,5-TR12,3RLT

B820C-22,5-TR10,6 RLT

..........................................

Figure 28. (A) Observations au microscope optique des verres refroidis en température a
1°C/min de la série B20C a teneur en terres rares croissantes (a) B20C-22,5-TR10,6 RLT (b)
B20C-22,5-TR12,3 RLT et (c) B20C-22,5-TR16,4 RLT. (B) Diffractogrammes de rayons X
correspondants aux différents verres.
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Les clichés MEB montrent la présence de quelques cristaux de ZrO,, qui apparaissent en
surface des verres ou a I’interface verre/bulle, mettant en évidence la cristallisation hétérogene
au sein des verres (Figure 29). En revanche le verre B20C-22,5-TR16,4 RLT apparait
totalement homogene, sans qu’aucun phénomeéne de cristallisation ne soit observé.
L’augmentation de la teneur en terres rares au sein du réseau permet donc une diminution de
la tendance a la dévitrification apres refroidissement en température a 1°C/min.

SkV Spot6.5 x BSE WD11.3

W5V Spot6.6 %500 BSE WD11,3 15KV Spot6.8 x500 BSE WD11.3

Figure 29. Clichés MEB obtenus en électrons rétrodiffusés des verres (a) B20C-22,5-TR10,6
RLT (b) B20C-22,5-TR12,3 RLT (c) B20C-22,5-TR16,4 RLT. Les petites taches noires

observées correspondent a des dépots de carbone provenant de ’étape de métallisation.

> Serie B14C
En diminuant le rapport [B,0s3]/[SIO;], ’aspect des verres B14C-22,5-TR10,6 RLT et B14C-
22,5-TR16,4 RLT ayant subi une descente en température a 1°C/min montre également une
diminution de la tendance a la cristallisation avec ’augmentation de la teneur en terres rares a
teneur fixe en PFA (Figure 30). Les pics de diffraction correspondant a la phase ZrO,
baddeleyite observés pour le verre B14C-22,5-TR10,6 RLT ne sont plus observés sur le
diffractogramme du verre B14C-22,5-TR16,4 RLT (Figure 30).
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Figure 30. Observations au microscope optique (a gauche) des verres refroidis en
température de la série B14C a teneurs croissantes en terres rares (A) B14C-22,5-TR10,6
RLT et (B) B14C-22,5-TR16,4 RLT. A droite sont présentés les diffractogrammes des verres
correspondants. o : ZrO, baddeleyite (JCPDS : 37-1484).

Les clichés MEB révelent cependant la présence de quelques rares cristaux de ZrO, au sein du
verre B14C-22,5TR16,4 RLT, qui n’étaient pas détectés en DRX (Figure 31).

Par rapport au verre B20C-22,5-TR16,4 RLT, on remarque qu’a plus forte teneur en terres
rares (16,4 % massiques), la tendance a la cristallisation des verres augmente avec la
diminution du rapport [B,03]/[SiO,].

3, ot
S e

15KV Spot6.1 x250 BSE WD11.3 mm 15KV Spot6.1 X250 BSE WD11.3 mm 15KV Spot6.1 x1000 BSE WD11.3 mm

15KV Spots.1 :250 BSE WD11.3 mm 15KV Spot6.1 x250 BSE WD11.3 mm

Figure 31. Clichés MEB en électrons rétrodiffusés des verres refroidis en température de la
série B14C a teneurs croissantes en terres rares (A) B14C-22,5-TR10,6 RLT et (B) B14C-
22,5-TR16,4 RLT.
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Les résultats DRX et MEB obtenus pour les verres refroidis en température des series B20C et
B14C et présentant une teneur en terres rares croissante (a 22,5 % massiques en PFA) sont
présentés dans le Tableau 17 .

. B20C-22,5-TR10,6 B20C-22,5-TR12,3 B20C-22,5-TR16,4
[B205]/[Si0] RLT RLT RLT
e+ g ZrO,
0.40 (ZrOy) cristaux i
’ cristaux dendritiques dendritiques
(surface, bulles) (surface)
B14C-22,5-TR10,6 B14C-22,5-TR16,4
++
ZrO, Baddeleyite , ’ €
0,26 cristaux dendritiques non elaboré . 210, .
(surface, bulles) cristaux dendritiques

Tableau 17. Evolution de la tendance a la dévitrification des verres aprés refroidissement en
température (1°C/min) des verres des séries B20C et B14C en fonction de la teneur en terres
rares et a teneur fixe en PFA (22, 5 % massiques). L’ intensité de la cristallisation au sein de
la fonte éte évalué qualitativement. - : homogene, pas de cristallisation détecté au MEB ni en
DRX, & cristaux visibles sur les clichés MEB mais non détectés en DRX, &t : faible
cristallisation non détectée en DRX mais densité de cristaux visible au MEB plus importante
que pour g, ++ : cristallisation modérée visible en DRX et au MEB.

I11.4. Conclusion sur la tendance a la dévitrification des verres
apres un refroidissement a 1°C/min

Apres refroidissement a 1°C/min pour I’élaboration classique a 1350°C, on remarque
une tendance a la dévitrification des verres de plus en plus marquée avec ’augmentation de la
teneur en PFA de 18,5 a 32 % massiques. Celle-ci se traduit par la présence de la phase
cristalline ZrO, baddeleyite. En optimisant le procédé d’élaboration et la composition des
verres, la tendance a la cristallisation de cette phase peut étre amoindrie voire méme éliminée.
En effet, la tendance a la dévitrification diminue lorsque le rapport [B,O3]/[SiO,] augmente.
De plus, a teneur en PFA constante, nous avons montré que I’augmentation de la teneur en
oxyde de néodyme dans les verres permet de diminuer trés fortement cette tendance a la
dévitrification jusqu’a I’élimination de tous les cristaux pour le verre contenant 16,4 %
massiques TR,O3. Augmenter la teneur en terre rare semble donc permettre de stabiliser le
zirconium dans le réseau vitreux. D’autre part, il est trés intéressant de remarquer qu’aucune

phase molybdate ou apatitique n’a été observée au sein de ces verres. L’ensemble de ces
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résultats met en évidence la forte stabilité du réseau perlaumineux vis-a-vis de la
cristallisation de phases riches en terres rares ou riches en molybdéne. Par ailleurs, I’addition
de platinoides au sein du verre contenant 22,5 % massiques PFA a montré que les amas de
cristaux de RuO; et de billes d’alliage Pd-Te présents dans le verre pouvaient jouer un réle
d’agents nucléants et exacerber la tendance a la cristallisation de ZrO, baddeleyite.

L’origine de la cristallisation d’une phase ZrO, au sein des verres complexes ainsi que
I’absence d’autres phases cristallines restent a étre micux comprises et une étude faisant le
lien entre la composition, la structure et les propriétés physico-chimiques des verres pourrait
étre envisagée. Toutefois, d’apres la littérature [5], si comme dans les verres peralumineux, le
zirconium se retrouve en déficit de compensateurs de charge, il pourrait avoir tendance a se
dissocier du reseau vitreux et cristalliser sous la forme ZrO, baddeleyite (au sein de laquelle le
zirconium adopte une coordinence 7 [6]).

IV. ETUDE DU COMPORTEMENT A LONG TERME SOUS
EAU DES VERRES COMPLEXES PERALUMINEUX

Dans le cadre de ce travail concernant I’é¢tude de la potentialit¢ des verres

peralumineux pour le conditionnement des produits de fission et actinides mineurs, 1’'un des
criteres trés important concerne la durabilité chimique de ces verres. Les mécanismes
d’altération du verre ainsi que les différents régimes cinétiques d’altération et les conditions
expérimentales des tests réalisés sont détaillés en Annexe 2.
Aucune donnée de lixiviation concernant ce type de composition n’existant a ce jour,
I’objectif est ici d’acquérir des données permettant d’avoir une meilleure idée du
comportement en lixiviation sous eau de ces verres. Des tests en eau pure et en mode
dynamique (avec un fort renouvellement de solution) ont été réalisés sur des verres
peralumineux complexes de compositions choisies, afin d’accéder a la vitesse initiale
d’altération Vg, qui correspond a la vitesse d’hydrolyse du réseau vitreux aux premiers temps
de Paltération. Des mesures ont également été réalisées en conditions statiques, celles-ci étant
plus représentatives des conditions réelles d’altération dans un site de stockage car la solution
altérante sera saturée en certains éléments issus du verre. Pour atteindre plus rapidement les
conditions de saturation, le travail en laboratoire s’effectue sur des échantillons de poudres de
verre qui possedent une surface spécifique élevée et en appliquant conjointement une
température élevée de 90°C afin de comparer les vitesses des verres peralumineux a celle du
verre R7T7.
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IV.1. Mesures des vitesses initiales de dissolution V,

Dans ce paragraphe, nous avons déterminé la vitesse initiale de dissolution des verres
peralumineux complexes a 100°C, mais également I’influence de la composition des verres
sur la vitesse de dissolution du réseau vitreux, et notamment I’influence d’une augmentation
de la teneur en PFA, du rapport [B,0O3])/[SiO;] et de la teneur en terres rares a teneur en PFA
constante. Pour cela, les verres B20C-18,5, B20C-22,5, B20C-25, B20C-32, B14C-32, B20C-
22,5-TR12,3, B20C-22,5-TR16,4 et B14C-22,5-TR16,4 ont été altérés en mode dynamique en
eau pure a 100°C (voir détail en Annexe 2). Les verres B20C-22,5(P) et B20C-22,5(P+F)
contenant respectivement les platinoides et les fines et platinoides de la solution de produits
de fission simulée ont été altérés dans ces mémes conditions afin d’évaluer ’influence des
fines et platinoides sur la vitesse d’altération des verres.

En mode dynamique, la solution est en permanence renouvelée, la vitesse est alors
indépendante des effets de saturation de la solution, a condition que le débit de lixiviant soit
suffisant pour conduire a des concentrations élémentaires en solution tres faibles afin de ne
pas avoir de retroaction de la solution altérante sur la vitesse de dissolution du verre. La
vitesse de dissolution est une caractéristique intrinseque du verre et seule la composition du
verre (ainsi que sa structure) a une influence sur la cinétique d’altération (a température, pH et
composition donnés pour une méme solution altérante). Les éléments Si, B, Na, Ca, Al et Zr
relargués en solution ont été doses par ICP-AES ce qui a permis de déterminer les pertes de
masse normalisées de chacun des éléments en fonction de la durée de I’expérience (Figure 32).
On note que les comportements sont linaires et que les pentes des droites sont identiques
pour tous les éléments considérés. La dissolution du réseau vitreux est donc congruente,
confirmant un régime de vitesse initiale de ce mode d’altération et la pente de chacune des

droites correspond a la vitesse de dissolution de 1’élément considéré.
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Figure 32. Evolution des pertes de masses normalisées des éléments Si, B, Na, Al, et Ca en
fonction de la durée d’altération du verre B20C-22,5 en mode dynamique en eau pure a
100°C. La droite représentée en pointillés orange correspond a la régression linéaire des

pertes de masse de [’éléement bore en fonction de la durée de [’expérience.
Les pertes de masse normalisées en bore (élément traceur de 1’altération), en eau pure a 100°C

ont également été tracées pour chacun des verres (Figure 33) et les vitesses initiales de
dissolution correspondantes sont présentées dans le Tableau 18.
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Figure 33. Evolution des pertes de masse normalisées en bore (g/m?) pour les différentes
compositions de verres étudiées lors de la mesure des vitesses initiales de dissolution.

Echantillon Vo (g8/m?/j) (B) (10 %) [B,05]/[SiO,]

B20C-18,5 0,85
B20C-22,5 0,97
- 1,04

B20C-22,5(P) 0.40
B20C-22,5(P+F) 1,07
B20C-32 0,9
B20C-22,5-TR16,4 0,73
B14C-22,5 0,73

0,26
B14C-22,5-TR16,4 0,54

Tableau 18. Vitesses initiales de dissolution de [’élément bore calculée pour chacun des
verres étudiés. L’incertitude sur la mesure est estimée a £ 10 %, compte tenu des incertitudes

expérimentales sur les analyses.

On remarque en premier lieu que les vitesses initiales Vo déterminées sont du méme ordre de
grandeur quelle que soit la composition des verres étudiés, comprises entre 0,5 et 1 g/m?/jour.
Plus remarquable, la teneur en bore ne semble pas avoir d’influence significative sur la vitesse
initiale de dissolution du verre, celle-ci n’évoluant que trés faiblement par rapport a la tres
forte augmentation de la teneur en bore de 10 a 16 % massiques environ entre les verres de la
série B14C et B20C.
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Dtautre part, on ne note aucune influence notable de la présence de platinoides et/ou de fines
au sein de la composition du verre sur la valeur de V, (Tableau 18 et Figure 33).

Il est a noter que ’ensemble de ces valeurs sont intermédiaires ente celles relevées pour le
verre peralcalin a haut taux d’incorporation (Vo= 0,51 g/m?/jour) [2] ou pour le verre R7T7
(Vo=2 g/m?/jour) [7] mais restent du méme ordre de grandeur.

IVV.2. Mesures des vitesses de dissolution en conditions saturantes

Nous avons également cherché a déterminer I'ordre de grandeur de la vitesse
résiduelle d’altération. Cette fois-ci nous avons fixé la teneur en PFA & 22,5 % massiques - les
verres présentant ’avantage d’étre homogenes a la coulée a cette teneur malgré la présence de
quelques cristaux de ZrO, - et nous nous intéressons a déterminer I’influence d’une
augmentation du rapport [B,O3]/[SiO;] et de la teneur en terres rares sur la vitesse résiduelle
d’altération du réseau vitreux. Les verres B20C-22,5, B14C-22,5, B20C-22,5-TR16,4 et
B14C-22,5-TR16,4 ont donc été altérés sous forme de poudre de verre en eau pure et en mode
statique, a 90°C et pH libre.

Le rapport entre la surface spécifique du verre et le volume de solution altérante (S/V) doit
étre suffisamment grand pour pouvoir permettre d’observer le régime de vitesse résiduelle en
un temps suffisamment court. Dans notre cas, ce rapport a été fixé & 200 cm™, en prenant en
compte ces considérations, mais également pour faciliter le dimensionnement de I’expérience
et en prévoyant que la durée de ce test s’étale sur plusieurs années.

Le passage en solution au fur et a mesure de I’altération des éléments Si, B, Na, Ca, Al, Mo,
Nd et Zr a été suivi par ICP-AES. Les pertes de masse normalisées en bore ont été tracées en
fonction du temps (Figure 34). Cependant, au stade de la fin de ma these, le régime de vitesse
résiduelle n’est pas encore atteint, la vitesse de dissolution du verre calculée par rapport au

bore n’ayant pas encore atteint un palier stable.
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Figure 34. Evolution des pertes de masse normalisées du bore pour les verres des séries
B14C et B20C a teneur en PFA fixe (22,5% massiques) et teneur en terres rares variables
(10,6 ou 16,4 % massiques).

Les vitesses de dissolution du bore pour chacun des verres, estimées entre environ 6.10° et
3.10°° g/m?/jour selon la composition du verre, sont récapitulées dans le Tableau 19.

V(B) (g/m%/jour) (128 -265 jours) pHé (92;?:” [B,051/[Si0;]
B14C-22,5-TR10,6 8,7E-06 8,7 026
B14C-22,5-TR16,4 6,2E-06 8,6 ’
B20C-22,5-TR10,6 1,4E-05 8,4 a0
B20C-22,5-TR16,4 3,1E-05 8,3 '

Tableau 19. Vitesses de dissolution estimées sur les pertes de masse normalisées du bore
(calculées entre 128 et 265 jours) et pH mesuré a 90°C pour la derniere échéance pour les
verres des séries B14C et B20C a teneur en terres rares variables (10,6 ou 16,4 % molaires)
et a teneur en PFA fixe (22,5% massiques).

Les vitesses de dissolution mesurées a ce stade de 1’altération restent tres faibles et les valeurs
de pH relevées sont trés proches.
Une légere augmentation de la vitesse de dissolution du réseau vitreux d’un ordre de grandeur

environ est a noter avec I’augmentation de la teneur en bore dans les verres de la série B20C
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par rapport aux verres de la série B14C. En revanche, ’augmentation de la teneur en terres
rares au sein du réseau ne semble pas avoir d’influence sur la vitesse d’altération.

La vitesse de dissolution du réseau vitreux a ce stade de I’altération représente une vitesse
inférieure de un a deux ordres de grandeur par rapport aux vitesses résiduelles du verre R7T7
pris dans les mémes conditions opératoires (V(B) (108 jours) = 3.10* g/m%jour) [8]. Les
verres peralumineux étudiés présentent donc pour I’instant un trés bon comportement en
lixiviation sous eau.

Dans le cadre de ce travail ne sont présentés que les résultats des tests en conditions saturantes
au bout de 265 jours d’altération. Cependant, ces tests sont prévus pour une durée plus longue
afin de déterminer la vitesse résiduelle de ces verres qui n’a pas encore été atteinte, ainsi que

d’éventuels phénomenes de reprises d’altération.

V. COMPARAISON DES VERRES PERALUMINEUX AU
VERRE R7T7 ET AU VERRE PERALCALIN HTI-22,5

Les caractéristiques des verres peralumineux étudiés contenant 22,5 % massiques PFA
a teneur en terres rares variables de 10,6 a 16,4 % molaires ont été comparées a celles du
verre peralcalin a haut taux d’incorporation et a celles du verre R7T7. Les données sont
récapitulées dans le Tableau 20 .
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Verres peralumineux a Verre peralcalin
22,5 % massiques d'incorporation HTI-22,5 Verre R7T7
Teneur en
PFA (% 22,5 22,5 17,5
massiques)
Teneur en
TR205+ACO; 10,6 16,4 9,2 6,9
(% ki 1 7 L
massiques)
Temperature 1300°C 1300°C 1200°C 1150°C
d'élaboration
. s BzOg/Si02:0,40 BzOg/Si02:0,40 o .
Viscostt® ala| 1300°C 138 dPas  1300°C:100dPas |1200°C:54dPas | o0 o 8
1350°C : 79,8 dPa.s 1350°C : 58,5 dPa.s '
Température BzOg/ﬁSiggéo,40 . 5203/68::-(30220,40 .
deransition | g 5/5i0,20,26:  B,04/SI0,=0,26 : °52°C °15°C
vitreuse Ty 648°C 667°C
Descente en
température ZrO, Baddeleyite Homogene Ca,TRg(Si04)60- Homogene [9]
(2°C/min)
| B204/Si0=0.40 B204/SI0:20,40 |\, 6 51 gim?) 21 | Vo=2 gim?% [7]
Durabilité Vo=1 g/m°lj Vo=0,7 g/m?/j _ -3 : . -
L > _ . - V,=1,9.10" g/m?/j V(108 jours)=
chimique V (265 jours) = V (265 L_ours) = 2] 3.10" g/m?/j [8]
1,4.10° g/m?j 3,1.10° g/m?j 2 gim)

Tableau 20. Caracteéristiques physico-chimiques des verres peralumineux a 22,5 % massiques

PFA, du verre peralcalin a haut taux d’incorporation (22,5 % massiques PFA), et du verre
R7T7. Ac : Actinides

Les verres peralumineux présentent certaines caractéristiques trés prometteuses en vue de
I’application visée, c’est-a-dire du conditionnement des produits de fission et actinides
mineurs. En effet, une nette augmentation de la température de transition vitreuse est
remarquée pour les verres peralumineux par rapport au verre peralcalin a haut taux
d’incorporation (HTI) contenant 22,5 % massiques en PFA et au verre R7T7, augmentation
qui est accentuée par l'augmentation de la teneur en terres rares dans le réseau ou la
diminution du rapport [B,03]/[SiO,].

Les verres complexes peralumineux présentent également une trés faible tendance a la
cristallisation des verres aprés refroidissement en température. Aucune phase apatite ou
molybdate n’a été détectée et seule la phase zircone baddeleyite est observée, qui peut étre
évitée en améliorant la réactivité de la fonte par ajout de néodyme au sein du verre (a teneur
fixe en PFA).
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D’autre part, les verres peralumineux présentent une durabilité chimique trés convaincante. La
vitesse initiale d’altération est de I’ordre de celle observée pour le verre peralcalin HTI
contenant 22,5 % massiques en PFA et pour le verre R7T7. De plus, les vitesses a saturation
déterminées au bout de 265 jours d’altération sont trés inférieures aux vitesses résiduelles
déterminées pour les verres HTI a 22,5 % massiques en PFA et R7T7, d’un a deux ordres de
grandeur.

En revanche, la viscosité des verres peralumineux est en limite voire en dehors du domaine
spécifié par le cahier des charges a la température d’élaboration de 1300°C. Une poursuite de
I’optimisation de la composition des verres peralumineux étudiés dans ce travail est donc

nécessaire afin d’étre en accord avec le cahier des charges sur ce point.

VI. CONCLUSION

L’objectif de ce chapitre était d’évaluer ’adéquation des propriétés des verres peralumineux
complexes avec le cahier des charges défini au chapitre 1. L’homogénéité de la fonte, la
tendance a la dévitrification apres descente en température (1°C/min), la température de
transition vitreuse, la viscosite et la durabilité chimique des verres ont donc été déterminées
en fonction de la teneur en PFA, du rapport [B,03]/[SiO-], de la teneur en terres rares et de la
présence des fines et platinoides au sein des verres.

A travers cette étude, il apparait que les compositions de verres peralumineux étudiées
présentent des propriétés en accord avec le cahier des charges établi pour le conditionnement
des produits de fission et actinides mineurs, sous réserve de certaines optimisations
complémentaires de formulation afin de diminuer le caractere réfractaire des verres.

Ce travail a mis en évidence la trés bonne capacité d’incorporation de 1’ensemble du spectre
de produits de fission au sein de ces verres. De plus, pour une teneur en PFA de 22,5 %
massiques, ces verres presentent des temperatures de transitions vitreuses élevées, vers 615°C
pour un rapport [B2Os]/[SiO;] de 0,40 et vers 650°C pour un rapport plus faible, ce qui
représente une nette augmentation par rapport au verre R7T7 et au verre peralcalin HTI
contenant 22,5 % massiques de PFA.

Les verres complexes peralumineux sont globalement homogénes a la coulée sur plaque sur
toute la gamme de composition étudiée, bien que présentant quelques cristaux de ZrOo,
témoignant du caractéere trés visqueux de ces verres. Néanmoins ces cristaux peuvent étre
¢liminés, d’une part, par optimisation du procédé¢ d’élaboration et d’autre part, par
optimisation de la composition en vue d’améliorer la réactivité de la fonte a la température
d’¢élaboration, notamment en augmentant la teneur en terres rares par ajout de néodyme au
sein des verres.

Les verres peralumineux complexes présentent une trés faible tendance a la dévitrification
pour des teneurs en PFA inférieures ou égales a 22,5 % massiques apreés descente en

82



température a 1°C/min, qui peut étre encore améliorée par un ajout de néodyme au sein des
verres. Au-dela, la tendance a la cristallisation des verres augmente et 1'unique phase
cristalline détectée est la phase zircone ZrO, de structure baddeleyite. Aucune phase apatite
ou molybdate n’a été observée mettant en évidence la forte stabilité du réseau peralumineux
vis-a-vis de la cristallisation de phases riches en terres rares ou en molybdéne. D’autre part,
aucune influence notable des platinoides n’a été notée sur la tendance a la cristallisation des
verres, méme s’il semble que ceux-Ci jouent un réle d’agent nucléant au sein des verres et
exacerbent la cristallisation de zircone, étant donné la localisation des cristaux de ZrO; a
proximité des amas de ruthénium ou des sphérules de Pd-Te.

La durabilité chimique de ces verres a été évaluée et révele pour I'instant un trés bon
comportement des verres peralumineux lors de I’altération sous eau. Les vitesses initiales
d’altération mesurées en condition dynamiques a 100°C sont du méme ordre de grandeur que
celles mesurées dans les mémes conditions pour les verres R7T7 et pour le verre peralcalin
HTI1-22,5. En mode statique, les vitesses de dissolution sont méme inférieures d’environ deux
ordres de grandeur par rapport a ces verres. Cependant, les tests d’altération en mode statique
ne sont pas terminés et il s’agira pour conclure de déterminer si des reprises d’altération
peuvent avoir lieu au bout d’une durée d’altération plus longue.

Enfin, en vue de poursuivre I’optimisation de la composition des verres peralumineux
complexes étudiés, le choix d’un verre de la série B20C (B20C-22,5, B20C-22,5-TR16,4)
serait plus pertinent par rapport a la série B14C, compte-tenu de 1’ensemble des résultats et du
fait que la durabilité chimique ne semble pas affectée par une augmentation du rapport
[B203]/[SIO].
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Chapitre 3

Etude microstructurale des verres
peralumineux simplifiés

Dans le chapitre précédent, nous avons mis en évidence la forte stabilité du réseau
peralumineux complexe vis-a-vis de la tendance a la dévitrification lors de I’'augmentation du
rapport [B203]/[SIO;] ainsi que celle de la teneur en terres rares (au travers de 1’augmentation
de la teneur en PFA ou par ajout supplémentaire de néodyme dans la fritte de verre).
Cependant ces verres restent trés complexes et il est donc tres difficile d’étudier plus finement
I’influence de ces différents parametres sur leur microstructure. Nous avons donc établi des
compositions simplifiees de verres peralumineux dans le systéme a six oxydes SiO,- B,0s-
Al;03-Na,0-CaO-TR,0s. Les échantillons ont d’une part été trempés, dans le but d’approcher
au mieux I’état de la fonte a la température d’élaboration et d’autre part, refroidis a 1°C/min
afin d’évaluer leur tendance a la cristallisation.

La microstructure des verres a éete étudiée par diffraction des rayons X (DRX), Microscopie
Electronique a Balayage (MEB) et Microscopie a Transmission Electronique (MET) (verres
trempés et refroidis lentement). En présence de phénomeénes de cristallisation et/ou de
séparation de phase, la composition des cristaux a été déterminée par microsonde
électronique, tandis que la composition des phases séparées a été identifiée qualitativement
par Scanning Transmission Electron Microscopy (STEM) et par Energy Filtered Transmission
Electronic Microscopy (EFTEM). Les détails concernant les techniques microstructurales
utilisées dans ce chapitre sont présentés en Annexe 1 (cf paragraphe I1.).

Cette ¢tude de ’homogénéité et de la tendance a la dévitrification des verres simplifiés
apportera également des éléments clefs de compréhension de la structure du réseau a 1’échelle

microscopique, qui seront mis en relation avec 1’étude structurale réalisée au chapitre 6.

l. PRESENTATION DES SERIES DE VERRES

Plusieurs séries de verres ont été élaborées et caractérisées dans le systeme SiO,-B,03-
Al,03-Na,0-CaO-TR,03 en faisant varier le rapport [B,O3]/[SiO-] et la teneur en terres rares.
La terre rare choisie initialement est le néodyme d’une part car c’est la terre rare la plus
abondante au sein du spectre de produits de fission, et d’autre part, car son environnement
peut étre sondé par absorption optique (cf Annexe 1, paragraphe 111.2). Cependant, comme
cela sera détaillé au chapitre 6, I’ion Nd** est paramagnétique, ce qui constitue une géne pour
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la caractérisation par RMN. Les séries présentées dans la suite ont donc été réalisées au
néodyme d’une part et au lanthane d’autre part en substituant I’ensemble du néodyme par le
lanthane. Dans le cadre de ce chapitre, il sera intéressant de comparer 1’effet du néodyme et
du lanthane sur la microstructure des verres trempés et refroidis en température. Les verres
ont tous été éelaborés en four a moufle a 1350°C en deux fusions successives et la trempe des
verres a été réalisée a partir de la température d’élaboration par coulée sur une plaque en inox.

La méthode d’¢élaboration est détaillée en Annexe 1 (cf paragraphe I.).

I.1. Série a rapport [B,03]/[SiO,] variable : série BXTR4

Pour étudier le r6le du rapport [B,0O3)/[SiO;] sur la structure et la microstructure des
verres, trois verres simplifiés du systeme SiO,-B,03-Al,03-Na,0-CaO-TR,0; ont été réalises,
pour un rapport [B,03]/[SiO;] croissant de 0,13 a 0,40 qui correspond a des teneurs en B,03
de 8 & 20 % molaires dans le réseau. La teneur en [B,Os] est rappelée dans la nomenclature
des verres, ainsi que la teneur en terre rare, fixée a 4 % molaires. De plus, le rapport
Rp = ([Na,O]+[Ca0])/([Na,O]+[CaO]+[Al,O3]) est fixé a 0,38. Ainsi, le verre B8Nd4
correspond a 8 % molaires de B,Oset 4 % molaires de Nd,Os. Les Tableau 21 et Tableau 22
regroupent respectivement les compositions molaires et massiques des trois échantillons.
Remarque : Notons que les verres B14TR4 et B20TR4 ont servis de base a la composition des
verres complexes (cf chapitre 2).

%molaire SiO, B,0O; Al,0, Na,O CaO TR,0; B,03/SiO,
B8TR4 61,22 8,16 16,33 6,12 4,08 4,08 0,13
B14TR4 55,10 14,29 16,33 6,12 4,08 4,08 0,26
B20TR4 49,39 20,00 16,33 6,12 4,08 4,08 0,40

Tableau 21. Compositions molaires des verres de la série BXTR4 (TR=Nd ou La).

% massique SiO, B,0s Al,O05 Na,0 CaO Nd,O0;
BSNd4 46,60 7,20 21,09 4,81 2,90 17,40
B14Nd4 41,64 12,51 20,93 4,77 2,88 17,28
B20Nd4 37,07 17,39 20,80 4,74 2,86 17,15

Tableau 22. Compositions massiques des verres de la série BxNd4.
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1.2. Série a teneurs croissantes en terre rare : séries B14TRx et
B20TRx

Afin de mieux comprendre I'influence de la terre rare sur la microstructure et la
structure du verre, une série de verres simplifiés a teneur en terres rares variable a été réalisée
jusqu’a 10 % molaires de TR,O3, valeurs bien supérieures a celle des verres complexes
(présentant un maximum de 4 % molaires de TR203). Le but est d’évaluer les teneurs a partir
desquelles le verre n’est plus homogéne.

Deux séries de verres B14TRx et B20TRXx issues des compositions B14TR4 et B20TR4 de la
série précédente ont été élaborées en augmentant la teneur en terre rare de 0 a 10 % molaires.
Notons que la teneur de 2,3 % molaires d’oxyde de terres rares correspond a la teneur en
terres rares des verres complexes B14C-22,5 PFA et B20C-22,5 PFA étudiés au chapitre 2.
Les Tableau 24 et Tableau 25 regroupent respectivement les compositions molaires et
massiques de I’ensemble des échantillons.

Remarque : dans la suite, les verres coulés sur plaque sont notés CP, et les verres refroidis
lentement en tempeérature (1°C/min) sont notés RLT.

% molaires SiO, B,O3 Al,O4 Na,O CaO TR,03 B,03/SiO,
B14TRO 57,44 14,90 17,02 6,38 4,25 0,00 0,26
B14TR2,3 56,14 14,56 16,64 6,24 4,16 2,27 0,26
B14TR4 55,10 14,29 16,33 6,12 4,08 4,08 0,26
B14TR6 54,00 14,00 16,00 6,00 4,00 6,00 0,26
B14TRS8 52,85 13,71 15,66 5,87 3,91 8,00 0,26
B14TR10 51,70 13,41 15,32 5,74 3,83 10,00 0,26
B20TRO 51,49 20,85 17,02 6,38 4,25 0,00 0,40
B20TR2,3 50,31 20,37 16,64 6,23 4,16 2,29 0,40
B20TR4 49,39 20,00 16,33 6,12 4,08 4,08 0,40
B20TR6 48,40 19,60 16,00 6,00 4,00 6,00 0,40
B20TRS8 47,38 19,18 15,66 5,87 3,91 8,00 0,40
B20TR10 46,34 18,77 15,32 5,74 3,83 10,00 0,40

Tableau 23. Compositions molaires des séries de verres B14TRx et B20TRx (TR=Nd ou La).
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% massique SiO, B,O3 Al,O4 Na,O CaO Nd,O;

B14NdO 50,32 15,12 25,31 5,77 3,48 0,00
B14Nd2,3 45,17 13,57 22,72 5,18 3,12 10,24
B14Nd4 41,64 12,51 20,93 4,77 2,88 17,28
B14Nd6 38,32 11,51 19,27 4,39 2,65 23,85
B14Nd8 35,27 10,60 17,74 4,04 2,44 29,91
B14Nd10 32,57 9,79 16,38 3,73 2,25 35,29
B20NdO 44,74 20,99 25,10 5,72 3,45 0,00
B20Nd2,3 40,17 18,85 22,54 5,13 3,10 10,22
B20Nd4 37,07 17,39 20,80 4,74 2,86 17,15
B20Nd6 34,14 16,02 19,15 4,37 2,63 23,70
B20Nd8 31,44 14,75 17,64 4,02 2,42 29,74
B20Nd10 29,04 13,63 16,29 3,71 2,24 35,10

Tableau 24. Compositions massiques des séries B14Ndx et B20Ndx contenant des teneurs en
Nd,O3 variables.

II. ETUDE DE L’INFLUENCE DU RAPPORT [B,03]/[SiO,]
SUR LA MICROSTRUCTURE DES VERRES
PERALUMINEUX : ETUDE DE LA SERIE BXTR4

Les resultats obtenus pour les composes au néodyme et au lanthane sont presentés en
paralléle.

I1.1. Etude des verres de la série BXTR4 coulés sur plaque (CP) au
lanthane et au néodyme

Il.1.a. Homogénéité des verres coulés sur plaque

A la coulée, la viscosité des verres au lanthane et au néodyme présentant le plus faible
taux en bore apparait visuellement assez élevée, et elle diminue significativement a mesure
qu’augmente le rapport [B,Os]/[SIO2]. Aprés coulée sur plaque, les verres aussi bien au
lanthane qu’au néodyme apparaissent macroscopiquement tous homogenes et translucides
(Figure 35).
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Figure 35. Observations macroscopiques des verres des séries (A) BxNd4 et (B) BxLa4 :
(a) B8Nd4 (b) B14Nd4 (c) B20Nd4 (d) B8La4 (e) B14La4 et (f) B20La4.

Les diffractogrammes de rayons X montrent que les verres au lanthane et au néodyme sont
tous amorphes, hormis la présence d’un pic de treés faible intensité sur quasiment tous les
diffractogrammes (Figure 36).
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Figure 36. Diffractogrammes de rayons X des verres coulés sur plaque (CP) de la série (A)
BxNd4 et (B) BxLa4 a rapport [B,O3]/[SiO,] variable. Le diffractogramme de la silice
utilisée comme oxyde précurseur est également représenté et correspond a la phase quartz
SiO, (JCPDS 46-1045). Une étoile indique la position du pic principal de cette phase.
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Ce pic de faible intensité, semblable a celui observé lors de I’é¢tude des verres complexes
pourrait étre attribué & une phase quartz de la silice (cf chapitre 2). Un léger manque de
réactivité de la fonte ou une pollution des échantillons lors du broyage en mortiers en agate
est suspectée.

Les analyses MEB confirment que tous les verres de la série BXTR4 sont globalement
homogeénes. Plus finement, on observe sur les clichés MEB du verre B8Nd4 CP, la présence
de zones plus sombres enrichies en silicium au sein de la matrice, qui pourrait renforcer
I’hypothése d’une réactivit¢é de la fonte encore incompléte. En augmentant le rapport
[B203)/[SiO2], ce phénomene disparait.

15kY Spots.1 Magm260 B5E WD11.3

Figure 37. Clichés MEB en électrons rétrodiffusés des verres coulés sur plaque de la série
BxNd4 : (a) B8Nd4 CP (b) B14Nd4 CP et (c) B20Nd4 CP.

Toutefois, a plus faible échelle, les analyses MET montrent la présence de quelques cristaux
longs d’environ une centaine de nanometres au sein du verre B14Nd4 CP
([B203)/[Si0O2]=0,26) (Figure 38 (A)-(b)). La taille de ces cristaux permet d’analyser
qualitativement leur composition par EDXS et les résultats montrent que ceux-ci sont

constitués de silicium, d’aluminium, € calcium et € néodyme (Figure 38 (B)), ou ¢ représente
une teneur inférieure a 1 % atomique. En revanche, les verres BBNd4 CP et B20Nd4 CP
apparaissent homogenes a 1’échelle nanométrique.
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Figure 38. (A) Images MET (champ clair) des verres (a) BBNd4 CP (b) B14Nd4 CP et (c)
B20Nd4 CP apres quelques minutes passées sous le faisceau.(B) Spectre EDXS d’un cristal
observe au sein du verre B14Nd4 CP.

Les clichés MET réalisés pour les verres au néodyme montrent également un aspect
"granuleux" sous le faisceau (Figure 38 A). Cet aspect a déja été observé sur les clichés MET
de verres peralcalins homogeénes du systeme SiO,-B,03-Na,0-CaO-Al,03-Nd,O3 coulé sur
plaque et présentant une teneur en Nd,O3; proche de nos verres (verre élaboré au cours du
post-doctorat de A.Kidari [1]). Grace a une observation sur plusieurs minutes de cet
échantillon (Figure 39), cet aspect avait été attribué a la migration du sodium sous le faisceau.
Pour renforcer cette hypothése, un verre ne contenant pas d’alcalin (verre B20Lal4-ONaCa, cf
chapitre 5, paragraphe II.) a été analysé par MET et aucun changement de microstructure n’a
été mis en évidence sous le faisceau. En dehors de cet aspect granuleux, intrinseque a la
composition de nos verres, tous les verres de la série BxNd4 sont homogénes a I'échelle
nanomeétrique.

Figure 39. Images MET correspondant au verre peralcalin du systeme SiO,-B,0O3-Al,0s3-
Na,0-Ca0O-Nd,0; étudié par A.Kidari [1]. (a) aprés quelques secondes passées sous le
faisceau (b)-(c) apres quelques minutes passées sous le faisceau.
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II.1.b. Etude par DSC de la stabilité thermique des verres de la série
BxNd4

Les thermogrammes DSC et les valeurs des températures de transition vitreuse (T)
pour les verres au néodyme sont présentés respectivement Figure 40 et Tableau 25.
Température ( °C)

0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600 1800 2000

J

B8Nd4
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Effet exothermique

Flux de chaleur

Figure 40. Thermogrammes DSC des verres de la série BxNd4 (vitesse de chauffe 10°C/min
sous air).

. T4 (°C)

B,04/SiO, Verre (§1° C)
0,13 B8Nd4 720
0,26 B14Nd4 683
0,40 B20Nd4 652

Tableau 25. Evolution des températures de transition vitreuse Ty en fonction du rapport
[B203]/[SiO2] des verres de la série BxNd4 issus des thermogrammes DSC.

Les verres de la série BxNd4 présentent une température de transition vitreuse élevée
(supérieure a 650°C), par comparaison a la température de transition vitreuse du verre R7T7
(T4=515°C) ou des verres peralcalins (Rp = 0,87) du systeme SiO,-B,03-Na,O-Al,03-CaO-
Zr02-Nd,03 (Nd,O3= 0-7,49 % molaires), de T4 comprise entre 590 et 630°C [2].

La substitution de la silice par de I’oxyde de bore provoque une diminution de la température
de transition vitreuse d'environ 80°C, pour une augmentation de 8 a 20 % molaires de B,O3
(Figure 40 et Tableau 25). Ce type d’évolution a déja été remarqué lors de la substitution de
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SiO; par B,03 dans des verres sodo-borosilicatés [3,4]. Dans ce systeme, la diminution de la
température de transition vitreuse observée a été attribuée a une diminution de la rigidité du
réseau, les liaisons Si-O-B interplanaires avec les entités BOs étant plus faibles que les
liaisons Si-O-Si [3]. La diminution de T4 observée pour nos verres laisse présager la présence
de liaisons Si-O-B au sein de notre réseau : ce point sera discuté dans le chapitre 6.

Notons enfin I’absence de pic de cristallisation pour I’ensemble des trois verres de la série,
qui semble prédire a ces verres une bonne stabilité thermique (voir paragraphe suivant).

11.2. Etude des verres de la série BXTR4 refroidis a 1°C/min

La tendance a la dévitrification des verres de la série BXNd4 et BxLa4 a été étudiée sur
les composés B8Nd4, B14Nd4 et B20Nd4 refroidis a 1°C/min a la sortie du four.
L’analyse par DRX montre que tous les verres sont amorphes et les clichés MEB et MET
réalisés pour les verres au néodyme montrent que tous les verres sont homogeénes (Figure 41).
Du fait de ce refroidissement lent, I’échantillon passe plus de temps a 1’état liquide et on
n’observe plus le moindre pic de cristallisation sur les diffractogrammes des verres, ni la
présence de contrastes de la matrice au MEB ou de cristaux au MET, observés précédemment
pour le verre B8Nd4 et B14Nd4.
Finalement, malgré l'augmentation du rapport [B,Os3]/[SiO,], aucune tendance a la
dévitrification n'est a noter, méme a cette vitesse de refroidissement, ce qui met en évidence la
stabilité de ce type de réseau sur une importante gamme de composition.

Figure 41. Images MET (champ clair) des verres de la série BxNd4 refroidis lentement a
1°C/min (a) BBNd4 RLT (b) B14Nd4 RLT (c) B20Nd4 RLT.
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11.3. Conclusion de I’étude microstructurale des verres de la série
BxTR4

Hormis un léger manque de réactivité suspecté dans les verres les plus réfractaires,
(c’est-a-dire présentant le rapport [B,O3)/[SiO;] le plus faible) ainsi que la faible
cristallisation d’une phase riche en silicium et aluminium principalement, les verres sont
globalement homogénes a la fois apres coulée sur plague mais aussi aprés refroidissement a
1°C/min. Ces résultats, comme les analyses DSC, confirment la bonne stabilité thermique de
nos verres, qui sont caractérisés par une température de transition vitreuse T4 entre 650°C et
720°C.

1. ETUDE DE L’INFLUENCE DE LA TENEUR EN TERRES
RARES SUR LA MICROSTRUCTURE DES VERRES
PERALUMINEUX : ETUDE DES SERIES B14TRx ET
B20TRXx.

I11.1. Etude des verres des séries B4TRx et B20TRx coulés sur
plaque

I11.1.a. Homogénéité des verres coulés sur plaque

I11.1.a.1. Etude des verres au néodyme

Aprés coulée sur plaque, les verres contenant des teneurs croissantes de 0 a 10 %
molaires en oxyde de néodyme apparaissent tous macroscopiquement homogenes et
translucides quel que soit le rapport [B,O3]/[SiO2] (Figure 42). Le verre B14Nd2,3 CP
apparait tres bullé, en lien avec une viscosité élevee a la coulée.
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A Série B14Ndx

Figure 42. Observations macroscopiques des verres coulés sur plaque des séries (A)B14Ndx
et (B) B20Ndx contenant des teneurs en Nd,O3; de (a) 0 (b) 2,3 (c) 4 (d) 6 (e) 8 et (f) 10 %
molaires. Les verres BI4TR0 et B20TR0 ont été trempés a l’aide d’un marteau pilon pour

accélérer le refroidissement et figer au mieux un état non cristallisé.

Les verres coulés sur plaque apparaissent amorphes en DRX quelle que soit la teneur en
Nd,O3 considérée.

Les verres apparaissent tous homogenes a 1’échelle micrométrique, d’apres les clichés MEB.
Cependant, a plus faible échelle, les clichés MET révelent la présence de nanocristaux pour
les verres B14Nd2,3 CP et B14Nd4 CP, en quantité non détectable par DRX et non visibles
au MEB (Figure 43). L’analyse par EDS, montre que ceux-Ci sont constitués de silicium,
aluminium, ¢ calcium et ¢ néodyme. Entre 4 et 8 % molaires Nd,Os, tous les verres sont
homogenes a 1’échelle de la cinquantaine de nanometres (Figure 44). Ces résultats mettent en
évidence la forte stabilité du réseau peralumineux vis-a-vis de teneurs élevées en terres rares.
A 10 % molaires, la microstructure des verres au neodyme B14Nd10 CP et B20Nd10 CP
révele la présence d'une séparation de phase a I'échelle nanométrique entre une phase de
contraste sombre et une phase de contraste claire, répartie de facon homogéne dans toute la
matrice, avec des tailles d’hétérogénéités ne dépassant pas 20 nm (Figure 43). La taille de ces
domaines est trop petite pour pouvoir analyser leur composition chimique.
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Figure 43. (A) Clichés MET en champ clair des verres B14Nd2,3 CP et B14Nd4 CP. (B)
Spectres EDXS des cristaux observés pour les verres (a) B14Nd2,3 CP et (b) B14Nd4 CP.
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Figure 44. Clichés MET des verres coulés sur plaque de la série (A) B14Ndx et (B) B20NdXx,
pour des teneurs en néodyme de (a) 2,3 (b) 4 (c) 6 (d) 8 (¢) 10 % molaires.
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I11.1.b. Etude des verres au lanthane

Les verres au lanthane des séries Bl4Lax et B20Lax apparaissent également tous
homogenes et translucides aprés coulée sur plaque (Figure 45) et amorphes en DRX.

A Série Bl4Lax

Figure 45. Observations macroscopiques des verres au lanthane coulés sur plaque des séries
(A) Bl4Lax et (B) B20Lax pour des teneurs en lanthane de (a) 0 (b) 2,3 (c) 4 (d) 6 (e) 8 et (f)
10 % molaires.

Etant donné que pour les verres au néodyme, les verres non homogenes étaient ceux contenant
2,3 et 10 % molaires Nd,Os, seuls les verres contenant 2,3 et 10 % molaires La,O3; ont été
caractérisés par MET (Figure 46). Ceux-ci apparaissent homogénes a I’échelle du MET. La
microstructure du verre Bl14La2,3 CP ne montre aucun cristaux, contrairement aux
observations de son équivalent au néodyme (B14Nd2,3 CP). De méme, a 10 % molaires
La,Os, les verres B14Lal0 CP et B20Lal0 CP apparaissent plus homogenes a I'échelle
nanomeétrique, et aucun phénomene de séparation de phase n'est détecté contrairement aux
verres equivalents au néodyme.

Figure 46. Images MET des verres coulés sur plaque (a) B14La2,3 CP, (b) B14Lal0 CP et
(c) B20Lal10 CP.
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I11.1.c. Etude par DSC de la stabilité thermique des verres de la série
B14Ndx
Les thermogrammes DSC des verres de la serie B14Ndx sont présentés Figure 47.

Tempeérature ("C)
0 200 400 800 800 1000 1200 1400 1600 1800

B14Nd2 3

B14Nd4

B14Nd8

Effet exothermique

\/\’/_ B14Nd10

Flux de chaleur

Figure 47. Evolution des thermogrammes DSC des verres de la série B14Ndx avec x=2,3, 4, 8
et 10 % molaires (vitesse de chauffe 120°C/min sous air).

Les valeurs des températures de transition vitreuses Tg, de cristallisation T, et de fusion Ty,
mesurées a partir des courbes DSC pour les verres au néodyme de la seérie B14Ndx et pour les
verres B20Nd2,3 et B20Nd4 sont données dans le Tableau 26.

Nd2Os Verre T, (°C) T. (°C) Ti (°C)
(% mol) (+1°C) (+1°C) (#1°C)
2,3 B14Nd2,3 665 - -

4 B14Nd4 683 - -

6 B14Nd6 697 - 1180
8 B14Nd8 700 928 1180
10 B14Nd10 716 875 1129
2 B20Nd2,3 640 - 1100
4 B20Nd4 652 - 1130

Tableau 26. Valeurs de Tg, Tc et T des verres des séries B14Ndx et B20Ndx.

L'augmentation de la teneur en terres rares au sein du réseau provoque une augmentation
continue de la température de transition vitreuse pour les deux séries de verres. Cette
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augmentation peut étre reliée a celle de la force de champ moyenne des ions présents dans le
réseau, comme cela a déja pu étre remarqué dans des verres borates ou silicates alcalins avec
I'introduction de teneurs croissantes en terres rares [5]. D’autre part, comme attendu d’aprés
les résultats obtenus pour les verres de la série a rapport [B,Os]/[SIiO;] variable, les
températures de transition vitreuse des verres B20Nd2,3 et B20Nd4 sont plus faibles que
celles des verres B14Nd2,3 et B14Nd4.

Par ailleurs, aucun pic exothermique n'est visible sur les thermogrammes DSC pour les verres
présentant des teneurs allant jusqu'a 6 % molaires Nd,O3. On s‘attend donc a ce que ces verres
présentent une trés faible tendance a la cristallisation. En revanche, a partir de 8 % molaires
Nd,Os, un pic de cristallisation apparait pour les verres B14Nd8 et B14Nd10, qui se décale
vers les plus faibles températures lorsque la proportion en terres rares augmente au sein du
réseau vitreux. Le paramétre de Hriiby, défini selon H,=(T-To)/(T+Tc)? [6], rend compte de la
stabilité du verre a partir des mesures de températures de transition vitreuses, de cristallisation
et de fusion : plus H,est élevé, plus la stabilité du verre est grande. La diminution de I'écart de
température entre T. et Ty a mesure que la teneur en terres rares augmente se traduit alors par
une diminution du paramétre de Hriiby et donc de la stabilité thermique des verres contenant
de fortes teneurs en terres rares. On s'attend donc a ce que les verres B14Nd8 et B14Nd10
présentent une plus forte tendance a cristalliser que les autres verres de la série. Cette
tendance sera revue plus en détail dans la suite (voir paragraphe 111.2)

I11.1.d. Conclusion sur ’influence de la teneur en terres rares vis-a-vis

I’homogénéité des verres

Tous nos verres peralumineux coulés sur plaque apparaissent homogeénes a différentes
échelles jusqu'a une teneur de 8 % molaires en Nd,O3 et au moins 10 % molaires en La,0s,
indiquant la stabilité de ces matrices sur une large gamme de teneurs en terres rares. Il est
intéressant de remarquer la similitude de la microstructure entre les verres des deux séries
B14TRx et B20TRx (TR=Nd, La), en dépit de l'augmentation du rapport [B,03]/[SIO;].

Il est également a noter que les domaines d’homogénéité déterminés dans cette étude
apparaissent plus larges que ceux proposés par Li et al. (0-4,5 % molaires Nd,O3) lors de
l'augmentation de la teneur en terres rares au sein de verres peralumineux présentant des
rapports Rp et [B,03]/[SiO;] proches des nbtres [7] (Figure 48).

A partir de 10 % molaires Nd,Og3, la séparation de phase observée au MET pour les verres
B14Nd10 CP et B20Nd10 CP ressemble fortement a celle observée par Li et al au sein de
verres mixtes et peralumineux [7,8,9,10,11], pour laquelle les auteurs proposaient la présence
d’un sous-réseau silicaté et d’un sous-réseau boraté, dans lequel la terre rare pouvait former
une organisation de type métaborate. On peut donc se demander si I’hypothese de la présence
de tels sous-réseaux est également envisageable dans notre systeme a fortes teneurs en terres

102



rares, et nous tenterons d’apporter des éléments de réponse au travers de I’étude structurale

réalisée au chapitre 6.
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Figure 48. Représentation des verres homogenes (points bleus, contenant 0, 2,3, 4, 6 et 8 %
molaires Nd,O3) ou démixés (point rouge, contenant 10 % molaires Nd,Os3) reportés sur le
schéma de Li et al. indiquant la limite de solubilité de I’oxyde de néodyme en fonction du
caractere peralcalin ou peralumineux du verre (verre de base 60SiO,-15B,03-5Al,03-
20Na,0 (% molaires)) [11/. Rappelons que [’homogénéité des verres BI4TR0 et B20TR0 est
due a la méthode de trempe utilisée, au marteau pilon qui permet d’accélérer la vitesse de

trempe et de figer au mieux un état non cristallisé.

D'autre part, la nature de la terre rare semble avoir une influence sur la microstructure des
échantillons, le verre B14Lal0 coulé sur plague semblant plus homogéne a I'échelle
nanomeétrique que le verre correspondant au néodyme (B14TR10 CP).

Enfin, aucune cristallisation d’apatite n’est notée au-dela de la limite d’incorporation de la
terre rare. Etant donné le caractére tres réfractaire des verres peralumineux, la forte viscosité
des verres a la tempéraure d’élaboration ainsi que les difficultés de réactivité déja mises en
évidence au cours des €elaborations, ces écarts peuvent provenir d'une différence de réactivité
de la fonte en fonction de la méthode d'élaboration utilisée. En effet, dans I'étude de Li et al
[7], la poudre d'oxyde TR,03 est incorporée au sein d’une fritte de verre pré-élaborée, tandis
que dans notre cas I'ensemble des oxydes est pesé et mélangé, et le verre est ensuite élaboré
en deux étapes (voir Annexe 1, paragraphe 1.). Le broyage intervenant aprés la premiere
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¢laboration permet d'améliorer la réactivité et I’homogénéité du bain fondu lors de la
deuxiéme étape d'affinage du verre.

I11.2. Etude des verres au néodyme des séries B14Ndx et B2ONdx
apres refroidissement a 1°C/min

Les résultats précédents ont permis de montrer la forte stabilité de nos matrices
peralumineuses sur une large gamme de composition. Toutefois, a partir de 8 % molaires
Nd;Os3, les thermogrammes DSC mettent en évidence un pic de cristallisation. Nous nous
sommes donc intéressés a la stabilité de ces verres apres descente en température contrélée a
1°C/min a partir de I'état fondu (1350°C) lorsque la teneur en néodyme augmente de 0 a 10 %
molaires.

I11.2.a. Observations macroscopiques

Les échantillons des séries B14Ndx et B20Ndx obtenus aprées refroidissement controlé a
1°C/min a partir de I'état fondu sont présentés Figure 49.

. 3 ‘ 14 W

A

Figure 49. Observations macroscopiques des verres au néodyme refroidis a 1°C/min depuis
[’état fondu a 1350°C des séries (A) B14Ndx et (B) B20Ndx pour des teneurs en néodyme de
(@) 0 (b) 2,3(c) 4 (d) 6 (e) 8et (f) 10 % molaires.

Les échantillons B14TRO RLT et B20TRO RLT, ne contenant pas de terres rares, apparaissent
entierement opaques, laissant penser a une forte cristallisation.

Avec l'ajout d’oxyde de néodyme, la tendance a la cristallisation diminue, 1'échantillon
B14Nd2,3 RLT apparait macroscopiquement translucide mais présente quelques petits
cristaux localisés, tandis que le verre B20Nd2,3 RLT, visiblement moins visqueux a la coulée,
apparait homogene et translucide a 1’ceil , ainsi que tous les échantillons contenant entre 4 et
6 % molaires Nd,Os.

A plus forte teneur en néodyme, a partir de 8 % molaires Nd,Os, des cristaux sont visibles a
I'interface échantillon/creuset pour les verres B14Nd8 RLT et B20Nd8 RLT, indiquant que la
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cristallisation se fait de maniére hétérogene a partir de la surface du creuset, pour aboutir a
une cristallisation homogeéne dans la masse de I’échantillon a 10 % molaires Nd>Os. On note
¢galement la présence de zones opalescentes en surface d’échantillon pour les verres B20NdS8
RLT et B14Nd10 RLT ou réparties dans toute la matrice pour le verre B20Nd10 RLT, laissant
penser a une séparation de phase au sein de ces échantillons.

I11.2.b. Caractérisations microstructurales (DRX, MEB, MET)

Les échantillons ont tous été analyses par DRX, MEB, MET et pour certains par
microsonde électronique, STEM et EFTEM.
Les diffractogrammes des séries B14Ndx RLT et B20Ndx RLT sont présentés Figure 50.
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Figure 50. Diffractogrammes de rayons X des series B14Ndx RLT et B20Ndx RLT,
0<x<10 % molaires Nd,O3 Les pics identifiés en bleu correspondent a la structure de la
mullite steechiométrique 3Al,03.2Si0, (JCPDS 15-0776). Les diffractogrammes présentés en
rouge (10 % molaires Nd,O3) sont discutés dans le corps du texte.

Les diffractogrammes mettent en évidence des phénomenes de cristallisation en 1’absence de
terre rare au sein du réseau (échantillons B14NdO RLT et B20NdO RLT) et a 10 % molaires
Nd,O3 (échantillons B14Nd10 RLT et B20Nd10 RLT) (Figure 50).

En l'absence de néodyme, une phase de type mullite, proche de la structure stoechiométrique
3Al;03.2Si0, (JCPDS 15-0776) est détectee, tandis qu'a 10 % molaires, des pics de
diffraction sont observés, qui ne correspondent a aucune phase cristalline référencée mais se
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rapproche de la phase borosilicate d'europium EusSi;BO1 (JCPDS 86-1296). On peut donc
suspecter la présence d'une phase de type Nds;Si,BO;o dans notre cas, non répertoriée jusqu'a
présent dans les bases de données EVA.

Entre 2,3 et 8 % molaires, aucune phase cristalline n'est observée, méme a 1’issue d’un
refroidissement a1°C/min.

La Figure 51 regroupe les clichés MEB pour chaque échantillon.

A Seérie B14Ndx

B Série B20Ndx

Figure 51. Images MEB des échantillons refroidis a 1°C/min des séries (A) B14Ndx et (B)
B20Ndx pour des teneurs en Nd,O3 de (a) 0 (b) 2,3 (c) 4 (d) 8 et (e) 10 % molaires.

En I'absence de terres rares, les observations MEB confirment la forte cristallisation des
échantillons B14NdO RLT et B20NdO RLT par la présence de nombreux cristaux répartis
dans toute la matrice. Les analyses par EDS de ces cristaux indiquent qu'ils sont composés
d'Al, Si, O en trés forte proportion, en accord avec la phase mullite identifi¢ée d’apres les
résultats DRX.

A 2,3 % molaires Nd,Os, les observations MEB mettent également en évidence la présence
en faible proportion (non détectée en DRX) de petits cristaux regroupes (10-20 nm) et de
longues aiguilles (100-150 nm) situées en périphérie de ces petits groupes. L’analyse de ces
cristaux par microsonde électronique donne une teneur en Al,O3; tres proche de celle
correspondant a la mullite steechiométrique 3A1,03.2SiO, (autour de 30 % atomiques), avec
en plus une teneur d’environ 6 % atomique de bore et une faible proportion de néodyme
(Tableau 27). Cette derniére peut refléter une faible incorporation de cet élément au sein de la
phase cristalline ou bien provenir de la matrice si celle-ci a été sondée avec le cristal. La
présence de bore n’est pas trop étonnante, de par le fait que la mullite a été identifiée dans le
systéme SiO,-Al,O3 comme une solution solide de formule générale AlY', [Al+2xSiz.2x]' Y O10x
(0,2<x<0,9) [12], mais dans laquelle des ions bore peuvent étre incorporés dans cette phase
cristalline. Lors de I’étude du systéme SiO,-B,03-Al,03, Fischer et al. ont en effet proposé
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que les cations bore integrent la structure cristalline de la mullite en occupant des sites
tétraédriques ou interstitiels [13].

Echantillon Composition (% atomique)

Al Si B Na Nd 0
27,18 5,69 5,83 0,06
BLANA2,3RLT  (+0,13)  (+012) (s064) O 002  OLO®
Mullite 257 o) , . . o
3A1,05.2Si0, : ' ,

Tableau 27. Composition atomique des cristaux de [’échantillon BI14Nd2,3 RLT déterminée
par microsonde électronique sur une moyenne de 18 points (les incertitudes sur chaque
élément sont indiquées entre parentheses) et comparaison a la phase mullite steechiométrique
3Al,03.2Si0x.

On note par ailleurs que la cristallisation de la mullite dépend du rapport [B,O3]/[SIO2]. En
effet, contrairement a [I'échantillon B14Nd2,3 RLT, le verre B20Nd2,3 RLT apparait
homogéne au vu des observations MEB. Ainsi, augmenter le rapport [B,O3]/[SiO,] a faible
teneur en terre rare semble empécher la cristallisation de mullite.

De 4 a 6 % molaires Nd,O3, les échantillons refroidis lentement sont homogenes pour les
deux séries d’apres les observations MEB (Figure 51), en accord avec les résultats DRX
(Figure 50).

A partir de 8 % molaires Nd,O3, les observations MEB ont été réalisees sur les parties
cristallisées des échantillons B14Nd8 RLT et B20Nd8 RLT (a I’interface échantillon/creuset)
et les échantillons BI4Nd10 RLT et B20Nd10 RLT (en cceur d'échantillon) pour analyser les
zones les plus cristallisées. Celles-ci montrent des cristaux blancs de formes et de tailles
variées (aiguilles, 200 nm, formes géomeétriques et dendrites, entre 20 et 50 nm) enrichis en
Nd, Si, O d'apres les analyses MEB/EDS.

L’analyse par microsonde électronique montre que les cristaux, présents dans les échantillons
B14Nd8 RLT, B14Nd10 RLT et B20Nd10 RLT ont tous a peu pres la méme composition,
confirmant qu'un seul type de phase cristallise dans I'échantillon (Tableau 28). L'analyse
quantitative nous indique qu'ils sont composés de Nd, Si, B, O en majorité mais également
d'une faible proportion de Ca (inférieure a 1% molaire) et que le rapport Nd/Si mesuré pour
chaque échantillon est trés proche de celui correspondant a une composition de cristaux de
type Nd3Si;BOjp (Nd/Si=1,5). En accord avec les résultats DRX, on peut donc faire
I’hypothése que la phase qui cristallise a forte teneur en Nd,O3 dans nos verres est une phase
de type Nd3Si,BO;o.
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Echantillon | Composition des cristaux (% molaires atomiques)
Nd Si B Ca Na Al (o) B,0/Si0, Nd/Si

B14Nd8 16,37 11,51 5,97 0,34 0,06

! ! ! ! ! 7 2 1,42
RLT (+0,02) (+0,12) (0,64) (+0,09) 0,09 (+0,13) 65,6 0,26 ’
B14Nd10 15,57 11,39 5,29 0,31 0,08

7’ ’ 7 ’ ’ 7 2 2 1 7
RLT (t0,02)  (£0,12) (+0,64) (+0,09) 0,08 (+0,13) 67,28 0,23 3
B20Nd10 16,59 11,28 6,57 0,31 0,06
RLT (£0,02) (:0,12) (£0,64) (0,09 % (z013) °>P 0,29 147

Matrice théorique (% molaires atomiques)

B14Nd8 4,31 14,25 7,39 1,06 3,17 8,45 61,37 0,26 0,30
B14Nd10 5,35 13,84 7,18 1,02 3,07 8,20 61,33 0,26 0,39
B20Nd10 5,20 12,06 9,76 1,00 2,99 7,97 61,02 0,40 0,43

Tableau 28. Compositions (en % atomiques) des cristaux observés pour les échantillons
B14Nd8 RLT, B14Nd10 RLT et B20Nd10 RLT déterminées par microsonde électronique. La
composition théorique (en % atomiques) est donnée a titre de comparaison pour chacun des
échantillons.

Echantillon ‘ Composition de la matrice (% molaires d'oxydes)

Nd203 S|02 8203 Cao Nazo A|203 BzO3/S|02
Matrice 877 5139 16,00 3,67 540 14,76 031
B14Nd8 résiduelle
RLT :
Matrice 800 5285 13,71 391 587 1566 0,26
théorique
Matrice 912 5293 1337 372 533 1553 0,25
B14Nd10 résiduelle
RLT :
Matrice 1000 51,70 13,41 3,83 574 1532 0,26
théorique
Matrice 974 44,46 2158 3,65 589 14,68 0,49
B20Nd10 résiduelle
RLT :
Matrice 10,00 4634 18,77 3,83 574 1532 0,40
théorique

Tableau 29. Compositions (en % molaires d’oxydes) de la matrice résiduelle des verres

B14Nd8 RLT, B14Nd10 RLT et B2ONd10RLT déterminées par microsonde électronique.

D'autre part, on observe que le rapport [B,03]/[SiO,] mesuré dans les cristaux des
échantillons B14Nd8 RLT et B14Nd10 RLT différe légerement d’un échantillon a Iautre,
mais reste toujours proche de celui du verre parent (Tableau 28 et Tableau 29). Un profil de
mesure réalisé par microsonde électronique dans I'échantillon B14Nd10 RLT a permis de
suivre I'évolution de la concentration des différents éléments a la fois dans la matrice et dans
un cristal (Figure 52 (a)). Les résultats montrent que le cristal est largement enrichi en Nd et
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appauvri en Al, Ca, tandis que la teneur en Si reste globalement proche de celle de la matrice
résiduelle (Figure 52 (b)). En paralléle, la matrice localisée & proximité des cristaux apparait
Iégérement appauvrie en Nd.

Matrice . Matrice
Cristal e
résiduelle » résiduelle

16

Pouwrcentage atomique (% mol)

0 5 10 15 20 25 30 35 40
Points (le long de l'axe indiqué)

Figure 52. Profil de mesure réalisé par EMPA a la traversée d’un cristal au sein de
[’échantillon B14Nd10 RLT. (a) Image MEB montrant la zone sondée (trait blanc) par le
faisceau d’électron ou les cristaux apparaissent en blanc et la matrice résiduelle en gris. (b)
Pourcentages atomiques des éléments Si, Al, B, Nd et Ca en fonction de la localisation du
pointé sur la zone sondée. En pointillé sont indiquées les teneurs moyennes de chacun des
éléments dans la matrice résiduelle.

Les échantillons des séries B14Ndx RLT et B20Ndx RLT (2,3 < x < 10 % molaires Nd,O3)
ont également été analyses au MET afin de vérifier leur homogénéité a I'échelle
nanométrique et de déterminer l'origine de l'opalescence de la matrice des échantillons
B20Nd8 RLT, B14Nd10 RLT et B20Nd10 RLT. Les images correspondantes sont présentées
Figure 53.
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A Série B14Ndx

B Série B20Ndx

Figure 53. Images MET des verres des séries (A) B14Ndx RLT et (B) B20Ndx RLT pour des
teneurs en Nd,O3 de (a) 2,3 (b) 4 (c) 6 (d) 8 et (e) 10 % molaires.

De 2,3 a 6 % molaires, la microstructure des echantillons est comparable a celle observée
pour les verres correspondants coulés sur plaque, pour lesquels aucun phénoméne de
séparation de phase n'était observé a cette echelle. Les clichés MET confirment les domaines
d’homogenéité determinés d'aprés les observations MEB.

A 8 % molaires, en plus du phénomeéne de cristallisation observé a I'échelle microscopique,
les images MET révelent de la séparation de phase présente au sein des deux échantillons
B14Nd8 RLT et B20Nd8 RLT entre une phase sombre et une phase plus claire (Figure 53).
La taille des domaines augmente avec le rapport [B,O3]/[SiO-] : situee aux alentours de 20
nm pour I'échantillon B14Nd8 RLT, elle apparait de I'ordre de 80 nm pour I'échantillon
B20Nd8 RLT.

A 10 % molaires, la zone opalescente située en surface de I'échantillon B14Nd10 RLT
présente le méme type de separation de phase que celle observee pour I'échantillon B14Nd10
CP. La taille des domaines est plus importante apres descente lente en température, de l'ordre
de 30-50 nm contre 20 nm pour l'échantillon B14Nd10 CP mais reste trop faible pour
permettre une analyse par microsonde.

La séparation de phase détectée dans I'échantillon B20Nd10 RLT présente quant a elle un
aspect plus prononcé, constitué de domaines d'environ 330 nm au sein desquels apparaissent
de plus petits domaines contrastés denviron 20-50 nm. Ces résultats confirment
l'augmentation de la tendance a la séparation de phase avec le rapport [B,O3]/[SiO], déja
observée a 8 % molaires de Nd,Os. Un profil de mesure réalisé par STEM montre que les
domaines plus sombres sont enrichis en néodyme. Le bore n'étant pas détecté par cette
technique, une cartographie EFTEM (Energy Filtered Transmission Electron Microscopy) de
I'échantillon, a été réalisée. Cette technique permet d’établir une cartographie filtrée bore,
que I’on compare a une image non filtrée pour déterminer la localisation du bore entre les
différentes phases (voir Annexe 1, paragraphe I1.5.b). Les résultats présentés Figure 54
mettent en évidence une concentration plus élevée du bore au sein des domaines sombres
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comparés aux domaines clairs. Ainsi, les domaines sombres apparaissent enrichis en Nd, B,
tandis que les domaines plus clairs sont enrichis en Si. Toutefois, notons qu’il ne s’agit que
d’un enrichissement relatif, les deux phases de contraste différent étant chacune constituée de
I’ensemble des éléments présents dans la composition du verre.

Figure 54. Cartographies EFTEM (Energy Filtered Transmission Electron Microscopy) du
verre B20Nd10 RLT (A) image non filtrée et (B) filtrée au seuil K du bore (188 eV).

111.2.b.1 Traitement thermique de 30h a la température de cristallisation

Dans le but de forcer la cristallisation, 1’échantillon B14Nd10 a été traité pendant 30h
a 875°C, température qui correspond a la température de cristallisation déterminée par DSC.
De la méme maniere, nous avons chauffé le verre B14Nd8 30h a 930°C, qui correspond a sa
température de cristallisation. Dans la suite, les échantillons B14Nd8 et B14Nd10 ayant subi
ce traitement thermique sont notés B14Nd8 TT et B14Nd10 TT respectivement.
A I’issue du traitement thermique, les deux échantillons apparaissent massivement cristallisés.
Les diffractogrammes de rayons X correspondants sont presentés Figure 55.
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Figure 55. Diffractogrammes de rayons X des échantillons traités thermiquement B14Nd8 TT
(30h-930°C) et B14Nd10 TT (30h-875°C).

Apreés traitement thermique, on retrouve la présence de la phase de type NdsSi,BO; au sein
des deux éechantillons B14Nd8 TT et B14Nd10 TT. Ainsi, les pics de cristallisation releves
sur les thermogrammes DSC des verres B14Nd8 et B14Nd10 correspondent a la
cristallisation de la phase de type « Nds;Si,BO1 ». Notons que bien que la température de
cristallisation ne soit pas la méme en fonction de la composition du verre, la structure
cristalline est similaire dans les deux échantillons. On peut remarquer qu’ils présentent tous
deux dans leur composition théorique un rapport Si/B =1,93 comparable a celui de la phase
qui cristallise (Si/B=2). L’écart de température de cristallisation observé entre les deux
¢chantillons peut s’expliquer par la non steechiométrie de la phase de type « Nd3Si,BOqg ».
Les clichés MEB sont également présentés Figure 56.
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Figure 56. Clichés MEB obtenus en électrons rétrodiffusés des échantillons (A) B14Nd8 TT et
(B) B14Nd10 TT. N : phase de type Nd3Si,BO;, prédominante, C : phase inconnue.

On observe une forte cristallisation dans les deux échantillons avec des cristaux clairs et de
forme dendritique. Ces cristaux apparaissent plus fins que pour les verres B14Nd8 RLT et
B14Nd10 RLT, rendant leur analyse par EDXS imprécise. Qualitativement, ces analyses
montrent néanmoins que pour les deux échantillons, tous les cristaux blancs disséminés dans
la matrice sont enrichis en Nd, Si, O attribués a la phase cristalline détectée en DRX (le bore
n’étant pas détecté par MEB/EDS).

Pour le verre BI4Nd8 TT, on remarque également la présence dans tout I’échantillon d’une
seconde phase cristalline, apparaissant plus sombre que la matrice résiduelle en mode
électrons rétrodiffusés (nommée C sur la Figure 56), localisée a proximité des cristaux blancs
et enrichie en Al, Si, O d’apres les analyses EDX réalisées (Tableau 30). Notons que ce
résultat est surprenant, car c’est la premiere fois qu’une phase cristalline autre que celle de
type « Nd3Si,BOo » est détectée dans un verre a forte teneur en Nd,Osz. Aucun pic de
diffraction correspondant a la phase C n’a cependant été observé sur le diffractogramme de
rayons X, rendant son identification difficile.
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B14Nd8 TT

i Al N C N Al/Si
(30h - 930°C) Si a a d 0] /Si
Phase C 17,0 12,6 3,3 3,2 1,1 59,4 0,7

Tableau 30. Composition des cristaux de la phase C (en % molaire élémentaire) déterminée
par EDX (moyenne sur 5 pointés).

Pour obtenir des éléments de compréhension supplémentaire sur la cristallisation de cette
phase, la matrice résiduelle a également été analysée. Les résultats montrent que sa
composition est tres différente de la composition théorique du verre parent, largement
appauvrie en Nd,Os et enrichie en SiO;, Al,O3; (Tableau 31).

A ces teneurs en Nd,O3 (~ 4% mol.), AlbO; (~ 19 % mol.) et SiO, (~ 54 % mol.), la
cristallisation de mullite a déja été remarquée au sein de verres présentant un rapport Rp plus
faible (Rp=0,30) non présentés dans ce manuscrit. Toutefois, les steechiométries respectives
du silicium et de ’aluminium ne correspondant pas a celles habituellement rencontrées dans
nos phases mullite.

B14Nd8TT .

Sio B,O Na,0 Al,O Cao Nd,O
(30h-930°C) 2 23 2 2Y3 23
Matrice résiduelle 54,3 12,5 6,3 19,1 3,3 4,5
Matrice théorique 52,9 13,7 59 15,7 3,9 80

Tableau 31. Composition (en % molaire d’oxydes) de la matrice résiduelle de [’échantillon
B14Nd8 TT déterminée par EDX (moyenne sur 3 pointés). La composition de la matrice
théorique B14Nd8 est indiquée pour comparaison.

Concernant 1’échantillon B14Nd10 TT, il est intéressant de souligner le fait que la
microstructure du verre résiduel est totalement différente du verre B14Nd8 TT, avec la
présence de larges zones encore vitreuses, a proximité des cristaux, au sein desquelles une
forte séparation de phase de type spinodale a lieu. La matrice résiduelle globale a également
été analysée par EDX (les pointés réalises permettent de sonder a la fois la phase sombre et la
phase claire, les tailles de domaine étant plus petites que la taille de sonde EDX) et montre

une composition trés proche de celle de la matrice théorique contrairement a 1’échantillon
B14Nd8 TT (Tableau 32).
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B14Nd10TT

Sio B,O Na,O Al,O CaOo Nd,O
(30h—875 OC) 2 2VY3 2 2VY3 23
Matrice résiduelle 52,7 13,7 4,3 16,2 2,3 10,7
Matrice théorique 51,7 13,4 57 15,3 3,8 10,0

Tableau 32. Composition de la matrice résiduelle globale de I’échantillon BI4Nd10 TT (en %
molaire d’oxydes) déterminée par EDX (moyenne sur 3 pointés). La composition théorique du
verre B14Nd10 est indiquée pour comparaison.

111.2.b.2 Discussion de Uinfluence de la teneur en Nd,O3 sur la tendance a la
dévitrification des verres des séries B14Ndx et B20Ndx

Le Tableau 33 regroupe les résultats obtenus par DRX, MEB et MET concernant la
tendance a la cristallisation et la séparation de phase pour chaque échantillon des séries
B14Ndx RLT et B20Ndx RLT.

X 0 2.3 4 6 8 10
B14Ndx i i N (+) N (+++)
RLT M (+++) M (e) P (20 nm) P (80nm)
N (+++)
BIONX M (++4) - - - P(go(;)m) P 1330
20-50 nm)

Tableau 33. Evolution de la tendance a la cristallisation et a la séparation de phase apreés
descente en température (1°C/min) des verres des séries B14Ndx et B20Ndx. Les structures
cristallines identifiées sont désignées par M (mullite) et N (borosilicate de néodyme de type
«Nd3Si,BO1g »), et la séparation de phase par P, pour laquelle les tailles de domaines sont
indiquées entre parentheses. L’intensite de la cristallisation a été évaluée qualitativement. - .
homogene, ¢: faible cristallisation invisible en DRX mais visible au MEB, + : faible
cristallisation visible en DRX, +++ : forte cristallisation présente dans tout I’échantillon.

D'aprés I’ensemble des résultats, les verres apparaissent homogénes pour des teneurs en
néodyme comprises entre 4 et 6 % molaires pour un rapport [B,03]/[SiO2]=0,26 et entre 2,3 et
6 % molaires Nd,O3 pour un rapport B,03/Si0,=0,40. Ces résultats mettent en évidence le
large domaine d’homogénéité des verres peralumineux, vis-a-vis de I'incorporation de teneurs
croissantes en terres rares. On remarque que ces domaines d’homogeénéité apparaissent plus
étendus, que ceux obtenus pour des verres peralcalins du systéeme SiO,-B,03-Al,03-Na,O-
Ca0-ZrO,-Nd,03 ayant subi une descente en température similaire, et pour lesquels la
cristallisation d'apatite était détectée a partir de 3,56 % molaires Nd,Oj3 introduit [2,14].

En dehors de ces domaines d’homogénéité, on observe la cristallisation d’une phase

aluminoborosilicatée de type mullite en absence de terres rares. Nous avons vu qu’une faible
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teneur en terres rares (2,3 % molaires) permettait, sinon d’empécher, au moins de diminuer la
cristallisation de cette phase, comme cela avait deja été remarqué par Li et al lors de leur
étude de solubilité des terres rares au sein de verres peralumineux trempés [7]. Dans nos
verres, la teneur en aluminium et en terres rares semble donc jouer un role déterminant dans
I’incorporation de terres rares au sein du réseau. Egalement, le fait d’augmenter le rapport
[B203)/[SiO2] pour de faibles teneurs en terres rares permet de s’affranchir de la cristallisation
de mullite.

A fortes teneurs en terres rares (> 8 % molaires Nd,O3), des phénomenes de séparation de
phase et de cristallisation sont observés. La phase cristalline détectée est du type NdsSi,BO1p.
Il est d’ailleurs trés intéressant de remarquer que contrairement a ce qui est habituellement
observé pour les verres peralcalins apres refroidissement en température [2], ou pour des
verres peralumineux d’un systéme proche aprés coulée sur plaque [7], aucune formation
d'apatite n'est détectée dans notre systéme apres descente controlée en température a 1°C/min.
Par ailleurs, la séparation de phase observée présente des domaines enrichis en Si et d’autres
enrichis en Nd, B, ce qui n’est pas sans rappeler les observations de Li et al. concernant des
verres peralumineux d’un systéme proche [7]. Cette separation de phase apparait également
plus marquée pour le rapport [B,03]/[SIO;] le plus élevé.

Le fait que les verres B14Nd10 RLT et B20NdI0 RLT soient démixés d’une part et
cristallisés d’autre part souléve des interrogations sur les mécanismes ayant lieu dans ces
verres : phenomenes liés, successifs comme observé dans des verres aluminoborosilicatés
peralcalins riches en molybdene [15,16] ou bien phénomeénes en compétition ?

Les analyses réalisées en microsonde électronique montrent que la composition des cristaux
est différente de celles des phases démixées. Il semble donc que cristallisation et démixtion
soient deux phénomeénes indépendants qui se produisent simultanément au sein du réseau
vitreux a partir de 8 % molaires Nd,O3 et dont les proportions respectives dépendent de la
vitesse du refroidissement en température.

Pour tenter d’apporter des éléments de compréhension sur ces deux mécanismes de
cristallisation et séparation de phase intervenant a fortes teneurs en terres rares, des essais ont
été réalisés sur le verre B14Nd10.

I11.2.c. Apport a la compréhension du comportement en dévitrification du
verre B14Nd10

Sachant que le verre B14Nd10 CP s’est révélé démixé aprés simple trempe, une
premicre étude a eu pour objectif de déterminer I’état de la fonte, & savoir si la fonte est
homogeéne et que la séparation de phase intervient lorsque la température est inférieure a la
température d’élaboration, ou bien si la séparation de phase est déja présente au sein du bain
fondu.
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Une seconde étude a ensuite consisté a tester différentes vitesses de refroidissement pour
évaluer I’influence de ce paramétre sur la microstructure des verres refroidis en température et
estimer les cinétiques de séparation de phase et de cristallisation au sein de ces verres.

Enfin, une troisieme étude a consisté, au cours d’un refroidissement a 1°C/min, a tremper le
mélange a différentes températures par sortie a chaud d’une faible quantité de verre. Le but
est d’estimer les températures de début de séparation de phase et de début de cristallisation au
cours du refroidissement du verre a 1°C/min.

111.2.c.1 Etude de I’homogénéité du bain fondu

Pour mieux appréhender 1’état du bain fondu, un test de coulée de verre au marteau
pilon a été réalisé, de maniere a augmenter la vitesse de trempe par rapport a une simple

coulée sur plaque. L’¢échantillon B14Nd10 CP/MP ainsi obtenu apparait macroscopiquement
homogeéne et translucide comme son équivalent coulé sur plaque. La Figure 57 montre les
clichés MET de ce verre, comparés a celui de I’échantillon B14Nd10 CP.

Figure 57. Clichés MET correspondant aux verres (a) B14Nd10 CP et (b)-(c) B14Nd10
CP/MP.

Il apparait que le verre B14Nd10 CP/MP est globalement homogéne (Figure 57 (c)) avec
quelques zones qui présentent une séparation de phase similaire a celle observée pour le verre
B14Nd10 CP trempé plus lentement (Figure 57 (a) et (b)). Pour ces zones, la vitesse de
trempe au marteau pilon a probablement été plus faible, du fait de I’inhomogénéité de la
trempe au marteau pilon pour de grande quantité de matiere (cf Annexe 1, paragraphe 1.) Sur
ces considérations, il peut étre proposé que la fonte soit homogéne, avec une température de
séparation de phase inférieure a la température d’élaboration et une cinétique de démixtion
trés rapide. Pour s’affranchir de toute séparation de phase, il serait nécessaire d’avoir un

systéme de trempe plus rapide qu’une trempe par coulée sur plaque.
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111.2.c.2 Etude de la cinétique de cristallisation et de séparation de phase

Trois vitesses de refroidissement a partir de I’état fondu a 1350°C ont été

comparées pour des masses d’échantillon B14Nd10 de 10 g : 10°C/min, 1°C/min et
0,5°C/min (verres B14Nd10 RLT-10, B14Nd10 RLT-1 et B14Nd10 RLT-0,5). Les tests ont
éte réalises en four & moufle dans des creusets en platine-or de contenance 10 g (cf Annexe 1
paragraphe 1.)
Macroscopiquement, il apparait que 1’échantillon BI4Nd10 RLT-10 ayant été refroidi le plus
rapidement (10°C/min) est complétement opalescent, hormis a I’interface échantillon/creuset
ou quelques cristaux sont observés (Figure 58 (a)). En revanche, les verres B14Nd10 RLT-1
et B14Nd10 RLT-0,5 apparaissent complétement cristallisés (Figure 58 (b) et (c)). Par rapport
au verre B14Nd10 RLT refroidi a 1°C/min sur 50g, Iutilisation ici d’un creuset de section
carrée et de plus petite contenance pour le test de descente en température a 1°C/min
augmente la surface de contact du verre avec les parois du creuset. La cristallisation étant
hétérogéne, ceci expliqgue que pour une méme vitesse de descente en température,
I’échantillon final BI4Nd10 RLT-1 soit massivement cristallisé.

Figure 58. Observations macroscopiques des échantillons (a) B14Nd10 RLT-10, (b)
B14Nd10 RLT-1 et (c) B14Nd10 RLT-0,5 ayant subi une descente en température de
10°C/min, 6°C/min, 1°C/min, et 0,5 °C/min respectivement.

Les diffractogrammes des rayons X des différents échantillons sont présentés Figure 59.
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Figure 59. Diffractogrammes de rayons X des échantillons B14Nd10 RLT-10, B14Nd10 RLT-
1 et B14Nd10 RLT-0,5, respectivement refroidis a 10, 1 et 0,5 °C/min.

L’échantillon BI4Nd10 RLT-10 apparait trés peu cristallis¢, avec la seule présence d’un pic
de cristallisation de faible intensité a 29,2°(26). Ce pic correspond au pic principal de la phase
cristalline de type NdsSi;BOjp observée lors de 1’étude précédente pour I’échantillon
B14Nd10 RLT. On retrouve également cette phase cristalline sur les diffractogrammes des
échantillons B14Nd10 RLT-1 et B14Nd10 RLT-0,5, avec beaucoup plus d’intensité.

Ces cristaux de formes dendritiques principalement, ressemblent fortement aux cristaux
observés au MEB pour I’échantillon B14Nd10 RLT (Figure 60). Ainsi, quelle que soit la

vitesse de refroidissement de I’échantillon, la méme phase cristallise au sein des échantillons.
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Figure 60. (A) Observations au microscope optique et (B) Clichés MEB en électrons
rétrodiffusés des échantillons (a) B14Nd10 RLT-10 et (b) B14Nd10 RLT-0,5.

Par ailleurs, 1’échantillon B14Nd10 RLT-10, présentant surtout une forte séparation de phase,
a ¢galement été analysé par STEM afin de déterminer I’origine de ’opalescence observée
dans I’ensemble de I’échantillon. Les images révelent la présence d’une séparation de phase
entre une phase sombre et une phase claire similaire a celle observée pour I’échantillon
B14Nd10 RLT lors de I’étude précédente (1°C/min). Cette séparation de phase apparait plus
prononcée apres un refroidissement de 10°C/min avec une taille de domaine d’environ 80 nm
en moyenne (contre 50 nm pour I’échantillon B14Nd10 RLT) mais également plus prononcée
qu’aprés une trempe coulée sur plaque. Il semblerait y avoir un domaine de vitesse de
refroidissement favorable a la demixtion.

Un profil de composition a pu étre réalisé par STEM a la traversée des deux types de
domaines grace a leur taille importante (Figure 61).
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Figure 61. Profils de mesure réalisés par STEM permettant de suivre [’évolution des
concentrations en Nd, Si, Al, Na, Ca au travers des domaines clairs et sombres le long de la
ligne jaune.

Les teneurs en Nd et Si sont les plus affectées. Les rapports Nd/Si ont pu étre estimés pour
chaque type de domaine et comparés au rapport Nd/Si initial (composition théorique
B14Nd10) (Tableau 34).

Phase Nd/Si

phase claire (80 nm) 0,07

B14Nd10 RLT-10 phase sombre (80 nm) 0,51
Composition théoriqgue B14Nd10 0,39

Tableau 34. Rapports Nd/Si (en % molaires) analysés par STEM pour les domaines clairs et
sombres de [’echantillon B14Nd10 RLT-10.

Ces résultats montrent que les domaines sombres sont enrichis en Nd et/ou appauvris en Si
par rapport & la phase claire. Notons qu’aucune analyse MET n’a été réalisée pour les
échantillons B14Nd10 RLT-1 et B14Nd10 RLT-0,5, qui apparaissent a I’ceil nu trés
cristallisés, mais pour lesquels il n’est pas exclu qu’une séparation de phase ait également lieu
au sein de la matrice résiduelle entre les cristaux.

Ainsi, la cinétique de la séparation de phase observée a la fois pour les échantillons B14Nd10

CP et RLT est beaucoup plus rapide que la cinétique de cristallisation de ’'unique phase de
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type « Nd3Si;BO1g », et pour cette derniere, il aura fallu appliquer a I’échantillon des vitesses
de refroidissement inférieures ou égale a 10°C/min pour la mettre en évidence.

111.2.c.3 Etude des températures de séparation de phase et de cristallisation au
cours d’un refroidissement en température de 1°C/min

Pour approfondir notre compréhension sur les températures de début de séparation de
phase et de début de cristallisation au cours d’un refroidissement a 1°C/min de 1’échantillon
B14Nd10, nous avons fait subir a six échantillons de 8 g une descente en température
controlée a 1°C/min a partir de I’état fondu a 1350°C suivie d’une trempe a T= 1300, 1250,
1200, 1150, 1100, 1000, 950, 875 et 800°C. Les échantillons, placés dans des petits creusets
en Pt/Au ont été sortis a chaud. Il est important de noter qu’au vu de la forte viscosité des
verres a ces températures, il n’a pas pu étre envisageable de couler les échantillons. Pour
accélérer toutefois la vitesse de trempe des creusets et figer au mieux 1’état du réseau vitreux a
la température considéree, le fond des creusets a été plongé dans un bain de glace.
Macroscopiquement, les échantillons apparaissent homogenes et translucides jusqu’a une
température de 1200°C. En dessous, a 1150°C, des cristaux apparaissent en bord de creuset,

tandis qu’a partir de 1000°C, les échantillons apparaissent totalement cristallisés.

Les échantillons ont été analysés par DRX afin de déterminer la température a partir de
laquelle la cristallisation est détectable dans le verre B14Nd10 (Figure 62).
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Figure 62. Diffractogrammes de rayons X des échantillons B14Nd10 refroidis a 1°C/min et
trempés a T=1300, 1250, 1200, 1150, 1100, 1000, 950, 875 et 800°C. Le diffractogramme du
verre B14Nd10 CP/MP coulé au marteau pilon est également indiqué.
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Les échantillons apparaissent amorphes jusqu’a 1200°C inclus aprés une descente en
température & 1°C/min, en accord avec les observations macroscopiques. En revanche, a partir
de 1150°C, la cristallisation de la phase de type NdsSi,BO;o apparait. L’intensité du pic
principal augmente avec la diminution de la température de sortie a chaud et atteint un
maximum a T=950°C et T=875°C avant de diminuer. Cette gamme de température est en
accord avec la température de cristallisation T,=875°C déterminée par DSC pour ce verre.
D’autre part, les échantillons apparaissant homogenes (Twempe = [1300-1200°C]), ainsi que
I’échantillon B14Nd10 RLT 1150 (partie homogene) ont été analysés au MET, dans la
recherche d’une éventuelle séparation de phase au sein de la partie vitreuse. Les résultats sont
comparés aux clichés des verres B14Nd10 CP (

Figure 63).

Figure 63. Images MET correspondant aux échantillons (a) B14Nd10 CP (b) B14Nd10 RLT
1300 (c) B14Nd10 RLT 1250 (d) B14Nd10 RLT 1200 (e) B14Nd10 RLT 1150

A T’échelle de 50 nm, des zones séparées sont présentes pour tous les échantillons, d’aspect
similaire a la séparation de phase observée pour le verre B14Nd10 CP avec des tailles de
domaine du méme ordre de grandeur, mais qui varient selon la zone observée (entre 5 et
20 nm) (Figure 63 (d)-(e)). Pour les échantillons cristallisés ayant été trempés a des
températures inférieures & 1150 °C, la matrice résiduelle entre les cristaux n’a pas été sondée,
et un phénomene de séparation de phase n’est pas a exclure.

A cette vitesse de refroidissement (1°C/min), un phénomeéne de séparation de phase apparait
pour I’état figé des 1300°C. Sachant que la fonte semble homogene a 1350°C, la question de
son homogénéité se pose pour des températures inférieures. Au vu de la faible vitesse de
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refroidissement (1°C/min), il est fort probable que la séparation de phase se produise trés
rapidement en dessous de 1350°C. D’autre part, ces résultats montrent que la température de
cristallisation intervient dans un intervalle compris entre 1150 et 1200°C au cours d’un
refroidissement lent a 1°C/min.

Les domaines de température pour lesquels les phénoménes de séparation de phase et de
cristallisation ont été observés au cours d’un refroidissement en température a 1°C/min (sur la
base des observations DRX et MET) sont récapitulés Figure 64.

Température de trempe || Microstructure échantilon final || Type de caractérisation

1300 —+—— SEPARATION DE PHASE DRX, MET
1250 —— SEPARATION DE PHASE DRX, MET
1200 —— SEPARATION DE PHASE DRX, MET
1150 — CRISTALLISATION + RX. MET
T=1129 SEPARATION DE PHASE = -
Fropas . cai
1100 —— CRISTALLISATION + DRX
SEPARATION DE PHASE?
1000 —— CRISTALLISATION + e
SEPARATION DE PHASE?
950 —— CRISTALLISATION +
SEPARATION DE PHASE? DRX
900 —— CRISTALLISATION +
SEPARATION DE PHASE? DRX
= a7 [ CRISTALLISATION +
T =879 "1 SrpARATION DE PHASE? R
800 —— CRISTALLISATION +
| SEPARATION DE PHASE? DRX
RLT 1°C/min

Figure 64. Schéma récapitulatif des domaines de température pour lesquels des phénomeénes
de séparation de phase et/ou cristallisation ont été observés (DRX, MET) au cours d’un
refroidissement en température de 1°C/min. T;: température de fusion et T, : température de
cristallisation déterminées par DSC.

111.2.c.4 Conclusion de I’étude de la tendance a la cristallisation et a la
séparation de phase du verre B14Nd10

Cette étude a permis de montrer qu’au sein du verre B14Nd10, la séparation de phase

présente une cinétique d’apparition tres rapide et qu’elle est déja observée pour des vitesses
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estimées a environ 1000°C/min (coulée sur plaque). Les résultats montrent que la fonte
semble homogeéne et que la séparation de phase intervient tres rapidement au refroidissement,
déja présente a 1300°C au sein d’un verre subissant un refroidissement lent a 1°C/min. La
cinétique de cristallisation est en revanche beaucoup plus lente et la présence de cristaux est
détectee lors de traitements de descente en température réalisés a des vitesses inférieures ou
¢gales a 10°C/min. Dans tous les cas, I'unique phase qui cristallise est la phase de type
TR3Si,BO1o, dont la température de début de cristallisation a été estimée entre 1150 et
1200°C au cours d’un refroidissement en température a 1°C/min.

111.3. Etude des verres au lanthane des séries Bl4Lax et B20Lax
apres refroidissement a 1°C/min

I11.3.a. Observations macroscopiques et caractérisations microstructurales

Afin de comparer la tendance a la cristallisation et a la séparation de phase des verres
au néodyme et au lanthane, les verres de la série B14Lax et B20Lax contenant 2,3, 4 et 10 %
molaires La,O3; ont également été soumis a une descente en température a 1°C/min (Figure
65).

Figure 65. Observations macroscopiques des verres refroidis a 1°C/min des séries (A)
Bl4Lax et (B) B20Lax pour des teneurs en La,03 de (a) 2,3 (b) 4 (c) 10% molaires.

La comparaison des échantillons des séries B14Ndx/B20Ndx RLT (Figure 49) et
Bl4Lax/B20Lax RLT (Figure 65) montre les mémes évolutions entre les verres au néodyme
et au lanthane jusqu’a 4 % molaires. En revanche, a 10 % molaires La,O3, la tendance a la
cristallisation et a ’opalescence au sein des échantillons B14Lal0 RLT et B20Lal0 RLT est
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nettement diminuée. En effet, le verre B14Lal0 RLT présente quelques cristaux a I’interface
verre/creuset, en moindre proportion par rapport a son équivalent au néodyme et on ne
remarque aucune zone opalescente pour cet échantillon. Le verre B20Lal0 RLT apparait
translucide et seule une légére iridescence est observée, ainsi que quelques tres rares cristaux
localisés a I’interface verre/creuset.

Les diffractogrammmes des rayons X correspondants montrent la cristallisation d’une phase
de structure tres proche de celle observée pour le verre B14Nd10 RLT, indiquée également
sur la Figure 66, et qui peut étre attribuée a une phase de type TR3Si,BOjpavec TR=La. La
comparaison des diffractogrammes de rayons X confirment la tendance moins prononcée a la
cristallisation. Cette phase n’apparait plus pour le verre B20Lal0 RLT, confirmant la tres
faible tendance a la cristallisation des verres au lanthane contenant 10 % molaires (Figure 67)
par comparaison aux verres au néodyme (Figure 50).

70000 —}

60000

50000 —|

B14Nd10 RLT

\\\JW"VJMAW
’ Ww

B20La4 RLT

8
8
8
8

|

B20La10 RLT

Lin (Counts)

Bl4la4 RLT

B20La2,3 RLT

Bl14La2,3 RLT

12 20 30 40 50 60 70 80

2-Theta - Scale

Figure 66. Diffractogrammes de rayons X des verres des séries Bl4Lax et B20Lax pour x=2,3,
4, 10 % molaires La,Osz. Pour rappel, le diffractogramme du verre B14Nd10 RLT est
également indiqué.

Les clichés MEB correspondants aux verres Bl4La2,3 RLT, B14Lal0 RLT sont présentés
Figure 67.
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15kY Spot6.3 Magmd00 BSE WD11.3 15kV Spot6i.1 Magm&00 BSE WD11.2

Figure 67. (A) Observations au microscope optique et (B) Clichés MEB réalisés en électrons
rétrodiffusés pour les verres (a) B14La2,3 RLT et (b) B14Lal0 RLT.

Comme pour le verre au néodyme contenant 2,3 % molaires Nd,QOs, on retrouve la présence
de cristaux enrichis en Al, Si, O au sein du verre Bl4La2,3 RLT, correspondant trés
certainement a une phase de type mullite, bien que celle-ci n’ait pas été détectée en DRX.

A 10 % molaires La,O3, des cristaux blancs enrichis en La, Si, B, O (phase de type
« TR3Si,BO10 ») sont observés principalement a I’interface échantillon/creuset, mettant en
évidence la cristallisation hétérogéne au sein de cet échantillon. Leur composition apparait
relativement proche de celle observée pour le verre équivalent au néodyme (Tableau 35).

La Si B Ca Na Al 0] B,05/Si0,  La/Si
Ei;lLalO 16,85 11,12 6,83 0,31 0,01 0,17 64,71 0,31 1,52
Nd Si B Ca Na Al 0] B,05/Si0,  Nd/Si
Ei;lNle 15,57 11,39 5,29 0,31 0,08 0,08 67,28 0,23 1,37

Tableau 35. Composition des cristaux présents dans le verre B14Lal0 RLT déterminée par
microsonde électronique (en % molaire élémentaire). Par comparaison, la composition des
cristaux détectés pour le verre B14Nd10 RLT est indiquée.
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Afin de déterminer la présence d’une éventuelle séparation de phase au sein des échantillons
contenant 2,3 et 10 % molaires La,Os, les échantillons B14La2,3 RLT, B14Lal0 RLT et
B20Lal0 RLT ont été analysés au MET. Les résultats sont présentés

Figure 68.

Figure 68. Images MET des échantillons B14La2,3 RLT, B14Lal0 RLT et B20Lal10 RLT.

A 2,3 % molaires La,Os3, le verre ne présente aucun phénomene de séparation de phase. En
revanche, a 10 % molaires, de la séparation de phase est observée pour les deux échantillons,
avec des tailles de domaines d’environ 20 nm pour le verre B14Lal0 RLT et 40 nm pour le
verre B20Lal0 RLT, plus faibles que pour leurs équivalents au néodyme.

Les résultats obtenus par DRX, MEB et MET pour les séries au lanthane sont récapitulés et
comparés aux résultats obtenus pour les séries au néodyme dans le Tableau 36.

< 0 2.3 a 6 8 w
BlR4I1\'II'dX M (+++) M (g) - i P (%Jrr?m) Pl\éég;r;))
BZRoli\'ll'dX M (+++) - - - P(IE\BIO( :l)m) P (l;lég;er
20-50 nm)
B:|L?4Ll:rax M (+++) M (e) - non élaboré non élaboré p ,(\128;2)
B20LX (1 ] i non élaboré non élaboré (fo(ﬁ)m)

Tableau 36. Tableau récapitulatif des résultats DRX, MEB et MET pour les verres des séries
BI4TRx et B20TRx (TR=Nd ou La) refroidis a 1°C/min mettant en évidence [’évolution de la
tendance a la cristallisation et a la séparation de phase. M : mullite, N : phase de type
« TR3Si,BOqg », P : séparation de phase. L’intensité de la cristallisation au sein de la fonte a
été évaluée qualitativement. - : homogene, ¢: faible cristallisation invisible en DRX mais
visible au MEB, ++ : cristallisation moyenne visible en DRX, +++ : forte cristallisation.
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I11.3.b. Discussion sur le comportement en cristallisation des verres au
lanthane

Jusqu’a une teneur en terres rares de 4 % molaires, les verres au lanthane ayant subi un
refroidissement contr6lé en température (1°C/min) présentent une tendance a la cristallisation
similaire aux verres au néodyme : a 2,3 % molaires TR,Os3, la phase de type mullite cristallise
au sein du verre Bl4La2,3 RLT mais disparait dés lors que I’on augmente le rapport
[B203)/[SiO2] ou la teneur en terre rare. A 10 % molaires La,Os, les verres au lanthane
présentent également des phénomenes de cristallisation et de séparation de phase, trées
similaires a ceux observés pour le verre au néodyme. Cependant, la substitution du néodyme
par le lanthane montre une diminution de la tendance a la cristallisation et des tailles de
domaines séparés aprés refroidissement a 1°C/min. La phase cristalline observée présente
néanmoins probablement la méme structure et une composition relativement proche des
cristaux observes pour le verre B14Nd10 RLT, indiquant que la nature de la terre rare ne
semble pas avoir d’influence significative sur la nature des cristaux formés, de type
TR3Si;BO;10 (TR=Nd ou La), mais seulement sur sa proportion. D’autre part, si les verres
coulés sur plaque contenant 10 % molaires d’oxyde de lanthane semblaient homogenes a
I’échelle du MET, un refroidissement en température de 1°C/min induit un phénomene de
séparation de phase au sein du verre, entre des domaines sombres et des domaines clairs, mais
de fagon moins prononcée que pour le verre au néodyme. Des études plus ciblées sur la
comparaison des réles respectifs du neodyme et du lanthane seraient a poursuivre, pour mieux
comprendre ces différences importantes entre ces deux terres rares, en termes de
microstructure. Toutefois, il est intéressant de souligner qu’une telle différence de
comportement concernant la tendance a la cristallisation entre des verres au néodyme et des
verres au lanthane a déja été observée au sein de verres aluminoborosilicatés peralcalins, pour
lesquels la tendance a la cristallisation d’apatite est bien plus marquée lorsque TR=Nd que
TR=La[1,17].

IV. CONCLUSION

Lors de I’étude des séries a rapport [B,O3]/[SIO;] et a teneur en TR,O3 (TR=Nd ou
La) variables, I’homogénéité des verres peralumineux a été étudiée a différentes échelles,
macroscopique, microscopique et nanométrique apres coulée sur plaque et refroidissement a
1°C/min et le Tableau 37 récapitule les différents résultats obtenus.
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X 0 2.3 4 6 8 10
3 B14Ndx - - - - - P (20nm)
C%T;ZSUZUY B20Ndx - - - - - P (20 nm)
(CP) Bl4Lax - - - N N -
B20Lax - - - - - '
N (+ N (+++
B14Ndx M (+++) M (e) - P (2c§ n)m) P (8(Onm))
N N (+++)
Refr0|,d|s en | BooNdx M (+++) - - - N (+) P (330 nm+
Température P(80 nm) -
gl 20-50 nm)
o . non non N (++
LCimin 1 Blalax  M(+++)  M(9) ¢laboré  élaboré P (2(()nn2)
) non non N (g)
B20Lax M (+++) élaboré  élaboré P (40 nm)

Tableau 37. Tableau récapitulatif des résultats obtenus par DRX, MEB, MET concernant
[’homogénéité et la tendance a la cristallisation des verres des séries B14TRX et B20TRx
(0<x<10 % molaires) avec TR=Nd ou La. M : mullite, N : phase de type « TR3Si,BO1 », P :
séparation de phase. L’intensité de la cristallisation au sein de la fonte a été évaluée
qualitativement. - : homogeéne, ¢ : faible cristallisation invisible en DRX mais visible au MEB,
++ : cristallisation moyenne visible en DRX, +++ : forte cristallisation.

Les verres coulés sur plague sont homogenes jusqu'a une teneur de 8 % molaires Nd,O3 et au
moins 10 % molaires La,O3, tandis que 1’étude de la tendance a la dévitrification des verres
aprés refroidissement a 1°C/min a mis en évidence un domaine d’homogénéité pour des
teneurs en terres rares comprises entre 2,3 et 8 % molaires TR,03; (2,3<[TR,03]<8 %
molaires). Ces résultats mettent en évidence la stabilité des matrices riches en aluminium pour
de fortes teneurs en terres rares. En dehors de ces domaines d’homogénéité, et apres
refroidissement en température, la cristallisation d’une phase aluminosilicatée de type mullite
intervient aux faibles teneurs en terres rares, tandis qu’a fortes teneurs, la cristallisation
hétérogeéne d’une phase de type TR3Si;BO19 (TR=Nd ou La) combinée a la separation de
phase entre des domaines riches en (TR, B) et des domaines enrichis en silicium et appauvris
en terre rare interviennent au sein du verre. D’aprés I’étude menée sur la tendance a la
cristallisation et la séparation de phase du verre contenant 10 % molaires Nd,Os3, la cinétique
d’apparition de la séparation de phase au sein du verre est beaucoup plus élevée que celle de
I’apparition de la cristallisation hétérogéne. Ces deux mécanismes peuvent donc étre observeés
simultanément dans le verre final, dont les proportions relatives dépendent de la vitesse de
refroidissement et du rapport surface du creuset/volume de verre.

D’autre part, aucune influence du rapport [B20s])/[SiO,] n’a été notée sur la microstructure
des verres coulés sur plaque pour toute la gamme de teneurs en terres rares étudiée. En
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revanche, apres refroidissement en température a 1°C/min, on note avec I’augmentation du
rapport [B,03]/[SiO,] une diminution de la tendance a la cristallisation de mullite aux faibles
teneurs en terres rares, et une augmentation de la tendance a la séparation de phase des verres
contenant de fortes teneurs en terres rares (> 8 % molaires).

Au travers de cette étude, on remarque que la substitution du néodyme par le lanthane
entraine une tendance moins prononcée a la séparation de phase et a la cristallisation des
verres contenant de fortes teneurs en terres rares (10 % molaires). Ainsi, bien qu’appartenant
a la méme famille chimique et présentant de facon générale des propriétés physico-chimiques
comparables, le néodyme et le lanthane ne peuvent pas étre considérés comme parfaitement
équivalents vis-a-vis du comportement en dévitrification des verres lorsqu’elles sont présentes
en fortes teneurs.

Nous avons vu dans le chapitre 2 qu’un ajout de néodyme dans la composition des verres
peralumineux complexes permettait de diminuer la viscosité des verres et améliorer leur
réactivité. D’aprés les résultats obtenus dans ce chapitre, une voie possible d’optimisation
consisterait a remplacer le néodyme par du lanthane lors de cet ajout.
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Chapitre 4

Etude bibliographique :
effet de ’incorporation de I’aluminium
et de la terre rare sur la structure du
réseau vitreux

Nous avons vu que les verres peralumineux complexes présentent une trés faible tendance a la
cristallisation, notamment de phases riches en terres rares, par comparaison aux Verres
peralcalins contenant plus d’ions modificateurs et moins d’aluminium. Afin de mieux
comprendre le rdle structural de I’aluminium ainsi que le mode d’insertion de la terre rare au
sein de ce type de verres, ce chapitre présente un examen de la littérature, concernant des
systemes simplifiés au sein desquels 1’influence d’un ajout d’oxydes d’aluminium et de terres
rares, en distinguant, a chaque fois que cela a été possible, le cas des verres peralcalins et
celui des verres peralumineux.

Parmi ces systemes, nous distinguons I’insertion de 1I’aluminium et de la terre rare d’abord
dans des matrices silicatés, puis boratés et enfin borosilicatés, afin de se rapprocher au plus
pres du sujet de notre étude. Pour chaque systéme sera d’abord présenté I’effet de I’insertion
d’aluminium sur la structure du verre, puis celui de I’insertion de la terre rare au sein du
réseau vitreux, en se basant en particulier sur les résultats de spectroscopie RMN et

d’absorption optique du néodyme qui constitueront nos principales techniques structurales.

l. ROLE DES DIFFERENTS OXYDES

Dans I’ensemble de ce travail, nous ne considérons que les verres d’oxydes parmi tous les
types de verres existants. Dans un verre d’oxydes, les différents éléments sont présents sous
forme cationique et peuvent étre classés en trois catégories : les éléments formateurs de
réseau, les élements modificateurs de réseau et les éléments intermédiaires.

= Les formateurs de réseau sont des éléments capables de former a eux-seuls un réseau
vitreux, comme par exemple le silicium (sous sa forme SiO,) ou encore le bore (sous
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sa forme B,03). lls donnent des polyedres de faible coordinence (3 ou 4), comme
SiO4, BO3 et BO, et sont reliés par leurs sommets pour former le réseau vitreux.

= Les modificateurs de réseau sont des éléments qui ne peuvent pas former de verre a
eux seuls. Ce sont essentiellement les alcalins, alcalino-terreux et dans une moindre
mesure certains €léments de transition et les terres rares. lls peuvent avoir deux roles
distincts, celui de modificateur de réseau au sens strict et/ou celui de compensateur de
charge. Les modificateurs de réseau au sens strict cassent les liaisons entre les
polyedres du réseau vitreux, provoquant une dépolymérisation de ce dernier. Ils
transforment alors les oxygénes pontants, qui lient deux éléments formateurs de
réseau, en oxygenes non-pontants, liés a un seul formateur de réseau. Ceci se traduit a
I’échelle macroscopique par une diminution du point de fusion et de la viscosité. Les
compensateurs de charge, quant a eux, compensent une charge négative sur un
polyédre formateur de réseau, par exemple BO,', lui permettant d’étre stable dans cette
configuration.

= Les éléments intermédiaires peuvent avoir un comportement de formateur de reseau
ou de modificateur selon la composition du verre. C’est typiquement le cas de
I’aluminium, comme on le verra par la suite (cf 11.2.a)

II. LESSYSTEMESSILICATES
11.1.Systeme SiO,-M,0(ou M’0O)

I1.1.a. ROle des ions modificateurs

La silice SiO; est un oxyde formateur de réseau et peut donc par définition former un
réseau vitreux a elle-seule. Ce réseau est alors constitué de tétraédres SiOa, reliés entre eux
par leurs sommets et qui forment des anneaux contenant en moyenne six unités tétraédriques.
Les atomes d’oxygéne sont tous pontants (désignés aussi par la notation BO pour Bridging
Oxygen) et le réseau est totalement polymeérisé [1], c'est-a-dire uniquement constitué d’entités
Sio, Q* ou Q* signifie qu’un tétraédre est reli¢ par une liaison a caractére covalent a quatre
autres tétraédres de silicium par le biais d’oxygénes pontants [2]. L’ajout d’ions alcalins (Na",
K*, Li*,...) ou alcalino-terreux (Ca**, Mg*"...) dans le réseau de silice pure se traduit par la
formation de liaisons ioniques entre ces ions, dits « modificateurs » (localisés dans les sites
interstitiels du réseau) et les atomes d’oxygéne du réseau. Les liaisons Si-O-Si vont donc étre
coupées et remplacées par des liaisons Si-O": des oxygenes qui étaient pontants deviennent
alors non pontants (appelés aussi NBO pour Non Bridging Oxygen). Le réseau est alors
constitué d’entités structurales partiellement connectées et décrites sous forme par la notation

137



Q" ou n représente le nombre d’oxygénes pontants. A mesure que le taux d’ions modificateurs

augmente, le nombre de NBO formés par unités SiO4 Q" croit et le réseau se dépolymérise

petit & petit, ce qui se traduit en termes de propriétés par un abaissement de la viscosité. La

RMN du silicium ?°Si est couramment utilisée pour quantifier ces différentes unités Q", car le

déplacement chimique du silicium est particulierement sensible aux nombres de NBO par

tétraedres SiO4 [3]: plus il y a de NBO, et plus le déplacement chimique évolue vers les
(ppm)

valeurs moins négatives (Figure 69).
°0 QD si

Q° Q! o
Figure 69. Représentation des différentes configurations structurales Q" ainsi que leur

gamme de déplacements chimiques associee (en ppm).

e ———— e
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La distribution des unités Q" au sein du systeme SiO,-M,0 peut étre décrite suivant le modele
suivant, qui rend compte des reactions de dissociations en phase liquide [4,5] :

Kn
2 Q"= Q"+ Q™ (n=1,2,3) avec ky= ([Q™'1[Q™1)/ ([Q")*

Le type d’ions modificateurs a une influence sur la distribution des Q". En effet, I’équilibre
précédent se trouve déplacé vers la droite avec 1’augmentation de la force de champ Z/a® des
modificateurs (avec Z la valence de I’ion considéré et a son rayon ionique), créant une large
distribution d’unités Q". De la méme maniére, la différence de force de champ entre les ions
alcalins et alcalino-terreux a également une forte influence sur la répartition des atomes
d’oxygene non pontants dans la sphere de coordination de ces ions. Il a en effet été montré par
dynamique moléculaire que les ions alcalino-terreux, tels le calcium Ca?*, avaient une
coordinence plus élevée (CN=7 a 8 [6]) que les ions a force de champ plus faible tel le sodium
Na* (CN=5 ou 6 [7,8]). Ce comportement a été expliqué par le fait que les cations a force de
champ élevée ont besoin de plus de charges négatives dans leur environnement pour
compenser leur charge positive plus élevée.

Le Tableau 38 présente a titre indicatif les forces de champ d’ions alcalins (K*, Na*), alcalino-
terreux (Ca**, Mg?") et terres rares (La>*, Nd**).
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rayon ionique Coordinence Force de champ

Cation r (A) (cN) F (A?)
K* 1,51 8 0,13
Na* 1,00 5 0,19
ca” 1,12 8 0,33
Mg 0,72 6 0,45
La** 1,16 8 0,47
Nd>* 1,11 8 0,49

Tableau 38. Forces de champ F(en A?) de quelques cations alcalins (K*, Na*), alcalino-
terreux (Ca®*, Mg?"), et terres rares (La®*, Nd**), selon les valeurs de rayons ioniques
déterminées par Dietzel [9].

I.1.b. Repartition des ions modificateurs au sein du réseau

La répartition des ions modificateurs dans le réseau a été beaucoup étudiée et plusieurs
modeles ont été avancés. Un premier modele, développé en 1932 par Zachariasen et Warren
[10,11], et appelé modéle du réseau continu aléatoire (Continuous-Random-Network theory),
prévoit que les ions alcalins et alcalino-terreux se situent a proximité des atomes d’oxygene
non pontants, et que cette configuration se trouve répartie de facon aléatoire dans tout le
réseau (Figure 70a). Cependant, suite aux nouvelles techniques de caractérisation accessibles,
ce modéle a été revu et il a été montré par simulation de dynamique moléculaire [12,13], par
diffraction des rayons X et des neutrons [14,15,16] ou encore par EXAFS [17,18] que les
modificateurs étaient plutdt répartis de facon inhomogene dans le réseau pour former des
zones riches en modificateurs et des zones riches en formateurs. Ce dernier modéle, proposé
en 1990 par Greaves [18], est appelé ‘modéle du réseau aléatoire modifié’. Le réseau est alors
vu comme combinant des régions polymérisées constituées de formateurs et des régions
regroupant les ions modificateurs et formant des canaux de percolation a travers le réseau de
formateurs (Figure 70b). Ce modéle valide la formation et I’existence de chemins
préférentiels favorisant la diffusion et la corrosion au sein du verre, et pouvant conduire par
exemple a une dégradation rapide du verre lors de son altération sous eau.
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Figure 70. (a) Représentation de la structure du réseau vitreux selon Zachariasen et Warren
[10,11/, (b) Image résolue a l’échelle de ['atome d’un film de silice montrant le désordre
topologique et géométrique du réseau de tétraédres SiO4 [19] et (c) Représentation du réseau
vitreux selon Greaves [18]. Sur la figure (c) les points noirs correspondent aux ions
modificateurs de réseau.

11.2.Ajout d’Al,O3; dans les systemes silicatés : le systéme SiO,-
Al,03-M,0(M’0)

I1.2.a. Réle structural de I'aluminium

L’aluminium est un élément intermédiaire, c'est-a-dire que selon la composition du
verre, cet ion peut jouer soit le réle de formateur, soit le role de modificateur. Toutefois,
quand il est seul, I’aluminium ne vitrifie pas, il ne répond donc pas de facon stricte a la

définition d’un formateur de réseau.

Lorsque ’aluminium est en coordinence 4, les tétraédres d’aluminium [AlO4]  s’associent aux
tétraedres de silicium par formation de liaisons Si-O-Al énergéetiqguement plus favorables que
les liaisons Si-O-Si ou AI-O-Al [20] (interdites selon le principe d’évitement de Lowenstein
[21]) et ’aluminium joue plutét un role de formateur de réseau dans ce cas. Les ions
modificateurs (alcalins, alcalino-terreux ou terres rares) jouent alors un réle de compensateurs
de charge. La création de ces liaisons Si-O-Al, plus faibles que celles Si-O-Si, et 1’ajout
d’aluminium qui a une force de champ inférieure a celle des atomes de silicium préalablement
présents, induisent des changements dans I’environnement proche du silicium, qui sont
principalement mis en évidence d'une part en Raman, via un shift des bandes de vibration du
tétraédre Si-O vers les basses fréquences et en RMN #°Si d'autre part, via le shift de la bande
de résonance vers des valeurs moins négatives au fur et a mesure que la seconde sphére de
coordination de ’atome de silicium est occupée par des atomes d’aluminium [22,23] (Figure
71). Dans ce cas, décrire un aluminosilicate d’alcalins ou alcalino-terreux via des entités de
type Q" devient restrictif. Un nouvelle notation a donc été établie pour les décrire sur la base
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d’entités Q"man avec n le nombre d’oxygénes pontants et m le nombre d’atomes d’aluminium
connectés aux atomes de silicium (m variant de 0 a n). Les valeurs des déplacements
chimiques du silicium en RMN Si et de la position en Raman des bandes de hautes
fréquences relatives aux différentes unités Q" sont répertoriées dans le Tableau 40.

TEPEeY

QEA)  Q'dan Q*(3A1) QA Q*(1Al1)

Figure 71. Représentation des unités Q" may et Qmay : les tétraédres de silicium sont en bleu

par rapport aux tétraedres d’aluminium en rouge.

Raman RMN Raman RMN
Si04 Q"meay | (cm™) (ppm) Si04 Q"mean | (em™) (ppm)
Qo 1150-1200 | -102a-116 |Q%oan 950 -70 & -90
Q' 1100 -972-107 | Q%uay -652a -85
Q' 950 -9223-100 | Q%qay -60 & -80
Q' -854-94 | Q*oa 900 -65 & -85
Q -823-92 | Q'ua -60 & -80
QoA 1100 -904-100 |Q° 850 -60 4 -80
Q3(1AI) -85a-95
Q%o -80 &4 -90
Q3(3A|) -75a-85

Tableau 39. Valeurs des déplacements chimiques du silicium correspondant aux unités Q"
en RMN 2°Si d'aprés Engelhardt [24], et de la position en Raman des différentes bandes de
vibration de la liaison Si-O associées a ces entités.

De méme par analogie avec la nomenclature des silicates, les groupements tétraédriques
d’aluminium AIlO, peuvent s’écrire en tant qu’entités q"(msi). Si un ou plusieurs NBO sont
situés dans la premicére sphere de coordination de I’aluminium, on parlera alors de q3(m5i),
9°(msiy, etc. Cependant, la résolution des spectres RMN 2’Al MAS n’est pas suffisante pour
discriminer ces différentes unités et on se contentera d’une description des entités q". Par
contre en présence d’un ion compensateur de charge, sa mobilité et sa force de champ

influencent notablement la géométrie des sites de I’aluminium : il a été montré que plus la
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force de champ de I’ion compensateur est élevée, plus la distorsion des sites de I’aluminium
est grande et donc plus la constante quadripolaire de couplage Cq de I’aluminium est élevée
[25].

Lorsque I’aluminium se retrouve en coordinence 6 sous forme d’entités notées [AlOg]* ou
BIAL il est admis qu’il se retrouve alors entouré de trois atomes d’oxygénes pontants et de
trois atomes d’oxygénes non-pontants (Figure 72) [26]. Dans cette configuration, 1’aluminium
ne possede pas de liaisons fortes avec ses voisins, ce qui dépolymérise le réseau et
I’aluminium en coordinence 6 joue alors un role de modificateur de réseau. Cependant, le role
structural de cette forme d’aluminium n’est pas trés clair et la question de savoir si oui ou non
I’aluminium impose son environnement par son champ cationique pour se mettre dans cette
configuration ou bien s’il vient seulement s’insérer dans des zones dépolymérisées reste
entiére.

Figure 72. Structure de [’aluminium en coordinence 6 entouré de trois atomes d’oxygénes

pontants et de trois atomes d’oxygenes non-pontants selon le modéle de Day et Rindone [26].

Enfin, ’aluminium peut également adopter la coordinence 5. Son existence a d’abord été
montrée en 1969 dans des verres du systeme SiO,-Al,O3 ayant subi une hyper trempe par la
présence d'un signal vers 35 ppm en RMN *’Al (9,4 T) [27,28]. Depuis, la présence
d’aluminium en coordinence 5 a été largement mise en évidence grace a la RMN #’Al & haut
champ dans des systemes non hyper trempes, tels que dans des verres du systéeme CaO-Al,O3
[29], SiO,-Al,O3-Ca0 [30,31], Si-Al-O-N [32] ou plus récemment dans des verres du systeme
SiO2-Al;03-M;0(ou M’0)-TR,03 et B,03-Al,03-M,0/M'O comme cela sera vu dans la suite.
Cependant, si I’existence d’aluminium en coordinence 5 est avérée, son rdle structural au sein
du réseau vitreux est toujours soumis a controverse.

La Figure 73 présente des spectres Al MAS enregistrés a différents champs et montre que la
largeur des raies attribuées aux différentes unités aluminium peut étre tres importante, compte
tenu de I’interaction quadripolaire existante. Cette derni¢re étant inversement proportionnelle
au champ RMN appliqué, il est alors nécessaire d’accroitre le champ principal afin d’obtenir
un gain en résolution suffisant pour rendre possible la détection et la quantification des
especes aluminium a coordinence élevée.
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Figure 73. Spectres 2’Al MAS enregistrés & différents champs montrant le gain de résolution
obtenu a haut champ pour un verre du systéme SiO,-Al,03-CaO présentant des especes AlO,,

AlOs et AlOg au sein du réseau vitreux [33].

11.2.b. Systéme SiOz-A|203-M20 (Oll M’O)
Dans ce systeme, l'ajout d'aluminium permet de synthétiser les verres dans une gamme
de composition plus large que pour les verres binaires au sodium ou méme au magnésium
[34]. De maniére générale, dans ces verres, la structure du réseau vitreux dépend en grande

partie du rapport peralcalin/peralumineux Rp défini selon :

_ [M:0]+[M'O]
P = [M20]+ [M'O]+[Al-03]

ou M représente les alcalins et M', les alcalino-terreux.

Lorsque Rp > 0,5, le verre est dit peralcalin, c'est-a-dire qu’il existe un excés d’ions
modificateurs par rapport aux ions aluminium. Dans ce cas, I'aluminium AI** est attendu
uniquement sous forme tétraédrique [AlO4]" puisqu’il y a suffisamment d’ions modificateurs
pour compenser la charge négative de ces entités dans le réseau vitreux et le role de
I’aluminium est alors assimilé & celui de formateur de réseau. Les ions alcalins et alcalino-
terreux en exces forment des NBO en coupant des liaisons Si-O. Le décalage des

déplacements chimiques vers les valeurs les moins négatives en RMN MAS #’Si témoigne
d’une dépolymérisation du réseau a mesure que le taux en CaO ou Na;O augmente a teneur en
Al,O3 fixe. Cependant, il est important de remarquer que lorsque le rapport Si/Al varie, le
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décalage du signal RMN 2°Si peut également étre en partie attribué & la présence de seconds
voisins Al dans I'environnement du silicium comme vu dans le paragraphe 1.2.a.

Pour de forts taux en silice, les atomes d’aluminium se trouvent préférentiellement sous forme
q*, en substitution du silicium [34]. Toutefois une contribution de I’aluminium en coordinence
5 a été observée en RMN ?’Al MAS et MQMAS. Elle atteint un maximum entre 30 et 50
%mol de SiO; et sa valeur maximale a été déterminée aux environ de 7 % en se rapprochant
du rapport Re=0,5 [31]. La force de champ de Iion modificateur en présence (Na*, Ca**,
Mg®") a également une incidence sur la proportion d'entités AlOs et une étude récente a
montré qu'une augmentation de la force de champ de I'ion compensateur favorisait la présence
d'AlOs [35].

Lorsque Rp = 0,5, on parle de verres tectosilicates ou verres mixtes : en termes de charges
présentes, tous les ions modificateurs sont attendus en compensation de charge des tétraedres
[AlO4]". Cependant I’étude de viscosité menée par M.J.Toplis dans des verres du systeme
SiO,-Al;03-Na;O a montré que des atomes d’oxygénes non pontants étaient visiblement
encore présents dans le réseau pour un rapport Na/Al=1 [36].

Lorsque Rp< 0,5, le verre est dit peralumineux, et il existe un défaut d’ions modificateurs par
rapport a I’alumine, ce qui implique un réarrangement du réseau pour faire face a cet exces
d’ions aluminium. Le role structural de I’aluminium reste assez discuté. Plusieurs modeles
structuraux ont été proposés pour décrire I’arrangement du réseau vitreux, dont deux
principaux proposés dans les années 1960 par Day et Rindone d’une part [26], et par Lacy
d’autre part [37]. Les premiers se sont basés sur des mesures d’indice de réfraction et de
densité ainsi que sur des données de spectroscopie infrarouge pour avancer I’hypotheése que
les ions aluminium excédentaires par rapport aux ions sodium adoptent une coordinence 6,
tandis que le reste de ’aluminium est présent en coordinence 4 [26]. Le second modeéle
proposé par Lacy en 1963, exclut la présence d’AlOg car cette forme ne serait pas favorisée au
sein du réseau pour des raisons d’encombrement stérique [37]. Il propose que I’incorporation
d’aluminium dans les systémes silicatés meéne a la formation de triclusters d’oxygeéne, formés
d’un atome d’oxygene trivalent relié a trois tétraédres, ceux-ci pouvant étre soit 2 tétraédres
d’aluminium et 1 tétraédre de silicium, soit ’inverse (Figure 74) [37]. Peu de preuves
expérimentales existent toutefois, et seule une étude menée récemment en RMN 'O sur un
aluminate cristallin, la grossite (CaAl;Oy), et sur un verre du systéeme CaO-Al,O3 a permis de
les observer [38].
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Figure 74. Représentation des triclusters 1AIO,, 2SiO4 et 1SiO4, 2AI0, selon le modele de
Lacy [37].

Parallelement, des études menées sur des verres tectosilicates et peralumineux dans le systeme
Si0,-Ca0-Al,O3 ont mis en évidence grace a la RMN Al MAS et MQMAS, la présence
d’ions aluminium en coordinence 5 voire 6 dans le réseau, dont les proportions dépendent de
la teneur en aluminium et donc du rapport Rp [31,34]. Il apparait ainsi nettement que la
contribution des unités AlOs est beaucoup plus marquée dans les verres peralumineux (28%,
Rp=0,3) par comparaison aux verres tectosilicates (7%, Rp=0,5) [31,34]. Ainsi, I’aluminium
excédentaire ne fait qu’augmenter la proportion en AlOs. Une faible quantité d’entités AlOg
est également détectée en 2’ Al RMN pour Rp=0,25 (2,6 %) et Rp=0,2 (6,3 %) [31].

I1.3.Ajout de TR,O; dans les systemes aluminosilicatés : systéemes
SiOz-Aleg-TRgOg et SiOz-Aleg-M'O-TRzog

11.3.a. Systéme SiOz-A|203-TR203

La synthese de verre de silicate de terre rare homogéne est tres difficile et le
diagramme binaire SiO,-TR,03 posséde une large zone d’immiscibilité, s’étendant de moins
de 1 % & plus de 20 % mol de Nd,Os [39]. En effet, les ions TR®*" possédent une force de
champ Z/a® élevée ce qui marque leur forte tendance a se séparer du réseau silicaté, sous
forme de clusters de terre rare TR-O-TR comme observé pour le néodyme en EXAFS [40].
Cependant, dans le systeme ternaire SiO,-Al,O3-TR,03, il existe deux zones de formation de
verres homogenes : les verres de silice contenant de trés faibles teneurs en Al,O3 et en TR,03
(de I’ordre du ppm), et les verres riches en terres rares et en alumine, notés LnSiAlO. Dans la
suite nous ne nous intéresserons qu’aux systémes riches en terres rares dans le cadre de notre
étude.

Des verres homogenes peuvent étre obtenus pour des teneurs en terres rares de 8 a 25 %
molaires, d’alumine de 10 a 35 % et de silice de 40 a 75 %, autour de la zone centrale de
formation de verres homogénes 60 SiO, - 20 Al,O3; - 20 TR,O3 (en % molaires) qui est la
composition la plus étudiée dans la littérature [41]. Le verre 60 SiO;- 20 Al,O3 - 20 TR,03 est
élaborable pour toutes les terres rares [42]. La zone de vitrification de ce systéme ternaire
diminue Iégerement lorsque le rayon ionique de la terre rare diminue, c'est-a-dire lorsque la
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force de champ de la terre rare augmente [39]. En effet, les cations de force de champ élevée
montrent une tendance plus forte a se séparer du réseau vitreux [43]. Si les propriétés physico-
chimique de ce type de verres ont €té largement étudiées [44,45,46], en revanche leur
structure reste encore mal décrite.

Au cours des differentes études menées sur les verres LnSiAIO [46,47,48,49,50,51,52] il
apparait, notamment en RMN ?’Al, que laluminium se présente sous plusieurs
coordinences, majoritairement sous forme tétraédrique [AlO,] en tant que formateur de réseau
et en plus faibles proportions sous forme AlOs et AlOg [47,48,49,50,52]. De plus, lorsque le
rapport [AlL,O3])/[TR203] ou [SiO;])/[TR,03] diminue, la concentration en AlOs et AlOg
augmente, ce qui conduit a une réorganisation du réseau [47,50]. Dans ce cas, il est proposé
que ’augmentation de la teneur en AlOs et AlOg puisse étre due a ’excés de charges positives
apportées par les ions lanthanides étant donné que toutes les unités [AlO4]" sont déja
compensées par les ions terres rares, et ce, de maniere préférentielle a la création d’atomes
d’oxygenes non pontants sur les tétraédres silicatés [52].

D’autre part, d’aprés P.Florian [48], lorsque la teneur en terre rare est en defaut par rapport a
celle en alumine, pour [Al,03]/[TR203] > 3, la teneur en AlOs présente dans le réseau serait la
plus élevée. Au contraire, lorsque la terre rare est en quantité suffisante pour assurer la
compensation de charge de tous les [AlO4], <c’est-a-dire lorsque le rapport
[Al,O3)/[TR,03] devient inférieur a 3, la proportion d’AlOs diminuerait au profit de la teneur
en AlO,.

D'autre part, il a été montré en RMN *°Si qu'a mesure que le taux en silice diminue et que
celui en terre rare augmente, la distribution des environnements SiO4 Q" réduit et les espéeces
silicatées majoritairement présentes au sein du verre sont des tétraédres SiO; Q° et Q7
marquant la dépolymérisation du réseau [47,52]. Cet effet est également tres visible en
spectroscopie Raman o le déplacement de la bande Raman liée & SiO, (910-960 cm™) vers
les basses fréquences (de 955 a 921 cm™) ainsi que son allure de plus en plus symétrique &
mesure que le taux en terres rares augmente (de 10 a 25 %mol) indique d’une part que le
nombre moyen de NBO par tétraedre de silice augmente avec la concentration en terre rare et
d’autre part que la distribution en SiO4-Q" est de plus en plus homogene [51]. Ainsi, en plus
de son role de compensateur de charge, la terre rare semble également étre capable de jouer
un réle de modificateur de réseau.

11.3.b. Systeme SiO,-Al,03-M,0/M’0O-TR,03
Par rapport au systeme précédent, il apparait que le réle structural de la terre rare dans
les systemes aluminosilicatés en présence d’ions modificateurs dépend fortement du caractére
perlacalin ou peralumineux des verres.
Dans le systéme peralcalin riche en terre rare [0,70SiO2-0,03Al,03-0,15Na,0-0,12MgO]100x —
[Eu20s]x [53], il a été mis en évidence un déplacement des bandes Raman vers les basses
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fréquences lorsque la teneur en Eu,O3 augmente, attribué d’une part & une augmentation des
entités Q3(Eu) & 1030 cm™ au détriment des espéces Q*(Na/Mg) et Q*(Na/Mg) et d’autre part
a un accroissement des entités Q* (900cm™) et Q° (850 cm™). Ainsi, dans les verres
peralcalins, la terre rare s’insérerait préférenticllement dans les zones dépolymérisées créées
par les ions modificateurs de réseau alcalins et alcalino-terreux et celle-ci jouerait donc plutot
un role de modificateur de réseau

Dans les verres peralumineux sans terres rares, tous les tétraédres [AlO4]" ne sont pas
compensés et le nombre de NBO dans le réseau peut étre trés restreint. Cependant, 1’ajout de
terre rare modifie cet équilibre et il a été montré que la terre rare ajoutée joue alors a la fois un
role de compensateur de charge des entités AlO,4 et un role de modificateur de réseau. Les
résultats obtenus par RMN “’Al1 MAS et MQMAS lors du passage d’un caractére peralcalin a
peralumineux dans le systeme SiO,-Al,O3-Na,O-La;03 [54], ou lors de I’augmentation de la
teneur en La,O3; avec la substitution CaO/La,O; dans le systeme SiO,-Al,03-CaO-
La,03/Y,03[55], montrent un tres net changement du type d'ion compensateur de charge des
entités AlO, des ions Na*/Ca®* vers les ions La>* (caractérisé par une forte augmentation de la
constante de couplage quadripolaire Cq(AlO4)). Une large augmentation de la teneur en AlOs
et secondairement d’AlOg au detriment des AlO, est également remarquée. Ainsi, I’aluminium
en coordinence tétraédrique est préeferentiellement compensé par les ions alcalins et alcalino-
terreux, les ions terres rares assurant alors la compensation de charge de ’excés d’aluminium
dans le réseau. Dans ce systeme, on retrouve I’influence de la force de champ de I’ion
compensateur sur la proportion des espéeces aluminium a coordinence élevée dans le domaine
peralumineux. En effet, la quantit¢ d’aluminium en coordinence 5 augmente fortement
lorsque I’on remplace le sodium par du calcium [54,55] ou bien lorsque I’yttrium est introduit
a la place du lanthane [55]. Cette modification de la coordinence de I’aluminium qui passe de
4 a 5 n’affecte cependant pas le réseau silicium a teneur fixe en terre rare. Or, si 'on
considére que seul ’aluminium en coordinence tétraédrique est compensé et intervient dans le
réseau silicaté, des modifications importantes devraient se produire au sein de ce réseau.
Comme ce n’est pas le cas, il a ét¢ déduit que ’aluminium penta coordonné participait au
réseau silicaté via des liaisons Si-O-P!Al. Des expériences HMQC et de filtrage Multi-Quanta
ont en effet montré une proximité entre le silicium et I’aluminium penta-coordonné [55].

Par contre, comme pour le systeme précédent SiO,-Al,O3-TR,Os3, il est apparu que
I’augmentation de la teneur en La,O3 menait a la création d’atomes d’oxygeéne non pontants
comme l'ont montré les résultats de RMN 2°Si obtenus lors de la substitution CaO/La;Os
mettant ainsi en évidence le role de modificateur de réseau de la terre rare [55].
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I11. LES SYSTEMES BORATES

I11.1. Structure de I’acide borique vitreux

Le bore est un oxyde formateur de réseau. Au sein de 1’acide borique vitreux seul
(B203), les atomes de bore sont presents uniquement en coordinence 3, sous forme de
triangles BOj3 reliés par les sommets a d’autres triangles BO3 majoritairement rassemblés en
anneaux boroxols [B30g;,]> (pour 60 & 80 % des atomes de bore) (Figure 75). Tous les atomes
d’oxygene sont pontants, le réseau est totalement polymérisé. Le spectre Raman de I’acide
borique vitreux est principalement composé d’une bande a 808 cm™, associée a I’élongation
symétrique des anneaux boroxols. Bien qu’il soit proposé que le bore se situe légerement au-
dessus du plan formé par les trois atomes d’oxygeéne, il forme cependant un réseau bi-
dimensionnel plutét que tridimensionnel comme la silice, ce qui rend le réseau boraté
beaucoup plus fragile : la température de transition vitreuse de 1’acide borique vitreux est de
260°C tandis qu’elle est de 1100°C pour la silice.

Boroxol Rings

Figure 75. Structure des anneaux boroxols

I11.2.  Systéeme B,03-M,0/M’O

Avec I’ajout d’alcalins, le comportement du systéme B,03-M,0 est plus complexe et
I’ensemble des propriétés (coefficient de dilatation thermique, Ty, ...) du réseau B,O3-M,0O
présente une évolution non-linéaire avec I’existence d’un extremum quand on augmente la
proportion en alcalins. L’ajout d’ions modificateurs induit en effet d’abord un changement de
spéciation des entités BO3 en unités [BO4]™ (dont la fraction présente est dénommée Nj), qui
est clairement mis en évidence par RMN ''B avec I’apparition d’un signal propre & ces unités
qui croit au détriment des unités BOs. Les entités BO,4, chargées négativement, nécessitent
une compensation de charge, assurée par les ions alcalins, qui jouent donc un réle de
compensateurs de charge. L’évolution non linéaire des propriétés du verre (coefficient de
dilatation thermique, Ty...) serait alors liée a la formation de nombreux groupes structuraux,
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présentés sur la Figure 76 [56]. Selon le modéle de Krogh-Moe [57] et d’apres des études de
spectroscopie Raman [58], il a été proposé qu’avec un ajout progressif d’alcalins, les unités
boroxols de B,Os vitreux (bande Raman & 808 cm™) soient tout d’abord converties (cf Figure
76) en unités tétraborate, elles-mémes converties par la suite en unités diborate. A partir
d’environ 25 % molaires de M0, la formation de NBO dans le réseau boraté débuterait avec
I’apparition d’unités structurales BO3 contenant un ou plusieurs NBO, telles les unités
métaborate (1 NBO), pyroborate (2 NBO) ou orthoborate (3 NBO) [59], la création d’atomes
d’oxygeéne non pontants sur les entités BO3 s’accompagnant alors d’une diminution de la
teneur en BO, au sein du verre [60]. Cependant, une compétition existe entre 1’augmentation
de N4 jusqu’a 40 % molaires en M0 et la formation de NBO au sein du réseau qui debute
pour 25 % molaires de MO comme le refléte I’augmentation de Ty jusqu’a environ 30 %
molaires de M,O puis sa diminution a plus forte concentration en alcalins.
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Figure 76. (a) Les différentes entités boratées présentes dans le réseau B,0O3-M,0 [56], (b)
Evolution de leurs concentrations en fonction de la teneur en M,0 [60].
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111.3. Ajout d’Al,O3; dans les systémes boratés : le systéme B,Os-
Al,03-M,0/M’0

L'ajout daluminium dans le systeme précédent provoque une diminution de la teneur en
unités [BO,4] par la formation préférentielle d'unités AlO,4, phénomene largement visible en
RMN B dans toutes les études réalisées. Ce systéme est donc constitué en majorité d'unités
BO; et d'entités [AlO4]", I'aluminium jouant alors le role de formateur dans ce type de réseau
et les ions modificateurs présents dans le réseau venant compenser les charges négatives
apportées par les entités AlO, préférentiellement a la formation d'entités BO,. Concernant
I’organisation du réseau, les liaisons intertétraédres Al(4)-O-B(4) ne sont pas favorisées
[61,62], ces liaisons étant en effet moins stables que les liaisons Al(4)-O-B(3) en raison de la
répulsion électronique induites par les charges négatives des entités [AlO4] et [BO4] et de
I'encombrement stérique qui existe. La formation préferentielle de tétraédres [AlO4]" par
rapport aux entites [BO4]" devient cependant moins prononcée a mesure que la force de
champ de I'ion modificateur introduit augmente [63]. Ainsi, lorsque I'ion alcalin Na* est
remplacé par I'ion alcalino-terreux Ca®* puis Mg?*, les calculs réalisés a partir des résultats
RMN indiquent que l'organisation & moyenne distance est regie par l'existence de liaisons
préférentielles Al(4)-O-B(3) et B(4)-O-B(3) en présence d’alcalins tandis qu’en présence
d’ion alcalino-terreux a force de champ plus élevée, celle-ci est régie par un modele plus
statistique des différentes configurations présentes dans le réseau [63]. Dans des verres
aluminoboratés contenant du magnésium, des liaisons de type Al(4)-O-B(4) ont ainsi été
identifiées, les cations a force de champ élevée pouvant plus facilement stabiliser de telles
liaisons par comparaison aux alcalins, monovalents. Ces liaisons sont observées
préférentiellement aux liaisons de type B(4)-O-B(4) et Al(4)-O-Al(4). D'autre part, lorsque la
teneur en ions modificateurs alcalins augmente, contrairement au systéme précédent, la
formation de NBO sur les entités BO3 (unités metaborates, puis pyroborates et orthoborates)
est préférée a la conversion des entitées BO3; en BO,, et se fait préférentiellement a la
formation de NBO sur les entités AlO, [61,62,64].

Comme pour les aluminosilicates, la spéciation de I'aluminium dépend de la composition et
du type d'ion modificateur. Ainsi, la présence d'aluminium en coordinence plus élevée AlOs et
AlOg a été observée avec une teneur qui augmente lorsque le rapport Rp devient inférieur a
0,5 et que le verre devient de plus en plus peralumineux [62,63,64], ou encore lorsque l'ion
modificateur présente une force de champ de plus en plus élevée [63]. En outre, il a été
montré par des expériences de RMN de corrélation *'B/*’Al (REDOR, HETCOR) que de
fortes connectivités existaient entre les entités borates (BO3, BO,) et aluminates (AlO,4, AlOs,
AlQOg) et plus particulierement entre les entités [BO4] et les entités aluminates a coordinence
élevée lorsque ces dernieres sont présentes dans le réseau [63]. Il est alors propose, d'apres les
calculs de valence d'un atome d’oxygene engagé dans une liaison de type Al(4)-O-B(4)
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effectués a partir du modéle de la valence de liaison proposé par Brown et al. [65], que les
espéces AlOs et AlOg puissent participer a l'environnement local d'un tel oxygéne afin
d'assurer I'électroneutralité de la liaison’ [62]. Ce comportement serait similaire & celui d'un
ion modificateur tel Ca?* ou Mg?* dans le domaine peralcalin, mettant ainsi en évidence le role
plutdt de modificateur de réseau des entités P'Al et [JAI dans les verres aluminoborates.

I11.4.  Ajout de TR,O3; dans les systemes boratés : les systemes
BZO3'TR203 et BgOg-Aleg-TRzOg

111.4.a. Systéme B,03-TR,03

L’insertion de terres rares dans l’acide borique vitreux provoque d’importants
phénomenes de séparation de phases dans le verre. Une zone d’immiscibilité s’étend de 0,5 a
20 % molaires de TR,03; lorsque TR=La [66], et augmente avec la diminution du rayon
ionique de la terre rare. Cependant, une zone restreinte de composition permet d’¢laborer des
verres homogenes dans ce systeme binaire, située entre 25 et 28 % molaires en TR,03 avec
(TR=La, Nd, Sm) [66,67], correspondant a une composition de verre appelée métaborate de
terre rare 3B,03-TR;0s.

Pour les verres contenant moins de 0,5-1 % molaire de lanthane La,0s, la spectroscopie
Raman a notamment pu mettre en évidence que le réseau boraté des verres et celui de 1’acide
borique vitreux semblent assez proches et constituées en grande partie d’unités boroxols,
caractérisées par une bande prépondérante & 808 cm™ [66]. Cette bande disparait des spectres
de verres contenant 25 % molaires de lanthane, c'est-a-dire pour la composition 75B,0;-
25La;03, ce qui indique un changement dans la structure du réseau. Les fréquences des
bandes obtenues correspondant a celles du spectre du cristal LaB3Og [66], de méme
composition que le verre, il semble qu’il existe une grande similitude entre la structure du
verre a courte distance et celle du cristal métaborate de lanthane LaB3Os Il est alors proposé

" Le modéle de la valence de liaison repose sur le fait que la valence V d'un atome est la somme des valeurs
individuelles vi autour de l'atome. La valence vi d'un atome s'exprime, a partir des longueurs de liaison

exp[Ro— Rwo]

déterminées par EXAFS selon la formule vi = b (en unité de valence u.v). Rq est une valeur
tabulée correspondant a la longueur idéale de la liaison lorsque 1’élément M a exactement une valence de L et b
est une constante définie 2 0,37 A. 1l est alors possible de calculer la valence de I'oxygéne Vo, celle-ci étant la
somme des valences individuelles de ses voisins. Elle est égale a 2 en théorie car I'oxygene est chargé 2-. En
considérant que la valence des entités AlO, et BO, est de 0,75, la valence de I'oxygéne engagé dans la liaison
Al(4)-O-B(4) est de 1,5. Ce type d’oxygene nécessite donc d’étre 1ié & un troisiéme cation, de telle sorte que sa
valence atteigne 2 (+0,2). Celle-ci peut étre atteinte si I'oxygéne accepte dans sa seconde sphere de coordination
un cation Ca* ou bien dans le cas de verre peralumineux, une entité AlOs voire AlOg, de valence 0,6 et 0,5
respectivement [62].
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que le lanthane joue le méme role structural au sein du verre et au sein de la phase cristalline.
La structure du cristal métaborate de lanthane est décrite comme composée de chaines infinies
d’unités B3Og constituées chacune d’une unité BO,4 et de deux unités BO3 ou chaque unité
BO, est connectée par ses sommets a une unité BO3™ (Figure 77). Pour chaque BOs’, les deux
atomes d’oxygéne pontant sont liés a un BO4 et le troisiéme, non pontant, pointe vers les
chaines voisines pour former un réseau tridimensionnel. La terre rare est localisée entre les
chaines en coordinence 10 et joue a la fois le r6le de compensateur de charge des entités BO,
et de modificateur de réseau vis-a-vis des unités BO3™ contenant un NBO. Dans le verre de
composition métaborate, le méme type de structure est proposé, avec les distorsions
supplémentaires propres aux matériaux non-cristallins [66].

1B04:1Gd:2B0O;

Figure 77. Structure d’un cristal de métaborate de terre rare TRB3Og constitué de chaines
infinies d’unités B30g [68].

Cette structure métaborate de terre rare serait identique pour toutes les terres rares envisagées
(La, Pr, Nd et Sm) [67,69], augmentation de la force de champ Z/a® de la terre rare
conduisant uniquement a un déplacement des bandes Raman vers les hautes frequences. La
stabilité relative de cette structure est déterminée par la distance séparant deux atomes
d’oxygeénes de chaines adjacentes, qui diminue avec la taille des ions terres rares. La
diminution de cette distance (O-O) a pour conséquence 1’augmentation de la force de
répulsion entre ces atomes d’oxygénes, ce qui défavorise la formation de la structure
métaborate de terre rare. C’est pourquoi il est impossible d’obtenir des verres métaborate de
terres rares stables lorsque le rayon de la terre rare est trop petit (comme c¢’est le cas pour les
terres rares plus petites que le samarium Sm®").

Plus récemment, une nouvelle étude du verre 75B,03-25La,03, réalisée par spectroscopie
Raman [70] a montré que la structure du verre est composée d’une majorité de chaines
métaborates mais aussi d’une multitude d’autres groupes structuraux tels des unités diborate,

orthoborates, pyroborates. ..
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111.4.b. Systéme B,05-Al,05-TR,05
Par rapport au systeme B,03;-TR,03 dont le domaine vitreux est principalement centré

sur la composition métaborate de terre rare, I’ajout d’une quantité minimum de 5 % mol en
alumine permet de réduire la tendance a la séparation de phase et d’obtenir des verres
homogeénes dans un plus large domaine de composition [39,70,71,72].

Du point de vue structural, un premier modele basé sur 1’étude, par spectroscopie infrarouge
et XPS (X-Ray Photoelectron Spectroscopy), de la substitution du bore par I’aluminium a
travers des verres de composition (75-x)B,03-xAl,03-25TR,03 (avec TR=La), a montré que
le bore et ’aluminium jouaient un role de formateur de réseau, tandis que la terre rare agissait
comme un modificateur de réseau, capable de jouer a la fois un rdle de compensateur de
charge des entités AlO, et BO, et de former des NBO aupres des entités BO3 [73]. En effet,
comme pour le systeme B,03;-Al,03-M,0/M’0O, I’ajout d’aluminium se traduit par la
formation d’AlO,4 dans le réseau, qui peuvent venir en substitution des unités BO,4 des chaines
infinies (B3Og), provoquant une diminution du pourcentage d’entités BO4. D’aprés une autre
étude de ce méme systeme [70], ainsi que de la composition de verres
xAl,03-(1-x)LaB,03 qui conserve le rapport atomique B/La identique. les résultats de RMN
MAS #Al et ™B s’accordent pour dire que de 33 a 50% de l’aluminium total est en
substitution des unités BO, et que le reste se trouve en coordinence 5 et 6. Ainsi, il apparait
qu’en plus de la substitution des unités BO4 par AlO4, un réseau aluminoborate plus complexe
se développerait, constitué¢ d’unités BO3z, BOy4, AlO4, AlOs et AlOg .

Les études tres recentes de H.Deters des compositions (B203)os{(Al203)04x(Y203)x}
(0,1 < x <0,25) [74] et (B203)0sx(Al203)x(Y203)02 (0,15 < x < 0,40) [75] confirment la
présence d’unités AlOs et AlOg en plus de celle d’AlO4, clairement visibles en RMN 2IAl La
forte teneur en entités aluminates de coordinence élevée (environ 2/3 de I’aluminium total)
met alors en évidence le role de modificateur d’une partie de I’aluminium, au méme titre que
celui de la terre rare. Dans ce systeme, d’apres les résultats obtenus en RMN 8y 27Al et 1B,
le réseau est principalement constitué d’entités BO3 et BO3s”, présentant respectivement un et
deux NBO dans leur environnement local, ce qui permet a la terre rare de s’insérer dans le
réseau et de voir sa compensation de charge assurée. De plus, comme pour le systeme
aluminoboraté sans terre rare, les resultats obtenus via des expériences de RMN REDOR
{"B}-?’Al montrent que les entités AlO,4, AlOs et AlOs sont contiennent & la fois des entités
BO; et BO, dans leur environnement [74,75].
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IV. LES SYSTEMES BOROSILICATES

1V.1. Systéme SiOg-BgOg-MgO/M,O

Le systeme SiO,-B,03-Na,O est le plus largement étudié. Il présente un large domaine
d’immiscibilité sub-liquidus (

Figure 78) [76]. Ainsi, les verres contenant moins de 20 % molaires de Na,O
présentent une séparation de phases bien distincte entre un domaine vitreux riche en silicium
et un autre riche en sodium et bore. En revanche, les verres dont le taux en sodium est
superieur a 20 % sont homogénes.
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Figure 78. Zone d’immiscibilité sub-liquidus dans le systeme ternaire SiO,-B,03-Na,O (en
hachuré)[76].

La structure de ces verres a été étudiée par RMN B sur des verres borosilicatés a teneur

variable en Na,O. A partir de ces résultats, un modéle (connu sous le nom de modeéle de Bray)

a été proposé afin d’expliquer la variation de la fraction de BO4 présente dans le verre en

fonction de la composition [77,78,79]. Il apparait que cette variation dépend des rapports

molaires R= [Na,0]/[B,03] et K= [SiO,]/[B,03]. Pour des valeurs de K < 8, il est proposé le

modele structural suivant :

= Lorsque R < 0,5, le réseau vitreux est constitué d’une phase riche en silice et d’une autre
riche en bore et en sodium. Les ions Na* convertissent en partie les unités BO3 en BO,
dans le réseau boraté et la fraction N4 augmente. Le verre ressemble alors a un réseau
boraté alcalin dilué¢ dans de la silice pure, de sorte qu’il existe deux réseaux relativement
disjoints et pouvant conduire a une démixtion.

= Lorsque R = 0,5, le réseau borate alcalin est principalement constitué d’unités diborate
constitués de deux unités BO3 pour deux unités BO, (Figure 76 (a)).

= Pour 0,5 < R < (0,5+K/16), I’ajout d’ions alcalins provoque la destruction progressive
des unités diborate en transformant les unités BO3; en BO4. Chaque unité BO, peut alors
s’intégrer au réseau silicaté en se liant a 4 entités SiO4 et former le groupe reedmergnerite
[BSisO10] (Figure 79 (b)). Le réseau boraté commence alors a s’intégrer au réseau silicaté
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et ce processus s’achéve lorsque tous les SiO4 ont pris part aux unités reedmergnerite.
Dans cette zone de composition, N4 augmente et la valeur Namax dépend du taux de silice
a incorporer dans les groupes reedmergnerite et donc de K (Figure 79 (a)).

A Rmax = 0,5 + K/16, le verre n’est constitué que d’unités reedmergnerite et d’unités
diborate. Pour le verre de composition K=8 et R=1, le verre n’est constitué que d’unités
reedmergnerite.

Pour (0,5+K/16) < R < (0,5+K/4), I’ajout d’ions modificateurs ne modifie plus la
concentration de bore en coordinence 4 (N4est constant). Les ions modificateurs en excés
forment alors des atomes d’oxygéne non pontants sur les tétraédres SiOa4 des unités
reedmergnerite. Lorsque la limite supérieure R=0,5+K/4 est atteinte, le verre est constitué
de groupements diborate et reedmergnerite contenant des oxygéne non pontants sur les
tétraédres SiOa.

Lorsque (0,5+K/4) < R < (2+K), I’ajout d’alcalins va venir détruire en partie les groupes
reedmergnerite pour former des entités SiO, Q? et des unités pyroborates (Figure 76),
tandis qu’une autre partie vient quant a elle détruire les unités diborate pour former des
unités pyroborates supplémentaires. La fraction N4 diminue donc fortement puisqu’il y a
destruction des BO4 contenus dans les groupes reedmergnerite jusqu’a 0 pour R=2+K
(Figure 79 (a)). A cette composition, le verre est trés dépolymérisé puisque constitué
d’unités BO3; contenant des NBO et d’unités Si0» Q2
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Figure 79. (a) Variation de N4 mesurée par RMN en fonction du rapport R=[Na,0]/[B,03] et
K=[SiO,]/[B.03]. Les traits hachurés correspondent au modéle décrit ci-dessus [79]. (b)

Représentation structurale d’une unité reedmergnerite (I BOs pour 4 SiO4) et (C)
Représentation structurale d’une unité danburite (1 BO4 pour 3 SiO4 et 1 BOy).

Plus récemment, la spectroscopie Raman et la RMN 2°Si, ©Na, 1’0 [80], ont permis d’affiner

la structure du verre et d’apporter de légeres corrections au modele de Bray. Notamment, les
expériences en RMN B et 'O MQMAS [81] ont fourni de nouvelles informations sur
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I’environnement du bore en particulier sur les liaisons B(3)-O-Si, B(4)-O-Si, B(3)-O-B(3) et

B(4)-O-B(4). De toutes ces études, il ressort que :

= Avant R = 0,5, les réseaux silicatés et boratés se mélangeraient déja partiellement pour
former des groupes reedmergnerite et des unités danburite (Figure 79 (b) et (c)). En RMN
B MQMAS, deux composantes du signal des BO, sont décrites, I'une associée aux
unités reedmergnerite (BO4(0B,4Si)) et autre aux groupes danburite (BO4(1B,3Si)).
Deux types de contributions des entités BO3 sont également identifiées : des unités BO3
ring rassemblées en anneaux boroxols et des unités BOznon ring non localisées dans ces
anneaux et qui peuvent étre partiellement liées a des entités SiO4. Lorsque R augmente, la
proportion d’unités BO3 ring reste constante alors que celle des BO3; non ring diminue, ce
qui semble indiquer que les ions Na® convertissent préférentiellement les BOs; non
impliqués dans les anneaux boroxols tandis que les unités BO3; en anneaux restent stables
avec I’addition d’alcalins, préférant rester en agrégats.

=  Avant Rmax, des NBO seraient déja formes auprés des tetraédres SiO4, qui ne seraient pas
liés a des atomes de bore. La formation d’atomes d’oxygeéne non pontants peut donc
débuter avant que la teneur maximale en BO4 ne soit atteinte.

= Lorsque 0,5+K/16 < R < 0,5+K/4, les résultats de RMN ?°Si montrent que la proportion
d’unités SiOs Q° lies & un ou deux atomes de bore est négligeable. Les NBO se
formeraient donc sur les unités SiO4 non liées a des atomes de bore, contrairement a ce
qui est proposé par le modele de Bray. Ceci est rendu possible par les unités danburite qui

concentrent un nombre plus grand d’atomes de bore que les unités reedmergnerite.

IV.2. Ajout d'Al,O3 dans le systeme borosilicaté : le systeme SiO,-
BgOg-Aleg-MzO/M 'O

Dans les réseaux aluminoborosilicatés par rapport aux réseaux borosilicatés, il apparait
que la tendance a la séparation de phase diminue, ce qui a été expliqué par la formation de
liaisons B-O-Al-O-Si, qui augmenteraient ainsi la mixité des réseaux silicatés et boratés [82].
Par comparaison au modele précédent, la structure du verre SiO,-B,03-Al,03-M,0 est donc
plus complexe et dépend surtout de la quantité d’aluminium introduite dans le verre par
rapport a celle en ions modificateurs, c'est-a dire du caractére peralcalin (Rp > 0,5) ou
peralumineux (Rp< 0,5) du verre.

Dans les verres peralcalins, I’aluminium est présent majoritairement en coordinence
tétraédrique, comme le confirme la RMN ?’Al, indiquant plutdt un réle de formateur de réseau
de I’aluminium [83]. De maniére similaire aux systémes aluminoboratés, lI'augmentation du
taux en alumine provoque une diminution de la fraction en BO4 (en méme temps qu’augmente
la proportion en unités BO3) qui dépend du ratio [Al,O3]/[Na,O] indiquant que les ions
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alcalins se situent en priorité au voisinage de 1’aluminium pour former des unités AlO4 plutot
que dans I’environnement du bore [83].

Afin d'adapter le modele précédent de Dell et Bray a ce systéme quaternaire, un nouveau
rapport R’= ([Na,O]-[Al,03])/[B,0s] a été propose avec toujours le rapport K = [SiO,]/[B,0s]
[84,85]. La Figure 80 montre la variation de la fraction N4 en fonction de ce nouveau rapport
R’. 1l apparait que I’allure générale des deux courbes est la méme : N4 augmente jusqu’a une
valeur maximale Namax, puis diminue avec une pente moins élevée (Figure 80). Cependant,
dans la région ou Ns<Nsmax, les valeurs de N4 pour le systéeme quaternaire (courbe A) sont
clairement inférieures a celle du systéme ternaire, ce qui indique que tous les ions Na*
excédentaires ne sont pas seulement engagés dans la conversion des unités BO3 mais sont
également associés a des unités SiO4 lorsque R’< R’max [83]. La présence d’aluminium
augmente donc la compétition entre le bore et le silicium vis-a-vis des modificateurs de réseau
et il apparait que les ions alcalins sont plus susceptibles de se trouver dans I’environnement du
bore que dans celui du silicium.

0 3 » :'- 1 - 7 vl ]

R* = (N3, 0-Al,0,)B,0,
Figure 80. Variation de N4 en fonction du rapport R’ = ([Na;0]-[Al,03])/[B,03] (courbe A)
ou du rapport R = [Na,O]/[B,03] (courbe B) des verres de compositions 30SiO,-30B,03-
[0-25]Al,03-[40-15]Na,0O [83].

D'autre part, la diminution visible en RMN !B de la teneur maximale en BO, lorsque le
rapport Al/B augmente montre que l'ajout d'alumine favorise la formation de NBO sur les
entités bore au détriment des entités BO,4, phénomeéne qui s'explique par la faible stabilité du
point de vue énergétique des liaisons intertétraédriques Al(4)-O-B(4) [62]. A partir de ces
observations et en considérant que l'insertion des entités AlO, est similaire a celle des BOg4, un
autre modele considére le bore et I'aluminium comme des cations de méme type et suggere de
remplacer la teneur [B,O3] dans le modéle de Bray par la teneur ([B.O3]+[AlO3]) [86]. Ainsi,
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les définitions initiales de R et K deviennent R"= [Na,O]/([B,0s]+[Al,O3]) et K"=[SiO,]/
([B20s] + [AlOg]).

Dans ce systéeme quaternaire, lorsque les ions alcalins sont remplacés par des ions alcalino-
terreux au sein du réseau, l'augmentation de la force de champ de I'ion modificateur engendre
la formation de NBO sur les entités BO3 au détriment de la formation d'entités BO4. De plus,
lorsque ces ions sont simultanément présents dans le réseau, il a été montré que les ions
calcium étaient préférentiellement localisés autour des atomes d'aluminium plutdét que des
atomes de bore par rapport a un verre ne contenant que du sodium [87]. Il a également été
remarqué que, comme pour les systemes aluminosilicates et borosilicates, l'augmentation de
la teneur en ions a force de champ élevée induit une stabilisation des liaisons de type Al(4)-O-
B(4), mais également I'apparition d'entités AlOs au sein du réseau.

Dans les verres peralumineux, c'est-a-dire pour Rp < 0,5, la quantité N4 est quasi-nulle, du
fait qu’il n’y ait plus d’ions alcalins disponibles pour convertir les unités BO; en BO,.
Egalement, trés peu d’ions alcalins sont disponibles pour former des NBO, ce qui se traduit
par un réseau vitreux plus polymérisé et un décalage du déplacement chimique du silicium
vers des valeurs plus négatives en RMN 2°Si [22,23]. Cependant, étant donné la forte
proportion de liaisons Si-O-Al au sein du réseau, le barycentre du signal de résonance couvre
une assez large gamme autour de -90 ppm (par rapport a -110 ppm pour de la silice pure).
Quelle que soit la composition des verres, I’allure quasiment constante des signaux de RMN
Al confirme le fait que les ions AI** sont présents majoritairement en coordinence
tétraédrique en combinaison du silicium [83].

IV.3. Ajout de TR,O3 dans le systeme aluminoborosilicaté : les
SyStémeS SiOz-BzOg-Aleg-MzO/M'O

Jusqu’ici, la structure de verres aluminoborosilicatés riches en terres rares n’a que tres
peu été étudiée et elle a principalement été decrite d’une part au travers des études réalisées
par Li et al [88,89,90,91,92,93,94,95,96,97,98] et d’autre part par les travaux de |.Bardez
[99,100] et A.Quintas [101,102,103,104,105] dans le cadre des recherches menées par le CEA
pour la formulation de nouvelles matrices vitreuses de conditionnement. Ce paragraphe
présente donc les études concernant la limite de solubilité des terres rares TR®" réalisée par Li
et al. au sein du systeme SiO,-B,03-Al,03-Na,O-TR,03 [88-97] ainsi que les études plus
récentes sur la structure des verres du systeme SiO,-B,03-Al,03-Na,0-Ca0-Zr0O,-TR,03 [99-
105] issus de la composition simplifiée du verre A et dont les résultats ont mené a la définition

d'une composition de verres a haut taux d’incorporation.
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IV.3.a. Etude de la solubilité des terres rares dans le systeme SiO,-B,Os-
AI203-Na20-TR203

La solubilité des terres rares dans ce type de systeme a largement été étudiée par Li et ses
collaborateurs sur des verres élaborés a 1450°C en une seule fusion par ajout de la terre rare a
une fritte préalablement élaborée. Les verres ont ensuite été refroidis par trempe sous eau sans
subir de traitement thermique particulier. Les auteurs ont notamment cherché a augmenter la
limite de solubilité de la terre rare incorporée dans des verres SiO,-B,03-Al,03-Na,O-TR,03
en faisant varier les concentrations en sodium, silicium, aluminium et bore. La solubilité de la
terre rare est définie comme la concentration la plus élevée en terre rare pouvant étre
incorporée au verre avant d’obtenir un verre hétérogéne, c’est-a-dire présentant un
phénomeéne de séparation de phase et/ou de cristallisation au sein du réseau vitreux. Apres
caractérisation des verres par DRX, MEB, MET, microscopie optique, spectroscopie EELFS
(Extended Electron Energy Loss Fine Structure), EDS (Energy Dispersive spectroscopie)
[88,89,90,91,97], spectroscopie Raman [92], et absorption optique [96], il apparait clairement
que la solubilité de la terre rare (Gd, La ou Nd) dépend tres fortement de la composition du
verre et notamment de sa nature peralcaline ou peralumineuse (

Figure 81). A partir de ces résultats, un modéle structural du verre contenant la terre rare a éte
proposé prenant en compte la dépendance de la solubilité de la terre rare en fonction du
caractére peralcalin ou peralumineux du verre, le rapport Rp étant ici défini selon
Rp=[Na20]/([Na2O]+[AlOs])

Pour les verres peralcalins [88-96], au-dessus de la limite de solubilité de la terre rare, il se

produit soit une séparation de phases, soit la cristallisation de la phase apatite

NaxGdg 33.x3S1is026. Les auteurs proposent que le comportement structural du verre dépende

du rapport R’ = ([NayO]-[Al,03])/[B203].

= Pour R’ < 0,5, les verres sans terre rare sont démixes. Il existe alors deux réseaux
relativement disjoints comme pour les verres du systeme SiO,-B,03-Na,O: un réseau
boraté contenant les ions alcalins et un réseau silicaté ou I’aluminium est présent en
coordinence tétraédrique. En rajoutant une terre rare au réseau, la taille des hétérogénéites
augmente d’autant plus que la teneur en terre rare est importante et une séparation de
phase macroscopique apparait au MET entre des billes sombres dispersées enrichies en
bore et en terre rare et un fond continu clair enrichi en silicium [89]. Il est alors proposé
que la terre rare soit incorporée dans les zones boratées alcalines au sein desquelles une
compétition s’installe entre les alcalins et les terres rares, au profit de ces derniers qui
possedent une plus grande force de champ. La terre rare adopterait alors avec le bore une
structure similaire a celle d’un métaborate de terre rare 1BO4: 1TR : 2BO3, qui conduit a
une séparation de phase liquide-liquide lorsque la structure en double chaine devient trop
volumineuse. Les ions Na* exclus des zones boratées viennent quant & eux former des
NBO aupres des tétaedres SiO,.
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= Lorsque R’ > 0,5, les verres sans terres rares sont homogenes. En introduisant une terre
rare dans le réseau, le systéeme devient hétérogéne avec comme précédemment des
domaines sombres enrichis en terre rare et bore et un fond continu clair enrichi en
silictum. Il est proposé que la structure de type métaborate soit formée avec I’ensemble
des atomes de bore disponibles, et ’excédent de terre rare par rapport au bore ([TR,0s]-
1/3[B,03] > 0) s’insére dans les zones silicatées. Lorsque la concentration en terre rare est
trés élevée (a partir de 30 % massiques en Gd,03), I’apparition d’une bande Raman vers
310 cm™ signale la présence de clusters Gd-O-Gd au sein de la phase silicatée et pour
47 % massiques, la présence supplémentaire d’une bande a 906 cm™ est attribuée a la
cristallisation de la phase apatite NaGdy(SiO4)sO- [95].

Pour les verres peralumineux [89,90,97], il existe un défaut d’ions modificateurs par rapport

a l’aluminium, il n’y a donc pas assez d’ions modificateurs pour assurer a la fois la
compensation de charge des tétraedres d’aluminium et le mélange des réseaux boratés et
silicatés. Le verre est démixé et des cristaux de mullite (AlsSiOs)1,2 se forment. Pour ces
verres peralumineux, I’ajout de terres rares provoquerait également la formation d’une
organisation de type metaborate de terre rare dans le réseau, survenant simultanément avec la
disparition des cristaux de mullite. Pour expliquer la disparition de la mullite lorsque la teneur
en terre rare augmente, il est proposé que tous les ions AF*en coordinence 4 de ces verres ne
soient pas compensés par les ions Na* mais qu’une partie des entités BO4 de la structure
métaborate soit substituée par des entités AlO4. La substitution d’aluminium dans la structure
métaborate stabiliserait les doubles chaines entre elles car le rayon de 1’aluminium A% (rar =
0,53 A) est plus grand que celui du bore B (rs=0,25 /f\). Leur tendance a se séparer du
mélange serait donc nettement plus faible (Figure 81). On remarque également que la limite
de solubilité de la terre rare est nettement plus élevée dans les verres peralumineux car la terre
rare jouerait le role de compensateur de charge des unités [AlO4]-Pour des teneurs de 1’ordre
de 30 % massiques en terre rare, une phase apatite se forme au sein de la structure.
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Figure 81. (A) Etude de la solubilité du lanthane dans un verre de composition 60SiO,-
15B,03-xNa,0-(25-x)Al,03-yNd,03  (0<x<25, y=limite de solubilité) en fonction de
Rp=[NaOqs] / ([NaOos]+[AlOgs5]) (0 < Rp < 1) [97]. La zone de cristallisation de mullite
est visible de Rp= 0 a 0,35 lorsque la quantité de lanthane n’est pas suffisante. (B) Images
MET des verres peralumineux & Rp=0,35 et ([AlO;5]-[Na,0]-0,2[BO;5])/1,2[BO;1 5] = 0,25
(a) homogene et (f) démixé [89].

IV.3.b. Etude de la structure des verres et du mode d’insertion de la terre
rare dans le systeme SiO,-B,03-Al,03-Na,0-Ca0-Zr0,-TR,03

Dans le cadre de I'optimisation de la composition du verre A (cf chapitre 1,
paragraphe 111.1.c) [99], la structure de ce verre a été largement étudiée a travers le systeme
simplifié SiO,-B,03-Al,03-Na,0-Ca0-ZrO,-TR,03 (TR=Nd, La). Notamment, I’évolution de
I’environnement de la terre rare ainsi que son rdle au sein du réseau ont été particuliérement
sondés a travers I’étude de I'influence de I’augmentation de la teneur en terre rare, de la
nature de la terre rare et de I’ion modificateur, du rapport Si/B et du caractere

peralcalin/peralumineux sur la structure du réseau vitreux [99-105].
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IV.3.b.1 Etude de I'insertion de la terre rare dans le systeme peralcalin

L’ensemble de ces travaux a permis de mettre en évidence le fait que la terre rare
parvient a satisfaire aisément son environnement dans des zones silicatées relativement
dépolymérisees riches en ions modificateurs alcalins ou alcalino-terreux, en s’entourant d’une
proportion significative d’oxygene non pontants [99,100]. Dans ce cas, le réle de la terre rare
est donc assimilable & celui de modificateur de réseau. Il a été montré que le modele structural
proposé par Li et al. pour un systeme verrier proche de celui du verre A mais sans ions
alcalino-terreux ne semble pas s’appliquer a ce systéme : les spectres obtenus en EXAFS et en
absorption optique sont trés différents de ceux obtenus pour un verre métaborate de terre rare
et plus proches de ceux obtenus pour un verre borate alcalin étalon de composition 64B,0s-
35Na,0-1Nd;03 (en % molaire) pour lequel le néodyme contient un nombre important de
NBO dans son environnement. Une augmentation de la teneur en terre rare dans le verre
engendre une dépolymérisation du réseau vitreux (cohérente avec le réle modificateur de la
terre rare) et une augmentation du rapport d’unités BO3/BOs4, interprétée comme étant due a
une compétition entre les ions Nds+ et les entités BO4 (pour assurer leur compensation de
charge) vis a vis des ions modificateurs Na* et Ca?*. Par absorption optique du néodyme, il
apparait que la position des transitions “lo,~> 2Py, centrée & 23226 cm™, n'évolue pas avec
l'augmentation de la teneur en terre rare et reste proche de celle obtenue pour des verres
silicates alcalins (vers 23220 cm™), indiquant que le degré de covalence de la liaison (Nd-O)
reste proche d’un environnement dépolymérisé silicaté alcalin (Figure 82) [99]. L'existence
d’épaulements sur la bande de transition hypersensible o= 2Gpp, *Gsjp centrée a 17300 cm’™
confirme la présence de NBO dans I’environnement local de la terre rare (cf Annexe 1,
paragraphe 111.2) Il est a noter que l'augmentation de la force de champ dans le réseau semble
provoguer une diminution de ces épaulements, qui deviennent de moins en moins visibles a
mesure que la teneur en Nd,Oz; augmente (Figure 82) [99], mais également lors de la
substitution des ions Na* par Ca** [101].
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Figure 82. Spectres d’absorption optique du néodyme présentant la bande correspondant a
(a) la transition *lg;; = ?Pyj, et (b) la transition *lo;, = Gy, *Gs;2 - pour les verres contenant
1,3, 5, 10, 16 et 30 % massique de néodyme [100].

Pour de fortes teneurs en bore dans le réseau, l'augmentation progressive de la position de la
transition “lop,> 2P, semble indiquer que l'environnement de la terre rare passe
progressivement de celui d’un verre silicaté a celui d'un verre boraté [102]. Dans ce cas, on
peut supposer que des ions TR®" viendraient en compensation de charge des unités BO,,
tandis que la majorité serait localisée dans un environnement silicate alcalin. La terre rare joue
donc également le réle de compensateur de charge et non plus seulement de modificateur de
réseau.

IV.3.b.2 Evolution d’un caractere peralcalin a un caractere peralumineux de
la structure du verre

En diminuant la teneur en ions modificateurs au profit des ions aluminium, les ions
Na* sont préférentiellement localisés dans I’environnement des AlO4 ce qui les rend de moins
en moins disponibles pour former des NBO ou encore pour transformer les entités BO3 en
BO,. Une diminution du caractére peralcalin provoque alors une forte augmentation du
rapport BO3/BQOy, qui se rapproche de 100 % lorsque le verre est peralumineux (Rp=0,35) au
vu des spectres RMN B [99,100]. En RMN #’Al, en revanche, les ions AIF* restent en
coordinence tétraédrique uniquement, confirmant le fait que les ions Na* et Ca*" viennent
préférentiellement compenser la charge des unités AlO, au détriment des unités BO..
Cependant, la résolution des spectres RMN 2’Al dépendant largement de la fréquence utilisée,
I'utilisation d'un champ RMN a plus haute fréquence (supérieur a 600 MHz) serait nécessaire
pour conclure quant a l'absence d'entités AlOs voire AlOg au sein de ce type de réseau. En
paralléle, une diminution du nombre de NBO présents dans le réseau est également visible en
RMN #Si avec la diminution du rapport Rp [99,100]. En absorption optique, la disparition
des épaulements sur le spectre de la transition hypersensible *lg,> 2G5, *Gsy, vient confirmer
le fait que le nombre de NBO diminue dans I’environnement local du néodyme (Figure 83b).

163



Egalement, par EXAFS, la distance Nd-O augmente jusqu’a 2,50 A (par rapport a 2,46A pour
les verres peralcalins) ce qui, associée a une diminution de la covalence de la liaison Nd-O en
absorption optique (décalage de la position en énergie de la transition *lg;;=> 2Py vers les plus
grands nombres d’onde de 23220 a 23280 cm™ (Figure 83a) renforce I’hypothése d’une
diminution du nombre de NBO dans le réseau et notamment au voisinage du néodyme lorsque
Rp diminue (quand on compare le r6le de modificateur et de compensateur de charge, les
liaisons TR-NBO sont en effet plus courtes que les liaisons TR-BO).
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Figure 83. Spectres d’absorption optique présentant les bandes correspondant aux transitions
@) “*lop> Py et (b) “lop=> Gip, *Gsp pour les verres présentant un rapport
peralcalin/peralumineux variable [99,100].

D’autre part, ’exceés d’aluminium qui n’est pas compens¢ par les ions alcalins et alcalino-
terreux pourrait soit changer de coordinence (ce qui ne semble pas le cas ici), soit requérir un
autre type de compensateur de charge, comme les ions Nd** En effet, il apparait en EXAFS
que le néodyme possede vraisemblablement des ions aluminium dans sa seconde sphére de
coordination (étant donné la quantité présente) et a plus courte distance que pour les verres
peralcalins (3,30A au lieu de 3,98A). On peut donc supposer que les tétraédres AlO,
possédent des ions Nd** dans leur environnement, d’autant qu’un verre simple 75SiO,-
15A1,03-10Nd,03, pris comme référence et qui contient des ions Nd** & proximité des entités
[AlO4]", présente la méme contribution EXAFS pour la seconde sphére de coordination de
Nd** (la distance (second voisins-Nd) étant estimée a 3,31A). Egalement, la largeur & mi-
hauteur trés prononcée de la bande de transition *lg,> P12 (jusqu’a 135 cm™ pour les verres
peralumineux & comparer & 120 cm™ pour les verres peralcalins) témoigne de la large
distribution des sites du néodyme (Figure 83). Il est donc proposé qu’une faible proportion
des ions Nd** viennent compenser les entités [AlO4],, permettant ainsi & une faible quantité
d’ions Na* et Ca** de former des NBO auprés des tétraddres SiOa, ce qui expliquerait la
présence d’unités SiO4 Q°, visible en RMN #°Si, alors que 1’on s’attend plut6t a un nombre de
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NBO nul dans les verres peralumineux. La terre rare joue donc un role de compensateur de
charge et non plus seulement celui de modificateur de réseau.

V. CONCLUSION

L’objectif de ce chapitre était de faire un bilan des connaissances concernant le role
structural de ’aluminium et de la terre rare a partir de la littérature a travers plusieurs
systemes silicatés, boratés et borosilicatés. Il apparait que le réle structural joué par ces
différents éléments au sein du réseau vitreux dépend fortement du caractére peralcalin ou
peralumineux, défini par le rapport Rp = (Oxydes modificateurs)/(Oxydes Modificateurs +
Alumine).

Concernant le role structural de DPaluminium, il apparait que I’aluminium adopte
différentes coordinences en fonction de la composition du verre. De maniere générale,
I’aluminium est majoritairement en coordinence tétraé¢drique dans tous les verres des systémes
étudiés. Il est alors considéré comme formateur de réseau. En formant des entités AlOy,
I’aluminium peut se substituer au silicium dans les verres silicatés et borosilicatés ainsi qu’au
bore présent dans les verres boratés. D’autres formes de I’aluminium existent toutefois, de
coordinences plus éelevées (5 ou 6) mais en moindre proportion, et qui ont été mises en
évidence par RMN a haut champ. Il est proposé que les entités AlOs et AlOg soient entourées
de deux et trois NBO respectivement. Celles-ci sont présentes surtout dans les verres
peralumineux (silicatés et boratés) afin d’accommoder les contraintes internes au réseau dues
au déficit en ions compensateurs de charge. Mais elles sont également présentes lorsque la
force de champ de I’ion modificateur augmente, comme par exemple dans les verres LnSiAlO
qui présentent un taux élevé en terres rares, ou encore en tres faible proportion dans les verres
peralcalins du systeme SiO2-Al,03-M,0O(M’0) et B,03-Al,03-M,O(M'0O). Si I’aluminium en
coordinence 6 est aujourd’hui margement considéré comme modificateur de réseau, le role de
I’aluminium en coordinence 5 n’est pas encore bien défini. Par ailleurs, que ce soit dans les
systémes silicatés, boratés ou borosilicatés, on peut remarquer que 1’ajout d’aluminium
permet une meilleure incorporation des terres rares dans le réseau. En coordinence
tétraédrique, ’aluminium nécessite effectivement une compensation de charge, qui peut étre
assurée par les ions TR**, ce qui tend & augmenter la stabilisation des terres rares dans le
réseau.

Concernant le r6le structural de la terre rare, de maniére générale, il apparait que la terre
rare peut non seulement jouer un rdle de modificateur de réseau, en s'insérant
préférentiellement dans les zones dépolymérisées du réseau (qu'elles soient silicatées ou
boratées), mais aussi un role de compensateur de charge en fonction de la composition du
verre. L’ambigiiité réside dans la présence ou non de deux réseaux au sein du verre, 'un
boraté formant avec les terres rares une organisation similaire a celle d'un métaborate de terre
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rare et I'autre silicaté présentant des ions TR®* agissant comme des modificateurs de réseau
et/ou des compensateurs de charge selon la composition du verre. 1l sera donc important dans
la suite de I’étude de déterminer la mixité ou non du réseau borosilicaté au sein des verres
peralumineux. Cependant, cette notion est tres subjective et implique de définir une échelle a
partir de laquelle le réseau vitreux est consideré démixé.
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Chapitre 5 :

Etude du roéle structural des cations
Na® Ca* et TR® au sein des verres
peralumineux

L’¢étude structurale de verres a six oxydes étant trés complexe, nous avons d’abord
cherché & déterminer le role des cations Na*, Ca** et TR*" au sein de quelques verres choisis,
que nous qualifierons de verres étalons en combinant techniques de spectroscopies RMN (sur

verres au lanthane) et d’absorption optique du néodyme (sur verres au néodyme).

l. PRESENTATION DES DIFFERENTES SERIES DE
VERRES ETALONS

Nous avons choisi d’étudier deux verres « étalons » des systémes SiO,-Al,03-TR,03
et B,03-Al,03-TR,03 afin d’obtenir des références sur I’environnement de la terre rare dans
un environnement aluminosilicaté ou aluminoboraté, ainsi que quatre verres issus du verre
B20TR4 comportant différents types de cations (Na*, Ca®* et/ou La>*). Le verre B20TR4 sera
plus largement discuté dans le chapitre 6 car il apparait comme un verre « réaliste » par
rapport a ’application visée en termes de teneur en terres rares, homogénéité et viscosité du
mélange. Les compositions des verres étalons, élaborés selon le protocole expérimental décrit
en Annexe 1 (cf paragraphe 1.), sont récapitulées dans le Tableau 41.

% molaire SiO, B,O3 Al,O4 Na,O CaO TR,0;3
B20TRO 51,49 20,85 17,02 6,38 4,25 -
B20La4Na 49,39 20,00 16,33 10,20 - 4,08
B20La4Ca 49,39 20,00 16,33 - 10,20 4,08
B20La14-(0ONacCa) 49,39 20,00 16,33 - - 14,28
BAITR - 63,75 15,00 - - 21,25
SIAITR 75,00 - 15,00 - - 10,00
3B1Nd - 75,00 - - - 25,00

Tableau 40. Compositions molaires des verres étalons. Le verre 3B1Nd est issu de la thése de
|.Bardez [1].Les verres dérivés de la composition B20TR4 ont été élaborés avec TR=La,
tandis que les verres BAITR et SiAITR ont quant a eux été élaborés avec TR=Nd ou La.
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- Le verre B20TRO correspond au verre de la série B20TRx étudié dans le chapitre 3.

- Le verre B20La4Na a été obtenu en substituant une mole de CaO par une mole de
Na,O, permettant de conserver un nombre de charge constant entre ce verre et le verre
de base B20La4. Le verre B20La4Ca est son équivalent en calcium, ainsi pour ces
deux verres seule I’influence de la nature de I’ion compensateur entre en ligne de
compte. A noter que compte tenu du caractére plus réfractaire de ce verre, le second
palier d’affinage de 2h a été réalis¢ a 1450°C au lieu de 1350°C lors du procédé
d’¢élaboration décrit en Annexe 1 (cf paragraphe 1.)

- Le verre B20Lal4-(0NaCa) a quant a lui été obtenu en substituant I’ensemble des ions
calcium et sodium par le lanthane. Ce verre appartient donc a un systéeme de type
Si0,-B,03-Al;,03-La;03, permettant d’appréhender le réle de la terre rare seule dans
un réseau aluminoborosilicaté.

De plus, afin d’obtenir des informations sur le rdle structural de la terre rare dans un
environnement simple silicaté ou boraté riche en aluminium, les verres 75SiO,-15Al,03-
10TR,03 (SIAITR) et 63,75B,03-15A1,05-21,25TR,03 (BAITR) homogénes selon la
littérature et presentant des teneurs en aluminium proches du verre B20La4, ont également été
synthétisés selon les protocoles décrits [2,3]. Les verres ont été élaborés au lanthane afin de
réaliser 1’étude structurale par RMN. Les verres BAITR et SiAITR ont également été élaborés
au néodyme afin d’obtenir des informations sur 1’environnement de la terre rare via

I’utilisation de la spectroscopie d’absorption optique du néodyme.

II.  VERIFICATION DE L’HOMOGENEITE DES VERRES
ETALONS

Aprés coulée sur plaque, tous les verres apparaissent macroscopiquement homogenes
et translucides (Figure 84).
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Figure 84. Photos des verres étalons coulés sur plaque (a) SiAlLa (b) BAILa (c) B20TRO (d)
B20La4Na (e) B20La4Ca (f) B20Lal4-(ONaCa).

Les verres au lanthane ou au néodyme apparaissent tous amorphes en DRX aprés coulée sur
plaque (Figure 85).

BAlLa CP

\"\’ SiAlla CP
AOOUDi
B B20La14-(ONaCa) CP

B20La4-Ca CP

Lin “(Counts)
g
|

B20La4-Na CP

B20TRO- CP

0 L o B B e B B B B B L B
30 a0 50

2-Theta - Scale

Figure 85. Diffractogrammes de rayons X des verres étalons coulés sur plaque B20TRO CP,
B20La4Na CP, B20La4Ca CP, B20Lal4-(0ONaCa) CP, SiAlLa CP et BAlLa CP.

A l'échelle du MEB, certains verres présentent une matrice inhomogene avec la présence de
zones sombres enrichies en silicium et de zones claires enrichies en terre rare, témoignant
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d'une mauvaise réactivité de la fonte a la température d'élaboration (Figure 86). C'est le cas
pour le verre étalon B20La4Ca CP (Figure 86(e)) mais aussi pour les verres BAILa CP
(Figure 86(b)) et B20Lal4-(ONaCa) CP (Figure 86(f)). L’homogénéisation difficile de la
fonte traduit ’augmentation du caractére réfractaire au sein des verres. Celui-ci est en effet
exacerbé par la forte teneur en aluminium et lanthane, I’augmentation de la teneur en calcium
et I'absence de sodium dans le verre B20La4Ca, en accord avec la littérature (la température
de liquidus du verre étant beaucoup plus élevée pour le systeme SiO,-CaO que pour le
systeme SiO,-Na,O [4]).

Figure 86. Clichés MEB en électrons rétrodiffusés des verres étalons (a) SiAlLa (b) BAILa (c)
B20TRO (d) B20La4Na (e) B20La4Ca (f) B20Lal4-(0ONaCa).

A I'échelle du MET, seuls les verres B20TRO CP et B20Lal4-(0ONaCa) CP ont été analyses.
Ils présentent tous deux une structure homogene a cette échelle, c’est-a-dire sans aucun
phénomene de séparation de phase ni de cristallisation (Figure 87).

Figure 87. Images MET en champ clair des verres (a) B20TRO CP et (b) B20Lal4-(0NaCa)
CP.
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Remarque : le verre B20Lal4-(ONaCa) a également subi une descente en température a
1°C/min afin d’évaluer sa tendance a la cristallisation. Les analyses DRX, MEB et MET ont
montré que ce verre est totalement homogene, aucun phénomene de cristallisation ou de
séparation de phase n’a été détecté. Ce résultat est trés intéressant puisqu’aucune phase de
type « TR3SiBO3p» n’a été mise en évidence au sein du verre B20Lal4-(ONaCa),
contrairement au verre le plus riche en terre rare B20Lal0 RLT (chapitre 3). Egalement,
I’absence de séparation de phase est trés surprenante puisqu’il a été montré au chapitre 3 que
c’est I’augmentation de la teneur en terre rare qui est a l’origine de ce changement de
structure. L’influence de la présence des ions Na* et Ca?* bien que n’appartenant pas a la
phase cristalline, ni n’ayant été identifiés comme éléments majeurs d’une des deux phases
séparées, semble jouer un réle primordial qu’il serait intéressant d’approfondir.

Rappelons par ailleurs que les verres peralcalins du systeme SiO,-B,03-Na;O-Al,03-CaO-
ZrO,-Nd,O3 présentent un taux de solubilité en terres rares de 3,56 % molaires apres
descente en température a 6°C/min [5]. Les verres peralumineux étudies ici peuvent donc
contenir une teneur élevée en terres rares sans perdre leur caractere amorphe (jusqu’a 14 %
molaires).

Finalement, malgré les quelques problemes de réactivité observés pour les verres les plus
réfractaires (BAlLa, B20La4Ca et B20Lal4-(0ONaCa)) nos verres étalons sont homogenes.
Dans la suite, les analyses RMN ont €té réalisées sur les échantillons préalablement broyés, ce
qui assure un échantillonnage moyen des environnements existants.

I1l. ETUDE SPECTROSCOPIQUE DES VERRES ETALONS

I11.1. Environnement local de I'aluminium : étude par RMN %Al
MAS

L'environnement local de I'aluminium a été sondé par RMN ?’Al. L'aluminium est un

noyau quadripolaire (spin 1=5/2) qui subit une interaction quadripolaire, résultant du couplage
entre le moment quadripolaire du noyau et le gradient de champ électrique des charges autour
de l'aluminium. Cette interaction est caractérisée par une constante de couplage quadripolaire
Co.
Un exemple type de spectre RMN 2’ Al MAS est présenté Figure 88. Ce spectre présente trois
types d’environnements (a environ 60, 35 et 0 ppm), qui sont attribuées aux raies des
transitions centrales <-1/2 ;1/2> des especes aluminium respectivement en coordinence 4, 5 et
6. Le spectre est également pourvu d’un peigne de bandes de rotation s’étalant sur plus de
3 MHz, di aux transitions satellites <-3/2 ;-1/2> et <1/2 ;3/2> de ces mémes sites.
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Figure 88. Spectre RMN %Al MAS du verre BAlLa présentant la transition centrale
<+1/2 ;-1/2> et le peigne de bandes de rotation.

Dans la suite, nous ne nous sommes intéressés qu’a la transition centrale des spectres RMN
2T Al MAS. Ceux-ci sont présentés Figure 89 pour chacun des différents verres étudiés.

AlO,

[
|
J

> BAIlLa I|' /

/
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Figure 89. Spectres RMN ?’Al MAS des verres B20La4Na, B20La4Ca, B20La0, SiAlLa,
BAILa coulés sur plaque (Bo=17,6 T, +=30 kHz).
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Chaque spectre présente une contribution principale vers 60 ppm attribuée a la présence
majoritaire d'AlO, dans le réseau. Deux épaulements correspondant aux espéces AlOs et AlOg
sont également présents, trés prononcés pour le verre BAILa, et beaucoup plus faibles pour les
autres verres. Les différentes contributions étant superposées sur les spectres MAS, les
spectres MQMAS ont été acquis pour chacun des verres afin de séparer les différentes
contributions et de les simuler pour déterminer I’interaction quadripolaire et la distribution de
déplacement chimique pour chaque contribution. La figure 6 montre les spectres obtenus (en
couleurs) ainsi que la simulation en noir.
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Figure 90. Spectres 2’Al MQMAS des verres B20TRO, B20La4Na, B20La4Ca, SiAlLa,
B20Lal4-(ONaCa) et BAlLa (Bo=17,6 T, =30 kHz).

Pour chaque verre, le spectre MQMAS, représenté en deux dimensions, permet de corréler le
spectre isotrope dans lequel on s'est affranchi de I'élargissement quadripolaire (dimension
isotrope) avec le spectre MAS, pour lequel I'interaction quadripolaire du second ordre n'a pas
été supprimée par la rotation a l'angle magique (dimension MAS). Sur ces spectres, on
distingue clairement la contribution principale due aux entités AlO,4, présentant une
distribution de déplacement chimique le long de la diagonale (ligne rouge), et d’interaction
quadripolaire. Les spectres MQMAS montrent également la contribution de I’aluminium AlOs
pour les verres B20TRO, B20La4Ca, B20Lal4-(0NaCa), mais seules les contributions des
especes AlOs et AlOg du verre BAILa sont suffisamment bien résolues pour étre simulées. Les
différentes contributions ont été simulées en utilisant le modele « Czsimple » du logiciel dmfit
[6], qui introduit une distribution de gradient de champ électrique [7,8] et de déplacement
chimique. Les expériences MQMAS ne permettent pas une irradiation homogéne des sites a
distribution de gradient de champ électrique et ne sont donc pas quantitatives. Certaines
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contributions peuvent ainsi étre sous-estimées, en particulier celle ayant les constantes de
couplages les plus fortes. Les paramétres RMN de déplacement chimique, constante de
couplage quadripolaire et distribution de déplacement chimique (diss, Co
et ACS respectivement) ont ensuite servi de valeurs initiales pour la simulation du signal AlO,4
sur les spectres MAS correspondants. De cette maniére, on peut proposer une description
quantitative des différentes contributions des espéces aluminates. La proportion de sites AlO4,
AlOs, AlOg est corrigée de la contribution liée aux bandes de rotation n=0 des transitions
externes. Dans le cas ou seule la contribution des entités AlO, est visible sur les spectres
MQMAS, les especes AlOs et AlOg ont été simulées a partir des valeurs déterminées pour les
especes AlO,, en fixant les valeurs de Cqo et ACS. Les proportions des différentes
contributions et les parametres RMN correspondants sont répertoriés dans le Tableau 41.

Compensateur
\Y,
erre de charge AlO, AlOs AlQg
ACS
% 8iso CQ (A|O4) % 8iso CQ % 8iso CQ
(ppm) (MHz) (ppm) (MHz) (ppm) (MHz)
(ppm)
BAlLa La 52 65 8 15,0 |34 36,0 8,2 (14 45 4,6
SiAlla La 92 614 86 150 (6,0 354 79 |1 6 6,4
1 160 64
B20Lal4(ONaC ! !
al4(ONaCa) La 82 62,1 78 14,1 |14 345 7,3 3 60 64
B20La4Ca Ca, La 9 613 80 1459 350 7,7 |1 6,0 6,4
B20La4Na Na, La 93 612 59 12416 359 62 |1 160 6,1
B20TRO Na, Ca 79 606 7,1 14,0 |17 35,7 7,2 i 12’0 ;’8

Tableau 41. Paramétres RMN des différentes contributions issus de la simulation des spectres
2’Al MAS correspondants aux verres BAlLa CP, SiAlLa CP, B20Lal4-(ONaCa) CP,
B20La4Ca CP, B20La4Na CP et B20La0 CP. Les erreurs sur ¢iso et ACS sont estimées a +
0,5 ppm, sur Coa £ 0,5 MHz et a + 1% sur les proportions relatives des différentes especes.

Les parametres RMN relevés (3(AlO.), Co(AlOy)) ainsi que les proportions des différentes
especes AlOy, AlOs et AlOg varient selon la nature des compensateurs de charge présents et le
type de réseau considéré. Notons que pour certains verres, la simulation des spectres MAS a
nécessité la présence de deux sites AlOg au sein du réseau qui se distinguent uniquement par
leur déplacement chimique.

La nature des compensateurs de charge présents dans le réseau a une forte influence sur
I’environnement de I’aluminium, qui est perceptible griace a la détermination de la constante
de couplage quadripolaire Cq. En effet, celle-ci dépend de la distorsion des sites aluminium
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[9], et plus particulierement de I'angle Al-O-Al (égal a 109,5° pour un tétraedre parfait) [10].
Cette distorsion des tétraédres est sensible a la force de champ des cations compensateurs de
l'aluminium. Ainsi, la valeur de la constante de couplage quadripolaire permet de nous
renseigner sur le type de compensateurs de charges de I’aluminium. La Figure 91 compare les
valeurs de Cq obtenues pour nos verres « étalons » aux valeurs de la littérature obtenues pour
des systémes de verres aluminosilicatés comportant différents types de compensateurs de
charges en fonction du rapport Si/Al.
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Figure 91. Valeurs de la constante de couplage quadripolaire de I'aluminium Cqo(AlO4) en
fonction du rapport Si/Al pour les verres étalons de notre étude (carrés rouges) ainsi que
pour des verres de la littérature appartenant aux systemes SiO,-Al,03-CaO (points
orange)[11], SiO,-Al,03-La,05 (points bleu clair) [12], SiO,-Al,03-La,03-Na,O (points rose)
(Rp>0,5) [13] et SiO,-Al,03-La,03-CaO (points bleu foncé) (Rp<0,5) [14]. La constante
Cq(AlOy) pour le verre BAILa n’a pas été représentée car ce verre ne présente pas de rapport
Si/Al, mais se situe a 8 MHz.

La constante de couplage quadripolaire du verre B20La4Na est faible, de I’ordre de 6 MHz et
se rapproche de celles des verres du systeme SiO,-Al,03-La,03-Na,O (Rp > 0,5), pour
lesquels les valeurs de constante de couplage quadripolaire de I’aluminium AlO4 sont situées
aux alentours de 4-5 MHz [13]. Dans ces systemes, les tétraedres AlO4 sont majoritairement
compensés par Na*, cation ayant une force de champ peu élevée. 1l peut donc étre proposé
que dans B20La4Na, les ions sodium assurent en priorité la compensation de charge de

I’aluminium AlQq,.
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Pour les verres B20TRO, possédant moins de sodium, et surtout B20Lal4-(ONaCa) et
B20La4Ca, n’en possédant pas, la constante de couplage quadripolaire est plus élevée, de
I’ordre de 8 MHz, ce qui traduit la présence dans 1’environnement de I’aluminium d’ions a
force de champ plus élevée tels les ions Ca** et /ou La** en accord avec la littérature [11,12].
D’autre part, on remarque qu’en présence uniquement de lanthane dans le réseau, la constante
Co(AlQy) est plus élevée dans un réseau aluminosilicaté (SiAlLa, Cq(AlO4)=8,6 MHz) que
dans un réseau boraté ou borosilicaté (BAlLa, B20Lal4-(0ONaCa), Co(AlO4)=~8 MHz). La
valeur élevée de la constante de couplage quadripolaire dépend donc a la fois de la nature du
compensateur de charge, mais également du type de réseau considére.

D’autre part, le nombre de charges disponibles au sein du réseau a également une forte
influence sur la répartition des espéces AlO4, AlOs et AlOs. Ci-dessous, le Tableau 42
présente le calcul du nombre de charges apportées par les ions modificateurs (colonne 1
et 4) comparé a celui du nombre de charges AlO,” a compenser au sein du réseau (colonne 2).
Il est important de noter que I’aluminium en coordinence 5 n’a pas été pris en compte en
terme de compensation de charge. En effet, le role structural de I’aluminium en coordinence 5
est tres complexe au vu de toutes les études faites sur ce sujet, et demande a étre mieux defini.
Ce point sera repris lors de I’étude des différentes corrélations existant au sein du réseau (cf
paragraphes 1V.1.b et 1V.2.b). Dans un premier temps (colonne 1), seules les charges
apportées par les ions modificateurs sodium et calcium sont prises en compte et le calcul est le
suivant :
{nombre de charges Na* + Ca’*} = (2*[Na,0] + 2*[Ca0])

Par comparaison au nombre de charges AlO,” a compenser (colonne 2) correspondant au
calcul suivant : 2*[AlO41*%AIlO0,  (en prenant en compte la teneur en AlO4 déterminée par
RMN ZAl)), le réseau est clairement en déficit de charges {Na* et Ca®*} vis-a-vis de
I’aluminium AIlO,4 (colonne 3). En revanche, en considérant également la terre rare dans le
calcul des charges apportées par les ions modificateurs (colonne 4), le calcul devient :

{nombres de charges Na* + Ca®* + TR*'} = (2*[Na,0] + 2*[CaO] + 6*[TR,03])
Dans ce cas, il apparait un excés de charges {Na* + Ca** + TR*'} vis-a-vis de la
compensation de charge de I’aluminium AlO4 (colonne 5). Notons que ces calculs
élémentaires de charges sont proposes a partir de la composition nominale du verre et des
résultats RMN ?’Al. Bien que les valeurs calculées soient proportionnelles entre elles, elles
n’ont aucun sens physique en valeur absolue. Nous utiliserons ce type de calculs comme un
outil pour décrire les structures, méme si la réalité physique des environnements est beaucoup
plus complexe qu’un simple bilan des charges.
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1 2 3 4 5

Défaut de
charges Exces de
T Nombre de Nombre de par rapport Nombre de charges par
Verres ype de charges Na* charggs aAlO, en charges totales rapport a AlO
cations >+ AlO, a ne A e S
ou Ca™ seul compenser considérant Na'+Ca™+TR en+con52|9| erar13t+
+ Na +Ca” +TR
que Na
et/ou Ca**
BAILa La 0 16 -16 128 112
B20Lal4-
(ONaCa) La 0 27 -27 86 59
SiAlLa La 0 28 -28 60 32
B20La4Ca Ca, La 20 30 -10 45 15
B20La4Na Na, La 20 30 -10 45 15
B20TRO Na, Ca 21 27 -6 21 -6
B20La4 Na, Ca, La 20 30 -9 45 15

Tableau 42. Calcul du nombre de charges apportées par les ions modificateurs (colonne 1 et
4) par rapport au nombre de charges AlO,” a compenser au sein des verres étalons (colonne
2). Les ions modificateurs pris en compte sont soit Na* et Ca®* (colonne 1) soit Na*, Ca** et
TR** (colonne 4). Pour comparaison, les calculs de nombre de charges sont également
présentes pour le verre de base B20La4 (qui sera presenté au chapitre 6).

Au sein du verre B20TRO, les teneurs en AlOs et AlOg sont les plus élevées par comparaison
aux autres verres €talons, indiquant qu’en présence d’un large déficit de compensateurs de
charge, I’aluminium peut changer de coordinence. On peut envisager que I’aluminium AP
présent au sein de ces espéces a coordinence élevée puisse lui-méme jouer un réle de
compensateur de charge vis-a-vis des tétraedres AlO,. Au sein des verres B20La4Na et
B20La4Ca, en prenant en compte les charges apportées par la terre rare, le réseau est en exces
de charges vis-a-vis de I’aluminium et la terre rare présente peut donc jouer un role de
compensateur de charges, au méme titre que les ions sodium et calcium afin de stabiliser
I’aluminium sous sa forme tétraédrique. Dans ce cas, la teneur en aluminium AlOs n’excéde
pas 10%.

D’autre part, la nature des cations compensateurs de charge influe également sur la répartition
des espéces AlO,4, AlOs et AlOg. En effet, a teneur en charges disponibles égales au sein des
verres B20La4Na et B20La4Ca, la substitution du sodium par le calcium (verre B20La4Ca)
augmente la proportion d’AlOs présente. Au sein des verres ou le lanthane est le seul
compensateur de charge présent (SiAlLa, BAILa, B20Lal4-(0NaCa)), le nombre de charges
disponibles est en large excés par rapport & la teneur en AlO, détectée par RMN ?’Al. D’aprés
la littérature, ’exces de terre rare s’insére dans le réseau en jouant un réle de modificateur de
réseau, en formant des atomes d’oxygeénes non pontants aupres des entités silicatées au sein de
verres de compositions proches du verre SiAlLa [15,16] ou auprés des entités BO3 dans des
verres proches du verre BAILa [17].
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La répartition des espéces AlO4, AlOs et AlOg dépend également du type de réseau considére.
En effet, on remarque qu’en présence a la fois de silicium et de bore dans le réseau (verre
B20Lal4-(0ONaCa)), la teneur en AlOs est plus élevée par rapport a un réseau purement
silicaté (verre SiAlLa). Ces observations sont a corréler avec le fait que la constante de
couplage quadripolaire de I’aluminium AlO4 est plus faible dans un réseau contenant du bore :
en présence de bore, la terre rare est moins présente dans 1I’environnement de 1’aluminium
AlQy, et celui-ci change de coordinence expliquant les teneurs élevée en AlOs et AlOg.

Enfin, on note, avec I’augmentation du nombre de charges disponibles dans le réseau, un
décalage du déplacement chimique des espéces AlO, vers des valeurs plus élevées (de 60,6 a
65 ppm). Bien que significatif, ce décalage reste cependant difficile a interpréter. Une telle
évolution a également ¢té remarquée par J.Hiet lors de ’augmentation de la teneur en CaO au
détriment des oxydes SiO, et Al,O3; au sein de verres du systeme SiO,-Al,03-CaO-Lay0s-
Y203 [14]. Celle-ci peut étre liée a une modification des valeurs d’angle Si-O-Al, voir Al-O-
Al et a 'influence des cations a proximité mais une autre hypotheése consiste a envisager la

présence d’atomes d’oxygenes non pontants sur les entités AlOg.

111.2. Environnement local du bore : étude par RMN B MAS et
REDOR {*Na}-''B et {*’Al}-''B

I11.2.a. RMN B MAS

La spéciation du bore, élément formateur du réseau, a été déterminée par RMN B
MAS. En effet, les entités BO3 et BO,4 se distinguent par leurs déplacements chimiques situés
entre 5 et 20 ppm pour les atomes de bores tricoordonnés BOs, et autour de 0 ppm pour les
unités tétraédrique BO,4 [18,19].
Les spectres "'B MAS correspondant aux différents verres étalons étudiés sont représentés
Figure 92.
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Figure 92. Spectres RMN MAS ''B des verres B20TRO0, B20La4Na, B20La4Ca, SiAlLa, BAlLa

(Bo=18,8 T, v=20 kHz).

Les verres présentent tous des entités BO3; et BO4 au sein du réseau vitreux, avec la présence
majoritaire de BOs. Afin de déterminer les proportions des unites BO3; et BO4 au sein de
chaque verre, chacune des deux contributions a été simulée par une gaussienne. Ce choix

d’utiliser une forme gaussienne se justifie d’une part, par 'utilisation d’un haut champ

magnétique qui minimise I’interaction quadripolaire des entités BO3 et d’autre part, par le fait

que les entités BO4 sont symétriques et que ’interaction quadripolaire est trés faible pour ce
type d’entités (Cq < 0,2-0,5 MHz). Il a été tenu compte de la présence des bandes de rotation
n=0 sous les pics principaux. La position du barycentre de chaque raie a également été

déterminée. Les résultats sont présentés dans le Tableau 43.

Verre %BO; %o,  Oa(BOs) Oa(BO)
(ppm)  (ppm)
BAlLa 78 22 15,2 0,8
B20La14(0ONaCa) 87 13 14,8 0,6
B20La4Ca 91 13,9 0,4
B20La4Na 91 13,9 0,5
B20TRO 95 13,0 0,3

Tableau 43. Proportions relatives des entités BO; et BO, correspondant aux spectres *'B
MAS de chacun des verres étalons étudiés. L’erreur sur la position des barycentres est

estimée a + 0,5 ppm et celle sur les proportions des différentes espéces a + 1%.
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Il apparait que la teneur en BO,4 dépend principalement de la teneur en terres rares présentes
comme compensateurs de charge au sein du réseau vitreux. En effet, en présence uniquement
de calcium et de sodium (verre B20TRO0), la teneur en BO, est tres faible (5 % du bore total),
ce qui confirme le fait que sodium et calcium sont préférentiellement présents dans
I'environnement de l'aluminium, comme cela a déja été décrit pour de nombreux systémes
aluminoborosilicatés [20,21]. Avec l'augmentation de la teneur en terre rare, la proportion de
BO, augmente, tendant @ montrer qu'au moins une partie des ions terres rares peut compenser
la charge des unités BO,. Ceci est confirmé par le fait que lorsque la teneur en terre rare est
constante a 4% molaires (B20La4Na et B20La4Ca), la proportion des entités BO, reste
également constante a environ 9 % du bore total. Cette derniere remarque montre bien que les
entités BO4 ne sont pas trés sensibles & la nature du cation compensateur de charge Na* ou
Ca?*. Lorsque I'ensemble des ions sodium et calcium est substitué par la terre rare, la teneur
en BO, augmente et atteint 13% du bore total, mettant en évidence le r6le de compensateur de
charge de la terre rare vis-a-vis des entités BO4. Ceci est confirmé par la proportion élevée de
BO, (22% du bore total), détectée au sein du verre BAILa, qui présente une teneur en bore
comparable au verre B20TRO0, mais pour lequel les entités BO4 sont compensées par des ions
terres rares ou bien par des entités aluminium a coordinence élevee AlOg voire AlO:s.

D’autre part, on observe un décalage du déplacement chimique des entités BO3 et BO4 au fur
et & mesure que la teneur en lanthane augmente. D’apres la littérature, la valeur élevée du
déplacement chimique des unités BO3 visible sur le spectre du verre BAILa est due a la
contribution des unités BO3; contenant des NBO dans leur environnement local (métaborates
BOs et pyroborates BOs*) [17]. Avec Paugmentation de la teneur en terre rare et donc du
nombre de charges Na*, Ca** et TR*" au sein du réseau, ’augmentation continue de la valeur
du déplacement chimique du signal des espéeces BOj3 peut étre due a la présence de NBO dans
I’environnement des entités BO3, comme cela a déja été decrit au sein de composés boratés
cristallins (Figure 93) [22]. Le méme raisonnement peut s’appliquer pour expliquer
I’évolution du déplacement chimique des entités BO,4. Ainsi, la terre rare joue non seulement
un role de compensateur de charge aupres des entités BO,4, mais aussi un réle de modificateur
de réseau, en créant des atomes d’oxygeénes non pontants sur les entités BO3 voire BO, afin de
s'insérer dans le réseau.

186



o = ——————

-’-'IZE- Z-'I?! i-.'l1 21'.I 1I9 ‘-IEi "I." 1IF.. 1IE- 1I-i
P
Figure 93. Représentation schématique de I'évolution des déplacements chimiques des entités
BO5(T?), métaborates BOs™ (T2), pyroborates BOs* (T*) et orthoborates BOs* (T%) dans des

composés boratés cristallins [22].

I11.2.b. Proximité B/Na : REDOR {*Na}- 'B

Nous avons vu que la terre rare participe trés probablement a I’environnement des
unités BO,4. Nous avons voulu vérifier si les autres cations participaient eux aussi a cette
compensation. Pour ce faire, nous avons sondé la proximité entre les atomes de bore et de
sodium au sein du verre B20La4Na via la séquence REDOR {?**Na}-!!B et nous avons
comparé les résultats obtenus avec ceux d’ un verre de composition (en % molaires)
59,9Si0,-16,3B,03-18,3Na,0-3,8Al,03-1,7ZrO, (N.Pellerin), nomme SiBNa dans la suite,
pour lequel il est averé que les ions sodium sont présents en compensation de charge des
unités BO,4 (par rapport au modeéle de Bray). Dans ce composé, le bore est pour 46 % en
coordinence 3 et pour 54 % en coordinence 4 (Figure 94).

BO,

BO,

K 20 10 0 10
(pom)

Figure 94. Spectre !B MAS du verre SiBNa de composition 59,9Si0,-16,3B,03-18,3Na,O-
3,8Al,03-1,7Zr0O; (Bo=17,6 T, +=20 kHz).

Comme détaillé en annexe, la séquence REDOR {**Na}-''B permet de réintroduire le

couplage dipolaire 'B/**Na, considéré comme complétement moyenné par la rotation a

I'angle magique, a ’aide d’une série d'impulsions sur le noyau *Na. La
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Figure 95 montre 1’évolution de la grandeur AS/Sy en fonction du temps de réintroduction du
couplage dipolaire bore/sodium pour les verres B20La4Na (a) et SiBNa (b).
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Figure 95. Graphes REDOR mettant en évidence la réintroduction du couplage dipolaire
1B/2Na pour les verres (a) B20La4Na et (b) SiBNa (59,95i0,-16,3B,03-18,3Na,0-
3,8Al,05-1,7Zr0,). N représente le nombre de cycle de I'expérience et Tr la période de
rotation. L’expérience a été réalisee a un champ Bo=17,6 T et une vitesse de rotation =22
kHz.

Le profil de montée observe aux faibles temps de réintroduction du couplage dipolaire pour le
verre SiBNa présente une pente tres raide, indiquant la forte proximité des ions sodium avec
les entités bore, et plus particulierement avec les entites BOy, la courbe de ces entités étant
située au-dessus de celle des unités BOs;. Ces observations sont révélatrices de la
compensation de charge des entités BO4 par les ions Na*. Par comparaison, le profil de
montée observe pour le verre B20La4Na présente une allure tout a fait différente : la pente de
la courbe est beaucoup plus faible aux temps faibles de réintroduction du couplage dipolaire,
indiquant une proximité bien moindre entre les ions Na* et les entités bore. Ces observations
confirment les résultats acquis par RMN B MAS : le bore est principalement compensé par
la terre rare, les ions sodium ne sont pas dans son environnement proche en accord avec le fait

qu’ils ont pour role principal la compensation de I’aluminium 4.

111.3.  Environnement local du silicium : étude par RMN ?Si MAS

Comme vu dans le chapitre 4 (paragraphe 1.1 et 1.2), le déplacement chimique du
silicium #Si est sensible non seulement au nombre d'atomes d'oxygénes pontants et non
pontants présents dans la premiére sphére de coordination du silicium (désigné par la
terminologie SiO; Q), mais également a la nature de ses seconds voisins. La présence d’un
atome d'oxygéne non pontant, de méme que la présence d'un ion aluminium dans la sphére de
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coordination du silicium, provoque un décalage du signal vers les déplacements chimiques
moins négatifs, et une terminologie particuliére Q"ma a été définie, qui prend en compte a la
fois le nombre d’atomes d’oxygénes pontants (0<n<4) et le nombre de seconds voisins
aluminium du silicium (0<m<4) [14]. L'élément bore a également son influence, la présence
de bore BOj3 dans I'environnement local du silicium provoquant un tres léger shift du signal
vers les déplacements chimiques plus négatifs cette fois, tandis que celle d'un BO, le décale
vers les déplacements chimiques moins négatifs [23]. C’est la charge formelle portée par les
oxygenes présents dans la premiére sphére de coordination du silicium qui influe sur le
déplacement chimique. Ainsi, la présence d’un aluminium AlO, (de charge formelle -0,25 sur
I’oxygeéne) aura le méme type d’influence que la présence d’une entité BO4 (de méme charge
formelle sur I’oxygéne). La présence d’une entit¢é BOs; (de charge formelle neutre sur
I’oxygéne) n’a en revanche quasiment aucune influence sur le déplacement chimique du
silicium.

Le signal RMN 2°Si résulte donc des différentes contributions des unités Q", associées aux
seconds voisins du silicium et permet d’obtenir des informations sur la connectivité du réseau
[24]. Cependant, la grande diversité des seconds voisins presents dans le réseau (Si, B, Al, Na,
Ca, La) induit une superposition des nombreuses raies, provoquant un élargissement des
massifs et rendant trés délicate 1'identification et 1’estimation des proportions des différentes
unités Q" du signal du silicium. Dans la suite, nous ne proposerons qu'une description
qualitative des spectres obtenus.

Les spectres 2°Si MAS des différents verres étalons sont présentés Figure 96 et la position des

barycentres ainsi que la largeur a mi-hauteur de chacune des raies sont indiquees dans le
Tableau 44.
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Figure 96. Spectres 2°Si MAS des verres SiAlLa, B20La4Ca, B20La4Na, B20Lal4-(0NaCa) et

B20TRO, (Bo=11,6 T, »=10 kHz).Les gammes de déplacements chimiques Q", sont
représentées en haut.

largeur a
Verre Ocg (PPM) mi-hauteur
(ppm)
B20La14(ONaCa) 91,1 18,0
SiAlLa -97,1 23,0
B20La4Ca -98,2 26,5
B20La4Na -96,6 20,0
B20TRO -100,1 18,0

Tableau 44. Position du barycentre et largeur a mi-hauteur de la raie silicium pour chacun
des verres étalons étudiés. L erreur sur le déplacement chimique est estimé a + 0,5 ppm et
celle sur la largeur a mi-hauteur a = 1 ppm.

Selon le systéme considéré, les spectres RMN ?°Si MAS présentent des différences certaines.
Concernant la position du barycentre de chacune des raies, elle est située vers -97 ppm pour
les verres B20La4Ca, B20La4Na et SiAlLa. Celle-ci est largement décalée vers les
déplacements chimiques moins négatifs pour le verre B20Lal4-(0NaCa) (aux alentours de -91
ppm), tandis que le déplacement chimique du verre B20La0 est au contraire décalé vers les
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déplacements chimiques plus négatifs (-100 ppm environ), indiquant que la teneur en terre
rare, via ’exces de charges qu’elle engendre, joue un role important dans I’environnement du
silictum. D’autre part, la distribution de sites silicatés, indiquée par la largeur de raie, est
également trés différente entre les verres. Le verre B20La4Ca présente une forte distribution
de sites, avec la présence visible de deux types d’environnements (I'un a -93 ppm et ’autre
vers -100 ppm), de méme que les verres SiAlLa et B20La4Na, mais de fagon moins marquée
que pour le verre au calcium. La distribution de site des verres B20Lal4-(0ONaCa) et celle du
verre B20La0 sont quant a elles plus restreintes.

Le déplacement chimique moyen du verre B20Lal4-(ONaCa) et la largeur de raie modérée
reflétent la présence majoritaire d’entités Q°, avec un peu de Q* voire de Q? indiquant une
dépolymérisation du réseau, comme cela a déja pu étre remarqué dans des systemes
aluminosilicatés lors de laugmentation de la teneur en terre rare [ 25,26 ]. Cette
dépolymérisation se comprend par le fort excés de charges positives apportées par la terre rare
vis-a-vis de ’aluminium présent au sein du réseau (59 charges en excés contre 32 pour le
verre SiAlLa, voir Tableau 42), et est en accord avec le fait que le sodium est
préférentiellement présent dans I’environnement de 1’aluminium. La terre rare peut donc jouer
le r6le de modificateur de réseau en créant des atomes d’oxygeénes non pontants aupres des
entités silicatées. Par opposition, le déplacement chimique moyen observé dans le cas du verre
B20TRO indique la présence majoritaire d’entités Q* et donc un réseau plus polymérisé. La
encore, ce résultat est en accord avec le déficit de charges vis-a-vis de I’aluminium qui
monopolise les cations compensateurs. Par comparaison, le signal obtenu pour les verres
SiAlLa, B20La4Ca et B20La4Na s’¢tale sur I’ensemble de la gamme des Q* et des Q3. Ces
verres présentent donc une distribution d’entité polymérisées et dépolymérisées intermédiaire
par rapport aux verres B20TRO et B20Lal4-(0ONaCa).

I11.4. Environnement local de la terre rare : eétude par
spectroscopie d'absorption optique du néodyme

La RMN nous a permis de sonder I'environnement local des éléments constitutifs du
réseau tel que le silicium, le bore et l'aluminium. Cependant, la constante de couplage
quadripolaire du lanthane étant trés importante, il est trés difficile d'obtenir des informations
sur sa sphére de coordination via la technique de RMN ***La. Nous avons donc étudié
I'environnement de la terre rare par absorption optique du néodyme, puisque le lanthane ne
possede pas de spectre d'absorption (élément diamagnétique). Rappelons que seuls les verres
SiAINd, BAINd et 3B1Nd ont été sondés.
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Deux transitions sont principalement étudiées (déetail en Annexe 1, paragraphe 111.2):

= La transition “lopy>?Py1p, dont la position en énergie et la largeur & mi-hauteur nous
renseignent respectivement sur la covalence de la liaison Nd-O ainsi que sur la
distribution de sites de la terre rare (Figure 97 (a)).

= La transition *lon=>*Gap, *Gyp. dite hypersensible car son allure dépend trés fortement
des modifications dans I'environnement de la terre rare (Figure 97 (b)).

Les spectres d'absorption optique correspondant aux transitions *lop,>?P1 et lora>*Gsy2, "G
de I’ion Nd** ont été enregistrés pour les verres étalons SiAINd et BAINd afin de comparer
I'environnement de la terre rare dans un environnement silicaté et dans un environnement
boraté. L'environnement de la terre rare dans le verre BAINd (pour lequel la structure
métaborate seule ne peut entierement décrire le réseau), a été comparé avec celui du verre
3B,03-1Nd,03 (3B1Nd) décrit par une structure métaborate d'aprés la similitude des spectres
Raman avec ceux de cristaux de métaborate [27]. A titre de comparaison, les spectres
d’absorption optique du néodyme de verres silicates alcalins étudiés par 1.Bardez [1] sont
également présentés Figure 97.

La position en énergie ainsi que la largeur a mi-hauteur des spectres correspondant a la
transition *lo,~> Py, sont indiquées dans le Tableau 45.
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Figure 97. Spectres d'absorption optique du néodyme des verres (A) SiAINd, BAINd et 3B1Nd
et (B) SiNaNd1 et SiNaNd4 [1] pour les transitions () *lo;z 2*P1 et (b) *lo, 2*Gsp2,*Grp.
* . épaulements présents sur les flancs de plus faibles énergies de la transition hypersensible.

Nombre d'onde Largeur a mi-

verre (cm™) hauteur (cm™)
SiAINd 23257 148
BAINd 23277 142
3B1Nd 23277 144

Tableau 45. Position en nombre d’onde et largeur a mi-hauteur des bandes correspondant a
la transition *lo;, 2*P1, du néodyme pour les verres SiAINd, BAINd et 3B1Nd.

La position en énergie de la transition *lo,=>2P1 varie entre 23257 et 23277 cm™ selon le
type de réseau consideéré.

Les transitions “lg,>?P1/; des verres BAINd et 3B1Nd, trés similaires, indiquent que la
covalence des liaisons (Nd-O) est tres proche entre les deux systémes. La position en énergie
de la transition *lop,>2P1, du verre SiAINd est par contre plus faible indiquant que la
covalence de la liaison (Nd-O) est légérement plus élevée que dans le systeme boraté. La
covalence de cette liaison est en lien direct avec le role de la terre rare au sein du réseau
(compensation de charge ou création d’atomes d’oxygeénes non pontants) : dans les silicates
d’alcalins, ou la terre rare joue un role de modificateur de réseau, la position en énergie est de
23220 cm™ environ [1,28,29], tandis qu’au sein des trois verres étalons de cette étude la
position en énergie est plus élevée, comprise entre 23260 et 23280 cm™ environ, la terre rare
joue a la fois un réle de compensateur de charge et de modificateur de réseau. Cependant,
I’absence de connaissances sur I’influence de la nature du réseau (boraté ou silicaté) sur la

covalence de la liaison (Nd-O) ne permet pas d’aller plus loin dans I’interprétation.
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De méme, la largeur a mi-hauteur relevée pour chacun de ces systémes apparait plus large que
dans les systémes silicates alcalins (A=110-120 cm™ environ), indiquant une distribution de
sites du néodyme plus large dans ces environnements, en accord avec le réle structural
complexe de la terre rare de compensateur de charge et de modificateur de réseau.

Les résultats d’absorption optique sont donc parfaitement cohérents avec les résultats obtenus
par RMN et confirment les différents rdles structuraux joués par la terre rare

Concernant la transition hypersensible *lo,>*Gs2,“G7, son allure n'évolue pas entre les
différents verres étalons considérés et aucun épaulement n'est visible sur les flancs de plus
basses énergies des deux bandes principales, contrairement aux verres peralcalins pour
lesquels des épaulements étaient observés (Figure 97 B-(b)). D'apres la littérature, la présence
de tels €épaulements est généralement attribuée a la présence d’atomes d’oxygenes non
pontants dans I'environnement du néodyme [30].

Cependant, les travaux réalisés sur des verres binaires silicates alcalins montrent que
I’intensité de ces épaulements diminue fortement & mesure que la force de champ de I'ion
modificateur augmente [31]. Ces épaulements vont méme jusqu'a disparaitre lors de
laugmentation de la teneur en terre rare dans le réseau peralcalin de verres
aluminoborosilicatés [28]. Il en est de méme lors de la substitution des ions sodium par les
ions calcium dans un réseau peralcalin [29]. Les épaulements observés pour cette transition
pourraient alors étre le signe de la présence d'ions alcalins dans I'environnement de la terre
rare. D'aprées ces considérations, I'absence de ces epaulements dans notre cas peut a la fois étre
due a la contrainte dans I’environnement de la terre rare et a la force de champ de ces ions,
mais ne permet pas d’exclure I’hypothese que la terre rare puisse également jouer un réle de
modificateur de réseau et présenter des atomes d’oxygénes non pontants dans son
environnement.

IV. CONCLUSION

Les résultats RMN obtenus ont montré la présence majoritaire de SiO, Q°, BOs et
AlO, au sein du réseau peralumineux des verres étalons issus de la composition de base
B20La4. L’étude de ces verres €talons a permis de mettre en évidence la compensation de
charge préférentielle de 1’aluminium AlO4 par les ions sodium (et calcium dans une moindre
mesure si présents dans le réseau). En ’absence de terre rare, ces derniers ne sont cependant
pas présents en quantité suffisante pour compenser tout ’aluminium sous forme AlO4 et
I’aluminium peut changer de coordinence afin d’assurer son environnement. En présence de
terre rare dans le réseau, celle-ci peut assurer la compensation de charge nécessaire aupres des
entités AlO, et la teneur en AlOs et AlOg diminue. Cependant, la terre rare présente d’autres
réles structuraux au sein du réseau. Notamment, en présence de bore, la terre rare est

préférentiellement délocalisée dans I’environnement du bore pour assurer la transformation
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des entités BO3; en BO,. De plus, en présence d’un fort excés de charges apportées par la terre
rare, cette derniére peut également entrainer une dépolymérisation du réseau en formant des
NBO dans I’environnement des entités SiO4 et BO3 (voire BO,4 et AlO4) au méme titre que les
ions alcalins au sein d’un réseau borosilicaté. La terre rare joue donc un fort role de
modificateur de réseau, a la fois en compensateur de charge et créateur d’atomes d’oxygenes
non pontants, tandis que les ions sodium et calcium assurent en priorité la compensation de

charge de ’aluminium au sein du réseau.
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Chapitre 6

Etude structurale des verres peralumineux
simplifiés

Nous avons vu, au cours de I’¢tude de la microstructure des verres simplifiés (voir

chapitre 3) que les matrices peralumineuses étaient homogénes sur une tres large gamme de
composition, notamment vis-a-vis de ’augmentation du rapport [B,O3]/[SIO;] et de la teneur
en TR,03. Ce chapitre a pour but d’apporter des éléments de compréhension sur la structure
des verres peralumineux obtenus apres coulée sur plaque, afin de relier ces aspects structuraux
a nos observations microstructurales, notamment concernant la faible tendance a la
dévitrification de nos verres. Il sera particulierement intéressant de déterminer le réle
structural de la terre rare au sein du réseau. En effet, d'apres I'étude bibliographique réalisée
(cf chapitre 4), si I'influence d'un ajout de terre rare a été beaucoup étudiée dans des systémes
aluminosilicatés, aluminoborates, ou borosilicatés peralcalins, le réle structural de la terre rare
n'a que tres peu été étudié dans des verres borosilicatés peralumineux.
Par ailleurs, a tres fortes teneurs en terres rares (10% molaires TR,O03), des phénomeénes de
séparation de phase ont été observés a 1’échelle du MET (environ 50 nm), notamment pour
TR=Nd. En s’appuyant sur les premiers éléments apportés par I’étude microstructurale, une
suspicion de separation de phase entre une phase enrichie en B/TR et une phase enrichie en Si
est proposée. Il sera donc trés intéressant, au travers de 1’étude structurale, d’approfondir
notre connaissance sur ce verre a 10% mol TR,O03, d’étudier la mixité entre les éléments Si,
Al, B du réseau, et de la comparer a celle d’un verre présentant une teneur en terre rare
beaucoup plus « réaliste » par rapport a ’application visée (a 4% molaires TR,03), averé
homogeéne. Rappelons également que 1’étude microstructurale a montré des différences de
comportement entre le néodyme et le lanthane, avec une tendance a la séparation de phase et a
la cristallisation beaucoup moins marquée dans le cas du lanthane.

Ce chapitre s’articule donc autour de deux axes. Dans un premier axe, il s’agira de
déterminer le role structural de la terre rare a travers 1’étude d’une augmentation du rapport
[B203)/[SiO2] au sein des verres de la série BxTR4 et d’une augmentation de la teneur en terre
rare sur la structure du réseau vitreux au travers des séries B14TRx et B20TRx (2,3<x<10).
Cette partie se base sur I’é¢tude de I’environnement local des éléments constitutifs du réseau,
que ce soit par RMN #’Al, *B, ?Si MAS ou par absorption optique du néodyme.

Dans un second axe, il s’agira d’affiner notre compréhension de la structure du réseau en
déterminant les connectivités existantes entre les éléments Si, B, Al et Na a travers des
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expériences RMN de corrélation, en comparant les verres de la série B14 contenant 4 et 10%
molaires La,0s.

l. EFFET DU PARAMAGNETISME DU NEODYME

Dans nos séries de verres simplifiés, le néodyme a d'abord été choisi comme terre rare

afin de simuler les produits de fission et actinides mineurs présents dans les verres complexes.
En effet, cette terre rare est la plus abondante dans le spectre de la solution de produits de
fission, et elle permet également d'exacerber la tendance a la séparation de phase et a la
cristallisation au sein des verres.
Dans un premier temps, les spectres RMN ont donc été enregistrés sur les verres au néodyme.
Cependant, le fait que cet élément soit paramagnétique a une forte influence sur les signaux
RMN, et notamment sur leur résolution. La Figure 98 présente les spectres Al MAS des
verres B14Nd4 et Bl4La4 contenant 4 % molaires respectivement de néodyme
(paramagnétique) ou de lanthane (diamagnetique). Pour chacun des verres, le spectre global
est representé (de -2000 a 2000 ppm), faisant apparaitre un peigne de bandes de rotation, ainsi
que la transition centrale <-1/2;1/2> (de -80 a 160 ppm) pour l'ensemble des sites de
aluminium.

(@) A (b)

| 2000 1000 [ 1000 00 | | 2000 " " Sy Ven
(ppm)

160 140 120 100 80 60 40 20 0 -20 -40 -60 -80 160 140 120 100 80 60 40 20 0 -20 40 -80 -80
{pem) (ppm)

Figure 98. Spectres RMN %’Al MAS des verres (a) B14Nd4 et (b) Bl4La4 (Bo=17,6 T,
11=30 kHz)).

Pour les deux verres, les formes de raies sont caractéristiques de I’aluminium dans un
environnement amorphe. Cependant, la présence d’un élément paramagnétique (Nd) a
proximité de I’aluminium donne lieu a un élargissement global du signal. Il est également
possible que certains sites de 1’aluminium ne soient plus détectables car trop élargis. Le

spectre obtenu n’est alors plus quantitatif et on perd nettement en résolution. Il n’est donc pas
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possible de quantifier la contribution des différentes espéces présentes lors de I’augmentation
de la teneur en terres rares dans nos verres. Par comparaison, le signal obtenu pour le méme
verre mais pour lequel le néodyme a été remplacé par le lanthane (terre rare diamagnétique)
présente une bien meilleure résolution et indique trois épaulements situés a environ 55, 35 et 0
ppm. Dans ce cas, la quantification des différentes especes aluminates devient possible.
D’autre part, des expériences RMN de corrélation reposant sur le transfert de polarisation
entre deux systémes de spins ont été réalisees (cf paragraphe Ill). Or, en présence d’un
¢lément paramagnétique, le spin de 1’électron non apparié du centre paramagnétique interagit
avec le spin nucléaire de I’aluminium a proximité. Ceci entraine la relaxation rapide de
I’aimantation nucléaire de ’aluminium, et les temps de relaxation spin-spin T2 deviennent
extrémement courts. Le temps de transfert nécessaire pour réaliser les expériences de
corrélation est alors tres court : dans le meilleur des cas, il augmente notablement le temps
nécessaire pour acquérir les spectres, dans le pire, il rend ce type d’expériences inefficaces.
Afin d'éviter les inconvenients cités par la présence d'un élément paramagnétique, les spectres
RMN ont dans la suite éte réalisés sur les séries de verres au lanthane (voir chapitre 3). Les
échantillons avec les deux terres rares ont été systématiquement comparés lors de I’étude
microstructurale et n’ont montré de différence vis-a-vis du comportement en dévitrification
des verres coulés sur plaque qu’a 10 % molaires TR,Os.

II. INFLUENCE DU RAPPORT [B,03)/[SiO,] SUR LA
STRUCTURE DU RESEAU VITREUX: ETUDE DE LA
SERIE BXTR4.

Nous allons dans un premier temps €tudier 1’influence d’une augmentation du rapport
[B203])/[SIO;] sur la structure du réseau vitreux des verres peralumineux coulés sur plague de
la série BXTR4. Pour rappel, ce rapport augmente de 0,13 a 0,40 pour une teneur en terre rare
fixe a 4 % molaires et un rapport Rp a 0,38. Au vu de I'étude macroscopique réalisée a la fois
sur les verres au lanthane et au néodyme (voir chapitre 3), les deux terres rares semblent
présenter le méme comportement vis-a-vis de la microstructure du verre. On considere donc
que les informations obtenues sur les verres au lanthane sont transposables aux verres au
néodyme. L’environnement local de ’aluminium, du bore, et du silicium présents dans le
réseau vitreux a été sondé par RMN, tandis que I’environnement de la terre rare a été étudié

par absorption optique du néodyme.
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11.1. Environnement local de aluminium : étude par RMN Al
MAS et MQMAS

La Figure 99 montre la transition centrale <-1/2;1/2> des spectres RMN 2’ Al MAS des verres
B8La4, Bl4La4 et B20La4. Elle est constituée d'un massif principal centré sur 55 ppm
environ attribué a la présence d’AlO4 dans le réseau, et de deux épaulements situés dans la
gamme de déplacement chimique des entités AlOs et AlOg [1]).

AlO,

\  AlO;

AlOg

140 120 100 80 60 40 20 0  -20 -40
(ppm)

Figure 99. Spectres RMN %Al MAS des verres B8La4, B14La4, B20La4 de la série & rapport
[B203]/[SiO;] variable ((Bo=17,6 T, +=30 kHz).

L'allure large et asymétrique des spectres est caracteristique de I'existence d'une distribution a
la fois de déplacement chimique isotrope et d'interaction quadripolaire. Afin de pouvoir
distinguer les différentes contributions présentes pour le signal des entités AlO,4, des
expériences MQMAS ont été réalisées pour chacun des verres, dont les spectres sont
représentes Figure 100.
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Figure 100. Spectres RMN 2’Al MQMAS expérimentaux (en couleur) et simulés (tracé violet)
des verres B8La4, B14La4 et B20La4 coulés sur plaque (Bo=17,6 T, 1+=30 kHz).

Sur ces spectres, on distingue clairement la contribution principale due aux entités AlQOy,,
présentant une distribution de déplacement chimique (le long de la diagonale), et d’interaction
quadripolaire. Les espéces en coordinence 5 et 6 sont quant a elles quasi inexistantes (hormis
pour le verre B20La4 pour lequel un massif attribué a I'AlOs est visible dd a une durée
d’acquisition plus longue), ce qui s'explique par la faible teneur en AlOs et AlOg du réseau,
combinée a la moindre sensibilité de cette technique. Seule la contribution du signal des AlO,
a donc été simulée sur les spectres MQMAS, en utilisant le modéle « Czsimple » du logiciel
dmfit [2], qui introduit une distribution de gradient de champ électrique [3,4] et de
déplacement chimique. Les paramétres RMN de déplacement chimique, constante de
couplage quadripolaire et distribution de déplacement chimique associés a la contribution des
entites AlO4 (8iso(AlO4), Co(AlO4), ACS(AIO,) respectivement) ont ensuite servis de valeurs
initiales pour la simulation du signal AlIO, sur les spectres MAS correspondants. Les
contributions des espéces AlOs et AlOg ont été simulées a partir des valeurs déterminées pour
les espéces AlO4, en fixant les valeurs de Cq et ACS. Une description quantitative des
différentes contributions des especes aluminates a ainsi pu étre proposée. La proportion de
sites AlO,4 est corrigée de la contribution liée a la bande de rotation n=0 des transitions
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externes. Un exemple de deconvolution du spectre correspondant au verre B20La4 est
présenté sur la Figure 101, et les parametres RMN issus de la simulation des spectres MAS

sont répertoriés dans le Tableau 46 pour chacun des verres de la série étudiée.

AIO,
f \
AIO,
AIO,
*
120 100 80 60 40 20 0
(ppm)

146

Figure 101. Simulation des différentes contributions AlO4, AlOs, et AlOg présentes sur le
spectre Al MAS du verre B20La4. * : bande de rotation.

Verre AlO,4 AlOs AlOg

% Co(MH % O Ca(MHz) | % & Co(MH

0 (ppm) Q( Z) (ppm) 0 Oiso (ppm) Q( Z) 0 |so(ppm) Q( Z)
B8Lad |94 61,5 6,9 12,2 5 35,0 6,8 1 6,0 6,4
Bl4Lad4 |92 61,2 6,9 12,2 7 35,0 7,0 1 6,0 6,4
B20La4 |91 61,2 7,0 12,2 7 33,8 6,8 2 6,0 6,4

Tableau 46. Paramétres RMN issus de la simulation des spectres ’Al MAS et estimation de la
proportion des différentes especes. Les erreurs sur ds, et ACS sont estimées a + 0,5 ppm, sur

Coa+0,5MHz et a+ 1% sur les proportions relatives des différentes espéces.

Ainsi, le réseau peralumineux apparait majoritairement composé d'aluminium en coordinence
tétraédrique, mais également d’une faible proportion d’espéces a coordinence élevée,
principalement de l'aluminium AIlOs, dont la teneur a été estimée entre 5 et 7 % de
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l'aluminium total et d’une faible proportion d’AlOg, entre 1 et 2 % environ, de l'ordre de la
limite de détection.

D’aprées notre étude des verres étalons, la nature des compensateurs de charges présents au
sein du réseau a une forte influence sur la valeur de la constante de couplage quadripolaire
Cq (AlO4). Dans cette serie, le nombre de compensateurs de charges disponibles est constant
(les teneurs en Na,O, CaO, La,03 étant constantes), et seule la nature des ions compensateurs
de charges devrait influer sur I’environnement de I’aluminium. Ci-dessous, le Tableau 47
présente les calculs, réalisés sur le méme modele que ceux effectués pour les verres étalons
(cf chapitre 5), du nombre de charges apportées par les ions modificateurs disponibles au sein
du réseau pour compenser I’aluminium AlO4. Rappelons que ces calculs élémentaires de
charges sont proposés a partir de la composition nominale du verre et des résultats RMN Al
et que les valeurs calculées n’ont aucun sens physique en valeur absolue. Comme pour
I’étude des verres étalons, nous utiliserons ce type de calculs comme un outil pour décrire les
structures, mémes si la réalité physique des environnements est beaucoup plus complexe
qu’un simple bilan des charges.

1 2 3 4 5
Défaut de
charges par Excés de
Nombre de Nombre de rapport a AlO, Nombre de charges par

Verres charges Na" + charges AlO, a en ne charges totales rapport a AlO,

ca* compenser considérant  Na‘+Ca”+TR® en considérant

que Na* et/ou Na‘+Ca”+TR*

ca”

BSLa4 20 30 -9 45 15
B14La4 20 30 -9 45 15
B20La4 20 30 -9 45 15

Tableau 47. Calcul élémentaire du nombre de charges apportées par les ions modificateurs
(colonne 1 et 4) par rapport au nombre de charges AlO,” a compenser au sein des verres de
la série BxLa4 (colonne 2). Les ions modificateurs pris en compte sont soit Na* et Ca**
(colonne 1) soit Na*, Ca?" et TR®* (colonne 4).

Les valeurs de Cq(AlO,4) sont de 1’ordre de 7 MHz pour les trois verres B8La4, B14La4 et
B20La4. Cette valeur est intermédiaire entre celles obtenues pour les verres étalons
B20Lal4-(0NaCa) (Cq (AlO4) =8 MHz) et B20La4Na (Cq (AlO4) =6 MHz) (cf chapitre 5,
paragraphe III.1.a) et semble indiquer que 1’aluminium AlO,4 est majoritairement compensé
par des ions sodium et certainement dans une moindre mesure par des ions calcium. Etant
donné le déficit de charges des ions sodium et calcium présents par rapport a I’aluminium
(Tableau 47, colonne n°3), et au vu de ’exces de charges présent dans le réseau en prenant en
compte les charges apportées par la terre rare (Tableau 47, colonne n°5), la terre rare peut trés
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probablement pallier ce déficit en assurant elle aussi la compensation de charge d’une partie
de ’aluminium AlO,.

On observe par ailleurs que la teneur en AlOs augmente légérement de 5 a 7 % lorsque le
rapport [B203]/[SiO;] augmente. Nous avions montré sur les verres étalons que 1’aluminium
change de coordinence lorsque la teneur en compensateurs de charge diminue dans son
environnement.

Notons que ’environnement de 1’aluminium reste globalement trés stable vis-a-vis de la large
augmentation de la teneur en bore au détriment du silicium, en accord avec le nombre
constant de charge disponibles pour compenser la charge de I’aluminium AlQO,.

11.2. Environnement local du bore : étude par RMN B MAS

La spéciation du bore, élément formateur du réseau, a été déterminée par RMN 'B
MAS. Les spectres correspondants des verres de la série a rapport [B,0O3]/[SiO] variable sont
présentés Figure 102 et mettent en évidence la présence d’entités BO3; et BO, au sein du
réseau, qui se distinguent par leurs déplacements chimiques situés entre 5 et 20 ppm pour les
atomes de bores tricoordonnés BOs, et autour de O ppm pour les unités tétraédriques BO, [5,6].
Sur ces spectres, il apparait que le réseau est majoritairement composé d'unités BOs3, ainsi que
d'une faible proportion d'unités BO,. Les spectres eévoluent peu en fonction du rapport
[B.03)/[SiO2], seule une augmentation relative de la teneur en BO, est observeée.

BO,
BO, _B20La4
B14la4
BSLad
40 30 20 10 0 -10 20

(ppm)

Figure 102. Spectres RMN B MAS des verres B8La4, B14La4 et B20La4 (By=19,9 T, =20
kHz). Les spectres sont normalisés sur le pic le plus intense (BO3).
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Les spectres ont été acquis a champ fort (Bo=19,9 T) pour minimiser I’effet de I’interaction
quadripolaire et gagner en résolution. De ce fait les formes de raies sont quasi gaussiennes. Le
signal des entités BO,, tres symétriques est fin et bien résolu, par contre la largeur de raie du
signal des BO3 peut masquer I’existence de différentes espéces. Afin de voir si plusieurs
espéces différentes contribuent au signal des BO3, deux expériences complémentaires ont été
réalisées pour le verre B14La4 : un spectre *'B MAS a champ plus faible (Bo=7 T) (Figure
103) et un spectre B MQMAS & B;=17,6 T (Figure 104).

BO,

40 30 20 10 0 10 -20 -30 40 -850
(ppm)

Figure 103. Spectre 'B MAS du verre Bl4La4 (Bo=7 T, n=12 kHz).

Le spectre B MAS présente les contributions superposées des sites BO3 et BO,. Si le signal
des BO, est toujours gausso-lorentzien et la forme de raie des entités BO3est caractéristique

de I’interaction quadripolaire de second ordre.

Le spectre MQMAS est composé d'une large contribution correspondant aux entités BOs,
ainsi que d'une contribution plus faible attribuée aux entités BO4. L’étendue du signal des
entités BO;3 le long de la diagonale révéle une forte distribution de déplacement chimique,
tandis que I’ensemble du signal semble relever de la méme constante quadripolaire.
Cependant, la forme de cette tache ne permet pas de statuer clairement sur le nombre de sites
présents. La forme du signal des entités BO, montre quant a elle une légére distribution de
déplacement chimique et wune trés faible constante de couplage quadripolaire
(Cq <0,2-0,5 MHz).
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Figure 104. Spectres RMN 'B MQMAS expérimentaux (en couleur) et simulés (en violet) du

verre Bl4La4 (Bo=17,6 T, =33 kHz) (a) en prenant en compte une seule contribution des

entités BO3 (cas 1) et (b) en considérant deux contributions des entités BO3 (cas 2).

Nous avons tenté de simuler ’ensemble des spectres avec le méme jeu de parametres,
imposant ainsi de fortes contraintes a la déconvolution. Le signal des BO,a été simulé par une
forme gausso-lorentzienne alors que la simulation de la composante BO3 a été realisée en
utilisant le modele "amorphous™ du programme dmfit [2], qui introduit un élargissement de
type gaussien pour le déplacement chimique et la constante de couplage quadripolaire. Deux
cas ont été distingués (Figure 104, puis Figure 105 et Figure 106), un cas ne prenant en
compte qu'un seul type de site BO3 dans le réseau (cas 1) et un second cas prenant en compte
la présence de deux sites (cas 2) (Figure 104). Les parametres diso, Co et m ont ainsi été
déterminés pour les entites BO3 et BOy4, et sont présentés dans le Tableau 48 en distinguant les
deux cas.
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Cas 1 : une seule contribution des entités BO3

\‘.— ,\l BOS
/ | Bo,
BO, —> - / -
‘—-'—v—ﬁ/— __ e SN~ | —»J EESE—
40 30 20 10 0 10 20 230 40 50 40 30 20 10 0
(ppm)

(ppm)
Figure 105. Spectres *B MAS expérimentaux (en bleu) et simulés (en rouge) du verre B14La4
realisés a (a) 7 T et (b) 19,9 T. Les différentes contributions des espéces BO3; et BO,4 sont
indiquées en ne prenant en compte qu’une seule contribution pour simuler la raie des entités
BO:s.

= Cas 2 : au moins deux contributions des entités BO3

(a)

& (b) A
J\ " :\

‘. BOJ(2) | |
\ If\ |

| £ L BO,)
| — <7 BO4(2)

\

\\\ \ /\
Z —t S ),

40 30 20 10 0__10 20 30 20 50 40 0
{ppm)

20 10 0 ET R
(ppm)

Figure 106. Spectres *B MAS expérimentaux (en bleu) et simulés (en rouge) du verre B14La4
realisés a (a) 7 T et (b) 19,9 T. Les différentes contributions des espéces BO3; et BO,4 sont

indiquées en prenant en compte deux contributions BO3(1) et BO3(2) pour simuler la raie des
entités BOs.
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% iso (PPM)  Co(MHz) n ACS (ppm)
BO; 92 17,30 2,60 0,20 4,5
Cas1
BO, 8 1,19 0,2-0,5 0 0
BO,(1) 42 15,70 2,75 0,20 3,5
Cas?2 BO;(2) 50 18,30 2,60 0,25 3,0
BO, 8 1,19 0,2-0,5 0 0

Tableau 48. Paramétres RMN correspondant aux entités BO3 et BO, issus de la simulation
du spectre *B MAS (7 T) du verre B14La4 en simulant la contribution des entités BO; soit
par un seul site BO3 (cas 1) soit par deux sites BO3 (cas 2) au sein du réseau.

Les deux cas donnent des simulations satisfaisantes :
- dans le cas 1, le deplacement chimique des entités BO3 est estimé a 17 ppm environ.
- dans le cas 2, les deux entités BO3 ont quasiment les mémes paramétres quadripolaires
(Cq, m) et ne se distinguent que par leur déplacement chimique vers 16 et 18 ppm. La
proportion de chaque espece est proche de 50/50.

A ce stade de I’étude, il est difficile de statuer sur la présence d’une ou de plusieurs
contributions BO3 au sein du réseau vitreux. Plusieurs sites BO3; ont été decrits a travers la
littérature suivant la composition du verre pour des systemes borosilicatés ou boratés. Les
données existantes sur les systemes borosilicatés rendent principalement compte des
différentes entités BOjz existantes lorsque le modele de Dell et Bray est applicable.
Lorsqu'aucun atome d’oxygeénes non pontants n'est attendu sur le bore (a faible teneur en ions
modificateurs), on distingue les entités BO3z "ring”, regroupées en anneaux boroxols, des
entités BO3; "non ring™ intégrées dans le réseau silicaté par au moins une liaison chimique
avec un Td SiO4[5,7]. A plus forte teneur en ions modificateurs, des atomes d’oxygénes non
pontants se forment sur les entités BO3 et on parle alors de BO3 symétriques (présence de 0 ou
trois atomes d’oxygenes non pontants) et asymétriques (présence d'un ou deux atome(s)
d’oxygénes non pontants) [6,8,9,10]. A titre d'exemple, les parametres RMN d'unités BO3
décrites dans la littérature pour les systemes borosilicatés, boratés et aluminoboratés sont
répertoriés dans le Tableau 49.
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BO3 Systeme Siso (PPM) Cqo (MHz) etaQ
‘ 17,3-17,5° 2,65° 0,2°
ring
17,8° 2,6° 0,2°
Borosilicates
12,9-14,4° 2,55° 0,2°
non ring . . .
15 2,55 0,2
Borosilicates 17¢ 2,5° 0°
symétrique J J J
Borates de sodium 18,5-18,7 2,5 0,2
Borosilicates 14° 2,7° 0,5°
asymétrique p p p
Borates de sodium 16,3-20,8 2,5-2,6 0,5-0,7
Aluminoborates de
Non renseigné sodium 17,3-17,7¢ 2,63-2,71¢ 0-0,28°
(0,4<Rp <0,5)

Tableau 49. Tableau répertoriant les différents parametres RMN des unités BO3 rencontrees
dans les systemes borosilicatés, et boratés selon (a) Du et al [8], (b) Angeli et al. [9], (c)
Bunker et Tallant [5], (d) Stebbins et al. [10] et (e) Ziichner et al. [11].

Le Tableau 49 montre bien que les parametres RMN correspondants aux différentes unités
BO3 sont trés proches (Cq toujours voisins de 2,5 MHz et gamme de déplacements chimiques
qui differe de 5 ppm). Ceci explique la forme du signal MQMAS et rend tres difficile la
distinction des entités bore au sein des réseaux boratés et borosilicatés. Dans la suite de
I’¢tude, nous avons donc pris le parti de ne considérer qu’une seule contribution des entités
BO3 lors de la simulation des spectres RMN de chaque verre, rendant compte d’une
distribution continue d’environnements.

> Proportions des especes BO3z et BOy

Les déplacements chimiques et teneurs relatives des différentes unités issus des simulations
sont présentés dans le Tableau 50.
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Verre %BO; %BO, 5(BOs) 5(BOa)

(ppm) (ppm)
B8La4 94 6 17,4 1,1
B14La4 93 7 17,5 1,2
B20La4 92 8 17,5 1,3

Tableau 50. Proportions relatives et déplacements chimiques des unités BOs; et BO,
présentes dans le réseau des verres B8La4, B14La4 et B20La4, déterminées par simulation
des raies des spectres RMN B MAS. L erreur sur le pourcentage des différentes espéces est
estimée & + 0,5 % et celle sur le déplacement chimique & £+ 0,5 ppm.

Le déplacement chimique des deux espéces BO3; et BO,4 ne varie pas, la nature des entités ne
semble donc pas changer. Le bore est trés majoritairement tricoordiné mais on observe une
légere augmentation de la teneur en BO, de 6 a 8 % du bore total avec le rapport
[B203]/[SIO].

Les proportions relatives des différentes unités bore sont tres différentes comparées aux verres
peralcalins du systéme borosilicaté SiO,-B,03-Al,03-Na,0-Ca0O-ZrO,-TR,03 étudiés par
I.Bardez et A.Quintas [12,13], pour lesquels la teneur en BO, était comprise de I’ordre de
40% du bore total (variant avec la composition). Cette différence s’explique par la faible
teneur en ions alcalins et alcalino-terreux présente dans notre domaine de composition (verres
de nature peralumineuse), peu favorable a la transformation des unités BO3 en BO,. De plus,
d'aprées la littérature, en presence d'une forte teneur en aluminium, comme c'est le cas ici, la
formation de tétraédres AlO, se produit préférentiellement a celle de BOy, les liaisons inter-
tétraédriques Al(4)-O-B(4) n'étant énergétiquement pas favorisées par rapport aux liaisons
Al(4)-0-B(3) [14,15].

Par ailleurs, la légére augmentation de la teneur en BO4 a mesure que le silicium est substitué
par du bore est sans doute a mettre en parallele avec la légere augmentation de la teneur en
AlOs remarquée lors de I’étude de I’environnement local de I’aluminium (paragraphe I1.1). En
effet, la formation de BO, implique une délocalisation d'une petite partie des ions
compensateurs de charge dans I'environnement local du bore. Nous avons montré que les ions
sodium (et calcium) étaient présents en priorité dans I’environnement local de 1’aluminium.
En présence d’une augmentation de la teneur en bore dans le réseau, une partie des ions terres
rares pourrait étre délocalisée dans I’environnement du bore afin de former des entités BOy,
comme cela a pu étre remarqué lors de 1’étude des verres étalons ne contenant que la terre rare
comme cation modificateur au sein du réseau (verres B20Lal4-(ONaCa) et BAlLa,
voir chapitre 5, paragraphe Ill.1.b). Cependant, ces évolutions restent mineures, et
I’environnement du bore est globalement stable compte tenu de la large augmentation de la
teneur en bore lorsque le rapport [B,O3]/[SiO2] augmente.
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11.3. Environnement local du silicium : étude par RMN *°Si MAS

L'évolution de I’environnement local du silicium avec l'augmentation du rapport
B,03/SiO;, est présentée & travers les spectres RMN 2°Si MAS (Figure 107). La position du
barycentre ainsi que la largeur a mi-hauteur des raies ont été déterminées pour chaque
échantillon et sont récapitulées dans le Tableau 51.

B20La4
N N

Bl4lLa4

40 -50 80 -70 -80 -90 -100 -110 -120 -130 -140
(ppm)

Figure 107. Spectres RMN 2°Si MAS des verres B8La4, B14La4 et B20La4 (Bo=9,4 T, =10
kHz). Les gammes de déplacements chimiques correspondant aux unités Q"mean (2<n<4) sont
représentées en haut des spectres.

Largeur a mi-
Verre Ocg (ppm) hauteur
(ppm)
BSLa4 -95,6 18,5
Bl4La4 -96,3 20,0
B20La4 -96,5 20,0

Tableau 51. Position du barycentre et largeur a mi-hauteur de la raie du silicium des spectres
29Si MAS des verres B8La4CP, B14La4CP et B20La4 CP. L’erreur sur le déplacement
chimique est estimé a + 0,5 ppm et celle sur la largeur a mi-hauteur a £ 0,5 ppm.

Sur cette figure, les spectres RMN MAS ?°Si des verres B8La4, B14La4 et B20La4 présentent
tous une allure similaire, sous la forme de massifs larges et symétriques centrés a -96 ppm
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environ et de largeur stable avec 1’augmentation du rapport [B203]/[SiO;]. D’aprés les tables
de déplacements chimiques prenant en compte la présence d'aluminium comme seconds
voisins du silicium (cf chapitre 4, paragraphe 1.2.a), le maximum de ces pics se situerait dans
la gamme de déplacement chimique des unités polymérisées Q*an, ce qui est en accord avec
le calcul du ratio [Si]/[Al] qui diminue de 1,9 & 1,5. Cependant, la présence d'autres unités
faisant intervenir d'autres voisins aluminium, bore et/ou des NBO (Q*y, et Q°) est également
probable au vu de la tres large gamme de déplacements chimiques, s'étendant de -80 a -120
ppm environ.

En se basant sur le calcul du nombre de charges disponibles au sein du réseau pour compenser
I’aluminium AlO4, on remarque qu’en prenant en compte la terre rare, le nombre de charges
totales dans le réseau est en excés par rapport a I’aluminium (voir Tableau 47). Ceci indique
que la terre rare est probablement capable de jouer un r6le de modificateur de réseau en créant
des atomes d’oxygenes non pontants aupres des entités silicatées.

D’autre part, au vu du ratio [Si]/[Al] qui diminue de 1,9 a 1,5 avec "augmentation du rapport
[B203])/[SiO;] de 0,13 & 0,40, on peut considérer que le silicium contient en moyenne entre
deux et trois voisins aluminium dans sa seconde sphere de coordination. Il est a noter que les
especes aluminium a considérer dans I’environnement du silicium peuvent étre aussi bien des
entités AlO,4 que des entités AlOs, comme cela sera vu dans la suite (voir paragraphe 111.1.b).
De plus, ’augmentation de la teneur en BO4 avec le rapport [B,O3]/[SiO;] pourrait se traduire
par un décalage du deplacement chimique du silicium vers des valeurs moins négatives.
Toutefois, ’augmentation n’étant que de 2 %, I’effet est négligeable. On observe plutdt un
trés léger décalage du déplacement chimique vers les déplacements chimiques plus négatifs,
laissant penser a une légére repolymerisation du réseau. Les entités BO, nécessitant une
compensation de charge, I’augmentation de la teneur en BO4 pourrait également se traduire
par une délocalisation des modificateurs de I’environnement du silicium vers 1’environnement
du bore, entrainant une légére repolymérisation du réseau. La terre rare pourrait jouer un réle
privilégié dans ce cadre.

Ces variations sont toutefois tres faibles et on retiendra que I’environnement local du silicium
semble relativement stable vis-a-vis de I’augmentation du rapport [B,03]/[SiO;], au méme

titre que I’environnement de I’aluminium ou du bore.

I1.4. Environnement de la terre rare: étude par spectroscopie
d'absorption optique du néodyme

L'environnement de la terre rare a été étudié par absorption optique du néodyme, a travers
la transition “lo;>2P1,. La position en énergie et la largeur & mi-hauteur du signal nous
renseignent respectivement sur la covalence de la liaison Nd-O ainsi que sur la distribution de

sites de la terre rare (Figure 108). La transition *lo;=>*Gap, 2Gyp (dite hypersensible car son
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allure depend trés fortement des modifications dans I'environnement de la terre rare) a
également été étudiée (Figure 109).

> Etude de la transition *lop>?Py

La position en énergie ainsi que la largeur a mi-hauteur des spectres correspondant a la
transition *lo,~> P12 sont indiquées dans le Tableau 52.

Absorbance (au)
0.16
a 0% 4
@ _ (b)
0.12 E A
&
wan
B20Nd4 -
B14Nd4 2
WD n%
B8Nd4
Y — 120 ; .
v \ 2 ) \ 1% %%
22720 22920 23120 23320 23520) 23720 o 915 02 03 03 0% 04
v{em®) EE; O] if-":;,'

Figure 108. (a) Spectres d’absorption optique correspondants a la transition *lo; >?Py;, du
néodyme (T=10K) des verres B8Nd4, B14Nd4 et B20Nd4 et (b) Evolution de la position en
nombre d’onde de la transition *lo;, >*P1/, des verres en fonction du rapport [B,03]/[SiO2].

. Nombre d'onde Largeur a mi-hauteur
0,

Verre B,03/SiO;, (Yomol) v (cm™) (cmY)
B8Nd4 CP 0,13 23261 142
B14Nd4 CP 0,26 23273 137
B20Nd4 CP 0,40 23279 142

Tableau 52. Position en nombre d’onde et largeur a mi-hauteur des bandes correspondant a
la transition *le, 2*P1/, du néodyme pour les verres a rapport [B,03]/[SiO,] variable.

Concernant la transition *lo,>2P1s, les spectres peuvent tous étre simulés au moyen d'une
seule gaussienne, présentant une largeur & mi-hauteur autour de 140 cm™, et une position en
énergie qui varie entre 23260 et 23280 cm™. Les simulations ont été réalisées a l'aide du
logiciel Fittyk. La position en énergie des pics augmente légérement a mesure que la teneur en
bore augmente dans le réseau, traduisant une diminution de la covalence de la liaison (Nd-O)
(Figure 108 (b)). Cette diminution est associée a une augmentation du réle de compensateur
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du néodyme, ce qui peut s’expliquer par la présence de la terre rare a la fois dans
I’environnement de 1’aluminium AlO4 mais aussi dans 1’environnement des entités BO4. Ces
observations peuvent étre reliées a la 1égére repolymérisation du réseau observée en RMN #°Si.
Les valeurs relevées ici, comparables a celles obtenues pour les verres SiAINd et BAINd dans
le chapitre précédent, indiquent qu’au sein des verres de la série BxXNd4 et comme pour les
verres €talons, la terre rare joue a la fois un role de compensateur de charge ainsi qu’un faible
role de modificateur au sein du réseau.

D’autre part, on remarque que globalement, ces valeurs apparaissent plus élevées que celles
obtenues pour des verres aluminoborosilicatés peralcalins, pour lesquels il a été proposé que
le néodyme présente un environnement relativement dépolymérisé (E~23220 cm™, largeur a
mi-hauteur ~120 cm™) [12,13]. Les données de la littérature indiquent, qu'entourés d’atomes
d'oxygeéne, les ions Nd** donnent lieu & des bandes d'absorption centrées sur 23260, 23240 et
23225 cm™ respectivement dans des environnements de types aluminate, borate ou silicate
[16,17,18,19]. Dans le cas des verres peralcalins, 1’environnement est plutot silicaté. Par
comparaison, dans nos verres peralumineux, I'environnement des cations Nd** semblerait
plutdét de type aluminate. Cependant, ces spectres traduisent uniquement la covalence
moyenne de la liaison (Nd-O) et ne permettent pas d'exclure la présence d'entités borates ou
silicates dans I'environnement des cations Nd**.

D'autre part, concernant la largeur a mi-hauteur des spectres observes, comparé a des verres
borosilicatés peralcalins, la distribution de sites du néodyme apparait plus large dans le réseau
peralumineux. Ceci peut étre dii d’une part, au fait que I'environnement du néodyme peut étre
constitué d'entités de nature beaucoup plus variées que pour le réseau de type silicate alcalin
(telles que SiO, Q°, BOs, BO,, AlO,, AlOs voire AlOs, au vu des résultats RMN précédents)
et d’autre part au désordre existant dans I’environnement du néodyme, du fait que le réseau
est peu dépolymérisé et contraint.

Ces résultats montrent que le réle structural de la terre rare évolue avec I’augmentation du
rapport [B,03]/[SiO;], confirmant les observations RMN (augmentation de la teneur en AlOs
et en BO,) et corroborant les conclusions formulées.

> Etude de la transition *l5p2>*Gap, *Gi

Concernant la transition hypersensible, son allure n'évolue pas avec la substitution du silicium
par le bore et aucun épaulement n'est visible sur les flancs de plus basses énergies des deux
bandes principales (Figure 109). En présence d’un réseau polymérisé et en présence de terre
rare de force de champ élevée, toutes les évolutions semblent écrantées.
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Figure 109. Spectres d’absorption optique correspondants a la transition hypersensible
Yo 2'Gsi2, *G7, du néodyme (T=10K) des verres B8Nd4, B14Nd4 et B20Nd4 coulés sur
plaque.

11.5. Conclusion de I'étude structurale des verres de la série BxTR4

Les etudes de 1.Bardez et A.Quintas [12,13] sur des verres peralcalins appartenant a un
systéme proche du notre avaient abouti a la description d’un réseau plutdt dépolymérisé
composé d'unités SiO4 Q" (2<n<4), [AlO,4]", BO3z et BO,4 (en proportion 60/40). Nous venons
de montrer que nos verres peralumineux apparaissent quant a eux tres polymérisés. Le réseau
est constitué principalement d'entités SiO, Q*, BO; et AlO4. Une faible proportion d'unités
SiO4 Q°, ainsi qu'une faible teneur en AlOs, AlOg et en BO,4 sont observées. Ces résultats sont
cohérents avec la faible proportion de Na,O et CaO dans nos verres. Toutefois, il apparait
qu'en dépit du défaut en compensateurs de charge Na* et Ca’" présents dans le réseau,
I'aluminium parvient a satisfaire son environnement sous forme tétraédrique AlO,4, en étant
compensé en priorité par les ions sodium (voir calcium dans une moindre mesure), mais
également par la terre rare qui permet de pallier le déficit de charge en ions Na* et Ca*". La
faible augmentation de la proportion des entités a coordinence plus élevée (AlOs et AlOg)
ainsi que celle de la teneur en BO, au sein du réseau lorsque le rapport [B,O3]/[SiO,]
augmente semblent indiquer une légére délocalisation des compensateurs, probablement en
priorité de la terre rare, vers les entités bore, ou elle peut également jouer le role de
compensateur de charge des entités BO,.

Ces évolutions restent cependant tres faibles, et la stabilité du réseau vis-a-vis de
I’augmentation du rapport [B203]/[SiO] (malgré une augmentation de la teneur en bore de 8 a
20 % molaires) provient probablement de la capacité de la terre rare a jouer plusieurs réles
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structuraux au sein du réseau et notamment a stabiliser I’environnement de 1’aluminium.
Cette stabilité est sans doute a relier a ’absence de phénomeéne de cristallisation ou de
séparation de phase observé pour cette série (voir chapitre 3).

I1l. INFLUENCE DE LA TERRE RARE SUR LA STRUCTURE
DU RESEAU VITREUX : ETUDE DES SERIES Bl4Lax ET
B20Lax.

L’¢étude microstructurale réalisée au chapitre 3 sur les verres des séries BI4TRx et
B20TRx avait montré la forte stabilité des matrices peralumineuses vis-a-vis de
I’augmentation de la teneur en terre rare jusqu’a globalement une teneur inférieure a 8 %
molaires TR,O3. Pour ces teneurs, les résultats microstructuraux sont équivalents a la fois
pour le néodyme et pour le lanthane. Mais a 10 % molaires TR,0s3, le néodyme donnait lieu a
des phénomeénes de séparation de phase tandis que les verres au lanthane semblaient
homogenes apres trempe (CP). Cette observation est déja un indice en faveur d’un role
structural non négligeable de la terre rare, réle que nous allons chercher a préciser ci-dessous.

I11.1. Environnement local de ’aluminium : étude par RMN #Al
MAS

Les spectres >’ Al MAS des séries B14Lax et B20Lax sont représentés Figure 110.
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Figure 110. Spectres ’Al MAS (Bo=17,6 T, »=30 kHz) des verres des séries (a) Bl4Lax,
2,3<x<10 %mol. et (b) B20Lax, 0<x<10 %mol et déconvolution des spectres des verres

Bl4La2,3 et B20Laz2,3.

Tous les spectres présentent une contribution principale vers 60 ppm attribuée a la présence

majoritaire d’AlO4 au sein du réseau. On note également la présence de deux épaulements,
vers 30 et O ppm, attribuée respectivement aux contributions des espéces AlOs et AlOg dans le
réseau. Les spectres Al MQMAS correspondants (non présentés ici) ont été réalisés afin de
déterminer les paramétres RMN permettant de simuler les spectres Al MAS, de la méme
maniéere que pour la série précédente. A titre d’exemple, les simulations des spectres
Bl14La2,3 et B20La2,3 sont indiquées Figure 110. Les parametres RMN correspondant a
chaque spectre des séries B14Lax et B20Lax sont récapitulés dans le Tableau 53 et le Tableau

54,
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AlO, AlOs AlOg

% 8]50 CQ ACS(AIOA[) % 6i50 CQ % Siso CQ
(ppm)  (MHz)  (ppm) (ppm) (MHz) (ppm) (MHz)

B14La2,3|91 61,2 7,1 12,2 7 35,1 7,1 2 6 6,4
Bl4lad |92 61,2 6,9 12,2 7 35,0 7,0 1 6 6,4
1 16 6,4

B14La6 ’
a6 (92 62,0 6,7 12,2 6 34,5 6,4 ) . 64

1 16 6,4

B14La8 ’
a8 (93 62,4 6,7 12,2 5 34,0 6,4 ) c 64

1 16 6,4

B14Lal0 ’
alo (91 62,8 6,7 12,2 6 34,1 6,4 5 . 6.4

Tableau 53. Paramétres RMN issus des simulations des spectres 2’Al MAS des verres de la
série B14Lax (2,3<x<10). Les erreurs sur ds, et ACS sont estimées a = 0,5 ppm, sur Cq a
+ 0,5 MHz et a £ 1% sur les proportions relatives des différentes especes.

AlO,4 AlOs AlOg
CQ ACS(AIO4) 8iso CQ 6iso CQ
% S % %
@ 8w lPPM) (i) (ppm) ° (ppm) (MHz)| ”  (ppm) (MHz)
B20La2,3 |91 61,4 7,1 12,2 7 33,8 6,6 2 6 6,4
B20la4 |91 61,2 7,0 12,2 7 33,8 6,8 1 6 6,4
1 16 6,4
B20La6 ’
a6 |92 62,0 6,8 12,2 6 33,8 6,5 , i 6.4
1 16 6,4
B20La8 ’
a8 |91 62,0 6,7 12,2 7 33,8 6,5 , i 6.4
1 16 6,4
B20Lal0 |87 62,6 6,7 12,2 8 33,8 6,6 ’
a ? 7 7 7’ 7’ 3 6 6,4

Tableau 54. Paramétres RMN issus des simulations des spectres >’Al MAS des verres de la
série B20Lax (2,3<x<10). Les erreurs sur ds, et ACS sont estimées a + 0,5 ppm, sur Cq a
+ 0,5 MHz et a £ 1% sur les proportions relatives des différentes especes.

On remarque tout d’abord que quel que soit le rapport [B203]/[SiO-], les paramétres RMN
suivent les mémes évolutions avec I’augmentation de la teneur en terres rares. Comme pour
les verres précédemment étudiés, les deux séries présentent toutes deux une large majorité
d’aluminium AlQOg4, ainsi que la présence dans une moindre mesure d’especes a coordinence
élevée AlOs et AlOg. La teneur en AlOg n’excéde pas les 4 % de ’aluminium total pour les
deux séries. Notons que pour certains verres, la simulation des spectres MAS a nécessité la
présence de deux sites AlOg qui se distinguent uniquement par leur déplacement chimique.
On note une légére variation de la proportion des différentes espéces, ainsi que de la valeur
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des constantes de couplage quadripolaire et du déplacement chimique de 1’aluminium AlO4 a
mesure que la teneur en terre rare augmente.

Les valeurs des constantes de couplage quadripolaire de I’aluminium pour les deux séries
restent trés proches (Cq (AlO4) de l'ordre de 7 MHz) indiquant, comme précédemment que les
ions sodium (et calcium) sont préférentiellement présents dans I’environnement de
I’aluminium AlO,4. Le Tableau 55 présente les calculs, réalisés sur le méme modeéle que ceux
des verres étalons (cf chapitre 5), du nombre de charges apportées par les ions modificateurs
par rapport aux entités AlO4 présentes au sein du réseau. Etant donné le déficit de charges des
ions sodium et calcium par rapport a ’aluminium (Rp < 0,5) (Tableau 55, colonne n°3) et
sachant qu’en prenant en compte les charges apportées par la terre rare, le nombre de charges
totales présentes dans le réseau est en exces vis-a-vis de la compensation de charge des entités
AlQ, (Tableau 55, colonne n°5), la terre rare assure trés probablement également une partie de
la compensation de charge de I’aluminium en coordinence tétraédrique. En paralléle, on note
une diminution des valeurs de Cqo(AlO4) avec ’augmentation de la teneur en terres rares, ce
qui laisse penser que la terre rare, lorsqu’elle est abondante, pourrait étre délocalisée dans un
environnement autre que celui de ’aluminium, par exemple le bore ou le silicium, d’autant

plus que son taux augmente.

1 2 3 4 5
charges par Excés de
Nombre de Nombre de rapoort 2 AlO Nombre de charges par
Verres charges Na" + charges AlO, a PP 4 charges totales  rapport a AlO,
2+ en ne + 2+ 3+ . 1
Ca compenser considérant que Na'+Ca”™ +TR en+consz|9erar£t+
; o+ Na +Ca” +TR
Na" et/ou Ca
Bl4La2,3 21 30 -9 34 4
Bl4La4 20 30 -9 45 15
Bl4La6 20 29 -9 56 27
B14La8 20 29 -10 68 38
B14Lal0 19 28 -9 79 51
B20La2,3 21 30 -10 35 4
B20La4 20 30 -9 45 15
B20La6 20 29 -9 56 27
B20La8 20 29 -9 68 39
B20Lal0 19 27 -8 79 52

Tableau 55. Calcul du nombre de charges apportées par les ions modificateurs (colonne 1 et
4) par rapport au nombre de charges AlO4” a compenser au sein des verres des séries B14Lax
et B20Lax (colonne 2). Les ions modificateurs pris en compte sont soit Na* et Ca’*
(colonne 1) soit Na*, Ca?" et TR®* (colonne 4).

La proportion d’espéces AlOs et AlOg apparait stable jusqu’a 8 % molaires de terre rare
incorporée, alors qu’elle augmente légérement a 10 % molaires La,O3. Cette évolution peut

étre reliée a la légere diminution de la constante de couplage quadripolaire de I’aluminium
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tétraédrique, attribuée au départ des ions terres rares dans un autre environnement que celui de
I’aluminium. Par ailleurs, pour les deux séries, on observe un léger shift de la raie AlO4 vers
les déplacements chimiques les plus positifs quand la teneur en La,O3 augmente. Compte-tenu
de I’exces de charges mis en évidence (Tableau 55, colonne 5), ce décalage pourrait indiquer
la présence d’atomes d’oxygenes non pontants sur les sites AlOg.

Toutefois, I’environnement de I’aluminium reste trés peu modifi¢é malgré la forte gamme de
variation de la teneur en TR,O3, signifiant que son environnement est stable dés les plus
faibles teneurs en TR,Os. En dépit du déficit de compensateurs de charges Na* et Ca**, la
stabilit¢ de I’aluminium en coordinence tétraédrique au sein du réseau, s’explique par le fait
que la terre rare peut en partie participer a la compensation de charge de I’aluminium AlO4 (le
nombre de charges totales disponibles pour compenser ’aluminium AlO4 est en exces dans le
réseau en prenant en compte la terre rare).

111.2. Environnement local du sodium : étude par RMN MAS *Na

D’apres les calculs de charges disponibles pour compenser les entités AlO4 présentes

au sein du réseau, nous avons vu que les ions sodium etaient tres probablement présents dans
I’environnement de ces entités en tant que compensateurs de charge. L’étude de
I’environnement local du sodium par RMN MAS #Na permet alors d’apporter des
informations sur le caractére plutdt compensateur ou modificateur du sodium au sein du
réseau. En effet, le déplacement chimique du sodium est surtout sensible a la premiere sphere
de coordinence autour du noyau. Des études menées par Bunker et al sur des verres
borosilicatés contenant du sodium (mais pas d’aluminium) et ayant pour but de distinguer la
contribution des ions sodium associés a des oxygénes non pontants de ceux jouant un réle de
compensateur de charge auprés des sites bore, ont montré que le spectre du sodium est
influencé par les différents sites de ce cation. Les auteurs attribuent les valeurs de
déplacement chimique les moins négatives a des ions Na® associés a des oxygénes non
pontants tandis que les valeurs plus négatives sont associées aux ions Na* en compensation de
charge [20].
La Figure 111 présente les spectres RMN MAS #Na obtenus pour les verres de la série
B20Lax (x=0, 4, 6, 8, 10) et pour le verre étalon B20La4Na, pour lequel rappelons qu’une
mole de CaO a été substituée par une mole de Na,O. Le Tableau 56 récapitule la position du
barycentre de chaque raie.
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Figure 111. Spectre RMN MAS #**Na (BO= 17,6 T, nr=30kHz) correspondants aux verres
coulés sur plague B20TRO, B20La4, B20La6, B20La8 et B20Lal0. Pour comparaison, le
spectre du verre B20La4Na est egalement présenté sur la figure.

Verre 8eg °Na (ppm)
B20TRO -15,0
B20La4 -14,5
B20La6 -14,0
B20La8 -13,5
B20Lal10 -13,0

B20La4Na -14,0

Tableau 56. Position du barycentre de la raie visible sur les spectres RMN #Na MAS pour
les verres des séries B20Lax (x=0, 4, 6, 8, 10) et le verre B20La4Na. L erreur sur le
déplacement chimique est estimé a £ 0,5 ppm.

Les spectres sont tous caractérisés par une allure large et asymétrique, dominée par une
distribution de déplacement chimique qui s’étale de 5 a -35 ppm (le sodium ne possedant
qu’une faible constante de couplage quadripolaire et les spectres étant acquis a haut champ).
On remarque qu’entre les différents verres de la série B20Lax, la position du barycentre des
raies, comprise entre -13 et -15 ppm, n’évolue que trés peu avec I’augmentation de la teneur
en oxyde de lanthane. Cette position de raie, largement décalée vers les plus faibles valeurs de

déplacements chimiques est attribuée, d’aprés les travaux de Bunker et al [20], & la
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contribution des ions sodium en compensation de charge dans le réseau. Par comparaison, le
verre étalon B20La4Na, pour lequel les ions Na* et La*" sont seuls présents pour assurer la
compensation de charge de I’aluminium, présente également une position de raie trés proche
de celles de la série B20Lax. Ces résultats sont complémentaires des calculs de nombre de
charges réalisés précédemment et viennent renforcer I’hypothese de la présence préférentielle
de sodium en compensation de charge de I’aluminium.

111.3.  Environnement local du bore : étude par RMN MAS "B

L’influence d’une augmentation de la teneur en terre rare sur la spéciation du bore a

été étudiée par RMN B MAS. Les spectres correspondant aux séries B14Lax et B20Lax sont
representés Figure 112.

@ iy (b)

'\ ‘ BO,
|

J.j 30 35 10 0 l 10 40 30 20 10 0 -10 -20
{pom)
(ppm

Figure 112. Spectres RMN MAS B (By=18,8 T, 1=20 kHz) des séries de verres (a) B14Lax

avec x variant de 2,3 a 10 % molaires La,0O3; et (b) B20Lax avec x variant de 0 a 10 %
molaires La,Os.

Pour chaque spectre, les deux raies ont été simulées de la méme facon que dans la série
précédente, en ne considérant qu’une contribution pour les entités BO3 et en tenant compte
des bandes de rotation n=0. Les déplacements chimiques ainsi que les teneurs en BO3 et BO,

sont répertoriés dans le Tableau 57 et le Tableau 58 respectivement pour les verres des séries
Bl4Lax et B20Lax.
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5(BOs)  3(BO)

Verre %BO; %BO,
(ppm) (ppm)
B14La2,3 95 5 17,2 1,2
Bl4La4d 93 7 17,5 1,2
B14La6 91 9 18,2 1,7
B14La8 90 10 18,6 1,8
B14Lal0 89 11 19,0 2,1

Tableau 57. Déplacement chimique et proportions relatives des entités BOs; et BO,
correspondant aux spectres "B MAS des verres de la série Bl4Lax. L’erreur sur le
déplacement chimique est estimée a + 0,5 ppm et celle sur les teneurs relatives a + 0,5 %.

5(BOs)  3(BO4)

Verre %BO0O; %BO,
(ppm) (ppm)

B20TRO 95 5 - -

B20La2,3 94 6 17,1 1,2
B20La4d 92 8 17,5 1,3
B20La6 90 10 17,9 1,4
B20La8 89 11 18,6 1,9
B20Lal0 88 12 19,0 2,1

Tableau 58. Déplacement chimique et proportions relatives des entités BO3; et BO,
correspondant aux spectres *'B MAS des verres de la série B20Lax. Les déplacements
chimiques des especes BOz et BO4 n’ont pas été déterminés pour le verre B20TR0. L erreur
sur le déplacement chimique est estimée a + 0,5 ppm et celle sur les teneurs relatives a +
0,5 %.

L'augmentation de la teneur en terre rare dans le réseau a un fort impact sur la teneur des
entités BOgs, qui diminue, et sur son déplacement chimique, qui se décale vers des valeurs plus
élevées, indiquant une modification importante de [I'environnement du bore BOs.
Parallelement, la teneur en BO4 augmente et son signal se déplace d’environ +1 ppm.

> Evolution des proportions relatives des especes BO3 et BO4

La Figure 113 présente le pourcentage de B,O3 décrit par un environnement BO,4 dans le
réseau en fonction de la teneur en terre rare (correspondant a la proportion d’entités BO4
déterminée par RMN B multipliée par la teneur en B,O3). On constate la faible participation
des entités BO,4 dans le réseau.
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Figure 113. Evolution de la proportion en unités B,O3 décrit par un environnement BO,4
(=%B0,*[B,03], en considérant la teneur en BO, déterminée par RMN *'B) en fonction de la
teneur en La,O3 pour les deux séries B14Lax et B20Lax.

Comme nous I’avons montré au chapitre 4, dans 1’étude du verre étalon BAILa, la terre rare
peut jouer le réle de compensateur de charge au niveau des entités BO, la proportion d’entités
BO, dans ce verre étant particulierement élevée (22% du bore total). L’augmentation du
pourcentage d’entités BO4 avec la teneur en terre rare dans nos systemes tend donc a montrer
qu’une partie des ions terres rares participe a ’environnement du bore pour transformer des
entités BO3 en BO,4. D’autre part, on peut remarquer que I’augmentation de la teneur en BOy,
si elle est continue avec celle de la teneur en terre rare, n’est cependant pas linéaire (Figure
113). Celle-ci est plus importante a faible teneur en TR,03 (< 4 % molaires) et plus faible a
plus fortes teneurs (> 4 % molaires TR,03), ce qui souligne peut étre un changement du réle
structural de la terre rare, en fonction de son abondance, ne se contentant plus seulement d’un
réle de compensateur de charges. En considérant maintenant les environnements a la fois des
entités AlO, et BO, pour compléter notre bilan de charges dans les deux séries B20Lax et
B14Lax, on constate qu’a partir de 4 % molaires de terres rares, on est en présence d’un exces
de charge dans tous les verres en considérant les trois éléments modificateurs Na*, Ca?* et
TR®* (Tableau 59, colonne n°5 et Figure 114). Ainsi, la rupture de pente coincide avec la
présence d'un large exces de terres rares dans le réseau par rapport a la compensation de
charge des entités AlO, et BO,, indiquant une évolution du role de la terre rare (création
d’atomes d’oxygenes non pontants par exemple, comme cela sera vu dans le paragraphe
suivant). Il serait aussi possible d’imaginer que la terre rare puisse stabiliser les entités BO4 au

sein d’une organisation de type métaborate comme cela fut proposé par Li et al [21,22].
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Cependant, les valeurs élevées du rapport BO3/BO, dans notre réseau (comprises entre 8 et
19) sont trés éloignées du rapport 2BO; :1BO4 correspondant a la présence d’une telle
organisation du réseau. Ainsi, il semble qu’un environnement de type métaborate de terre rare
ne soit pas prépondérant au sein de notre systéme.

1 2 3 4 5
Défaut de
charges par .
Nombre dg chgfg;ggr,ilge 4 rapport a AlO, Nombre de chsr);ceess\gse,-a-
Verres charges Na™ + BO, 3 4 et BO,en ne charges totales vis de AIO, et
ca® 4 considérant  Na'+Ca®*+TR* 4
compenser + BO,
que Na' et/ou
Ca2+

Bl4La2,3 21 32 -11 34 3
Bl4La4 20 32 -11 45 13
Bl14La6 20 32 -12 56 24
B14La8 20 32 -12 68 36
B14Lal0 19 31 -12 79 48
B20TRO 21 29 -8 21 -8

B20La2,3 21 33 -12 35 2
B20La4 20 33 -13 45 12
B20La6 20 33 -13 56 23
B20La8 20 33 -13 68 35
B20Lal0 19 31 -12 79 48

Tableau 59. Calcul du nombre de charges apportées par les ions modificateurs et du nombre
de charges AlO4 et BO, a compenser au sein des verres des séries Bl4Lax et B20Lax :
colonne 1: nombre de charges Na*+Ca®**(=2*[Na,0]+2*[Ca0]), colonne 2 : nombre de
charges AlO,” et BOs (=2*[Al,O3]*%AIO, + 2*[B,0s]*%BO,, en prenant en compte les
teneurs en AlO, et BO, déterminées par RMN), colonne 3 : defaut de charges par rapport a
AlO, et BO,; (=2*[Na,O]+2*[Ca0]-(2*[Al,O3]*%AlO0,)- (2*[B,0s]*%B0O,)), colonne 4 :
nombre de charges totales dans le réseau (=2*[Na,O]+2*[CaO]+6*[TR,O03]), colonne 5 :
excés de charges par rapport & la teneur en AlO,4 et BO, en considérant les ions Na*, Ca** et
TR*" (=(2*[Na,0]+2*[Ca0]+6*[TR,03])-(2*[Al,05]*%Al0,)).
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Figure 114. Comparaison du nombre de charges présentes au sein des verres de la série
B20Lax (Na© + Ca’": (2*[Na,0]+2*[CaO]), Na* + Ca®"™+ La*":
(2[Na,0O]+2[Ca0]+6[La,03])) et du nombre de charges a compenser (en prenant en compte
a la fois les proportions d’AlO, et de BO4 déterminées par RMN *’Al MAS et B MAS :
2*[Al203] *(%AI0,) + 2*[B203]*(%B04))).

> Evolution des déplacements chimiques des entités BO3 et BO4

L’augmentation de la teneur en terre rare au sein du réseau induit un fort décalage du
déplacement chimique des entites BO3 (de 17 a 19 ppm), rendant compte de I’évolution de
I’environnement local du bore. Au vu des parameétres RMN déterminés pour les différentes
unités BO3 rencontrées au sein des systemes borosilicatés et boratés (voir 11.2, Tableau 49),
les entités BO3 ring et BO3 non ring présentent des déplacements chimiques de 1’ordre de 15 a
17 ppm, tandis que les entités symétriques et antisymétriques présentent des déplacements
chimiques compris entre 17 et 20 ppm environ. L hypothése la plus probable pour expliquer
le décalage observé dans notre réseau consiste donc a supposer la présence d’oxygenes non
pontants dans I’environnement des entités bore BO3;. De méme, on remarque un décalage
d’environ 1 ppm du déplacement chimique des entités BO, vers les valeurs plus élevées avec
I’augmentation de la teneur en La,O3. Ce décalage pourrait étre di a la présence de plus en
plus importante de lanthane dans I’environnement des BO4, Ou pourquoi pas la présence

d’oxygenes non pontants dans I’environnement des entités BO,.

A fortes teneurs en terre rare, il semble donc que les ions terres rares puissent jouer non
seulement un role de compensateur de charge aupres des entités BO,4, mais également un role
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de modificateur de réseau en formant des oxygenes non pontants sur les entités bore (BO3
voire BOy,).

I11.4.  Environnement local du silicium : étude par RMN #Si MAS

Concernant ’environnement local du silicium, les spectres RMN MAS #Si des verres
des deux séries Bl4lLax et B20Lax se présentent sous la forme de signaux larges et
symétriques, s’étalant sur une large gamme de déplacements chimiques de -75 a -120 ppm
(Figure 115). La position du barycentre de chaque raie ainsi que les largeurs & mi-hauteur
correspondantes sont répertoriées dans le Tableau 60 .

— )2
(@) ™ (b)

f
B20tal0 CP |

B14Lal0 CP J
B14La8 CP B20tas CP |/
B14La6 CP — B20LESCP |
B14Lad CP B20La4 CP |

B14La2.3 CP B20La2 3 CP [‘

(ppm)

Figure 115. Spectres RMN 2°Si MAS (Bo=11,6 T, =10 kHz) des séries de verres des séries
(a) Bl4Lax et (b) B20Lax avec x variant de 2,3 a 10 % molaires La,O3. Les gammes de
déplacements chimiques correspondant aux unités Q" (2<n<4) sont représentées en haut
des spectres.
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5. 25 Largeur a mi- 5. 29 Largeur a
Verre (;gpm) hauteur Verre (;gpm) mi-hauteur

(ppm) (ppm)
B14La2,3 -98,1 19,0 B20La2,3 -98,2 19,0
Bl4lLa4 -96,3 20,0 B20La4 -96,5 20,0
B14La6 -95,8 19,5 B20La6 -95,0 19,0
B14La8 -92,5 19,0 B20La8 -92,5 19,0
B14Lal0 -91,3 19,0 B20Lal0 -89,9 19,0

Tableau 60. Position du barycentre et largeur a mi-hauteur de la raie visible sur les spectres
RMN #Si MAS pour les verres des séries Bl4Lax et B20Lax. L erreur sur le déplacement
chimique est estimé a + 0,5 ppm et celle sur la largeur a mi-hauteur a + 0,5 ppm.

Pour les deux séries, ’ajout de teneurs croissantes en oxyde de lanthane a pour conséquence
un large décalage du signal vers les valeurs moins négatives de déplacements chimiques, de
-98 a -90 ppm environ, qui se produit de fagon plus marquée pour [La,O3] > 6 % molaires. Ce
décalage peut avoir plusieurs origines :

- d’une part, une modification de la nature des seconds voisins

- d’autre part, une augmentation du nombre d’oxygenes non pontants dans

I’environnement du silicium, impliquant une dépolymérisation du réseau.

Concernant l'influence des seconds voisins, le rapport Si/Al étant constant pour chacune des
séries B14Ndx et B20Ndx, respectivement a 1,7 et 1,5 et le taux d’AlO4 variant peu,
I'influence des seconds voisins aluminium n'est pas a prendre en compte ici. En revanche,
I’augmentation de la teneur en BO,4 avec celle de la terre rare peut provoquer un décalage des
raies vers des valeurs moins négatives de deplacements chimiques. Cet effet resterait toutefois
modeste étant donné la faible augmentation de BO, sur les séries (6%).

Au vu de I’excés de charges positives apportées par la terre rare vis-a-vis de la compensation
de charges des entitées AlO4 et BO, a partir de 4 % molaires (Tableau 59, colonne n°5) et a
I’importance du décalage du signal observé sur les spectres 2°Si MAS (Figure 115), la
présence d’oxygénes non-pontants créés par la terre rare aupres des entités silicatés reste le
plus probable. D'apreés les tables de déplacements chimiques du silicium en fonction du type
d'unités Q" et du nombre de seconds voisins Al (voir chapitre 4, Tableau), la gamme de
déplacements chimique du silicium correspondant aux faibles teneurs en terres rares (jusqu'a
6 % mol La;03) indique la présence d'une majorité d’unités SiO4 Q* (de -80 & -120 ppm) avec
une faible contribution des entités SiO4 Q° tandis qu'a plus forte teneur en terre rare (& 8 et
10 % mol La03), la gamme de déplacement chimique couverte (-75 a -115 ppm) peut étre
attribuée a la présence d'unités SiOs Q* et SiO4 Q% en plus fortes proportions (Figure 115).
Compte tenu du signal plutét stable de I’aluminium et de la présence probable d’une majorité

de sodium et calcium dans son environnement, la terre rare serait délocalisée dans
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I’environnement du silicium a mesure que la proportion de La,O3 augmente. Cette hypothése
est d’autant plus probable que nous avons montré que la terre rare semblait capable de créer
des oxygénes non pontants auprés des entités bore. Ces résultats sont en accord avec les
données de la littérature concernant les verres aluminosilicatés riches en terres rares (verres
LnSiAlO) [23, 24,25], qui attribuaient le décalage du spectre RMN Si observé lors de
I’augmentation de la teneur en terre rare dans le réseau a une dépolymérisation du réseau de

celui-ci.

I11.5. Environnement de la terre rare — Etude par spectroscopie
d’absorption optique du néodyme

Seule la transition *lo,=>2Py/; st détaillée ici. L’allure de la transition hypersensible

n’évolue pas au cours de la série, comme pour la série précédente BxNd4 et ne sera pas
discutée plus en détail dans ce paragraphe.
Dans I'environnement du néodyme, une nette évolution est observée avec l'augmentation du
taux en terres rares pour les deux séries de verres (B14Ndx et B20Ndx) (Figure 116 (a) et (b)).
Chacun des spectres correspondant & la transition *lo,>°Py a pu étre simulé par une
gaussienne, et la position ainsi que la largeur a mi-hauteur des raies sont répertoriées dans le
Tableau 61.

Absorbance (au)
Absorb
sorbance (au) (a) e (b)
08 ~ 04 "’,\‘l
) 45 03 /
04 0 I
035 / l“'x . / .‘\
03 /AN BNato OB / \ 410
e
0 02
( //\\.‘ 1 1 ™
; [\ B14Ndd ol / \\____ B20Nd¢
e e " N\ B14h - - e _
- p \_ B1and23 i "
* o N R J p W B20Nd2.3
E 22T 2ae 2231027 ,;.1 27 2387 2 2707 220! wmn 23327 52 2927
bl viem?)

Figure 116. Spectres d'absorption optique des verres coulés sur plague correspondants a la
transition *lo;, *P12 pour () la série B14Ndx et (b) la série B20Ndx.
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Verre Nombre o_l'londe Largeur a mli-hauteur

v (cm™) (cm™)
B14Nd2,3 23294 136
B14Nd4 23273 137
B14Nd6 23262 141
B14Nd10 23247 136
B20Nd2,3 23303 133
B20Nd4 23279 142
B20Nd6 23270 137
B20Nd10 23253 136

Tableau 61. Position en nombre d’onde et largeur a mi-hauteur des bandes correspondant a
la transition *lo;, *P1 du néodyme pour les verres des séries B14Ndx et B20Ndx.

Au vu des spectres correspondant & la transition *lg,>?P1s, la position en énergie du pic
évolue vers les plus faibles nombres d'onde, ce qui est corrélé a une augmentation de la
covalence de la liaison (Nd-O) et donc une diminution de la distance (Nd-O) lorsque la teneur
en neodyme augmente. Or, la distance Nd-NBO (Non Bridging Oxygen) étant plus courte que
la distance Nd-BO (Bridging Oxygen), cette diminution pourrait étre attribuée a une
augmentation du nombre d’oxygénes non pontants (NBO) dans I'environnement du néodyme.

Cette diminution de la position en énergie, si elle est continue, n'est également pas linéaire
pour les deux séries (Figure 117). La position en énergie tres élevee dans les verres a 2,3 %
molaires Nd,O3 par rapport aux autres verres de la série témoigne d'une covalence plus faible
de la liaison (Nd-O). Celle-ci peut étre attribuee au fait que la terre rare joue essentiellement
un réle de compensateur de charge dans ces verres aupres des entités AlO,4 et BOy, et qu'elle
n'est que trés peu disponible pour former des atomes d’oxygeénes non pontants dans le réseau,
que ce soit autour du bore ou du silicium. En revanche, a partir de 4 % molaires, une brusque
augmentation de la covalence de la liaison (Nd-O) est observée. Ce changement de pente
coincide avec la présence d'un exces de charges positives dans le réseau (Figure 114) et peut
étre corrélée a la présence d’oxygenes non pontants créés par 1’ion Nd** dans son
environnement. La terre rare jouerait dans ce cas un réle mixte de modificateur de réseau,
mais avec une part de plus en plus marquée au fur et a mesure que le taux de terre rare
augmente.

Ces observations sont en bon accord avec les résultats obtenus en RMN 2°Si et *'B MAS (voir
paragraphes 111.3 et 111.4), qui laissent penser que la teneur en atomes d’oxygeénes non
pontants augmente dans le réseau avec la proportion en terres rares.

La largeur a mi-hauteur des spectres est quant a elle quasi constante, indiquant que la
distribution de sites du néodyme au sein du réseau varie peu avec I’augmentation de la teneur
en terres rares.
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Figure 117. Graphe représentant l'évolution de la position en nombre d’onde de la transition
*loro >*P1s> pour les deux séries B14Ndx et B20Ndx.

111.6. Conclusion de I’étude structurale des verres des séries
Bl4Lax et B20Lax

L'étude par RMN de la structure du réseau a mis en évidence un réseau tres polymérisé
constitué majoritairement d'entités SiO, Q°, BO; et AlO,, ainsi que d’une faible proportion
d'entités SiO4 Q°, BO4, AlOs et AlOg. Nous avons vu que la formation des entités AlO, est
favorisée au sein du réseau, ces unités étant compensées en priorité par les ions Na* et Ca®*
mais également par la terre rare.

En plus de son role potentiel de compensateur de charge des entités AlO, observé a faible
teneur, la terre rare s’avére également capable de transformer des entités BO3; en BO,.

A partir de 4 % molaires, I’excés de charges [Na*+ Ca?* + TR®*] par rapport aux entités AlO,
et BO, a compenser devient significatif (Figure 114) et au vu des résultats obtenus en RMN
2°Sj, RMN B, RMN ?’Al et en absorption optique du néodyme, les ions terres rares sont
visiblement capables, en plus de compenser les charges auprés des entités AlO,4 et BO,, de
modifier le réseau en formant des oxygenes non pontants aupres des entités bore et des
tétraedres SiO4 voire aupres des entités AlO,.

D'aprés I'ensemble de cette étude, la terre rare apparait jouer un rdle trés proche de celui des
ions modificateurs de réseau habituels, tels Na* et Ca?* :

- compensateurs de charge de l'aluminium et du bore a faibles teneurs, donc dans les
verres au caractere peralumineux le plus marqué.
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- compensateurs et modificateurs de réseau a plus fortes teneurs en dépolymérisant le
réseau.
Ainsi, la définition conventionnelle du rapport Rp apparait inadaptée a la description de nos
matrices. L’oxyde de terre rare pourrait étre additionnée aux oxydes modificateurs alcalins et
alcalino-terreux, et les entités BO,4 pourraient également étre prises en compte au méme titre
que les entités AlO;,.

IV. ETUDE DE LA MIXITE DU RESEAU PERALUMINEUX

Les expériences realisées en RMN MAS nous ont permis de déterminer I'influence de
l'augmentation de la teneur en terres rares sur la premiere sphere de coordination des
différents formateurs de réseau. Cependant, ces expériences ne permettent pas d'obtenir
d’informations sur la connectivité des espéces SiO4, BO3, BO4, AlO,4 et AlOs entre elles.
Notamment, selon les résultats obtenus par RMN B MAS, une organisation de type
métaborate de terre rare telle que proposée par Li et al [26,27,28] ne semble pas prédominante
au sein de nos verres, toutefois les résultats microstructuraux montrent une forte évolution a
10 % molaires avec la présence de deux phases vitreuses démixées, 1’'une enrichie en Si et
I’autre enrichie en (B,TR) (voir chapitre 3). Nous allons donc chercher a décrire plus
précisement l'organisation du réseau aluminoborosilicaté dans nos verres.

Afin de sonder les connectivités “Si/*’Al et 2°Si/*'B, deux échantillons enrichis en 2°Si ont été
synthétisés sur la base des compositions Bl4La4 et B14LalO, tous deux homogeénes a
I'échelle de la dizaine de nanomeétres. La synthése de ces deux échantillons enrichis (réalisee
par N.Pellerin) est détaillée en Annexe 1 (cf paragraphe 1.). Il s'agit a travers les expériences
de corrélation realisées sur ces verres de déterminer plus précisément la structure du réseau
lorsqu’augmente la teneur en terres rares. La composition de base du verre Bl14La4 a été
choisie car elle présente une teneur en terre rare proche de I’application visée et qu’il est
particulierement intéressant de déterminer si ce type de verre est également homogene a
I’échelle moléculaire. L’étude de [I’échantillon enrichi de composition B14Lal0O nous
permettra quant a elle d’améliorer nos connaissances concernant I’organisation du réseau pour
un verre contenant une forte teneur en terre rare. Rappelons qu’a cette teneur, le verre
équivalent au néodyme présente une séparation de phase.

Les expériences HMQC (Heteronuclear Multi Quanta Coherences) [29] et DHMQC (Dipolar
Heteronuclear Multi Quanta Coherences) [30] ont été utilisées afin de sonder les connectivités
252’ Al, #Si*'B, via l'existence d'une liaison chimique (HMQC) ou de la proximité
spatiale (DHMQC) entre deux noyaux au sein des échantillons enrichis.

Le principe de ces expériences repose sur un transfert de cohérences entre deux noyaux, ce
qui rend la technique non quantitative et tres difficilement applicable dans le cas de deux
noyaux quadripolaires (les temps de vie des cohérences étant trés faibles). Afin d'obtenir une
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description qualitative de la proximité spatiale des noyaux **B/**Na ainsi que *B/?’Al dans les
deux échantillons non enrichis B14La4 et B14Lal0, nous avons utilisé la technique REDOR
(Rotationnal-Echo Double-Resonance) [31].

IV.1l. Etude de la mixité du réseau de I’échantillon B14L.a4

IV.1.a. Comparaison verre enrichi (Bl4La4-E) / verre non enrichi
(Bl14La4)

Etant donné les différences de synthéses (et en particulier de vitesse de
refroidissement), nous avons voulu nous assurer au préalable que I'environnement local des
différents noyaux formateurs de réseau était bien le méme dans I’échantillon enrichi et dans
I’échantillon non enrichi. La Figure 118 compare les spectres RMN #’Al, #°Si et 'B MAS
entre le verre enrichi B14La4-E et non enrichi B14La4 et montre que les spectres sont tous
superposables. La structure de ces deux verres est donc comparable et les résultats obtenus
dans la suite pour le verre enrichi pourront étre transposés au verre non enrichi.

| W — Bl4la
75 || — Bldla g [ | — Bl4la 29
" [ | Si —— B14Lad-E
[ | = Bl4lad-E | | = Bl4la4-E
|
. { | |
| |
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Figure 118. Comparaison des spectres RMN ?’Al MAS (Bo=17,6 T, »=30kHz),"'B MAS

(Bo=19,9 T, v;=22kHz) et *Si MAS (Bo=9,4 T, 1»=10kHz) entre les verres B14La4 (en vert) et
Bl4La4-E (en bleu).

IV.1.b. Etude des interactions 2°Si/?’ Al et *Si/*'B sur le verre Bl4La4-E
> 25§27 Al

Les expériences 2D MAS DHMQC %’ Al/*Si mettent en évidence la proximité spatiale entre
les noyaux 2’Al et 2°Si. Les taches de corrélation montrent que les espéces silicium possédent
a la fois les especes AlO, et AlOs dans leur environnement proche (Figure 119 (A)).
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Afin de déterminer I'existence de corrélations aluminium/silicium connectés entre eux par une
ou plusieurs liaisons chimiques, des expériences 2D 2’ Al/*Si MAS HMQC ont été réalisées
(Figure 119 (B)). Sur la figure, la tache centrale de corrélation, trés intense, met en évidence
I'existence de liaisons chimiques entre le silicium et les especes AlO4. D'autre part, on
remarque un second signal qui corréle le signal du silicium avec celui des especes AlOs. Il
apparait ainsi que les entités AlOs sont également liées chimiquement au silicium. Les
expériences HMQC étant dépendantes de la valeur du couplage scalaires J*(Al-O-Si), le fait
que des liaisons chimiques Si-O-Al(5) soient détectées au méme titre que des liaisons
Si-O-Al(4) laisse penser qu'une partie des couplages J*(Al(4)-O-Si) et J*(Al(5)-O-Si) existant
dans le réseau présentent des valeurs proches, bien que celles-ci n'aient pas pu étre mesurées.
Ces différentes observations mettent en évidence le fait que les espéces AlOs font partie
intégrante du réseau. On peut donc supposer que l'aluminium en coordinence 5 joue ici un
role de formateur de réseau plutdt qu'un réle de modificateur de réseau.

D’autre part, on observe que le maximum des taches pour les entités AlO4 et AlOs corréle
avec le méme déplacement chimique 2°Si. Ces résultats rejoignent les observations faites par
J.Hiet dans des verres peralumineux du systéme SiO;-Al,03-CaO-La;03-Y,05 [32], ne
contenant pas de bore par rapport a notre systeme. Ainsi, le déplacement chimique du silicium

n’est pas sensible a la nature des entités aluminium dans son environnement (AlO4 ou AlOs).
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Figure 119. Spectres de corrélation 2D Si/*’Al (A) DHMQC et (B)HMQC pour le verre
Bl4La4-E. Les projections des signaux dans les dimensions directe (*’Al) et indirecte (*Si)
sont représentées et comparées aux spectres MAS correspondant(en bleu foncé).

Afin de déterminer la contribution des espéces AlO, et AlOs présentant du silicium dans leur
environnement, la projection des signaux HMQC et DHMQC dans la dimension directe (*’Al)
a été comparée au signal 2’Al MAS (echo de Hahn), ce dernier comprenant en effet toutes les
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contributions de l'aluminium. Les résultats sont présentés Figure 120. Les expériences n’étant
pas quantitatives, nous avons fixé un rapport d’intensité arbitraire, afin de rendre compte au
mieux des différentes contributions du signal HMQC et DHMQC par rapport au spectre MAS.

AlO,
: “’Al echo
Unités AlO, possedant > —— {*Si}-*’Al D-HMQC projection de la 20
des entités Si0, dans leur
environnement {#3Si}-*7Al HMQC projection de la 2D
l‘l
|
[ |
|
|
|
I Unités AlO, liees chimiquement & une ou
\ plusieurs unités Si0,

Unités AlO, liées chimiquement a
des unités S0,

A‘O's _ Unités AIO, possédant des unités SiO,
dans leur environnement proche

120 10 8 60 , . 40 20 0 20 40
{(ppm)
Figure 120. Comparaison de la projection dans la dimension directe (*’Al) des spectres
2%Gi/2’Al 2D HMQC et DHMQC avec le spectre *’Al MAS correspondant pour le verre
Bl4La4-E.

e La comparaison des spectres 2’Al DHMQC avec le spectre MAS montre une
correspondance quasi-parfaite pour les déplacements chimiques attribués aux espéces
AlO, (spectres bleu et rose), et treés proches pour les espéces AlOs, ce qui signifie que
tous les aluminiums présentent du silicium dans leur environnement proche.

e La projection 2’ Al HMQC présente une contribution trés intense correspondant aux AlO,
liés chimiquement au silicium et une autre plus faible attribuée aux liaisons chimiques
existantes entre les entités AlOs et le silicium. Toutefois, la comparaison avec le spectre
MAS montre que la projection du signal HMQC ne correspond pas a l'enveloppe MAS
pour les déplacements chimiques ¢levés (le flanc gauche de la courbe jaune n’est pas
superposé au flanc gauche de la courbe bleue). Cette perte du signal HMQC peut avoir
plusieurs origines : d’une part, certains couplages scalaires peuvent étre trés faibles voire
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nuls en fonction de I'angle de liaison Al-O-Si et ne seraient pas détectés par 1’expérience

et d’autre part, une faible proportion d’aluminium ne serait pas liée a du silicium.

L’étude de la projection des signaux 2Si/”’Al HMQC et DHMQC dans la dimension du
silicium sera également discutée dans la suite, avec les projections des signaux *Si/*'B
HMQC et DHMQC (voir paragraphe 1V.1.c).

> 2°si/MB

Les connectivités 2°Si/*'B ont également été sondées via des expériences *B MAS HMQC et
1B MAS DHMQC, dont les spectres 2D sont présentés Figure 121.
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Figure 121. Spectres de corrélation #Si/*'B 2D (A) DHMQC et (B) HMQC. Les projections
des signaux dans les dimensions directe (*'B) et indirecte (*°Si) sont représentées sur les
spectres et comparées aux spectres MAS correspondants (en bleu fonce).

Le signal °Si/*'B 2D DHMQC met en évidence la proximité spatiale des espéces silicatées
avec les entités a la fois BO3 et BO, et le spectre °Si/*'B 2D HMQC montre que les entités
SiO4 sont liés chimiquement a la fois aux unités BO3; et BOy4, au vu des deux taches de
corrélation (Figure 121 (B)), I'une trés intense qui corréle le signal du silicium avec celui des
entités BOj3 et I’autre plus faible qui corréle le signal du silicium avec celui des entités BO4.
Il est intéressant de noter que la forme de la tache de corrélation du spectre ?°Si/**B HMQC ne
décrit pas un cercle, mettant en évidence les corrélations entre les différents sites Si et les
différentes contributions des entités BO3. Ainsi, le signal correspondant aux entités SiO, a
déplacements chimiques les plus négatifs est plutdt corrélé aux entités BO3 a déplacements
chimiques faibles, tandis que les entités SiO, les plus dépolymérisées (déplacements
chimiques les moins négatifs) semblent plutdt liées aux entités BOj; présentant les
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déplacements chimiques les plus élevés et attribués a des entités BO3 dépolymérisées. Ces
observations sont en accord avec les résultats obtenus lors de ’étude RMN 2°Si et 'B MAS
précédente, qui montrent que des atomes d’oxygeénes non pontants peuvent étre présents dans
I’environnement du bore et du silicium dés 4 % molaires de La,O3 incorporés.

On note également que le déplacement chimique des entités SiO4 liées a des entités BO, est
décalé vers des valeurs moins négatives par comparaison au déplacement chimique d’entités
SiO, liées a des entités BOs. Ceci confirme le fait que la présence de seconds voisins BO4
dans I’environnement local du silicium provoque un décalage du déplacement chimique vers

des valeurs moins négatives, au méme titre que les entités AlO,.

“B echo
{**Si}-4*B D-HMQC (temps long)
(#5Si}-118 D-HMQC (temps court)

(¥Si}-**B HMQC projectiondela 2D

Unités BO; présentant des entités
Si0, dans leur environnement

Unités BO, présentant des entités
Si0, dans leur trés proche
environnement

Unités BO, liées chimiguement & une ou
plusieurs entités SiO,

Unités BO, présentant des entités Si0,
dans leur environnement proche

| ¢ t t ¢ t ¢ [ i '

40 30 20 (ppm) 10 0 -10 -20

Figure 122. Comparaison de la projection dans la dimension directe (}'B) des spectres
26ij/"B 2D HMQC et DHMQC avec le spectre B MAS correspondant pour le verre
Bl4La4-E.

1

La projection du signal HMQC met en évidence la contribution tres intense des especes BOs
liées a des SiO4 par une liaison chimique ainsi que celle beaucoup plus faible des espéces BO4
et SiO, (Figure 122). La faible proportion des especes BO,4 présentes dans le réseau peut en
partie expliquer I’absence de signal HMQC pour ces entités. D’autre part, comme vu
précédemment, le fait que le signal HMQC ne corresponde pas a I’enveloppe MAS (le flanc

gauche de la courbe marron n’est pas superposé au flanc gauche de la courbe bleue) peut étre
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attribué a la dépendance des expériences J-HMQC vis-a-vis des valeurs de couplages scalaires
J2Si-O-B en présence, et/ou a I’absence de liaisons Si-O-B pour certains bores.

La projection du signal DHMQC indique la présence de silicium dans 1’environnement d’une
partie des entités BO3 et BO, (en violet Figure 122). On sait que plus le temps de
réintroduction du couplage dipolaire est long, plus on va aller sonder 1’environnement lointain
des entités bore. Une seconde expérience 2°Si/*'B 1D DHMQC a été réalisée a temps plus
long, dont le signal (en vert, Figure 122) montre la présence de silicium dans 1’environnement
plus lointain du bore. Le signal ne correspondant pas au spectre MAS (le flanc gauche de la
courbe verte n’est pas superposé au flanc gauche de la courbe bleue), il apparait que méme en
sondant I’environnement lointain du bore, il existe une faible proportion d’entités BO3 qui ne
présente pas de silicium dans leur environnement proche. La gamme de déplacement
chimique concernée (entre 17 et 20 ppm environ) pourrait correspondre a celle des entités
bore présentes sous forme d’anneaux boroxols (8iso(BOs ring) =17-18 ppm, voir Tableau 49).
Une autre hypothése consisterait a envisager la présence de regroupements de type métaborate
de terre rare, constituées d’entités bore BO3 et BO, dont la compensation de charge serait
assurée par la terre rare.

Ainsi, il apparait que la majorité des especes bore présente des entités SiO, dans leur
environnement proche, ce qui met en évidence la mixité du réseau borosilicaté au sein des
verres peralumineux.

IV.1.c. Bilan sur les interactions 2°Si/”’Al et #Si/*'B au sein du verre
Bl4La4-E : projection des signaux DHMQC et HMQC dans la
dimension du silicium

La projection des signaux *’Si/?’ Al 2D HMQC et DHMQC, ainsi que celle des signaux
2%Sj/"B 2D HMQC et DHMQC dans la dimension indirecte (**Si) nous permet d’avoir une
indication sur la présence d’aluminium et de bore dans I’environnement du silicium. Ces
projections sont représentées Figure 123 et comparées aux spectres 2°Si MAS correspondants.
Comme précédemment, les intensités ont été fixées de maniere arbitraire, de facon a pouvoir
rendre compte au mieux des différentes contributions du signal HMQC et DHMQC par
rapport au spectre MAS.
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Figure 123. Comparaison du spectre 2°Si MAS avec les projections dans la dimension
indirecte (*°Si) respectivement des spectres 2Si/*’Al 2D HMQC/DHMQC et *°Si/*'B 2D
HMQC/DHMQC pour le verre Bl4La4-E.

Les projections des spectres 2D DHMQC *°Si/*’Al et *Si/*'B dans la dimension indirecte
confirment le fait que les entités SiO, présentent du bore et de I’aluminium dans leur
environnement proche.

D’autre part, dans la zone des déplacements chimiques les plus négatifs attribués aux entités
Si0, Q% le signal Si/”’ Al HMQC montre une parfaite correspondance avec I’enveloppe 2°Si
MAS. Les entités SiO; Q* possédent donc au moins un voisin aluminium dans leur
environnement local et il n’existe donc pas d’entités SiO4 Q4(0A|) dans le réseau dans la limite
de la sensibilité¢ de I’expérience. De méme la correspondance de la projection du spectre 2D
2%Sj/"B HMQC avec le spectre 2°Si MAS aux déplacements chimiques les plus négatifs du
silicium indique que les entités SiO, Q* sont liées chimiquement & au moins une entité bore.
Les entités SiO4 Q présentent donc au moins un second voisin aluminium et un second voisin
bore dans leur premiére sphere de coordination.

L’étude des corrélations °Sif?’ Al et 2°Si/*'B via les séquences HMQC et DHMQC a ainsi mis

en évidence I’existence de liaisons chimiques entre les entités SiO4 et les unités BO3z, BOy,
AlO,, AlOs ainsi que la proximité spatiale existant entre ces différentes espéces. Le réseau
aluminoborosilicaté peralumineux du verre B14La4-E apparait ainsi mixte.
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IV.1.d. Etude des interactions *B/*’Al et "B/*Na au sein des verres
Bl4La4-E et B14L a4.

La proximité entre les espéces bore et aluminium ainsi que bore et sodium a été
étudiée au sein du verre Bl4La4 a l’aide de la technique REDOR. Cette technique nous
permet de déterminer de maniere qualitative la proximité spatiale entre les noyaux B/Al et
B/Na (dans un rayon de 7A environ), ainsi que la proportion d’especes bore qui posseédent des
ions sodium et aluminium dans leur environnement. Cependant, contrairement aux
expériences de type DHMQC, le principe de cette expérience n'implique pas de transfert
d'aimantation entre les noyaux quadripolaires et le couplage dipolaire est réintroduit par un
jeu d'impulsion sur le noyau non observé. Le signal REDOR est obtenu a partir de deux
acquisitions, l'une sans impulsions =, So, exempt de couplage, l'autre avec impulsions rt, Sy et
est défini par Srepor = AS/So = (So-S¢)/Sp. On trace la courbe REDOR AS/S= f(N.Tr) en
incrémentant le nombre N de périodes de rotation Tr entre les deux impulsions de I'écho.

IV.1.d.1 Etude des interactions *'B/?’Al

Comme développé en Annexe 1 (cf paragraphe 11.1.f), les expériences REDOR

permettent de réintroduire le couplage dipolaire existant entre les noyaux B et *Al,
I'interaction dipolaire étant moyennée a 0 par la rotation a l'angle magique. Dans le cas
extréme de deux spins coupleés, la simulation de la courbe aux temps de réintroduction de
couplage les plus courts permet de déterminer la distance internucléaire. Dans notre cas, étant
donné la présence de nombreux couplages de spins bore/aluminium, nous nous limiterons a
une description qualitative de la proximité spatiale entre les noyaux bore et aluminium.
Le graphe présentant 1’évolution de la grandeur AS/S, en fonction du temps de réintroduction
du couplage dipolaire bore/aluminium du verre Bl4La4 est présenté Figure 124. Pour
comparaison, le graphe obtenu pour le verre BAILa (verre étalon présenté au chapitre 5) est
également représenté. L'amplitude finale des courbes correspond a la proportion de noyaux
bore couplés a I'aluminium, tandis que les profils de montée reflétent la force du couplage
dipolaire *B/?’Al pour chaque systéme: plus la pente est abrupte, plus la force du couplage
est importante.
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Figure 124. Graphes REDOR { *’Al}- B pour le verre (a) B14La4 et (b) BAlLa. N représente
le nombre de cycles de I'expérience et Tr la période de rotation. Les expériences ont été
realisées a un champ By=17,6 T avec une vitesse de rotation =22 kHz.

Les courbes obtenues pour les verres Bl4La4 et BAILa pour chaque type d'espéce bore
présentent une allure tres similaire : toutes deux montrent le méme type de profil de montée
aux faibles temps de réintroduction du couplage dipolaire, et tendent asymptotiquement vers
une intensité d'environ 0,8.

La proximité bore/aluminium au sein du verre B14La4 est du méme ordre de grandeur quelle
que soit le type d’entité bore considéré (BO3; et BO4). Comme pour le verre BAILa, ces
résultats indiquent une répartition plutét homogéne de I’aluminium autour des différentes
entités bore.

D’autre part, environ 80% des espéces BO3 et BO, sont toutes deux couplés a l'aluminium, et
présentent une proximité similaire avec celui-ci. On note qu’environ 20% des espéces bore ne
semblent pas couplées a l'aluminium. Ainsi, une partie des entités bore ne posséderaient pas
d'aluminium dans leur environnement proche. L'hypothése précédemment envisagée selon
laquelle des anneaux boroxols pourraient étre présents dans le réseau pourrait expliquer cette
absence d'entités aluminium dans I'environnement proche du bore.

Malgré le caractére quadripolaire des noyaux 2’Al (1=5/2) et "B (1=3/2) qui raccourcit
dramatiquement le temps de vie des cohérences, nous avons réussi a acquérir un spectre
UB/2"Al HMQC sur le verre B14La4-E. Etant donné la trés faible sensibilité de 1’expérience
seule une expérience 1D a été réalisée, le transfert d’aimantation se faisant du bore vers
I’aluminium. L’acquisition du signal a nécessité 3 jours. Il est présenté sur la Figure 125
comparé au spectre >’Al MAS correspondant. Ce signal indique que les espéces bore et
aluminium sont non seulement proches spatialement mais une partie est également liée
chimiquement.
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Figure 125. Spectre “’Al /*'B HMQC (en jaune) du verre Bl4La4-E et comparaison avec le
spectre 2’Al MAS correspondant (en bleu) (Bo=17,6 T, n=33kHz).

IV.1.d.2 Etude des interactions { **Na}- *'B via la technique REDOR

D'aprés les expériences *'B MAS réalisées (voir paragraphe 11.2.a), nous avons montré
que la terre rare pouvait participer a la compensation de charge des entités BO,4. L'étude de la
proximité spatiale entre les noyaux *'B et **Na via la séquence REDOR dans le verre B14La4
vise a déterminer si le sodium est lui aussi dans 1’environnement du bore. Le graphe REDOR
correspondant est présenté Figure 126 ainsi que le graphe obtenu pour le verre SiBNa, qui
rappelons-le est un verre pour lequel la compensation de charge des unités BO, est
uniquement assurée par les ions sodium (voir chapitre 5, paragraphe 111.2.b).

245



1 (@) i (b) BO,
e . . LN o L
03 09 8V S sig a0 BC
08 ..BO 0.2 e
07 saes B}, w
e ? Kl = Il .
06 xR TR w 06
o o i sl
E 0.5 S B < 05 :
0.4 ey 04 .
=l
03 o 3
. Sy 02|
01 o° 01 ,
. .
0005 001 0015 002 0025 003 @ 0005 001 0015 002 0025 003
N.Tr(s) NTris)

Figure 126. Graphes REDOR {**Na}- ''B pour le verre (a) B14La4 et (b) SiBNa (voir
chapitre 5, paragraphe 111.1.b). N représente le nombre de cycles de I'expérience et Tr la
période de rotation. L’expérience a été réalisée a un champ Bo=17,6 T avec une vitesse de
rotation =22 kHz.

Comme dans le chapitre 5, les courbes correspondant au verre SiBNa présentent un profil de
montée plus abrupt (notamment pour les entites BO,) que pour le verre B14La4, indiquant
que la proximité B/Na et en particulier BO4/Na est plus importante pour le verre SiBNa que
pour le verre B14La4. Par ailleurs, alors qu’on observe une différence de profil de montée
entre BO; et BO4dans SiBNa, les profils sont identiques dans notre verre. La relation B/Na ne
semble donc pas étre la méme pour les deux verres : il semblerait que contrairement au verre
SiBNa, les ions sodium ne participent pas ou peu a la compensation de charge des entités BO4
au sein du verre Bl4La4. De plus, on remarque que les proportions en BO3 et BO4 en
interaction faible avec les ions sodium se trouvent étre les mémes que celles présentant de
I’aluminium dans leur environnement (environ 80 % dans les deux cas). Ces observations sont
cohérentes avec une compensation privilégiée des entités aluminium par les ions sodium,
déduit des résultats RMN %’ Al MAS obtenus.

De plus, on constate qu’environ 20% des entités bore ne semblent pas couplées aux ions
sodium. Ces observations pourraient étre expliquées comme précédemment par la présence
d'une faible fraction d'unités boroxols au sein du réseau ou bien par la formation minoritaire

d’une organisation de type métaborate.

IV.1.e. Conclusion sur l'organisation du réseau vitreux contenant 4 %

molaires La,Os.
Les études de corrélations hétéronucléaires ont permis de confirmer et de préciser les
observations faites a partir des études RMN développées dans le paragraphe I, mais aussi
d’aller plus loin dans la description du réseau vitreux. La Figure 127 propose une description
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schématique du réseau d’aprés les différentes interactions mises en évidence entre les
éléments.

Nous avons montré que l'aluminium en coordinence 5 partage des liaisons chimiques avec le
silicium, mettant en évidence un comportement plutdt formateur de réseau dans nos systémes.
Toutefois, seule ’étude de la nature de cette liaison chimique (détermination de sa part de
covalence) permettrait de statuer.

De plus, nous avons montré une faible implication des ions sodium dans la compensation de
charge des entités bore, confirmant indirectement la présence de sodium en compensation de
charge d’une partie de I’aluminium.

Par ailleurs, les expeériences de corrélations B/Si, Al/Si, B/Al ont montré une proximité
spatiale de ’ensemble des €léments constitutifs du réseau, permettant de conclure a un réseau
globalement mixte et homogene. De plus, I’existence de liaisons chimiques Si-BOs3, Si-BOy,
Si-AlO4, Si-AlOs et AlO4-B a été clairement établie mais 1’hypothése de clusters boratés est
envisagée. Ces résultats confirment les observations faites a 1’échelle nanométrique sur le
réseau vitreux contenant 4 % molaires de lanthane (ou de néodyme).
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Figure 127. Proposition d’un schéma récapitulatif des différentes interactions Si/Al, Si/B,
B/Al mises en évidence au sein du réseau du verre Bl4Lad-E. Les liaisons chimiques
Si0s Q*/AlO,, Si04 Q*/BO;, et BO3/AlO, sont représentées ainsi que la proximité spatiale des
entités BO4/AIO,. Le sodium est considéré comme le principal compensateur de charge de
I’aluminium AlO,, tandis que la terre rare est capable de jouer a la fois un réle de
compensateur de charge de [’aluminium 4104 mais également du bore BO,. Il est & noter que
["aluminium en coordinence 5 n’a pas été pris en compte dans cette représentation, son role

n’étant pas completement défini.
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IV.2. Etude de la mixité du réseau vitreux de I’échantillon
B14L.al0

Nous avons observé sur 1’échantillon B14Nd10 contenant 10 % molaires Nd,Os une
nette séparation de phase. Son équivalent au lanthane B14Lal0 est quant a lui apparu
homogene au MET. Il n’en reste pas moins que la teneur de 10 % molaires de terre rare
semble étre une limite de miscibilité et il nous est apparu particulierement intéressant de
sonder les proximités 29gi /1B, 2%Si/27 Al ' AI/M'B, et 1'B/?®Na afin de d’observer d’éventuels
prémices a la démixtion.

IV.2.a. Comparaison verre enrichi (B14Lal0-E)/non enrichi (B14Lal0)
De méme que pour le verre Bl4Lad, les spectres ’Al, °Si et B MAS de

I’échantillon enrichi B14Lal0-E ont été comparés a ceux de I’échantillon B14Lal0O non
enrichi (Figure 128). Les spectres apparaissent légérement différents, en particulier dans les
proportions des différentes espéces (BO3/BOs, AlO4/AlOs/AlOg). Rappelons que les
échantillons n’ont pas été ¢laborés dans les mémes conditions et que notamment le verre
enrichi B14Lal0-E a été realisé sur une trés faible quantité de matiere (300 mg) par rapport au
verre B14Lal0 (150 g). Cette différence a essentiellement un effet sur le refroidissement de
I’échantillon, I’échantillon de 150 g refroidissant plus lentement et on a vu que la vitesse de
refroidissement avait un fort impact (cf chapitre 3). Ainsi, la plus forte teneur en AlOs dans le
verre B14LalO-E, pourrait s’expliquer par un meilleur figeage du liquide. Des études
semblent montrer que les espéces AlOs seraient présentes au sein du bain fondu, améliorant le
flux visqueux, et que celles-ci seraient préservées dans le réseau vitreux lors de la trempe du
liguide [33,34]. Ces différences, non observées dans 1’échantillon Bl4La4 montrent
¢galement qu’a 10 % molaires de terres rares, le réseau vitreux est beaucoup moins stable et

plus sensible aux conditions d’élaboration.
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Figure 128. Comparaison des spectres RMN *’Al MAS (Bo=17,6 T, v=30kHz),"'B MAS
(Bo=7 T, »=12 kHz) et ?Si MAS (B;=9,4 T, »=10kHz) entre les verres B14Lal0 (en vert) et

B14Lal0-E (en bleu).

IV.2.b. Etude des corrélations 2°Si/*’Al et °Si/*'B

> ZSi”Al
Les spectres 2D #Si/”’Al HMQC et DHMQC sont présentés Figure 129. Les taches de
corrélation obtenues traduisent respectivement I’existence de liaisons chimiques et la

proximité spatiale entre les especes silicium et aluminium.
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Figure 129. Spectres de corrélation **Si/*’Al 2D (A) DHMQC et (B) HMQC pour le
verreB14Lal0-E. Les projections des signaux dans les dimensions directe (*’Al) et indirecte
(°Si) sont représentées sur les spectres et comparées aux spectres MAS correspondants (en

bleu foncé).
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Comme pour le verre B14La4-E, les entités SiO4 apparaissent couplées aux especes AlO, et
AlOs via le couplage scalaire et le couplage dipolaire, sans distinction au niveau du
déplacement chimique du silicium. Ici encore, les espéces AlOs étant liees chimiquement aux
espéces SiOy4, I’aluminium en coordinence 5 semble présenter un caractére formateur au sein
du réseau vitreux.
La projection des spectres dans la dimension de I’aluminium et leur comparaison avec le
spectre >’Al MAS correspondant sont présentées Figure 130 et comme pour I’étude du verre
B14La4-E, nous avons fixé un rapport d’intensité arbitraire, afin de rendre compte au mieux
des différentes contributions du signal HMQC et DHMQC par rapport au spectre MAS. Les
résultats indiquent qu’une grande partie des espéces AlO4 et AlOs est liée chimiquement au
silicium. De plus, une perte du signal HMQC est également remarquée pour les déplacements
chimiques les plus élevées des entités AlO,4, qui peut avoir pour origine d’une part le fait que
certains couplages J ne soient pas détectables par I’expérience et d’autre part, le fait qu'une
faible proportion d’aluminium ne serait pas liée a du silicium. On remarque que cette perte du
signal semble plus importante pour le verre B14Lal0-E (Figure 130) que pour le verre
Bl4La4-E (Figure 120), ce qui peut étre corrélé a la présence d’une plus grande quantité de
NBO sur les entités AlO, pour le verre B14Lal0, déduit des spectres 2’ Al MAS (cf 111.1).

Unités AlO, possédant
des entités Si0, dans leur f
environnement } :
— Al echoMAS
‘, l\ —e. {PS}-7Al DHMQC projectiondela 2D
/

‘ \ FRSIF7AI HMAC projectiondels 2D

‘ Unités AlO, liées chimiguement 2 une ou
plusieurs unités Si0,

Unités AlO. liees chimiquement a
des unités Si0,

Unités AlO. possédant des unités
Si0, dans leur environnement

N proche
(J\
120 " 100 " 80 60 40 © 20 0 T20 C 40
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Figure 130. Comparaison de la projection dans la dimension directe (*’Al) des spectres

2%Gi/*’Al 2D HMQC et DHMQC avec le spectre Al MAS correspondant pour le verre
B14Lal0-E.
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> 2°si/MB

Les interactions 2°Si/*'B ont également été sondées, via le méme type d’expériences HMQC
et DHMQC. Les spectres 2D sont présentés Figure 131.
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Figure 131. Spectres de corrélation 2D #Si/*'B 2D (A) DHMQC et (B) HMQC pour le verre
B14Lal0-E, enrichi en 2°Si. Les projections des signaux dans les dimensions directe (*'B) et
indirecte (*°Si) sont représentées sur les spectres et comparées aux spectres MAS
correspondants (en bleu fonce).

De méme que pour le verre contenant 4 % molaires de La,Os, ces spectres 2D mettent en
évidence la corrélation trés intense entre les especes silicatées et les entités BO3, que ce soit
par une liaison chimique ou via la proximité spatiale.

La faible intensité de la contribution des entités silicatées couplées aux unités BO,4 peut étre
due a la faible teneur en BOy et/ou a I’absence de liaison Si-O-B(4). Il est a noter que le
spectre HMQC apparait plus bruité que celui du verre B14La4-E alors qu’ils ont été acquis
dans les mémes conditions et que la teneur en BO, est plus élevée pour le verre B14Lal0-E
(11% au lieu de 7 % pour le verre B14La4-E). Il semblerait qu’il y ait moins d’unités bore
liées au silicium. La encore, cette observation peut étre mise en paralléle avec la présence
d’atomes d’oxygénes non pontants sur les BO3 et les BO,, suspectée d’aprés les spectres
RMN B (cf 111.2).

Enfin, on remarque que si la tache de corrélation de 1’expérience HMQC est ovoide comme
celle observée pour le verre B1l4La4-E, celles de 1’expérience DHMQC sont trés différentes :
la tache de corrélation des BO3; est composée de deux taches circulaires corrélant a deux
parties distinctes du spectre *°Si et la tache de corrélation des BO4 ne corréle qu’avec la partie
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a déplacements chimiques moins négatifs (plus dépolymérisée) du spectre 2°Si. Ce point sera

approfondi dans 1’étude des projections.

La comparaison de la projection des signaux dans la dimension directe (*'B) est présentée
Figure 132. Comme pour I’étude des corrélations °Si/*'B au sein du verre B14La4-E, des
expériences 1D DHMQC ont été réalisées a différents temps de réintroduction du couplage

dipolaire, indiquée sur la méme figure.
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Figure 132. Comparaison de la projection dans la dimension directe (}'B) des spectres
2%Gij/"B 2D HMQC et DHMQC avec le spectre B MAS correspondant pour le verre

B14Lal0-E.

D’aprés la représentation obtenue, on remarque que contrairement au verre Bl4La4-E, |
signal DHMQC obtenu a temps plus long de réintroduction du couplage dipolaire correspond

a I’enveloppe 'B MAS (la courbe verte est superposable & la courbe bleue). Ainsi, il semble
qu’au sein du verre B14Lal0-E, I’ensemble des entités BO3; et BO,4 présentent des entités

silicatées dans leur environnement proche.
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Le signal HMQC montre comme pour le verre Bl4La4-E qu’il existe des liaisons chimiques
entre les entités BOj3 principalement et les entités silicatées. L’absence de signal HMQC pour
les déplacements chimique élevés des entités BO3; peut étre due au fait que certaines
contributions ne sont pas détectées par I’expérience, mais peut également avoir pour origine
I’absence de liaisons chimiques Si-O-B. Cette derniére hypothése est a corréler avec les
résultats obtenus en RMN B pour le verre B14Lal0, qui montrent que des entités BOs
contenant des oxygenes non pontants dans leur environnement sont présentes dans le réseau.

IV.2.c. Bilan sur les interactions 2°Si/*’Al et #Si/*'B au sein du verre
B14Lal0-E : projection des signaux DHMQC et HMQC dans la
dimension du silicium

Les projections des spectres 2D HMQC et DHMQC obtenus pour l'étude des
corrélations °Si/”’Al et #Si/*'B ont comme précédemment été comparées au spectre *°Si
MAS correspondant (Figure 133).
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Figure 133. Comparaison du spectre 2°Si MAS avec les projections dans la dimension
indirecte (*°Si) respectivement des spectres *°Si/*’Al 2D HMQC/DHMQC et #*Si/*'B 2D
HMQC/DHMQC du verre B14Lal0-E.
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Comme pour le verre B14La4-E, les entités silicatées établissent des liaisons chimiques a la
fois avec le bore et l'aluminium et les entités polymérisées Q* présentent au moins un
aluminium et un bore dans leur premiere sphere de coordination. La principale différence
provient de I'étude de la proximité spatiale du bore et du silicium, via I'expérience *Si/*'B D-
HMQC. En effet, le signal obtenu met en évidence l'apparition de deux types de sites silicatés
présentant du bore dans leur environnement proche. Le signal présentant les déplacements
chimiques les plus négatifs peut étre attribué a la contribution des espéces les plus
polymérisées SiO, Q* qui de plus partagent des liaisons chimiques avec les entités BOs, tandis
que la partie du signal présentant les déplacements chimiques les moins négatifs pourrait
correspondre & des entités silicatées plus dépolymérisées SiO, Q° qui partagent quant a elles
peu de liaisons chimiques avec les unités BOs, mais sont suffisamment proches des BO3 et
des BO, pour induire un signal intense. Ainsi le réseau du verre B14Lal0-E serait constitué
d’entités polymérisées SiO, Q* et d’entités plus dépolymérisées SiOs Q° en quantité
significative, ce qui confirme les résultats obtenus en RMN Si lors de I’étude de la série
Bl4Lax (voir paragraphe 11.3). Contrairement au verre B14La4, la répartition des entités bore
n’est pas équiprobable sur tous les environnements chimiques du silicium ; on observe un
enrichissement en bore dans les environnements chimiques du silicium les plus dépolymérisés.
L’¢étude de la série B14Lax a montré une dépolymérisation du réseau a mesure que la teneur
en terre rare augmente, avec ici un réle modificateur ainsi qu’une probable compensation des
unités BO4. On peut alors supposer que I’ion La* participe a la cohésion d’un motif
réunissant les especes silicatées et boratées.

IV.2.d. Etude des interactions 'B/’Al et 'B/*®Na au sein des verres
B141L.a10-E et B14Lal0.

IV.2.d.1 Etude des corrélations *B/?’Al

La présence d’aluminium dans I’environnement du bore a été étudiée via la séquence
REDOR. La Figure 134 présente les graphes REDOR {*’Al}-!B obtenus dans le cas des
verres B14Lal0 et B14La4.
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Figure 134. Graphes REDOR { *’Al}- B pour les verres Bl4La4 et B14Lal0. N représente le
nombre de cycles de I'expérience et Tr la période de rotation. Les expériences ont eté
realisées a un champ By=17,6 T avec une vitesse de rotation =22 kHz.

Les courbes obtenues pour le verre B14Lal0 montrent un profil de montée tout a fait similaire
a temps court entre les especes BO3 et BO,, indiqguant comme pour le verre Bl4La4, que
I’aluminium est présent dans I’environnement proche de ces deux especes sans distinction.
Cependant, I’amplitude des courbes aux temps plus longs de réintroduction du couplage
dipolaire indique que la proportion d’especes bores couplées aux ions aluminium est plus
faible par comparaison avec le verre B14La4 et se situe aux alentours de 50-55% des espéces
bore. Ainsi, il apparait que prés de la moitié du bore présent dans le réseau ne présente pas
d’aluminium dans son environnement proche. C’est beaucoup plus que ce qui est observé
pour le verre B14La4 (de ’ordre de 20%)

Le spectre **B/*’Al HMQC 1D de la Figure 135 montre qu’il existe toujours des liaisons
chimiques entre le bore et I’aluminium AlO,4. Toutefois, méme si cette expérience n’est pas
quantitative, on peut observer que le signal HMQC est encore plus bruité que celui obtenu

dans les mémes conditions sur 1’échantillon B14La4-E.

255



~—— 27A] echoMAS
{11B}-27Al HMQC
Unités AlO, liés

chimiguement a au
moins 1 B

By o ST ST (P

100 90 80 70 60 50 40 30 20 10 O -10 -20 -30 -40
(PPm)

Figure 135. Spectre *’Al /B HMQC (en jaune) du verre B14Lal0-E et comparaison avec le
spectre 2’Al MAS correspondant (en bleu).

IV.2.d.2 Etude des corrélations *'B/~Na
La proximité spatiale entre les especes bore et les ions sodium a également été étudiée,
via la séquence REDOR {**Na}-"'B. La Figure 136 compare les courbes REDOR obtenues
pour les verres B14La4 et B14Lal0.
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Figure 136. Graphe REDOR mettant en évidence la réintroduction du couplage dipolaire
11B/ZNa pour le verre (a) B1l4La4 et (b) B14Lal0. N représente le nombre de cycles de
I'expérience et Tr la période de rotation. Les expériences ont été réalisées a un champ

Bo=17,6 T et une vitesse de rotation =22 kHz.

Les courbes obtenues présentent un profil de montée similaire pour les deux types d’especes,
la proximité spatiale entre les especes bore et les ions sodium est donc de méme amplitude,
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indépendamment de la spéciation du bore. Par comparaison au verre B14La4, la proximité
spatiale *'B/?*Na et la proportion d’entités bore couplées au sodium apparaissent similaires et
I’augmentation de la teneur en terre rare n’a pas d’influence. Dans ce réseau, environ 22% des
entités bore ne présentent pas d’ions sodium dans leur environnement proche. D’autre part, on
a vu d’aprés les résultats REDOR {*’Al}-"'B qu’environ la moiti¢ des espéces bore ne
contenaient pas d’aluminium dans leur environnement proche. Une partie des entités bore qui
possedent des ions sodium dans leur environnement proche ne sont donc pas couplées a
I’aluminium. Compte-tenu de la moins bonne homogénéité du réseau a cette teneur en La,Os,
la diversification des environnements dans le réseau rend 1’interprétation de ces résultats plus
difficile et ne permet pas de conclure sans ambiguité sur la place des éléments bore, sodium et
aluminium les uns par rapport aux autres.

IV.2.e. Conclusion sur I'organisation du réseau vitreux contenant 10 %
molaires La,Os.

Les résultats obtenus pour I’échantillon B14Lal0-E sont globalement comparables a
ceux obtenus pour le verre B14La4-E en termes de mixité du réseau, malgré la trés forte
augmentation en terre rare et la dépolymérisation induite. Ainsi, I’étude des corrélations
257 Al, siMB et 1'B/2’Al a mis en évidence la présence de liaisons chimiques entre les
entités SiO4, BO3, BO,4 et AlOy, indiquant la relative mixité des réseaux silicatés et boratés.
Néanmoins, en augmentant la teneur en oxyde de lanthane a 10 % molaires, le rdle de
modificateur de réseau de la terre rare est exacerbé et les expériences *°Si/**'B DHMQC
souligne une répartition non équiprobable des espeéces bores dans I’environnement du silicium,
avec probablement I’existence de motifs réunissant les espéces silicatées et boratées
dépolymérisees stabilisés par le lanthane, comme indiqué sur la Figure 137.

De plus, la quantité de bore ne présentant pas d’aluminium dans leur environnement a
fortement augmenté de 20% a environ 50% entre 1’échantillon B14La4 et 1’échantillon
B14Lal0. Ainsi les unités AlO, apparaissent présentes dans I’environnement du silicium de
fagon non sélective par rapport aux types d’espéces Q", mais la position préférentielle des
unités boratés dans les environnements silicatés dépolymerisés semble traduire une séparation
spatiale sensible des unités aluminium et bore. Ceci implique I’existence de domaines
différenciés chimiquement et spatialement sur des distances correspondant a quelques liaisons
chimiques.

Par extrapolation, ces observations pourraient étre le signe d’une séparation de phase
naissante a I’échelle moléculaire entre des motifs dépolymérisés enrichis en terre rare et bore,
et la matrice aluminoborosilicatée plus polymérisée car appauvrie en terre rare.
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Figure 137. Proposition d’un schéma récapitulatif des différentes interactions Si/Al, Si/B,
B/Al mises en évidence au sein du réseau vitreux Bl4LalO-E. Comme pour le verre
Bl4La-E, les liaisons chimiques SiO4 Q*/AlO4, SiO; Q*/BOs, et BO3/AlO, sont représentées.
Avec l'augmentation de la terre rare, les entités SiOy Qg, BO; et BO,> sont également
représentées conformément aux résultats RMN obtenus dans la partie Ill. Ces entités
silicatées et boratées depolymérisées peuvent alors étre stabilisées par la terre rare et former
des motifs tels que délimités par le cercle noir.

V. CONCLUSION

L’étude de la série a rapport [B,O3]/[SiO,] variable, ainsi que celle de I’augmentation
de la teneur en terre rare a travers les séries B14TRx et B20TRx (TR=Nd ou La), ont permis
d’affiner la compréhension du rdle structural de la terre rare au sein du réseau vitreux, via
I’étude de I’environnement local des différents éléments présents dans le réseau (Si, B, Al,
Nd) et de leur connectivité par spectroscopie RMN et absorption optique du néodyme. Ces
analyses ont permis de montrer que les verres peralumineux sont trés polymérisés et que le
réseau est constitué en grande majorité d'entités SiO,4 Q*, BO3 et AlO,. De plus, il a été mis en
¢évidence le fait que I’environnement de I’aluminium était stable vis-a-vis de I’augmentation
de la teneur en terre rare et vis-a-vis de l’augmentation du rapport [B20s3]/[SiO,].
L’aluminium est principalement présent dans le réseau en coordinence 4, mais la présence de
faibles teneurs en AlOs et AlOg a également été détectée. Bien que le role structural de
I’aluminium en coordinence 5 soit trés complexe, la mise en évidence de liaisons chimiques
SiO4-AlOs a permis d’assimiler les entités AlOs a des formateurs de réseau. Les études
menées dans ce chapitre ont également permis de montrer le rble particulier de la terre rare
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Vis-a-vis de I’aluminium AlO4 dans le réseau. Il a en effet été établi que la compensation de
charge des entités AlO, était assurée en priorité par les ions sodium et calcium mais
également en partie par les ions terres rares. Le rOle structural de la terre rare évolue en
fonction du nombre de charges apportées par les ions Na*, Ca®* et TR*" dans le réseau, et
c’est ce nombre de charges positives global qui s’avére avoir une importance majeure sur
I’organisation structurale et microstructurale du réseau, comme le récapitule la Figure 138. Si
le nombre de charges apportées par les différents cations est insuffisant pour compenser les
entités AlO4, comme c’est le cas dans les matrices avec un taux d’oxyde de terre rare inférieur
a 2,3 % molaires, le réseau est instable et tend vers la cristallisation de mullite lorsque la
trempe n’est pas assez rapide (cf chapitre 3). Si la teneur en terre rare continue a augmenter, le
nombre de charges Na* + Ca?* + TR®" devient excédentaire vis-a-vis des entités AlO, &
compenser, et dans ce cas, la terre rare va permettre dans un premier temps de transformer des
entités BO3 en entités BO4 qu’elle compensera a son tour. Toutefois, étant donné le taux de
BO, particulierement bas dans ces verres peralumineux, lorsque le nombre de charges global
devient excédentaire vis-a-vis cette fois des entités AlO, et BO, a compenser, le réle de la
terre rare va tres vite évoluer, et en plus de son réle de compensateur de charge, la terre rare
va également jouer celui de modificateur de réseau, en rompant des liaisons et en créant des
atomes d’oxygenes non pontants aupres des entités SiO,4 et BO3; (voire BO4 et AlO4 dans une
moindre mesure).
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Figure 138. Schema récapitulatif des résultats microstructuraux et structuraux obtenus sur
les verres des séries BI4TRx et B20TRx. Les fleches bleues représentent [’exces de charges
Na*+Ca**+TR>* vis-a-vis de la compensation de charge des entités AlO, et BO,.CP : coulée
sur plaque, RLT : refroidissement a 1°C/min.

Nous avons montré dans 1’échantillon a 10 % molaires de La,Os, au sein de la matrice
borosilicatée, la présence de motifs structuraux réunissant les especes silicatées et boratées
partiellement dépolymérisées, stabilisés par le lanthane. A ce stade, et dans le cas du verre au
lanthane, I’homogénéité de la matrice vitreuse, telle que définie dans ce travail est conservée,
compte tenu de I’échelle a laquelle ces motifs structuraux sont observés et du fait que
I’échantillon ne présente pas de séparation de phase détectable. L’hypothése que cette
organisation structurale entre des motifs B/Si/La dépolymérisés et d’autres polymérisés soit
un prémisce a la séparation de phase n’est pas a exclure, comme en témoigne le verre a
10 % molaires de La,O3 refroidi a 1°C/min (cf chapitre 3). Cette hypothese est renforcée par
I’analyse du verre équivalent au néodyme. En effet, si le verre trempé contenant
10 % molaires La,O3 apparait homogéne a 1’échelle nanométrique, nous avons vu que son
équivalent au néodyme présente une separation de phase avérée entre une phase enrichie en Si
et une phase enrichie en (B,Nd) (cf chapitre 3). Une différence importante entre les deux
terres rares réside dans I’intensité de force de champ plus élevée pour le néodyme. Les études

de J.Hiet dans des matrices vitreuses aluminosilicatées ont montré que plus la force de champ
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de la terre rare est élevée, plus le taux d’AlO4 est faible au bénéfice des entités AlOs et AlOg
(déficit de 11% du taux d’AlO, en présence de Y** (0,57 A?) par rapport & La®*" (0,51 A?)
dans des verres aluminosilicates de calcium [32]) signifiant qu’il existe une vraie sélectivité
de I’aluminium vis-a-vis des cations modificateurs de réseau. Au vu des résultats obtenus, on
peut émettre I’hypothése que la présence des motifs identifiés dans le verre au lanthane soit
exacerbée dans le cas du néodyme. Cette hypothése mériterait d’étre approfondie en
remplacant le lanthane par I’yttrium afin d’obtenir des informations structurales concernant
I’effet de I’intensité de champ sur la structure du réseau. Ainsi, ces motifs pourraient étre le
signe d’une réorganisation naissante de la matrice a forte teneur en terre rare, conduisant a
une séparation de phase entre un réseau polymérisé et un réseau plus dépolymérisé dans
lequel la formation d’entité métaborate pourrait étre envisagée étant donné son enrichissement
en bore et terre rare.

Au cours d’un refroidissement plus lent ou d’un traitement thermique, l’organisation
structurale existant au sein du verre trempé a 10 % molaires de terre rare evolue, et les
résultats du chapitre 3 ont montré que ces motifs polymérisés d’une part et dépolymérisé
d’autre part conduisaient a une séparation de phase avec des nanodomaines plus grands qu’au
sein des verres trempés et/ou a la cristallisation de type TR3Si,BOig, en fonction des
conditions de traitement thermique.
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CONCLUSION GENERALE

Dans I’hypothése d’une évolution des combustibles, de nouvelles formulations de
verres a haut taux d’incorporation en produits de fission et actinides mineurs (PFA) sont a
I’étude. Dans ce cadre, ce travail de thése visait a déterminer la potentialité de matrices
peralumineuses comme matrices de conditionnement. Ces verres doivent étre élaborables en
creuset froid (température d’élaboration inférieure ou égale a 1300°C), capables d’incorporer
un taux de PFA supérieur a 18,5 % massiques en restant homogenes a 1’¢laboration, et
présenter une faible tendance a la dévitrification tout en conservant d’excellentes propriétés
de comportement a long terme. En paralléle, étant donné que seules trés peu d’études se sont
intéressées a décrire la structure de verres d’oxydes peralumineux aluminoborosilicatés de
terre rare, des études microstructurale et structurale détaillées ont été réalisées sur une large
gamme de composition afin d’apporter des éléments de compréhension a 1’organisation du
réseau vitreux peralumineux a différentes échelles.

La premiere partie de I’étude a donc consisté a réaliser des séries de verres
peralumineux complexes en fonction de la teneur en PFA afin de statuer sur ’adéquation de
leurs propriétés physico-chimiques avec le cahier des charges. Ces teneurs ont €té choisies de
facon a pouvoir comparer les propriétés de ces verres au verre R7T7 (contenant au maximum
18,5 % massiques PFA) et a un verre peralcalin a haut taux d’incorporation (contenant 22,5 %
massiques PFA), mais ont aussi été augmentées jusqu’a 30 % massiques, de fagon a pouvoir
préciser les limites d’incorporation en PFA de ce type de matrices. Le rapport [B,O3]/[SIO-] a
¢té augmenté également afin de diminuer la viscosité des verres. L’homogénéité, la tendance
a la dévitrification apres descente en température (1°C/min), les propriétés physico-chimiques
(Tg, viscosité) et la durabilité chimique des verres ont été évaluées.

Hormis la présence de quelques cristaux de ZrO, qui peuvent étre éliminés par optimisation
du procédé d’¢laboration ou encore par ajout de néodyme dans la fritte de verre, les verres
sont homogenes a la coulée sur toute la gamme de teneurs en PFA étudiée (de 18,5 a 32 %
massiques).

Les verres présentent une trés faible tendance a la dévitrification pour des teneurs en PFA
inférieures ou égales a 22,5 % massiques en PFA et il est important de noter que
contrairement au verre HTI-22,5, aucune phase apatite ou molybdate n’a été observée apres
descente en température (1°C/min) lors de ’augmentation de la teneur en PFA, méme pour
des valeurs allant jusqu’a 32 % massiques (15,41 % massiques TR203, 3,84 % massiques
MoO3). Au-dela de 22,5 % massiques en PFA, la tendance a la dévitrification des verres
augmente et se traduit par la cristallisation d’une phase unique de zircone ZrO, baddeleyite.

Aucune influence notable des platinoides sur la tendance a la cristallisation des verres n’a éteé
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observée mais il apparait que les amas de RuO; et les billes de Pd-Te peuvent jouer un réle
d’agents nucléants a la cristallisation de ZrOj. D’autre part, a teneur en PFA constante
(22,5 % massiques), ’ajout de néodyme dans la fritte de verre permet de diminuer la tendance
a la cristallisation de cette phase jusqu’a obtenir un verre totalement homogeéne pour un total
de 16,4 % massiques de terres rares dans le verre.

Ces verres sont caractérisés par des températures de transition vitreuse de I’ordre de 615°C
(pour le rapport [B,Os]/[SiO;] le plus élevé), ce qui représente une nette augmentation par
rapport aux verres R7T7 et HTI-22,5. D’autre part, les viscosités mesurées a 1300°C
apparaissent en limite du critére défini par le cahier des charges (n=100 dPa.s), témoignant du
caractére réfractaire de ces verres.

La durabilité chimique de ces verres révele au stade de cette étude un trés bon comportement
des verres peralumineux lors de I’altération en eau pure, avec une vitesse initiale Vo estimée a
0,5-1 g/mz/jour, de I'ordre de celle du verre R7T7, et une vitesse de dissolution du réseau
vitreux qui varie de 6.10° & 3 10”° g/m?/jour, donc plus faible d’un & deux ordres de grandeur
par rapport a celle du verre R7T7. Les tests sont prévus pour une durée plus longue, de fagon
a pouvoir statuer sur d’éventuels phénomenes de reprise d’altération.

L’ensemble de ces résultats met en évidence I’intérét certain de ces verres peralumineux pour
le conditionnement des PFA, sous réserve de certaines optimisations complémentaires de la
formulation, notamment pour diminuer le caractere réfractaire des verres.

La seconde partie de 1’étude a consisté en une étude microstructurale et structurale de
compositions simplifiées de verres peralumineux dans le systeme a six oxydes SiO,-B,0s-
Al;03-Na,0-CaO-TR,03 (TR= Nd ou La). L’influence d’une augmentation du rapport
[B203]/[SIO;] et de la teneur en terre rare de 0 a 10 % molaires a été évaluée a la fois sur
I’homogénéité et sur la tendance a la dévitrification des verres aprés refroidissement a
1°C/min a I’échelle micrométrique (DRX, MEB) et nanométrique (MET). De plus,
I’organisation du réseau vitreux a été sondé a 1’échelle moléculaire par spectroscopic RMN
(expériences de corrélations hétéronucléaires B/Si, Al/Si, B/Al) et absorption optique du
néodyme.

Il apparait tout d’abord que le domaine d’homogénéité des matrices peralumineuses
simplifiées aprés trempe s’étend sur une large gamme de composition, notamment sur un
large domaine de teneur en terres rares pour 2,3 <[TR203] < 10 % molaires. A 10 % molaires
en Nd,Os, une séparation de phase est observée pour les verres trempés, avec formation d’une
phase enrichie en néodyme. En revanche, la substitution du néodyme par le lanthane permet
d’obtenir un verre homogeéne a la coulée a I’échelle nanométrique. Ces différences
microstructurales mettent en évidence le fait que le néodyme et le lanthane ne peuvent pas
étre considérées comme parfaitement équivalentes vis-a-vis du comportement en
dévitrification des verres. Aprés refroidissement lent a 1°C/min, a faible teneur en terre rare

([TR203] < 2,3 % molaires), la cristallisation d’une phase mullite, riche en aluminium,
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apparait. Notons que dans les verres complexes contenant des teneurs en terres rares
équivalentes, aucune phase de type mullite n’a été mise en évidence, indiquant que la
complexification de la composition peut engendrer des différences microstructurales. En
augmentant la teneur en terre rare et/ou le rapport [B.0Os])/[SiO;], la tendance a la
cristallisation de cette phase diminue et les verres sont tous homogenes pour
4 < [TR203] < 6 % molaires, indiquant que la terre rare permet de stabiliser I’aluminium au
sein du réseau vitreux. Au-dela, en présence de fortes teneurs en terre rare, des phénomenes
de séparation de phase entre une phase riche en (B,TR) et une phase enrichie en Si, et de la
cristallisation d’une phase de type « TR3SiBOip», non répertoriée jusqu’a présent, sont
observés. Par ailleurs, on note la tendance plus marquée de ces verres a la démixtion d’une
part lorsque le lanthane est substitué¢ par du néodyme, d’autre part, lors de I’augmentation du
rapport [B203]/[SiO;]. 11 est a noter qu’a forte teneur en terre rare, aucune phase de type
apatite n’a été¢ mise en évidence dans ce type de verre, contrairement a d’autres observations
réalisées sur des verres trempés peralumineux du systéme SiO»-B,03-Al,03-Na,O-TR,0; et
sur des verres peralcalins refroidis a 1°C/min du systeme SiO;-B,03-Al,03-Na,0-CaO-ZrO,-
TR203. L’ensemble de ces résultats montre que les matrices vitreuses presentent un domaine
d’homogénéité plus étendu comparé a celui observé pour des verres peralcalins
(0 <[TR203] < 3,56 % molaires).

Les études structurales menées en parallele ont permis de mieux appréhender le réle
conjoint de I’aluminium et de la terre rare. Il a été¢ montré que I’aluminium tétraédrique est en
priorité compensé par les ions sodium et calcium. Présents dans le réseau en quantité
insuffisante pour assurer la totalit¢ de la compensation de charge d’apres la définition d’un
réseau peralumineux (Rp = ([Na,O]+[CaO])/([Na,O]+[CaO]+[Al.O3]) < 0,5), I’aluminium se
trouve également en coordinence 5 et 6 en I’absence de terre rare (17 et 4% respectivement).
En présence de terres rares dans le réseau, la proportion des entités AlO, augmente et la
teneur en AlOs et AlOg diminue (~ 7 et 3 % respectivement). Pour un taux de terres rares
inférieur ou égal & 2,3%, le nombre de charges apportées par ’ensemble des cations Na*, Ca**
et TR®" est encore insuffisant par rapport & la proportion d’AlO4 & compenser, le réseau est
instable et tend vers la cristallisation de mullite. A partir de 4 % molaires de TR,O3, le
nombre de charges globales Na* + Ca?* + TR®" par rapport a la teneur en AlO, est
excédentaire et la terre rare va permettre de transformer une partie des entités BO3; en BO,
(Jusqu’a 12 % du bore total). Puis le role de la terre rare va trés vite évoluer, en plus de celui
de compensateur, vers celui de modificateur de réseau, en rompant des liaisons et en créant
des atomes d’oxygeénes non pontants auprés des entités SiO4 et BO;3 (voire BO4 et AlO4 dans
une moindre mesure). Ainsi, la terre rare parvient a s’insérer dans le réseau de par les
différents roles de compensateur de charges et de modificateur de réseau qu’elle peut prendre
dans le réseau et la stabilité du réseau peralumineux vis-a-vis de I’augmentation de la teneur

268



en terre rare s’explique vraisemblablement par la variété¢ des sites dans lesquels elle peut
s’insérer et le désordre chimique que cela occasionne.

Les études de connectivités Si/B, Si/Al et B/AI réalisées ont mis en évidence la mixité du
réseau peralumineux pour un verre contenant 4 % molaires de La,Os. Ces résultats sont trés
importants car ils montrent que les verres sont homogeénes non seulement a 1’échelle
micrométrique et nanométrique mais également jusqu’a I’échelle moléculaire pour des teneurs
en terres rares de ’ordre de celles envisageables pour le conditionnement des PFA. Pour des
teneurs en terres rares bien supérieures (10 % molaires TR,03), les études de connectivités
réalisées montrent une répartition non équiprobable des espéces bores dans 1’environnement
du silicium, avec probablement I’existence de motifs réunissant les espéces silicatées et
boratées dépolymérisées stabilises par le lanthane. Ces observations structurales sont a
rapprocher des observations microstructurales pour le verre trempé contenant 10 % molaires
de Nd,O3 qui présente une séparation de phase entre une phase enrichie en Si et une phase
enrichie en (B,Nd). On peut alors envisager que les motifs structuraux observés au sein du
verre au lanthane constituent les premices de cette séparation de phase. Lorsque ce type de
verre subit un traitement thermique ou un refroidissement plus lent (typiquement 1°C/min), le
réseau évolue et se réorganise, menant a une séparation de phase plus prononcée et/ou a une
cristallisation de type TR3Si,BO;o, en fonction des conditions de traitement thermique.

De I’ensemble de ces résultats, une formulation de verres peralumineux complexe a
22,5 % massiques PFA avec ajout de La,O3 dans la fritte de verre (& hauteur de 4 % molaires,
soit 16,4 % massiques de TR,03 au total) et présentant un rapport [B,03]/[SIO;] de 0,40 serait
pour l’instant un optimum. Ce type de matrice serait en effet caractéris€ par une bonne
homogénéité, réactivité et viscosité de la fonte, ainsi que par une faible tendance a la
dévitrification (absence de phase mullite, zircone ou apatite).

L’¢tude des verres peralumineux complexes a montré le caractére réfractaire de ces
verres, qu’il serait souhaitable d’améliorer en vue d’une élaboration en creuset froid. Une
prochaine étude a donc pour objectif d’une part de comprendre les liens entre composition et
propriétés physico-chimiques du verre a travers 1’étude de la variation de certains éléments
(TR203, B203...) qui influencent la viscosité du verre et sa réactivité chimique, et d’autre
part, d’optimiser la formulation optimum identifiée par ajout d’autres éléments fondants
(Li par exemple). Egalement, au vu des résultats surprenants en termes de cristallisation (pas
de phase molybdate, présence de cristaux de zircone), il serait tres intéressant de mieux
comprendre leur role structural et microstructural au sein du réseau. D’autre part, les études
de comportement a long terme sous eau des matrices peralumineuses étudiées mériteraient
d’étre approfondies, notamment en poursuivant les tests en cours pour mettre en évidence
d’éventuels phénomenes de reprise d’altération, et en réalisant ces tests en eau de bure et non
plus en eau pure.
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Concernant I’étude des verres peralumineux simplifiés réalisée dans ce manuscrit, les
principales interrogations concernent la relation qui peut exister entre les motifs structuraux
mis en évidence dans le verre B14Lal10 enrichi en *Si et les phénoménes de démixtion et de
cristallisation de la phase TR3Si;BOjo. Cet échantillon ne présentait pas de démixtion
détectable, bien qu’observée par ailleurs dans le verre refroidi a 1°C/min, aussi serait-il
particulierement intéressant de synthétiser des verres contenant une plus forte teneur en
lanthane présentant une séparation de phase beaucoup plus prononcée aprés trempe. La
caractérisation de cette séparation de phase par STEM permettrait d’accéder a la composition
précise des différents domaines. En paralléle, les connectivités Si/Al, Si,/B et B/Al pourraient
étre sondées afin de comprendre la structure méme de cette séparation de phase a 1’échelle
moléculaire. Ces éléments pourraient nous permettre de mieux comprendre les relations entre
les mécanismes de séparation et de cristallisation au sein de nos verres fortement chargés en
terre rare.
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Annexe 1:

Méthodes d’élaboration et techniques
experimentales

l. ELABORATION DES VERRES

I.1. Méthode classique

Tous les verres ont éte synthétisés a partir des précurseurs poudres :

- SiO; (Millisil, pureté >0,997),

- H3BOs(pureté >0,995)

- Nay,COj3 (pureté >0,998)

- CaO (pureté >0,995)

- AlLOs(pureté 1)

- Nd;O3 ou La,0O3 (Alfa Aesar, pureté > 0,999)

Les poudres Nd,O3 et La,O3 ont été calcinées a 1000°C pendant 1h afin d’éliminer toute trace
d’eau éventuelle (les oxydes de terres rares étant trés hygroscopiques). Pour chaque oxyde, les
masses nécessaires a la réalisation de 150 g de verre ont été mélangées et le mélange
vitrifiable a été élaboré en four a moufle dans un creuset platine rhodié (Pt/Rh) selon le
protocole suivant (Figure 139) :

- Un palier de décarbonatation a 500°C est d’abord appliqué pendant une durée de 3h.

- Le mélange est ensuite porté a une température de 1350°C via une montée en
température de 5°C/min pour étre affiné pendant 3h. La température est ensuite portée
a 1400°C pendant 15 min pour diminuer la viscosité de la fonte.

- Le mélange vitrifiable est ensuite coulé rapidement sur une plague métallique en inox
(vitesse estimée a 10°°C/min [1]), ce qui constitue la premiére trempe (Figure 140).
Cette étape vise a figer 1’état liquide de la fonte.

- Le verre est récupéré, concassé et broyé dans un broyeur planétaire avec bols en agate
(rotation pendant 20 min a 150 tours/min) puis réintroduit dans le four chaud dans le
méme creuset en platine rhodi¢. Cette étape de broyage vise a s’assurer une
homogénéisation de la fonte, étant donné 1’absence d’agitation lors de 1’élaboration en

four & moufle.
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- Le verre est alors affiné & nouveau pendant 2h a 1350°C puis coulé sur plaque a cette
température, ce qui constitue la deuxieme trempe.
- Les verres ne contenant pas de terres rares (B14TRO et B20TRO0) ont été coulés sur
plaque et écrasés par un marteau en laiton pour augmenter la vitesse de trempe et

¢viter d’éventuels phénomeénes de cristallisation. Il est a noter qu’étant donné la
quantité de matiere importante a tremper (150 g), un gradient de vitesse de trempe est
trés probable au sein de 1’échantillon final.
- Pour chaque échantillon, 50g de de verre est récupéré et reportée a 1350°C pendant
une demi-heure avant d’étre refroidi a 1°C/min pour simuler un refroidissement a

ceeur de conteneur. Pour les refroidissements en température réalisés sur 10 g

d’échantillon, des creusets en platine-or (Pt-Au) de section carré 2,5x2,5 cm ont été

utilisés.

Température ("C) ;
5 min

1400°C b — — — 2 heures

noc
3 heures

300°C/h
1ére

trempe
500°C =+ — — —

Broyage

zéme

trempe

Refroidissement en température
1°C/min

Temps

Figure 139. Scénario thermique général utilisé pour I’élaboration des différentes séries de

verres simplifiés.
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Figure 140. (A) Photo d’une trempe par coulée sur plaque d’un échantillon de 150 g de verre
et (B) Photo de [’échantillon B20TRO (150 g) apres trempe sur plaque a [’aide marteau en
laiton (trempe par marteau pilon).

1.2. Elaboration des verres enrichis en 2°Si

Afin d’étudier les corrélations 2°Si/*'B et 2°Si/>’Al, il a été nécessaire de synthétiser
des échantillons enrichis en #Si. Pour chacun des échantillons, les mémes oxydes que lors
d’une ¢élaboration classique ont été utilisés, en remplagant la silice par de la silice enrichie en
2Gi. Le mélange d’oxyde a été pesé de fagon a obtenir 300 mg de verre final, puis placé dans
un creuset en platine. Le mélange vitrifiable a ensuite subi le méme protocole d’¢laboration
que decrit precédemment, cependant, étant donné la tres faible quantité de matiere utilisée et
la viscosité élevée des verres, les deux trempes n’ont pas pu étre réalisées par coulée sur
plaque, mais par sortie a chaud.

1.3. Méthode d’élaboration en four Saint-Gobain

Le four Saint Gobain est un procédé permettant d’¢laborer une quantité plus
importante de verre (de I’ordre de 600g) et d’assurer une agitation continue de la fonte lors de
I’élaboration, ce qui évite la sédimentation des platinoides au fond du creuset, et permet de
réaliser I’élaboration des verres a une température légerement plus basse de 1300°C.

Le mélange d’oxyde est incorporé en trois fois pendant la montée en température du creuset
qui est chauffé par induction jusqu’a 1300°C, température a laquelle la fonte est élaborée
pendant 3h puis coulée sur une plaque en inox par basculement du creuset (Figure 141).
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Figure 141. Photo d’une coulée sur plaque a 1300°C apres élaboration en four Saint Gobain
par basculement du creuset.

Il. TECHNIQUES EXPERIMENTALES
MICROSTRUCTURALES

I1.1. Differential Scanning Calorimetry (DSC)

Pour les différents échantillons de verres trempés, les températures de transition
vitreuse T4 , de cristallisation T, et de fusion T; ont été déterminée par DSC (Differential
Scanning Calorimetry) au CEMHTI-CNRS d’Orléans sur un appareil Multi HTC Setaram
€quipé d’un capteur Drop. Le principe de cette technique repose sur la mesure de la différence
des échanges de chaleur entre 1’échantillon a analyser et une référence, le creuset en platine
ici. Les conditions d’acquisition employées sont récapitulées dans le Tableau 62.

Atmospheére Argon
Type de creuset Platine (Pt)
Masse d'échantillon 255 mg
Référence creuset vide
Vitesse de chauffe 10°C/min

Tableau 62. Conditions d’acquisition employées pour réaliser les mesures de DSC.
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11.2. Diffraction des Rayons X (DRX)

L’acquisition des diffractogrammes a été réalisée au moyen d’un diffractometre
Philips X’pert PRO PANalytical pourvu d’une anticathode au cuivre de longueur d’onde
Ako=0,15406 nm. L’échantillon analysé¢ est préalablement broyé a une granulométrie inférieur
a 63 um, de maniére a limiter les risques d’orientation préférenticlle des cristaux. Les
conditions d’analyse consistent en un balayage de 10 a 90° avec un pas de 0,035°.
L’identification des phases cristallines est réalisée par compoaraison des diffractogrammes
avec les bases de données cristallographiques de I’International Center of Diffraction Data
(fiche JCPDS, Joint Commitee on Powder Diffraction Standards).

11.3. Microscopie a Balayage Electronique (MEB)

Le microscope ¢lectronique utilis€é est un microscope Philips XL30 équipé d’un
filament de tungstene soumis a une tension accélératrice de 15 kV. L’analyse MEB nécessite
de réaliser une section polie des échantillons. Ceux-ci sont mis en résine et a polis (polisseuse
Struers) jusqu’a une finesse de 1 um avec une suspension diamantée. Enfin, les échantillons
sont métallisés, c’est-a-dire qu’une fine couche conductrice de carbone est déposée a la
surface de chaque échantillon.

L’imagerie MEB a été réalisée essentiellement au moyen des électrons rétrodiffusés (mode
BSE, Back Scattered Electrons), plus sensibles au contraste chimique au sein du matériau que
les électrons secondaires (utilisés pour renseigner sur la topologie de la surface de
I’échantillon). Les régions riches en éléments lourds, tels les terres rares, apparaisent alors
avec un contraste plus clair par rapport aux autres régions. La limite de taille de détection
pour le MEB est de I’ordre de 2-3 pm.

Par ailleurs, la composition qualitative des échantillons a été déterminée par I’analyse des
rayons X (EDX) émis sous I'impact du bombardement électronique du MEB. L’analyse du
rayonnement émis par le matériau est réalisée par un détecteur au silicium dopé au lithium et
le systeme de quantification associé est le logiciel IMIX. Il est important de noter que

I’analyse EDX ne permet pas de détecter la présence d’¢léments légers tels que le bore.

I1.4. Microsonde électronique

L’analyse quantitative de la composition chimique a été réalisée par microsonde (EMPA)
de type CAMECA SX100 (12 kV, 10 nA) au Service de Recherches en Métallurgie Physique
(SRMP) au centre CEA de Saclay. Les échantillons analysés sont préalablement enrobés dans
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de la résine et métallisés au carbone comme pour I’analyse au MEB. Les composés standards
utilisés pour le dosage des éléments sont :
- B : BN (nitrure de bore)
- Na-Si: NaAlSi3Og
- Ca: CaSiOs (wollastonite)
- Nd: NdFs; (trifluorure de néodyme)
- L’oxygene est dosé par différence
Tous les éléments chimiques présents dans nos verres ont ainsi pu étre dosés.
La détermination de la composition du verre (ou de la matrice vitreuse englobante) résulte
de la moyenne d’une trentaine de mesures réalisées en mode de sonde « défocalisée »,
permettant de doser le sodium. Les analyses des cristaux présents au sein de certains
échantillons ont été effectuées en sonde « fixe », dont la poire de sonde est de I’ordre de 1
a 2 um. Ce mode d’analyse est trop énergétique pour pouvoir doser de fagon précise le
sodium, qui migre sous le faisceau, ce qui conduit donc a une sous-estimation de sa
concentration. Le seuil de détection et I’incertitude de mesure sont de ’ordre de 0,1 %
massiques pour les éléments étudies.

11.5. Microscopie Electronique en Transmission (MET)

Les analyses de microscopie en transmission ont été effectuées au CEMHTI-CNRS
d’Orléans sur un appareil Philips CM20 ¢équipé d’un analyseur EDS Oxford et également a
I’Institut de Chimie Séparative de Marcoule (ICSM) a I’aide d’un microscope JEOL 200 CX
équipé d’une caméra CCD (Photonic Science) de résolution 4008x2670 pixels de 9 um de
large. La tension d’accélération est de 200 kV dans les deux cas.

Pour chaque analyse, les échantillons sont broyés finement dans de I’éthanol puis une
gouttelette contenant des grains de verre en suspension est prélevée et déposée sur une grille
de cuivre recouverte d’une fine pellicule de carbone.

L’évolution de I’aspect de 1’échantillon sous le faisceau, notamment dd a la migration du
sodium, limite le temps d’analyse a environ 30 s pour chaque échantillon. Dans les
échantillons analysés, la présence éventuelle de phase cristalline a été détectée par analyse
SAD (Selected Area Diffraction). Etant donné le diamétre de la sonde de 1’ordre d’une
trentaine de nanometre, il est tres difficile de déterminer la composition des zones séparées de
la matrice vitreuse par analyse EDXS (Energy Dispersive X-ray Spectroscopy) lorsque ces
zones présentent des tailles de domaine inférieures a 50 nm.

I1.5.a. Scanning Transmission Electronic Microscopy (STEM)

Les analyses ont été effectuées au Centre Pluridisciplinaire de Microscopie
électronique et de Microanalyse (CP2M) de Marseille grace a un microscope de type FEI
Tecnai G2 équipé d’un filament en LaBg et d’un détecteur X-Max Oxford Silicon Drift. Le
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diametre de la sonde est de ’ordre de 2-3 nm et la tension d’accélération du faisceau est de
200 kV. Cet équipement permet de focaliser le faisceau d’électron sur une zone bien précise
de I’échantillon et la détermination de la composition de chaque phase est possible, dés lors
que les tailles de domaine sont supérieures a 10 nm. Les échantillons sont préparés a 1’aide de
la technique d’amincissement par faisceau d’ions focalisés (FIB, Focalised lon Beam). Cette
technique consiste @ bombarder 1’échantillon par des ions gallium, et 1’épaisseur de la lame
mince obtenue est d’environ 100 nm. L’échantillon est ensuite déposé sur une grille de cuivre

recouverte d’une fine pellicule de carbone.

11.5.b. Energy Filtered Transmission Electronic Microscopy (EFTEM)

Les analyses EFTEM (Energy Filtered Transmission Electronic Microscopy) ont été
réalisées sur un appareil de type JEOL 2010F équipé d’un filtre en imagerie GIF (Gatan
Imaging Filter). Cette technique est basée sur la perte d’énergie des électrons a la traversée de
I’échantillon, due a la diffusion inélastique du faisceau d’électrons et caractéristique de
chaque ¢élément. En ne collectant que les électrons présentant une perte d’énergie
caractéristique de 1’ionisation du bore, il est possible de réaliser une cartographie filtrée au
seuil K du bore (188 eV) d’une zone de I’échantillon, permettant de mettre en évidence les
zones enrichies en cet élément.

I11. TECHNIQUES EXPERIMENTALES STRUCTURALES

I11.1. La Résonance Magnétique Nucléaire

I1l.1.a. Principe

La spectroscopie de Résonance Magnétique Nucléaire (RMN) permet de caractériser
la structure d’un matériau solide. Cette technique permet de sonder I’environnement local de
noyaux grace a I’existence d’interactions entre les spins nucléaires et les champs magnétiques
ressentis localement dans I’échantillon.

Le phénoméne de résonance magnétique nucléaire repose sur l'existence, pour les noyaux de
spins | non nuls, seuls observables en RMN, d'un moment magnétique nucléaire 1 colinéaire
au moment cinétique de spin | défini selon la relation :

Erreur ! Des objets ne peuvent pas étre crées a partir des codes de champs de mise en
forme.

Ou v est le rapport gyromagnétique, constante propre & chaque noyau, et h la constante de
Planck.

Une expérience RMN consiste a placer 1’échantillon dans un champ magnétique statique.

Chacun des noyaux ayant un spin non nul est alors soumis a 1’interaction Zeeman, résultant
9
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du couplage entre le champ statique externe By et le moment magnétique nucléaire associé au
spin I. L’interaction produit une levée de dégénérescence des niveaux d’énergie de spins en
(21+1), espacés par la fréquence de Larmor vo, avec vo =yBo/2m qui correspond a la fréquence
de résonance du noyau considéré (de rapport gyromagnétique 7).

La fréquence de résonance d’un noyau ne dépend a premiére vue que du champ magnétique
Bo et du rapport gyromagnétique du noyau considéré. Tous les noyaux d’un échantillon
présentant le méme rapport y devraient donc résonner a la méme fréquence. Cependant, les
noyaux ne sont pas isolés, et les interactions qui peuvent exister avec leur environnement
créent des fluctuations locales qui modifient le champ ressenti localement par les noyaux. La
fréquence de résonance dépend donc également de I’environnement des noyaux considérés, et
elle est donnée par rapport a une référence.

Le Tableau 63 ci-dessous présente les caractéristiques des différents noyaux considérés dans

cette étude ainsi que la référence utilis€e pour chacun d’entre eux.

Abondance Rapport
Noyau Spin naturelle  gyromagnétique y Référence
(%) (10" rad.T*.s™)
2% 1/2 4,7 -5,3188 T™S
1 B,0; en solution
B 3/2 80,2 8,5843 liquide 1M
Al 5/2 100 6,976 AI(NO3); 1M

Tableau 63. Caractéristiques des différents noyaux étudies par RMN au cours de ce travail.

I11.1.b. Les différentes interactions en RMN du solide

Les différentes interactions entre les noyaux et leur environnement local se répartissent en
quatre types, qui sont [Iinteraction de déplacement chimique, I’interaction dipolaire,

I’interaction scalaire et I’interaction quadripolaire.

v Interaction de déplacement chimique

L’interaction de déplacement chimique provient d’un écrantage du champ principal vis-a-
vis du noyau observé. Elle traduit I’environnement électronique et chimique du noyau observé
et nous informe sur sa coordinence et la nature de ses premiers voisins. Les échantillons
étudiés en RMN du solide se présentant sous forme de poudre, la somme des contributions
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associées aux différentes orientations des cristallites induit un élargissement des spectres et
une forme de raie caractéristique de cette anisotropie.

v' Interaction dipolaire

L’interaction dipolaire est liée a I’interaction magnétique a travers 1’espace entre spins
nucléaires voisins. Cette interaction dépend directement de la proximité spatiale entre noyaux
et est proportionnelle & la distance internucléaire (r®). Par contre elle est indépendante du
champ Bo.

Dans la matiere condensée, cette interaction est la principale source d’élargissement des raies.

v" Interaction scalaire indirecte

Ce couplage provient de I’interaction magnétique entre spins voisins par 1’intermédiaire
des électrons de liaison et est donc caractéristique de I’existence d’une liaison chimique entre
deux noyaux. Cette interaction est en général beaucoup plus faible que les autres interactions,
de l'ordre de quelques Hz, ce qui la rend difficilement détectable en RMN du solide.
Néanmoins, elle est particulierement sensible a certains parameétres geométriques, comme les
angles de liaisons par exemple.

v’ Interaction quadripolaire

Cette interaction ne concerne que les noyaux de spin I>1/2, possédant un moment
quadripolaire électrique, qui peut interagir avec le gradient de champ électrique résultant
d’une distribution de charges non sphérique autour du noyau considéré. Cette interaction nous
renseigne sur la geométrie du site dans lequel est situé le noyau observé. Elle est caractérisee
par les paramétres Cq, constante de couplage quadripolaire, et ng, paramétre d’asymétrie
traduisant ’écart a la symétrie cylindrique.
L’interaction quadripolaire induit un déplacement des (21+1) niveaux d’énergie Zeeman, qui
va donner lieu a plusieurs résonances de fréquences différentes du signal RMN : la transition
centrale <+1/2 ;-1/2> et les transitions satellites ou externes. Seules les transitions satellites
sont affectées par I’interaction quadripolaire au premier ordre, la transition centrale n’étant
quant a elle pas modifiée. En revanche, I’effet de second ordre de cette interaction affecte
toutes les transitions. L’effet de cette interaction diminue avec la force du champ Bq.
Ainsi, le spectre d’une poudre, pour un noyau quadripolaire (par exemple, 1B ou #Al dans
cette ¢tude) se présente sous la forme d’une raie centrale, de forme caractéristique de
I’interaction quadripolaire de second ordre, et avec un déplacement chimique prenant en
compte a la fois I’interaction de déplacement chimique et celle de I’interaction quadripolaire :
8=0iso +0quad-
Il est important de remarquer que pour les spins quadripolaires, le comportement du systéeme
de spin lors d’une impulsion va fortement dépendre de la valeur de la fréquence de

I’impulsion sinusoidale (wl) par rapport au terme de premier ordre de [I’interaction
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quadripolaire (wgR2p). La Figure 142 représente I’intensité de la transition centrale dans le

cas d’un spin 3/2 pour différentes valeurs du couplage quadripolaire [2]. Les transitions
externes ont un comportement proche de celui de la transition centrale avec des amplitudes et
des fréquences différentes.

v, >3V,
Vo=1 kHz
V,=25kHz

v, =50 kHz

0.50 1 — >
/

v, =100 kHz \ /

0.00
v, =250 kHz ?;

k0 v, = 1000 kHz N

Intensity (a.u.)

v, =50 kHz

v, =(1+1/2) v1 = 100 kHz

-1.00 T T T
0.00 5.00 10.00 15.00 20.00

Pulse duration (its)

Figure 142. Intensité de la transition centrale dans le cas d’un noyau de spin 3/2 en fonction

de la longueur d’impulsion pour différentes valeurs de couplage quadripolaire. w1=50kHz.

D’apres cette figure,

Lorsque o1>>mgR,0, I'interaction quadripolaire est négligeable et on se retrouve dans
un cas simple, similaire a celui d’un spin %2. On parle d’irradiation non sélective car
toutes les transitions sont excitées de la méme maniére et évoluent de facon
sinusoidale a une fréquence l, appelée fréquence de nutation. L’impulsion qui
maximise I’intensité du signal dans ces conditions est parfois appelée « impulsion 7/2
liquide » car elle correspond au cas des liquides, ou le couplage quadripolaire statique
est nul.

Lorsque ol<<mgR2p, la transition centrale est considérée comme isolée des autres
niveaux. On parle cette fois d’irradiation sélective car seule la transition centrale est
excitée. Elle évolue de fagon sinusoidale avec une fréuence de nutation I(1+1/2)w1.
L’impulsion qui maximise l’intensit¢ du signal dans ces conditions est appelée
« impulsion 7/2 solide » et est définie par ’expression : /2(solide) = 1/(1+1/2) (7/2)1iquide.

Dans ces conditions, on peut réaliser des échos de Hahn : /2 - t - © — acquisition.
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I1.1.c. RMN MAS

v Principe

En condition statique, contrairement aux liquides, pour lesquels le mouvement brownien
est suffisament rapide pour moyenner la partie anisotrope des interactions internes, dans les
solides, les spectres de poudre sont ¢largis par I’ensemble des interactions anisotropes de
déplacement chimique, dipolaire, quadripolaire, et scalaire indirecte, on parle d’élargissement
homogene. A cela s’ajoute un élargissement dit inhomogéne résultant de la superposition des
contributions liées aux différentes orientations existant dans un matériau polycristallin. Le
spectre final apparait donc trés mal résolu et ne permet pas de déterminer les différents
paramétres RMN.
La technique dite de RMN MAS (Magic Angle Spinning) s’est révélée particuliérement
performante pour améliorer la résolution spectrale dans les solides, et consiste a faire tourner
I’échantillon autour d’un angle 6=54,74° (dit angle magique), ce qui permet d’¢liminer les
contributions anisotropes de premier ordre. Expérimentalement, 1’échantillon est placé dans
un rotor en zircone tournant dans un stator, sur des paliers a gaz a différentes vitesses de
rotation pouvant aujourd’hui atteindre plusieurs dizaines de kHz.
Les spectres RMN MAS obtenus sont constitués d’une ou plusieurs raies décrites par leur
position (deplacement chimique en ppm), leur largeur (en Hz) et leur forme, qui sont autant de
caractéristiques de I’environnement local du noyau observé.
Pour les noyaux quadripolaires, les vitesses de rotation MAS accessibles ne permettent pas de
moyenner complétement I’interaction quadripolaire de premier ordre. Le signal des transitions
satellites éclate en formant un peigne de bandes de rotation, régulierement espacées de la
vitesse de rotation. D’autre part, la technique MAS ne permet pas de moyenner complétement
I’interaction quadripolaire de second ordre, la raie centrale associée a la transition <+1/2 ;-
1/2> présente donc une forme caractéristique de I’existence de cette interaction, avec un

déplacement chimique décalé par rapport a la valeur isotrope (6=0iso +3quad)-

v Acquisition des spectres RMN

Les analyses RMN ont toutes été effectuées au CEMHTI-CNRS d’Orléans (Laboratoire
Conditions Extrémes des Matériaux a Haute Température et Irradiation).
Les spectres RMN MAS ont été acquis pour les noyaux °Si, >’Al et !B et la séquence

impulsionnelle utilisée pour I’acquisition des spectres MAS es présentée ci-dessous (Figure
143).
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Temps de
recyclage

Figure 143. Séquence impulsionnelle utilisée pour [’acquisition des spectres RMN MAS.
FID : Free Induction Decay, signal RMN.

= Les spectres RMN 2°Si ont été enregistrés sur un spectrométre Bruker Avance de 9,4 T. La
vitesse du rotor a été fixée a 10 kHz avec un temps de recyclage de 900 s afin de s’assurer
de la relaxation complete de ’aimantation avant de répéter la séquence. Un exemple de
spectre RMN “°Si MAS est présenté ci-dessous (Figure 144).

4
2 Q {mAl)
Q (mal}
Q’ (mal}

295i MAS

| | |
0 -50 -100 -150 -200
lppm)

Figure 144. Spectre *°Si MAS du verre B20La4 CP. Les gammes de déplacements chimiques
correspondant aux unités Q"mear (2<n<4) sont représentées en haut des spectres.

Le signal RMN 2°Si résulte des différentes contributions associées aux seconds voisins du
silicium et permet d’obtenir des informations sur la connectivité du réseau. Le déplacement
chimique du silicium Si, dont la gamme s’étende de -75 & -120 ppm renseigne sur le
nombre d'atomes d'oxygénes pontants et non pontants présents dans la premiére sphere de
coordination du silicium (désigné par la terminologie SiO4 Q"), mais également sur la
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nature de ses seconds voisins. La largeur du signal est quant a elle représentative de la
distribution de sites au sein du réseau.

Le bore est un noyau de spin 3/2, qui subit donc une interaction quadripolaire. Les spectres
RMN B ont été acquis d’une part a champ faible (7T) pour certains échantillons, afin de
déterminer les paramétres RMN liés a I’interaction quadripolaire, et d’autre part a champ
fort (19,9 T) pour tous les échantillons afin de minimiser I’interaction quadripolaire et
distinguer les contributions associées aux différentes coordinences du bore (unités BO3 et
BO,).

Les spectres acquis a un champ By=7 T ont été réalisés a partir d’une séquence d’écho de
Hahn, afin de s’affranchir du signal de sonde. Pour cela, on s’est placé en conditions
d’irradiation sélective (cf Figure 142). La vitesse de rotation est de 12 kHz pour un temps
de recyclage de 5 s.

Un exemple de spectre *'B MAS est représenté Figure 145 et montre les deux contributions
superposées attribuées aux raies des transitions centrales <+1/2 ;-1/2> des especes BOj3 et
BO,. Le spectre global est également pourvu de bande de rotation (n=1 ; n=-1), dues a la
transition centrale de ces mémes sites, la vitesse de rotation n’étant pas suffisante pour
moyenner I’interaction quadripolaire de premier ordre a ce champ. La forme différente des
signaux RMN des unités BO3; et BO, provient du fait que la distribution de charges
électriques au niveau du tétraedre BO, est symétrique, entrainant un trés faible couplage
quadripolaire et un signal fin et qu’a I'inverse, le signal des entités BO3, présente une
distribution de charges non symétrique et donc un couplage quadripolaire plus fort.
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Figure 145. Spectre 'B MAS (B;=7 T, »= 12 kHz) global et représentant uniquement la
transition centrale <+1/2 ;-1/2>. Les contributions des entités BO3 et BO4 sont indiquées.
* : bandes de rotation dues a la transition centrale.

Les spectres !B MAS enregistrés sur un spectrométre Bruker Avance de 18,8 T ont été acquis
selon la séquence impulsionnelle présentée Figure 143, a une vitesse de rotation de 22 kHz et
un temps de recyclage de 3 s aprés une simple impulsion (/12). Un exemple de spectre *'B
MAS enregistré dans ces conditions est présenté Figure 146, qui présente les deux massifs
correspondants aux entités BO3 et BO, aux déplacements chimiques bien distincts et a la
largeur de raie plus fine que pour I’acquisition du signal bore a champ plus faible, grace a la
minimisation de I’interaction quadripolaire a haut champ. Le signal des entités BO3 Se situe
dans une gamme de déplacement chimique de 12 a 20 ppm, tandis que celui des entités BO4
se situe plutdt aux alentours de 0-2 ppm.
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Figure 146. Spectre !B MAS (Bo=18,8 T, =22 kHz). * : bandes de rotation de la transition
satellite.

Les spectres 2’Al MAS ont été enregistrés sur un spectrométre Bruker Avance a haut
champ (17,6 T), toujours afin de minimiser I’effet de I’interaction quadripolaire, apres une
impulsion de (n/12) assurant 1’excitation quantitative de la transition centrale. La vitesse
de rotation est de 30kHz pour un temps de recyclage de 0,5 s et le champ rf a été fixé a 80
kHz.

Un exemple de spectre est présenté, qui met en évidence un peigne de bandes de rotation
espacées de la vitesse de rotation, s’étalant sur plus de 2000 kHz, et la transition centrale
<+1/2 ;-1/2> qui présente des massifs distincts attribués aux différentes coordinences de
I’aluminium. L'allure large et asymétrique des spectres est caractéristique de I'existence
d'une distribution a la fois de déplacement chimique isotrope et d'interaction quadripolaire
pour des matériaux amorphes.
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Figure 147. Spectres Al MAS du verre BAlLa (B¢=17,6 T, 17=33 kHz).

I11.1.d. RMN MQMAS

v Principe

Lorsque I’on travaille avec des noyaux quadripolaires, nous avons vu qu’un ¢élargissement
du signal était observé da a I’interaction quadripolaire du second ordre et qu’il est possible de
diminuer I’effet de cette interaction en se plagant a haut champ.
Une autre démarche consiste a utiliser I’expérience de corrélation multi-quanta proposée par
Frydman et Harwood [3] qui permet de corréler un spectre isotrope dans lequel on s'est
affranchi de I'élargissement quadripolaire avec le spectre classique 1D MAS, pour lequel
I’interaction quadripolaire n’a pas été supprimée. Cette technique repose sur une séquence
multi-impulsionnelle combinée a la rotation a I’angle magique qui corréle les évolutions sur
les cohérences simple et multi quanta. L’annulation du terme anisotrope de I’interaction
quadripolaire du second ordre est obtenue en corrélant les évolutions sur les cohérences +3 et
-1. La séquence d’impulsion initialement décrite pour exciter et reconvertir les cohérences
triple quanta du systéme de spins est présentée Figure 148.
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Figure 148. Représentation schématique d’une expérience 3OMAS (haut) et du chemin de
cohérences correspondant (bas) [3].

Une premiere impulsion (pl) permet d’exciter les cohérences trois-quanta que 1’on laisse
ensuite évoluer pendant un temps t1, puis une seconde impulsion (p2) permet de les transferer
sur les cohérences un-quanta détectées pendant le temps t2. La durée des impulsions est
déterminante pour le transfert de cohérences, elle est donc optimisée a chaque expeérience. Un
cyclage de phase permet de sélectionner les chemins de cohérence + 3 (écho et anti-echo) et
un traitement mathématique conduit a un spectre bidimensionnel corrélant les cohérences 3-
guanta et 1-quanta. Cette technique conduit a une carte en 2 dimensions : une dimension
isotrope, et une dimension MAS. La dimension isotrope étant beaucoup mieux résolue, cette
carte 2D permet de beaucoup mieux séparer les différentes contributions, souvent
recouvrantes sur un spectre 1D et d’avoir une mesure précise du déplacement chimique
isotrope, de la constante de couplage quadripolaire Cq et des distributions éventuelles.

v Spectres “’Al MQMAS

Les spectres 2’Al MQMAS de notre étude ont été réalisés sur un spectrométre Bruker
Avance 17,6 T en utilisant une sonde Bruker 2,5 mm et une vitesse de rotation de 33 kHz.
Une séquence d’écho shifté [4] a été utilisée, qui implique une troisieme impulsion (écho
d’acquisition) par rapport au cas simple décrit ci-dessus. Les durées d’impulsion ont été fixées
aprés optimisation a pl = 5,25 us, p2 = 1,5 ps pour un champ rf de 150 kHz et un temps de
recyclage de 1 s. L écho est acquis en condition d’irradiation sélective.
La Figure 149 présente un exemple de spectre 2’Al MQMAS obtenu dans cette étude ainsi
que le spectre MAS associé.
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Figure 149. (A) Spectre *’Al MQMAS du verre BAlLa de cette étude (Bo=17,6 T, =33 kHz)
expérimental (en couleur) et simulé (tracé noir) et (B) Spectre MAS correspondant présentant
la déconvolution des différentes contributions & partir de la simulation du spectre Al
MQMAS. * : bandes de rotation n=0 de chaque contribution.

Sur le spectre 2’Al MQMAS, on distingue clairement la contribution principale due aux
entités AlO,4, AlOs et AlOg présentant une distribution de déplacement chimique le long de la
diagonale, et d’interaction quadripolaire (dans le sens perpendiculaire a la diagonale) (Figure
149 A). 11 est important de noter que cette technique n’est pas quantitative car I’efficacité du
transfert sur les cohérences 3-quanta dépend de I’intensité du couplage quadripolaire. Le
transfert ne sera donc pas homogene pour des composés a plusieurs sites surtout dans des
milieux désordonnés comme dans notre cas: certaines contributions peuvent ainsi étre sous-
estimées, en particulier celle ayant les constantes de couplages les plus fortes. La simulation
des spectres nous donne acces avec précision aux valeurs de constantes de couplage
quadripolaire Cq et de déplacement chimique des différents sites, ainsi qu’a leur distribution.
Les différentes contributions sont simulées en utilisant le modéle « Czsimple » du logiciel
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dmfit [5], qui introduit une distribution de gradient de champ électrique [6,7]. Les parametres
RMN (8iso, Cq, ACS) servent ensuite de valeurs initiales pour la simulation des signaux AlQO,,
AlOs et AlOg sur le spectre MAS correspondant. La proportion des différents sites est corrigée
de la contribution liée aux bandes de rotation n=0 des transitions externes et de cette maniere,
on peut proposer une description quantitative des différentes contributions des espéces
aluminates (Figure 149 B).

v Spectres 1'B MQMAS

Les spectres "'B MQMAS ont eux aussi été acquis sur un spectrométre Bruker 17,6 T
avec une sonde Bruker 2,5 mm et une vitesse de rotation de 33 kHz. Le méme type de
séquence a été utilisée avec pl = 3 s, p2 = 1 ps pour un champ rf de 130 kHz.
Un exemple de spectre 'B MQMAS enregistré pour cette étude est présenté Figure 150, pour
lequel on distingue clairement la contribution des especes BO3 et BO,.

2

8O,

£y 20 10 0
{ppm)

Figure 150. Spectre RMN B MQMAS du verre B14La4 CP (Bo=17,6 T, v= 33 kH2).

Le spectre est composé d'une large contribution correspondant aux entités BOgs, ainsi que
d'une contribution plus faible attribuée aux entités BO,. La largeur du signal des entités BO3
le long de la diagonale révéle une distribution de déplacement chimique, tandis que
I’ensemble du signal semble présenter une méme constante quadripolaire. La forme du signal
des entités BO, montre quant a elle une légére distribution de déplacement chimique et une
constante de couplage quadripolaire quasi-nulle. Le signal des BO, a été simulé par une
forme gausso-lorentzienne alors que la simulation de la composante BO3 a été réalisée en
utilisant le modeéle "amorphous” du programme dmfit [5], qui introduit une distribution
gaussienne de déplacement chimique avec une constante de couplage quadripolaire. Les
parametres RMN (8iso, Co, 1, ACS) servent ensuite de valeurs initiales pour la simulation des
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différentes entités bore et la proportion des différents sites est corrigée de la contribution liée
aux bandes de rotation n=0 des transitions externes.

I1l.1.e. Les expériences de corrélation Multi Quanta (HMQC/DHMQC)

Alors que la RMN MAS et MQ-MAS nous renseigne sur 1’ordre a courte distance
dans les verres en apportant des informations sur la coordination et 1’environnement local du
noyau étudié, il apparait également important de s’intéresser a la facon dont les différentes
entités s’agencent entre elles pour former un ordre dit 4 moyenne distance (d’une dizaine d’A
environ) afin d’identifier d’éventuelles connections préférentielles dans le réseau vitreux.
Dans cette optique, les expériences HMQC (Heteonuclear Multi Quanta Correlation) [8] et
DHMQC (Dipolar Heteonuclear Multi Quanta Correlation) [9] permettent I’acquisition de
spectres a deux dimensions corrélant les signatures spectrales unidimensionnelles habituelles
a travers les interactions scalaire (HMQC) ou dipolaire (DHMQC).

v Expérience HMQC

Les expériences HMQC permettent de déterminer les liaisons chimiques qui peuvent
exister entre deux noyaux. Ce type d’expérience repose sur un transfert d’aimantation entre
deux noyaux par [Iinteraction de couplage scalaire. La séquence impulsionnelle
correspondante utilisée dans cette étude est présentée Figure 151.

/2 Tt
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Figure 151. Representation schématique de la séquence impulsionnelle utilisée pour
[’expérience HMQC.

Il est important de noter que cette expérience n’est pas quantitative. En effet, son efficacité
dépend des couplages scalaires existant au sein du systeme étudié et est maximale pour une
certaine gamme de couplages scalaires. Pour tous les couplages en dehors de la zone
d'efficacité de I’expérience, le signal est alors trop faible, et on perd de l'information sur les
connectivités sondées.

Les expériences HMQC #°Si/*’Al et *Si/*'B ont été réalisées sur un spectrométre Bruker
Avance 19,9 T en utilisant une sonde triple Bruker 3,2 mm. La vitesse de rotation a été fixée a

22 kHz. Les deux expériences ont été réalisées en conditions d’irradiation sélective. Le temps
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de pompage dO (temps de transfert de ’aimantation) a été optimisé pour chaque expérience et
fixés & do=10 ms pour 'expérience °Si/*’ Al et dy=27 ms pour celle °Si/*'B.

Pour les expériences en deux dimensions, on obtient une cartographie qui corréle le signal du
silictum avec celui de I’aluminium ou du bore selon le cas étudié a travers I’interaction
scalaire (Figure 149). Dans chaque dimension on peut tracer la projection du signal du noyau
considere.
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Figure 152. Spectres 2D HMQC (A) *°Si/*’Al et (B) *°Si/*'B pour le verre B14La4-E (Bo=19,9
T, w=22 kHz). Les projections des signaux dans les difféerentes dimensions sont représentées,
ainsi que les spectres MAS correspondants.

Le principe des expériences HMQC reposant sur un transfert d’aimantation entre deux
noyaux, la technique est tres difficilement applicable dans le cas de deux noyaux
quadripolaires relaxant rapidement (les temps de vie des cohérences étant tres faibles). Pour
les expériences HMQC ?’Al/*'B, la présence de deux noyaux quadripolaires rend la durée
d’acquisition des spectres beaucoup plus élevée de par le manque de sensibilité de ce type
d’expérience, et seule une expérience 1D a été réalisée, le transfert d’aimantation se faisant du
bore vers I’aluminium. Les spectres ont ét€ acquis sur un spectrometre Bruker Avance 17,6 T
a une vitesse de rotation de 33 kHz. Le temps de pompage do a été fixé a 5 ms apres
optimisation.

Un exemple de spectre 2’ Al/*'B est présenté, qui a été acquis pendant deux jours (nombre de
scans = 60 000) afin d’améliorer le rapport signal/bruit. Un signal est cependant bel et bien

observé malgré la difficulté du transfert d’aimantation entre deux noyaux quadripolaires.
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Figure 153. Spectre *’Al /*'B HMQC (en jaune) du verre Bl4La4-E et comparaison avec le
spectre 2’Al MAS correspondant (en bleu).

v Expérience DHMQC

Les expéeriences DHMQC permettent de réintroduire le couplage dipolaire moyenné par la
rotation a I’angle magique et de réaliser un transfert de cohérence d’un noyau vers un autre
via le couplage dipolaire. De cette manicre, on est capables d’aller sonder la proximité
spatiale qui existe entre deux noyaux dans le réseau. La séquence de recouplage dipolaire
hétéronucléaire utilisée est la séquence R4,' [10], qui permet de réintroduire I’interaction
dipolaire hétéronucléaire entre un spin % et un spin quadripolaire. La séquence impulsionnelle
est ensuite identique a celle décrite pour I’expérience HMQC. Comme pour I’expérience
HMQC, la technique DHMQC n’est pas quantitative, I’efficacité du transfert d’aimantation
dépendant des couplages préesents. Plus le temps de transfert (=do) est long, plus on acquiert
d’informations sur I’environnement local & longue distance (de 1’ordre de plusieurs A) autour
du noyau considére.
Les expériences DHMQC Si/?’ Al et 2Si/*'B ont été réalisées dans les mémes conditions que
les expériences HMQC, seul le temps de pompage do est différent. Deux types de temps ont
été utilisés : un temps court avec do=0,8 ms et un temps plus long do = 3,5 ms, afin de sonder
la proximité spatiale entre Si, Al et B a plus ou moins longue distance.
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I11.1.f. Rotational Echo Double Resonance (REDOR)

Le fait que I’interaction dipolaire entre spins soit rigourecusement dépendante des

distances internucléaires peut s’avérer tres utile pour déterminer la proximité entre différentes
especes, via la détermination du couplage dipolaire existant entre les différents noyaux
considérés. L’utilisation de la technique MAS rend impossible la mesure du couplage
dipolaire, car cette technique vise a éliminer spécifiquement toutes les interactions
anisotropes, dont I’interaction dipolaire fait partie. Nous avons vu qu’il était possible de
réintroduire le couplage dipolaire et de corréler le signal de deux noyaux proches spatialement
via la technigue DHMQC. Cependant, le principe de cette expérience DHMQC repose sur un
transfert d’aimantation entre deux noyaux, ce qui rend la technique non quantitative et tres
difficilement applicable dans le cas de deux noyaux quadripolaires. D’autre part, cette
technique n’est pas applicable a des noyaux trés mobiles comme le sodium (le transfert de
cohérence n’étant dans ce cas pas du tout efficace). Afin d'obtenir une description qualitative
de la proximité spatiale des noyaux 'B/**Na ainsi que 'B/?’Al, nous avons utilisé la
technique REDOR (Rotationnal-Echo Double-Resonance) [11].
Contrairement aux expériences DHMQC, les expériences REDOR n’impliquent pas de
transfert d’aimantation et exploitent le fait que les couplages dipolaires hétéronucléaires sont
totalement moyennés par le MAS. La Figure 154 ci-dessous présente la séquence de pulses
utilisée par la suite.
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Figure 154. Blocs de séquences impulsionnelles utilisés dans cette étude pour réaliser
I’expérience REDOR. La séquence du haut correspond au signal d’intensité S’ et la séquence

du bas donnera lieu au signal d’intensité Sp.

L’expérience consiste a acquérir un signal d’écho pour 1'un des noyaux, alors que I’on
réintroduit le couplage dipolaire hétéronucléaire a 1’aide d’impulsion © appliquées au second
noyau, au milieu et a la fin de chaque période de rotation. Ces impulsions sont incrémentées
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de facon a ce que le temps durant lequel le couplage dipolaire est réintroduit soit de plus en
plus long. Le signal REDOR est obtenu a partir des deux acquisitions, I’une sans impulsions
m, So, exempt de couplage, I’autre avec impulsion 7, S’, et est défini par Srepor= AS/Sp = (So-
S*)/So. L’amplitude de AS dépend alors de I’intensité de la constante de couplage dipolaire I-
S ainsi que du temps pendant lequel le couplage dipolaire est réintroduit. Ce temps est
controlé pendant I’expérience par le terme N.T, ou N représente le nombre de cycles de
rotation du rotor et T, sa période. On peut alors tracer AS/S, en fonction de N.T, ce qui permet
d’avoir des informations sur la force du couplage dipolaire entre les deux spins | et S.

Dans le cadre de nos expériences REDOR {*Na}-'B et {*’Al}-''B, nous avons choisi
d’observer le bore. Les expériences ont été réalisées sur un spectrometre Bruker Avance 17,6
T a une vitesse de rotation de 22 kHz en utilisant une sonde triple 2,5 mm. La durée de la
premiere impulsion a été optimisée a 13 us pour I’expérience {ZsNa}-“B et 9 us pour
I’expérience {*'Al}-'B. La période de rotation est de 50 ps pour un temps de recyclage de
15s.

La Figure 155 est un exemple de courbe REDOR {**Na}-''B obtenue pour le verre B14La4.
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Figure 155. Courbe REDOR {**Na}- B pour le verre B14La4. N représente le nombre de
cycles de I'expérience et T, la période de rotation. L expérience a été réalisée a un champ
B0=17,6 T avec une vitesse de rotation =22 kHz.

L’amplitude finale de cette courbe (pour les grandes valeurs de N) correspond a la proportion
d’atomes de bore liés par couplage dipolaire hétéronucléaire aux ions sodium. Le profil de
montée initial traduit la force du couplage hétéronucléaire, et donc la proximité spatiale du

sodium dans I’environnement du bore.
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I11.2. Absorption optique du néodyme

L’environnement des ions terres rares de configuration [Xe]4f" (N variant de 0 a 14 du

lanthane (La) au lutécium (Lu)) peut étre sondé par absorption optique : les spectres optiques
de ces ions dans les solides correspondent a des transitions électroniques a I'intérieur de la
couche 4f Il est & noter que I'ion lanthanide, de configuration [Xe]4f°, ne possédant pas
d’électrons sur sa couche 4f, ne permet pas d’enregistrer de spectre d’absorption optique et
c’est donc I’environnement du néodyme introduit dans les verres de nos séries au néodyme
qui a été sondé par absorption optique.
Les transitions f-f, dites intraconfigurationnelles, sont normalement interdites par les régles de
sélection (variation du moment orbital Al=+/-1 pour les transitions dipolaires électriques).
Elles sont tout de méme rendues possibles grace a I’interaction de configuration qui mélange
des niveaux issus de la configuration 4f a des niveaux issus de configurations excitées de
parité opposée. Cela se produit systématiquement lorsque I’environnement de I’ion ne
possede pas de centre de symétrie (le mélange se faisant d’autant mieux que la symétrie du
site d’accueil est basse). Ces transitions restent cependant de faible intensité par rapport aux
ions de métaux de transition par exemple. Les orbitales 4f se comportent comme des orbitales
de coeur car elles sont relativement profondes. En effet, les eélectrons 4f sont écrantés par les
électrons 5s et 5p externes et participent donc peu a la liaison chimique (faible covalence des
liaisons avec les ligands oxygene) et sont peu sensibles au champ cristallin environnant (en
comparaison des métaux de transition dont les orbitales d sont externes). Les transitions f-f
observées sont donc fines et relativement stables en position d’une matrice a I’autre.

L’ion Nd** de configuration 4f posséde au total 364 micro-états partiellement dégénérés.

La

Figure 156 montre I’éclatement de cette configuration sous 1’effet des différents types
d’interactions par ordre d’intensité décroissante. Le terme de 1’ion libre, noté 25+1L, sont issus
de I’interaction coulombienne. L’action du couplage spin-orbite permet une premiére levée de
dégénérescence et fournit 41 états spectroscopiques 2>*'L,. La prise en compte du champ
cristallin conduit ensuite, pour chaque état spectroscopique, a (J+1/2) niveaux Stark dans le
cas ou J est demi-entier, ce qui est le cas du néodyme (ces niveaux doublement dégénérés sont
également appelés doublets de Kramers). A température ambiante, I’équilibre thermique
conduit a une occupation partielle des différents doublets de Kramers du niveau fondamental
419/2. L’intérét de travailler a trés basse température est qu’alors seul le doublet de Kramers
fondamental du niveau *lg;; est peuplé. Le spectre est alors plus simple & interpréter.
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Figure 156. Niveaux d’énergie, états spectroscopiques, et niveaux Stark de [’ion Nd** (a
gauche) et spectre d’absorption a T=10 K du verre Bl4La4 (a droite). Les deux fleches
représentent les deux transitions qui ont été étudiées plus en detail dans ce travail :
*ojp Py (1) et *lojp 2°Grp, G (2). * représente [’état de plus basse énergie qui est le seul

peuplé a treés basse température (10 K).

Parmi toutes les transitions envisageables, nous avons choisi d’étudier pus finement le
transitions *lo, > 2P1j et *lo, > “Gsp, *Gyp susceptibles de fournir des informations sur
I’environnement de la terre rare.

Tout d’abord, la transition *lo;, > ?P1;, est la plus simple du spectre. En effet, celle-ci
conduit a basse température a une seule raie par type d’environnement du néodyme puisque le
niveau %Py, n’est pas dégénéré. La position en énergie de cette transition est un bon indicateur
de ce qu’on appelle I’effet néphélauxétique, qui se traduit par un faible déplacement des
niveaux d’énergie des ions terres rares dans les matrices solides par rapport aux niveaux
d’énergie des ions libres. L’existence de cet effet est li¢ a I’évolution de la covalence de la
liaison entre les ions terres rares et les ligands oxygenes. L’augmentation de la covalence de
la liaison (Nd-O) conduit a une délocalisation un peu plus importante des électrons 4f vers les
orbitales de I’oxygene. Cela réduit les effets de répulsion inter-électronique par rapport a I’ion
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Nd** libre et rapproche ainsi ces niveaux d’énergie. Ainsi, un déplacement de la transition *lg
> 2Py, vers les plus faibles énergies est associé a un caractére plus covalent de la liaison
(Nd-O). Dans les verres, cette transition est elargie par la variation continue des types de sites
occupes par les ions néodyme et la largeur a mi-hauteur est reliée a la distribution de sites
occupés par 'ion Nd** dans le réseau vitreux.

D’autre part, la transition *lo, > “Gsz, Gy a été étudiée malgré sa faible résolution
car elle apporte en général un intérét qualitatif sur I’environnement du néodyme. Elle est
qualifiée d’hypersensible car son aspect est fortement affecté par de faibles modifications
d’environnement de la terre rare dans le verre ( géométrie du site, caractére pontant ou non
pontant des oxygénes premiers voisins). La transition vers le niveau “Gs, se produit dans une
gamme d’énergie comparable a la transition vers le niveau °G7. On ne peut donc pas a priori
distinguer ces deux contributions dans le massif observé vers 17 200 cm™.

Les spectres d’absorption ont été enregistrés a ’aide d’un spectrométre UV-Visible-IR double
faisceau CARY-6000i en transmission. Pour ce faire, tous les échantillons ont été dilués dans
des pastilles de KBr (dilution de 25 mg d’échantillon dans 125 mg de KBr). Un cryostat CTI-
Cryogenics adapté au spectrometre a permis l’enregistrement de spectres a trés basse
température (10 K). Les conditions d’acquisition des spectres d’absorption optique des deux
transitions étudiées sont les suivantes :

e Gamme de longueur d’onde : 420-440 nm soit 22700-23800 cm™(transition
*lorz > 2P1s) et 550-610 nm soit 16400-18200 cm™ (transition *lg;; > *Gsp, 2Gysa)

e Temps d’acquisition:1s
e Pas:0,2nm

e Largeur de fente : 0,6 nm.
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Annexe 2:

Compléments d’information sur ’altération
des verres par I’eau — Présentation des
protocoles expérimentaux de lixiviation

l. MECANISMES ET CINETIQUES D’ALTERATION DES
VERRES PAR L’EAU

L’altérabilit¢ du verre par ’eau fait intervenir plusieurs mécanismes simultanément dont
I’importance varie en fonction des conditions et du temps. Ainsi, nous pouvons définir
plusieurs régimes de vitesse au cours de I’altération du verre comme I’indique la Figure 157
et qui sont détaillés ci-apres.

Reprise d’altération
S eventuelle
Vit eSSt r--’\
b . : Vitesse résiduelle Vr ‘ ==
Vitesse gy :
s - p- N -
mitiale V, ﬂ
'
S
]
=
<
Ty ‘
Diffusion dans la couche s Précipitation
passivante et/ou precipitation ¢ de phases
s )
de phases et/ou évolution du E secondaires
gel !
)
Hydrolyse ‘
Interdiffusion temps

Figure 157. Schéma représentant les différentes cinétiques d’altération du verre borosilicaté

en milieu aqueux, associées a un mécanisme prépondérant de [’altération.

301



v' Interdiffusion-Hydrolyse
Au cours des premiers instants de l’interaction du verre par 1’eau, les mécanismes
d’interdiffusion et d’hydrolyse du réseau silicaté sont les phénoménes prépondérants de
I’altération.
L’interdiffusion fait appel a des mécanismes d’échange entre les alcalins du verre et les
protons de la solution selon les réactions suivantes :

e En milieu acide : =Si-ONa + H" - =Si-OH + Na"

e En milieu basique : =Si-ONa + H,0 = =Si-OH + OH + Na"
Pour un verre sodique, cet échange ne conduit pas a une dépolymérisation du réseau vitreux.
Les concentrations en solution évoluent selon une loi de type racine carrée du temps et la
vitesse associée est théoriquement infinie a I’instant initial. Ces concentrations sont par
ailleurs proportionnelles a la surface de verre en contact avec I’eau. Le relachement des
éléments d0 a ce mécanisme est donc incongruent, et méme sélectif, les éléments constitutifs
du verre ne sont pas relachés de fagon stoechiométrique, et un départ préférentiel des alcalins
du réseau vitreux est observé.
L’hydrolyse modifie de fagon beaucoup plus profonde le réseau siliceux en s’attaquant aux
liaisons pontantes Si-O-Si. L’action des molécules d’eau sur le verre agit donc directement
sur la connectivité du réseau et conduit donc a une dissolution congruente de la matrice
vitreuse selon la réaction :

=Si-O-Si= + H,0 - 2 =Si-OH

Cette réaction fait intervenir le caractére nucléophile de I’eau. Elle est donc facilitée en milieu
basique. L’augmentation de la concentration en OH™ dans le milieu n’a pas seulement comme
effet d’accélérer ’hydrolyse du réseau mais également d’augmenter significativement la
solubilité du silicium en solution.
Afin d’estimer la cinétique de cette premiere étape du comportement du verre en milieu
aqueux, on mesure genéralement la vitesse initiale de dissolution Vo, qui correspond a la
vitesse maximale d’hydrolyse du réseau silicaté. Pour que la vitesse soit maximale, il est
nécessaire de se trouver dans des conditions fortement diluées (soit des temps courts, soit un
rapport surface spécifique du verre sur volume de la solution (S/V) trés faible) afin d’éviter la
rétroaction des produits d’altération, c’est-a-dire le redépdt des espéces passées en solution.
Cette vitesse est caractérisée principalement par le mécanisme d’hydrolyse méme si aux
temps courts, I’interdiffusion peut étre prédominante. La valeur de Vodépend principalement
du pH, de la température, de la composition et de la structure du verre ainsi que de la force
ionique de la solution lixiviante.
Pour le verre SONG68, equivalent inactif du verre R7T7, la valeur de Vo a été déterminée en
fonction du pH et de la température, pour un domaine de température compris entre 25 et
100°C et un domaine de pH compris entre 6 et 10. En systéme ouvert a pH neutre et a 100°C,

la vitesse initiale de ce verre est de I"ordre de 2 g/m™/jour.
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v" Chute de vitesse

Au cours de laltération, la vitesse d’altération diminue : c’est la chute de vitesse. Elle
correspond au développement d’une couche hydratée appelée gel, le mécanisme prédominant
est alors la condensation. Le systéme s’approche de la saturation de la solution : il y a
diminution de la vitesse d’hydrolyse associée a une hausse des concentrations en solution des
différentes espéces (effets d’affinité) et formation d’un gel (barri¢re diffusive entre le verre et
la solution). Le gel peut étre une couche d’altération plus ou moins passivante. Pour I’étudier,
il faut se placer en conditions statiques sans renouvellement de solution.

v Vitesse résiduelle

Ce régime de vitesse améne a une vitesse d’altération du verre plus ou moins constante (qui
peut étre trés faible, environ quatre ordres de grandeur inférieure par rapport a la vitesse
initiale de dissolution pour le verre SON68 a 90°C). Les mécanismes identifies comme étant a
I’origine de la vitesse résiduelle sont : la diffusion réactive des éléments mobiles du verre vers
la solution sous l’action de la pénétration de I’eau au sein du verre mais également la
précipitation de phases secondaires de type phyllosilicates et zéolithes (Frugier et al, 2005).
La vitesse résiduelle est atteinte rapidement lorsque le rapport S/V (surface spécifique du
verre sur volume de solution altérante) est tres élevé.

v’ Reprise d’altération
Ce régime de vitesse résulte des mécanismes d’hydrolyse condensation tout comme le régime
de chute de vitesse. Ici, ce n’est pas la précipitation d’une phase amorphe possédant des
propriétés passivantes qui est prépondérante mais la formation d’une phase consommant de
facon importante les éléments constitutifs du gel et du verre.

Il.  Protocoles expérimentaux

v' Mode dynamique : vitesse initiale de dissolution Vo.

La mesure de la vitesse initiale de dissolution du réseau vitreux se fait via un test en soxhlet. I
s’agit d’un mode dynamique avec renouvellement de la solution. Le Soxhlet est un appareil
qui permet de lixivier une pastille de verre par de 1’eau pure constamment renouvelée, a la
température de 100°C. L'ébullition de 1’eau permet un contrdle permanent de la température et
une attaque suffisante du verre afin d’obtenir des concentrations analysables dans un temps
relativement court. La Figure 158 décrit I’appareillage utilisé : de la vapeur d’eau est produite
dans un bouilleur, I’eau se condense dans la colonne réfrigérante, est réchauffée au contact de
la vapeur dans le serpentin et s’écoule dans la nacelle qui fait office de cellule de lixiviation.
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Il y a un renouvellement continu de la solution contenue dans la nacelle. Le trop plein d’eau
s’écoule par débordement dans le bouilleur ou les éléments relachés par le verre sont
concentrés et la vitesse de dissolution du verre est déterminée a partir des quantités relachées
des éléments solubles non fixés dans la pellicule d’altération (tel que B, Na,..).

I1 est a noter que le débit d’eau (entre 4,5 L/min et 5,5 L /min) est suffisant pour obtenir des
conditions loin de la saturation dans la nacelle et mesurer ainsi une vitesse maximale
d’hydrolyse de la surface de la pastille (Vo).
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Figure 158. Schéma de I’appareillage utilisé lors d’un test soxhlet.

Les pastilles de verre, de forme carrées, présentent une épaisseur d’environ 2 mm et une
section de 25x25 mm, soit une surface de 15 cm? et un volume d’environ 1,3 cm®. Celles-ci
sont polies jusqu’a une finesse de 1 pm (poli-miroir).

La durée du test Soxhlet s’est effectuée sur 5 jours. Deux prises d’échantillons par jour ont été
faites, ce qui fait 10 prises d’échantillons en tout, en comptant le blanc fait en début de test.
Pour chaque prise d’échantillon, 3 mL sont prélevés dans le bouilleur. Les solutions prélevées
sont ensuite acidifiées a 0,5 N par ajout de 0,07 mL d’HNOj3 (22mol/L) pour 3 mL prélevés.
Les eléments Si, B, Al, Na, Ca et Zr ont été dosés par ICP-AES.

On calcule pour chaque élément i la quantité de matiére X; passée en solution pour chaque
prélevement j selon :

Xi(j) = Ci(j).V(i).Fd() + 2, V(). C (k). Fa(k)

=1
Avec C; : concentration de I’élément 1 en solution

V; : volume contenu dans le bouilleur corrigé de la perte en eau

Fd : facteur de dilution
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A partir de la quantité de matiére X;i(j) passée en solution, on peut calculer la perte de masse
normalisée PMN; (j) pour chaque élément i (en g/m?) pour chaque prélévement j, qui
correspond a la quantité de verre qui doit étre altérée pour donner la concentration en élément
i

Xi(j).Ri

- . -
Leooxyde Lverre S

PMN;(j) =

Avec Ri : facteur de conversion de I’é1ément i sous forme d’oxyde dans le verre
% oxyde i : pourcentage massique d’oxyde de 1’é1ément i dans le verre

S : surface géométrique initiale de 1’échantillon

La vitesse de dissolution du verre est obtenue en calculant la pente de la droite PMN; = f(j).
Cette valeur correspond au Vo (vitesse initiale de dissolution) si la dissolution est congruente,
c’est-a-dire, lorsque les vitesses de dissolution du silicium, du bore et du sodium sont
similaires.

v Mode statique : régime de chute de vitesse

L’expérience se fait sur poudre de verre en condition statique a 90°C, en eau pure dans des
réacteurs savillexe (Figure 159). Le mode statique (sans renouvellement de solution) permet
d’atteindre des progrés de réaction ¢levés de fagon relativement rapide (accessibles le temps
d’une thése). Pour cela, il est possible de moduler le rapport S/V (c’est-a-dire le ratio surface
de verre sur volume de solution) pour accéder a des états d’altération plus ou moins avancés.
Plus le S/V est grand et plus les progrés de réaction élevés sont atteints rapidement. Nous
avons choisi un rapport S/V élevé de 200 cm™, d’aprés ces considérations mais également
pour faciliter le dimensionnement de I’expérience. Les échantillons de verre ont été broyés
par la société Primeverre, de fagcon a obtenir une granulométrie de [20-40] um, et la surface
spécifique de chacun des échantillons a été obtenue par mesure BET, réalisées par Primeverre
également.
La durée de I’expérience étant prévue pour au moins deux ans, il faut pouvoir s’assurer de
I’étanchéité du réacteur, afin de ne pas fausser les mesures par I’évaporation de la solution
lixiviante. Une solution consiste a réaliser cette expérience dans un réacteur a double paroi, en
placant le réacteur savillexe dans un autre savillexe plus grand et contenant quelques
millilitres d’eau afin d’étre a saturation en humidité. Pour s’assurer de la bonne étanchéité du
systeme, le réacteur est pesé avant et aprés chaque prise d’échantillon. Le pH est également
relevé a chaque prise d’échantillon. Les prises d’échantillon se feront a 1, 3, 7, 14, 56, et 91
jours, puis tous les 2 a 4 mois. Le volume prélevé est de 1mL, qui sera ensuite ultrafiltré, puis
pesé avant d’étre dilué a 0.6 N par ajout de 2 mL d’HNO3 (1N). Les éléments & doser par ICP
sont : Si, B, Al, Na, Ca, Mo, Nd, Zr.
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Figure 159. Photo des réacteurs savillexe utilisés pour les tests en mode statique.

Les pertes de masse normalisées permettent de comparer les cinétiques de dissolution des

¢léments entre eux. Elles s’expriment pour un élément i et un prélévement j sous la forme :

Gi(j)
(Yhoxyde Dverm (S /V)

PMN; (j) =

Avec C; : concentration de I’élément i en solution
% oxyde i : pourcentage massique d’oxyde de 1’é1ément i dans le verre
S/V : Surface du verre/ Volume de solution
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Estelle GASNIER

Etude structurale et propriétés de verres peralumineux de
conditionnement des produits de fission et actinides mineurs

Ce travail de thése s’inscrit dans le cadre de la recherche de nouvelles formulations verriéres pour le
conditionnement des produits de fission et actinides mineurs (PFA). Il s’agit d’étudier une composition de
verre dans le domaine peralumineux (défaut de compensateurs de charge en alcalins et alcalino-terreux par
rapport a I’aluminium) présentant un taux de charge au moins équivalent a celui du verre R7T7 (18,5 % mass.
PFA) et de statuer sur la potentialité de ces matrices vitreuses comme matrice de conditionnement. La
premiére partie de cette étude évalue les propriétés physico-chimiques de verres peralumineux complexes en
fonction de la teneur en PFA (de 18,5 a 32 % mass.) afin de vérifier leur adéquation avec le cahier des
charges prédéfini. La tres faible tendance a la cristallisation de ces matrices pour des teneurs en PFA allant
jusqu’a 22,5 % massiques ainsi que 1’excellente durabilité chimique observée jusqu’a présent sont des atouts
indéniables. La seconde partie de 1’étude apporte des informations sur 1’incorporation des terres rares dans
des verres de composition simplifiée du systéme SiO,-B,03-Al,03-Na,0-CaO-TR,0; (TR=Nd ou La).
L’homogénéité et la tendance a la dévitrification des verres sont étudiés a 1’échelle micrométrique (DRX,
MEB) et nanométriqgue (MET) et la spectroscopie RMN (MAS, MQMAS, REDOR, HMQC, DHMQC),
combinée a la spectroscopie d’absorption optique du néodyme, se révéle un outil puissant pour mettre en
évidence le rble structural de la terre rare vis-a-vis de I’aluminium et décrire de fagon précise 1’organisation
du réseau vitreux peralumineux. L’homogénéité des matrices sur une large gamme de composition et des
données structurales inédites sur 1’organisation du réseau vitreux a fortes teneurs en terres ont ainsi pu étre
mis en évidence.

Mots clés : Verre, terre rare, peralumineux, structure, cristallisation, conditionnement

Structural study and properties of peraluminous formulations for the
fission products and minor actinides confinement

In this work, peraluminous glasses (lack of alkaline and alkaline earth ions regarding aluminum) are
under study to assess the potentiality of these matrices to confine fission products and minor actinides (FPA)
at higher rate than current R7T7 glass (18,5 wt % FPA). The first part of this work aims at studying the
physical and chemical properties of complex peraluminous glasses containing increasing FPA rate (18.5 to
32 wt %) to compare them with the specifications. The very low crystallization tendency of complex glasses
containing up to 22.5 wt % as well as the very good chemical durability observed are major assets. The other
part focuses on the lanthanides incorporation in simplified glass compositions in the SiO,-B,0s-Al,03-Na,O-
Ca0-Ln,03 system (Ln = Nd or La). The glass homogeneity and devitrification tendency are investigated at
different scales by XRD, SEM, TEM and structural techniques such as NMR (MAS, MQMAS, REDOR,
HMQC, DHMQC) and neodymium optical spectroscopy that appear very powerful to determine the
lanthanides structural role regarding aluminum and describe more precisely the structural organization of
peraluminous network, as still unknown in such systems. The glass homogeneity was demonstrated in a large
composition domain and new structural data were put in evidence at high lanthanides content.

Keywords : Glass, lanthanides, peraluminous, structure, crystallization, confinement
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