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Introduction générale 

Ce travail de thèse porte principalement sur le système ternaire de borosilicates de sodium SBN (SiO2 – 

B2O3 – Na2O) qui présente plusieurs avantages dont une grande tendance à la vitrification, des 

températures d’élaborations assez basses (inférieures à 1400 °C) et une conductivité ionique relativement 

élevée avec un seul type de cation porteur de charge (Na+). En outre, pour des compositions contenant une 

faible teneur d’oxyde de sodium, ces verres sont susceptibles de subir une séparation de phase amorphe. 

Ce phénomène se traduit par le passage d’un verre homogène à un verre hétérogène où deux phases 

vitreuses, de composition et de propriétés physico-chimiques différentes de celles du verre parent, vont 

coexister. La morphologie obtenue, de type spinodale avec deux phases interconnectées, ou de type 

binodale avec une dispersion de nodules isolés dans une matrice continue dépend de la composition ainsi 

que de l’histoire thermique du verre. 

Un verre démixé est généralement obtenu à partir d’un verre homogène traité thermiquement au 

voisinage de sa température de transition vitreuse 𝑇𝑔. Ce procédé est utilisé pour produire des verres 

opalescents, des verres poreux de porosité contrôlée, des verres Vycor®, etc. D’autre part, lors du 

refroidissement lent d’une fonte vitrogène, une séparation de phase peut également se produire à une 

température critique 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡  dont la valeur est supérieure à la température de transition vitreuse 𝑇𝑔 de la 

fonte homogène. Ce type de séparation de phase est très souvent involontaire et peut avoir lieu lors de 

l’élaboration d’un verre, modifiant ainsi l’homogénéité, la composition, et la rhéologie de la fonte, ce qui 

pourrait avoir un impact négatif sur la qualité du produit final. Dans ce cas, il est crucial de détecter le 

début de cette séparation de phase indésirable pendant le refroidissement de la fonte afin d’adopter des 

mesures pour l’éviter, ou du moins limiter son ampleur. 

Dans la littérature, la séparation de phase est surtout étudiée dans des verres, à l’état solide, in situ ou ex 

situ à l’aide de différentes techniques telles que des techniques d’imagerie (MEB, MET…) ou des techniques 

spectroscopiques (RMN, Raman, impédancemétrie…). En revanche, très peu d’études, et à notre 

connaissance aucune par spectroscopie d’impédance, ont permis de mettre en évidence la séparation de 

phase pendant le refroidissement de la fonte verrière. 

L’originalité de ce travail de thèse repose sur l’étude, par spectroscopie d’impédance, de fontes 

borosilicatées susceptibles de démixer, sur une large gamme de températures allant de 1400 °C jusqu’à la 

température ambiante. Nous verrons que, grâce à sa grande sensibilité aux variations de la composition et 

de la structure, la spectroscopie d’impédance est une technique de choix pour étudier, in situ, le 

phénomène de séparation de phase pouvant avoir lieu lors du refroidissement de la fonte. 

En plus de l’étude du système ternaire SBN, une partie de mon travail de thèse a porté sur des verres et 

fontes borosilicatées d’intérêt nucléaire contenant une faible quantité d’oxyde de molybdène (SBN-Mo). 

Cette partie a été réalisée dans le cadre d’une collaboration que j’ai initiée avec le CEA Marcoule. L’oxyde 

de molybdène MoO3, présent dans les déchets nucléaires de haute activité, a tendance à provoquer la 

démixtion dans les verres de confinement ce qui pourrait impacter la durabilité chimique de ces derniers. Il 

est important de souligner que dans ces verres au molybdène, la démixtion se traduit par l’apparition de 

phases cristallines dispersées dans la matrice vitreuse, contrairement à la séparation de phase dans le 

système pur SBN où toutes les phases qui apparaissent sont amorphes. 

Le premier chapitre de ce manuscrit introduit les notions de base sur les verres d’oxydes, le phénomène de 

séparation de phase du point de vue thermodynamique et cinétique, ainsi que la conductivité dans les 

verres ioniques et son évolution en fonction de la température et de la fréquence. Dans ce chapitre, nous 

présenterons également l’état de l’art sur la démixtion dans les verres pour mieux mettre en relief notre 

apport dans ce domaine à partir de données de spectroscopie d’impédance. 
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Le deuxième chapitre décrit l’ensemble des techniques expérimentales utilisées dans cette étude. Il s’agit 

de la spectroscopie d’impédance à l’état solide et à l’état fondu, la spectroscopie de Résonance 

Magnétique Nucléaire, la spectroscopie Raman, la Microscopie Electronique à Balayage, la Calorimétrie 

Différentielle à Balayage (« Differential Scanning Calorimetry ») et la Diffraction des Rayons X. 

Le troisième chapitre détaille les protocoles d’élaboration des différentes familles de verres étudiées (BN, 

SBN et SBN-Mo) ainsi que de leur mise en forme pour chacune des techniques expérimentales utilisées. La 

dernière partie de ce chapitre est consacrée à l’étude structurale, à température ambiante, de deux verres 

binaires de borates de sodium BN (B2O3 – Na2O) et de verres ternaires de borosilicates de sodium (SBN) par 

spectroscopies RMN et Raman. 

Le quatrième chapitre présente la partie la plus importante et la plus originale de cette thèse. Ce chapitre 

porte sur l’étude in situ de trois séries de fontes SBN, dont les borosilicates au molybdène, lors de leur 

refroidissement lent sur une large gamme de température. Les résultats de conductivité ont été complétés 

par des analyses thermiques DSC, et des analyses DRX in situ en température. La microstructure des verres 

obtenus après caractérisation électrique de la fonte (post mortem) a été étudiée à température ambiante 

par MEB. Dans ce chapitre, nous présenterons également les résultats de l’étude de la cinétique de 

séparation de phase, étude effectuée par spectroscopie d’impédance sur un échantillon SBN lors de 

différents paliers de température (jusqu’à 300 heures) en partant de l’état fondu homogène. 

Le cinquième chapitre traite, dans sa première partie, l’étude par spectroscopie d’impédance des verres 

post mortem dont les fontes ont été étudiées dans le chapitre précédent. La deuxième partie de ce chapitre 

est consacrée à l’étude ex situ de la démixtion dans des échantillons traités thermiquement en partant des 

verres trempés. Ainsi, les propriétés électriques de ces verres démixés sont discutées en lien avec leur 

microstructure ainsi qu’avec la composition des phases résultantes. Des modèles basés sur des circuits 

électriques équivalents seront proposés pour simuler la réponse électrique de ces verres en fonction de la 

morphologie (binodale ou spinodale) de séparation de phase. 

Enfin, le sixième et dernier chapitre de ce manuscrit présente des résultats préliminaires sur les évolutions 

structurales de verres binaires de borates de sodium et de verres ternaires de borosilicates de sodium en 

fonction de la température (jusqu’à 950 °C). Ce chapitre propose une perspective d’étude conjointe RMN et 

Raman qui pourrait mener à une quantification complète des unités structurales présentes dans ces 

systèmes en fonction de la composition, de la température et de la nature de la démixtion. 
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Comme introduit précédemment, ces travaux ont pour objectif d’étudier les propriétés électriques ainsi 

que la structure de différents verres et fontes en fonction de la température. Cette étude porte 

principalement sur le système ternaire SiO2 – B2O3 – Na2O (SBN), mais concerne également des échantillons 

SBN contenant de l’oxyde de molybdène MoO3 ainsi que des verres binaires de borates de sodium. 

Dans cette partie, nous commencerons par définir ce qu’est un verre et les caractéristiques générales des 

borosilicates de sodium. Bien qu’il existe une grande variété de verres, nous parlerons exclusivement de la 

famille des verres d’oxydes dont les SBN font partie. 

Ce chapitre nous permettra également d’introduire la notion de conductivité ionique (mécanismes, 

dépendance en fréquence et en température, modèles généraux) ainsi que de la séparation de phase dans 

les verres, et bien évidemment du lien entre les deux, qui constitue le fil directeur de cette thèse. 

1. Les verres d’oxyde 

Actuellement, la définition d’un verre qui donne lieu à un consensus est celle proposée par Zarzycki [1], 

c’est-à-dire d’un matériau solide, amorphe (non-cristallin), et qui présente un phénomène de transition 

vitreuse. 

Il est possible de définir, dans le cas d’un solide cristallin, des motifs élémentaires dont la répétition 

périodique dans les trois directions de l’espace forme le matériau. Si de tels motifs existent également dans 

les verres, ceux-ci seront agencés de manière aléatoire dans l’espace et aucun ordre structural à longue 

distance ne sera observé [2]. L’exemple le plus communément utilisé est celui de la silice cristalline (quartz) 

et de la silice amorphe à température ambiante, dont le motif élémentaire est un atome de silicium 

entouré par quatre atomes oxygènes (tétraèdre). Dans le cas du quartz, ces tétraèdres sont arrangés de 

telle sorte que les angles Si – O – Si entre deux tétraèdres sont toujours de 180°, donnant lieu alors à une 

structure ordonnée et périodique comme présenté schématiquement en 2D dans la Figure 1a. 

 

Figure 1 - Représentation schématique en 2D de a) la structure du quartz pur et b) son équivalent amorphe [2]. 

La silice vitreuse, équivalent amorphe du quartz, montre quant à elle un réseau « distordu » de tétraèdres, 

car les angles Si – O – Si entre les unités SiO4 sont variables. Le voisinage de chaque atome Si sera cette fois-

ci une distribution aléatoire d’une multitude d’environnements différents (Figure 1b). Ce type de structure 

désordonnée s’approche plus de ce qu’on retrouverait pour un liquide, avec comme principale différence 

que ce dernier reste très mobile tandis que le verre à température ambiante est considéré comme figé et 

possède les propriétés d’un solide. 
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Si d’autres techniques sont utilisées pour obtenir des phases amorphes (sol-gel, irradiation de cristaux, 

déposition phase vapeur, …), le procédé classique de fabrication d’un verre passe par le refroidissement 

rapide (trempe thermique) à partir de l’état fondu d’un mélange vitrifiable. La vitesse de trempe nécessaire 

pour obtenir un verre dépend de sa composition, et peut varier de quelques °C/min jusqu’à plusieurs 

milliers de °C/s [3]. Lors de ce type de refroidissement, le liquide n’a pas le temps de cristalliser et passe par 

une étape de liquide surfondu (en dessous de la température de fusion/cristallisation) où le réseau devient 

progressivement de plus en plus visqueux. On peut alors définir une température de transition vitreuse (𝑇𝑔) 

en dessous laquelle la structure est si visqueuse (supérieure à ~1012 Pa.s [3,4]) qu’elle est considérée 

comme figée ; l’état de « solide vitreux » est atteint. Ce phénomène peut être suivi en mesurant par 

exemple la variation du volume molaire (ou d’enthalpie) d’une fonte en refroidissement (Figure 2), où l’on 

voit que cette transition de liquide à verre est continue tandis que le processus de cristallisation/fusion est 

un phénomène discontinu. 

 

Figure 2 - Variation du volume molaire (ou de l'enthalpie) d'une fonte vitrifiable en fonction de la température [3]. 

La température de transition vitreuse n’est pas intrinsèque au verre et n’est donnée que pour une vitesse 

de refroidissement spécifique. En effet, 𝑇𝑔 augmente à mesure que la vitesse de refroidissement augmente 

et pourra même se voir modifiée en fonction des traitements thermiques que le matériau peut subir après 

la trempe. 

Il existe une grande variété de verres en fonction des oxydes utilisés comme précurseurs. Ces derniers sont 

classés en trois catégories en fonction du rôle qu’ils jouent dans la création du réseau vitreux. On parle en 

effet d’oxydes formateurs de réseau, modificateurs de réseau, et d’oxydes intermédiaires. La première 

catégorie concerne les oxydes qui sont capables de former un verre à eux seuls (AxOy), comme SiO2, B2O3, 

GeO2, P2O5... Ils s’organisent en polyèdres avec un atome central entouré par des oxygènes, reliés par leurs 

sommets à leurs voisins de manière désordonnée dans l’espace. L’oxygène faisant partie des liaisons A – O 

– A est appelé oxygène pontant (BO « bridging oxygen »). 

Les oxydes modificateurs de réseau regroupent les oxydes d’alcalins (Li2O, Na2O, K2O…) et d’alcalino-

terreux (MgO, CaO, BaO…) qui sont incapables de former un verre à eux seuls. Lorsqu’ils sont introduits 

dans le réseau vitreux, ils vont avoir comme effet de briser des liaisons A – O – A en compensant la charge 

négative résultante pour garder la neutralité électrique dans le verre (Figure 3). La conséquence directe de 

ce phénomène est la création d’oxygènes non-pontants (NBO « non-bridiging oxygen ») compensés par des 

modificateurs. Le degré de polymérisation du réseau vitreux, et donc en quelque sorte sa rigidité, est 

déterminé par le rapport entre BO et NBO. Ainsi, avec l’ajout d’oxydes modificateurs, le réseau du verre 

aura tendance à être plus dépolymérisé car plus de NBO seront formés au détriment des BO. 
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Figure 3 - Schéma de la formation de deux NBO par l'ajout d'une molécule Na2O dans un réseau silicaté [2]. 

Enfin, il existe également une catégorie d’oxydes intermédiaires qui concernent les éléments comme Al2O3, 

Fe2O3, PbO, TiO2, pouvant prendre le rôle de formateur ou de modificateur de réseau en fonction de la 

composition du verre. Ils auront alors des effets variés sur les propriétés finales du verre en fonction de la 

quantité ajoutée. 

Prenons l’exemple des verres silico-sodo-calciques qui concernent environ 90% de la production totale de 

tous les verres (d’oxydes ou autre) confondus. Ce sont des verres de silice auxquels on rajoute des calcaires 

(CaO et un peu de MgO) et de la « soude » (Na2O) comme fondants, ainsi qu’un peu d’alumine pour 

améliorer la résistance mécanique. Cette composition a été optimisée pour ses propriétés de transparence, 

de faible coefficient de dilatation thermique, d’inertie chimique et de dureté pour la fabrication de vitres 

(par procédé « float ») ou de bouteilles dans l’alimentaire [3,5,6]. La composition de ces verres a peu 

changé depuis l’Antiquité, et a comme avantage supplémentaire de faire appel à des matières premières 

facilement accessibles et peu coûteuses. 

Parmi les autres verres d’oxydes les plus fabriqués, nous citerons également de manière non exhaustive, les 

aluminosilicates, parfois traités thermiquement pour obtenir des vitrocéramiques (verres partiellement 

cristallisés) utilisés comme plaque de cuisson ou miroirs de télescope, les verres flint (traditionnellement au 

plomb) utilisés pour l’optique, la radioprotection ou pour fabriquer des verres dit « de cristal », les verres 

de phosphates principalement présents dans le domaine médical pour leur biocompatibilité, et enfin, les 

verres borosilicatés qui seront détaillés dans le paragraphe suivant [3,7]. 

2. Les verres de borosilicate de sodium 

Les verres de borosilicate de sodium (SBN) sont principalement constitués de silice à laquelle sont ajoutés 

de l’oxyde de bore (B2O3) et de l’oxyde de sodium comme fondant (Na2O). Ces trois oxydes sont 

majoritaires dans différents verres [3,8–10] : 

• le verre Pyrex, largement utilisé en cuisine ou en verrerie de laboratoire pour ses propriétés de 

résistance aux chocs thermiques et d’inertie chimique à une grande variété de produits. 

• le verre E, fabriqué en fibres pour renforcer les matériaux composites. 

• le verre R7T7, utilisé pour confiner les déchets nucléaires de haute activité. 

• le verre Vycor®, pour lequel un verre SBN est utilisé comme précurseur lors de son élaboration 

(nous en parlerons un peu plus tard). 



14 
 

 

Figure 4 - Diagramme ternaire SiO2 - B2O3 - Na2O simulé (les points correspondent à des phases de composition déterminée 
expérimentalement) [11]. 

Le bore est un formateur de réseau (au même titre que le silicium) qui se présente sous la forme d’unités 

planaires BO3. Cependant, dans un verre de borate pur, lors de l’ajout de sodium, ces trièdres vont être 

transformées en unités tridimensionnelles BO4
- compensées, mais sans création d’oxygène non pontant. Le 

sodium adopte alors un rôle de compensateur de charge pour les verres à faible teneur en alcalin. Ce n’est 

qu’à partir d’une certaine quantité de Na2O que des cations Na+ vont adopter un rôle de modificateur de 

réseau en transformant progressivement des unités BO4
- en unités BO3 contenant cette fois-ci des NBO 

[12,13]. Ainsi, l’ajout d’oxydes modificateurs dans un réseau boraté (jusqu’à une certaine quantité) ne va 

pas contribuer à le dépolymériser. Ce changement de coordinence en fonction de la teneur en alcalin 

contribue à ce que l’on appelle : « anomalie du bore ». Dans un réseau borosilicaté cependant, il y a 

compétition entre les deux oxydes formateurs pour « attirer » les alcalins au fur et à mesure de leur ajout 

dans le matériau, ce qui rend les mécanismes moins évidents. 

Parmi les premières techniques utilisées pour caractériser la structure de tels verres, nous pourrons citer 

les spectroscopies de Résonance Magnétique Nucléaire (RMN), infrarouge et Raman. Grâce à la technique 

RMN, un premier modèle prédictif a été proposé par Dell et al. à la suite d’études sur l’environnement du 
11B dans différentes compositions de borosilicates de sodium afin de décrire la structure des SBN en 

fonction de deux ratios, 𝑅 =
[𝑁𝑎2𝑂]

[𝐵2𝑂3]
 et 𝐾 =

[𝑆𝑖𝑂2]

[𝐵2𝑂3]
 [14,15]. Ce modèle a ensuite été affiné en étudiant 

l’environnement d’autres noyaux (17O, 23Na, 29Si) ainsi qu’en utilisant la spectroscopie Raman [16–20]. 

La Figure 5 montre les évolutions du rapport 𝑁4 =
[𝐵𝑂4

−]

[𝐵𝑂3]+[𝐵𝑂4
−]

 en fonction de 𝑅 pour plusieurs valeurs du 

rapport 𝐾, où l’on observe différents comportements. Pour les verres pauvres en sodium, on note une 

augmentation progressive et quasi-linéaire du nombre d’unités BO4
- au détriment des unités BO3 à mesure 

que le taux de sodium augmente, ce qui implique que la quasi-totalité des alcalins vont venir compenser 

des tétraèdres de bore. Les unités BO3 présentes sont soit regroupées en anneaux (groupement boroxol 

[21], Figure 6a), soit « seules », c’est-à-dire dans aucun groupement particulier. Ces bores trivalents hors 

anneaux seront préférentiellement convertis en unités BO4
- qui pourront former des groupements triborate 

dans un premier temps, puis diborate (Figure 6b et 6c). Jusqu’à 𝑅 = 0,33, la microstructure du verre est 

relativement hétérogène et deux réseaux plus ou moins distincts coexistent, l’un principalement silicaté et 

l’autre principalement boraté, ce dernier contenant la majorité du sodium. Les verres dont la composition 

tombe dans cette région sont susceptibles de subir une séparation de phase amorphe, ce dont nous 

parlerons de manière plus détaillée dans la partie suivante. 
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Figure 5 - Evolution du rapport 𝑵𝟒 en fonction de 𝑹 pour différentes valeurs de 𝑲, pour le verre SBN [21]. 

Entre 𝑅 = 0,33 et 𝑅 = 0,5, l’ajout de sodium continu de créer des unités BO4
- et les deux réseaux 

commencent partiellement à se mélanger en formant des groupements de type danburites et 

reedmergnerites (Figure 6d et 6e). Au-delà de 𝑅 = 0,5, quelques NBO vont commencer à se former sur les 

tétraèdres de silice qui ne sont pas reliés à un bore, formant des unités Q3 (tétraèdres de silice avec 3 BO). 

Une fois arrivé au palier, qui commence à une valeur 𝑅𝑚𝑎𝑥 = 0,5 + 𝐾/16 [15], la microstructure du verre 

est principalement composée de groupements diborates, danburites et reedmergnerites, et va être stable 

(𝑁4 constant), l’ajout de sodium allant essentiellement créer des NBO, toujours préférentiellement au 

niveau des SiO4 non reliés à un bore. 

 

Figure 6 – Représentation des différents groupements : a) boroxol, b) tétraborate, c) diborate, d) danburite  et e) reedmergnerite 
[21] 

Enfin, passé le palier (𝑅𝐷1 = 0,5 + 𝐾/4 [15]), le sodium ajouté au réseau va le dépolymériser de façon 

importante en dissociant les différents groupements en plus petites unités, entrainant une diminution du 

ratio 𝑁4  (jusqu’à disparation de toute unité BO4
- pour 𝑅𝐷3 = 2 + 𝐾  [15]). Le réseau est alors 
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principalement constitué de BO3 avec des NBO, et d’unités Q2 (tétraèdres de silice avec 2 BO). Ce type 

d’évolution du rapport 𝑁4 en fonction du pourcentage d’alcalin est typique de l’anomalie du bore. Cette 

dernière se vérifie avec l’évolution d’autres propriétés comme la température de transition vitreuse 𝑇𝑔 (à 

vitesse de trempe équivalente), les propriétés diélectriques, le coefficient de dilatation thermique, la 

résistance chimique [21–23], etc. 

Le modèle présenté ci-dessus n’est cependant valide qu’à température ambiante. En effet, il est admis 

qu’avec l’augmentation de la température, le réseau vitreux tend à se dépolymériser en convertissant 

d’une part les tétraèdres de silice Qn en Qn-1, et d’autre part les unités BO4
- en unités BO3 avec un NBO. Il en 

ressort que ce sont principalement les conversions bore 4 / bore 3 qui influencent les propriétés 

rhéologiques des SBN, les fontes étant plus fluides pour des faibles valeurs de 𝑁4  [24–29]. Cette 

connaissance sur la viscosité est par exemple indispensable du point de vue des procédés industriels lors 

des différentes étapes de fabrication du verre (fusion, moulage, soufflage, …) [3,4]. Toutefois, l’évolution 

des propriétés physiques du verre en température, et la structure qui en découle, peut être modifiée par 

l’apparition d’hétérogénéités lors d’un traitement thermique ou pendant le refroidissement. C’est 

notamment le cas de la séparation de phase qui implique l’apparition d’une nouvelle phase dont la 

structure peut être très différente de celle du verre parent selon sa composition, et c’est ce que nous allons 

aborder de manière plus approfondie dans la partie suivante. 

3. La séparation de phase amorphe 

Comme évoqué précédemment, les verres SBN (entre autres) sont susceptibles, sous certaines conditions, 

de subir un processus de démixtion donnant lieu à l’apparition d’une (ou plusieurs) nouvelle phase 

amorphe de composition différente de celle du verre parent. Dans ce cas, le sodium ira migrer 

préférentiellement vers le bore, formant alors une phase boratée enrichie en Na et B, et laissant alors une 

phase appauvrie de ces deux éléments mais plus riche en Si [10,30,31]. C’est un phénomène 

thermodynamique qui a lieu pour les compositions à faible teneur en sodium (< 20 %mol de Na2O [32]) et 

se produisant à des températures inférieures à une température critique de séparation de phase 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡. 

Enfin, la démixtion peut se produire dans le liquide comme dans le liquide surfondu (𝑇 <  𝑇𝑙𝑖𝑞𝑢𝑖𝑑𝑢𝑠) où l’on 

pourra alors parler de séparation de phase métastable. 

Cette propriété de séparation de phase est par exemple mise à profit dans la fabrication des verres Vycor®, 

dont les produits finaux sont constitués à 96% de silice [8,10]. Le précurseur initial est un verre de 

borosilicate de sodium déjà sous forme de produit fini, traité thermiquement pour obtenir un verre démixé 

avec une structure « ouverte » où les deux phases sont percolantes. Une attaque à l’acide est ensuite 

réalisée pour dissoudre la phase boratée, ne laissant alors qu’un verre poreux très riche en silice. S’en suit 

une étape de densification à une température voisine de 1200 °C pour éliminer la porosité et obtenir un 

verre dense [33]. L’avantage de ce procédé de fabrication est de pouvoir élaborer des verres presque purs 

en silice à des températures inférieures à celles normalement requises. La séparation de phase peut 

également être utilisée pour obtenir des vitrocéramiques avec une répartition homogène de cristaux, une 

des deux phases servant alors de zone de nucléation lors de la cristallisation [34]. Cependant, il y a des 

applications où la démixtion n’est pas recherchée, voire doit être évitée afin d’empêcher une dégradation 

des propriétés du matériau. En effet, en fonction des compositions et des utilisations, un verre séparé aura 

par exemple une moins bonne tenue mécanique ou chimique par rapport à un verre homogène [35–37]. 

Citons un cas concret dans le domaine du nucléaire : il a été choisi en France de confiner les déchets de 

haute activité dans une matrice vitreuse, dont la formulation (R7T7) contient en oxydes majoritaires de la 

silice, du bore et du sodium [9]. La frite de verre et les déchets radioactifs calcinés sont mélangés et fondus 

ensemble, puis refroidis rapidement dans un conteneur en acier inoxydable qui sera, dans le futur, placé 
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dans un site de stockage géologique profond. Toutefois, certains éléments contenus dans les produits de 

fission sont peu solubles dans la matrice vitreuse et peuvent conduire à l’apparition d’hétérogénéités [38]. 

C’est le cas, par exemple, de l’oxyde de molybdène MoO3 dont la présence, même à de faibles teneurs (> 1 

%mol), favorise la séparation de phase en élevant la température critique de démixtion [39–42]. Le 

molybdène va venir capter les alcalins présents dans la matrice vitreuse et démixe sous forme de nodules 

isolés et dispersés qui cristallisent rapidement pendant le refroidissement de la fonte. D’un point de vue 

performance et sécurité, il est donc essentiel de disposer d’un protocole d’élaboration du vitrifiat qui limite 

le plus possible l’apparition d’une séparation de phase (choix de composition, cycle thermique, rapport 

massique de verre/produits calcinés). 

La morphologie de la démixtion peut avoir un effet important sur les propriétés finales du matériau. Cette 

morphologie et la taille des phases résultantes est pilotée par la cinétique de séparation de phase qui, dans 

certains cas, ne permet pas d’obtenir un verre homogène dans des conditions d’élaboration données : c’est 

le cas des verres Pyrex. Ceux-ci sont transparents à la lumière visible, mais l’existence d’une phase non-

percolante sous forme de nodules boratés d’une taille d’environ 20 Å a été découverte après-coup, celle-ci 

étant dispersée dans la matrice alors appauvrie en B et Na (donc enrichie en silice) [43]. La séparation de 

phase est en revanche positive dans ce cas, puisque la matrice enrichie en silice est plus résistance 

chimiquement comparée au verre parent, et que les nodules plus sensibles restent isolés [44]. 

A travers ce préambule, on constate que la connaissance de ces deux paramètres, morphologie et 

cinétique, est essentielle pour mieux contrôler les propriétés finales du matériau. Dans la partie qui suit, 

nous aborderons de manière plus détaillée le facteur morphologie dans un premier temps, puis le facteur 

cinétique dans un second temps. 

3.1. Thermodynamique de séparation de phase et morphologie 

D’un point de vue thermodynamique, en considérant le cas classique d’un mélange entre deux composés A 

et B, on peut définir la variation d’enthalpie libre ∆𝐺𝑚 du système telle que : 

∆𝐺𝑚 = 𝐺𝐴𝐵 − (𝑐. 𝐺𝐴
° + (1 − 𝑐). 𝐺𝐵

° ) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 1) 

avec 𝐺𝐴𝐵 l’enthalpie libre du mélange ou énergie libre de Gibbs, 𝑐 la fraction molaire de la phase 𝐴, 𝐺𝐴
°  et 

𝐺𝐵
°  les enthalpies libres partielles des systèmes homogènes 𝐴 et 𝐵 respectivement. Les deux composés sont 

miscibles (mélange stable) lorsque l’enthalpie de mélange entre 𝐴 et 𝐵, à une composition donnée, est plus 

faible que la somme des enthalpies libres partielles des deux éléments séparés. Cela se traduit par ∆𝐺𝑚 <

0 et implique alors qu’un système homogène possède une énergie plus faible, et est donc plus favorable 

thermodynamiquement, qu’un système où les composés 𝐴 et 𝐵 co-existeraient. Dans le cas opposé où 

l’énergie libre de Gibbs est positive, le mélange est alors instable et une séparation de phase est susceptible 

de se produire. 

Le signe de ∆𝐺𝑚 est imposé par les propriétés propres aux composés « pures », leur proportion dans le 

mélange, et également par les interactions entre les différents composés. La grandeur qui prend en compte 

ces paramètres est l’enthalpie libre de mélange ∆𝐻𝑚 dont l’expression peut prendre des formes plus ou 

moins complexe selon le type de solution considérée (solution idéale, régulière, réelle …) [45]. 

D’après l’𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 1, pour que ∆𝐺𝑚 soit négative, il faut que la différence entre l’enthalpie de mélange et 

l’entropie de mélange (∆𝑆𝑚) soit négative, c’est-à-dire que ∆𝐻𝑚 soit inférieure à 𝑇. ∆𝑆𝑚, cette dernière 

étant une quantité purement positive (∆𝑆𝑚 > 0 d’après le 2e principe de la thermodynamique). 

∆𝐺𝑚 = ∆𝐻𝑚 − 𝑇. ∆𝑆𝑚 (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 2) 
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Ainsi : 

• soit ∆𝐻𝑚 ≤ 0 et la différence sera toujours négative, ce qui implique que la solution homogène sera 

stable peu importe la composition (indépendant des fractions molaires des phases A et B). 

• soit ∆𝐻𝑚 > 0 et dans ce cas les conditions de stabilité seront données par la composition initiale 

(quantité initiale de composés 𝐴 et 𝐵), ainsi que par la température du système. 

A haute température (> 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡), le terme entropique est plus important que le terme enthalpique et 

l’énergie libre de Gibbs reste donc négative peu importe la composition du système en composés 𝐴 et 𝐵, la 

solution homogène est alors stable (Figure 7c). 

 
Figure 7 - Variation de ∆𝑮𝒎, ∆𝑯𝒎 et −𝑻. ∆𝑺𝒎 en fonction de la composition d’un système binaire, à 3 températures différentes. 

Les températures 𝑻𝟑 et 𝑻𝟏 sont inférieures à 𝑻𝒄𝒃, tandis que la température 𝑻 est supérieure à 𝑻𝒄𝒃 [45]. 

Lorsque la température diminue, 𝑇. ∆𝑆𝑚 devient de plus en plus négligeable devant ∆𝐻𝑚, jusqu’à atteindre 

une température telle que ∆𝐺𝑚 s’annule. Cette température se nomme température critique de solution 

supérieure 𝑇𝑐𝑏  (« Upper Critical Solution Temperature » ou « Upper Consolute Temperature »), et 

correspond à la valeur maximum de température pour laquelle un système peut subir une séparation de 

phase (𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 ≤ 𝑇𝑐𝑏). Finalement, quand la température continue de diminuer, le terme entropique devient 

de plus en plus négligeable et ∆𝐺𝑚 devient positif avec la présence de deux minima (Figure 7b et 7c). 

La connaissance des deux valeurs pour lesquelles ∆𝐺𝑚 s’annule à une température donnée permet alors de 

définir la zone d’immiscibilité du système en fonction de la composition, comprise ici entre les points A et B 

du schéma sur la Figure 8a pour une température 𝑇1(< 𝑇𝑐𝑏). La température 𝑇1 correspond donc à la 

température critique 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 du mélange défini par le point A et du mélange défini par le point B sur la Figure 

8b. La connaissance de ces minima à toutes les températures permet ensuite de définir le dôme 

d’immiscibilité du système représenté en vert. 
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Figure 8 - a) Evolution de 𝜟𝑮𝒎(𝑻) à une température 𝑻𝟏 < 𝑻𝒄𝒃 et b) dôme d'immiscibilité d'un système binaire AB en fonction 
de la composition, dont le sommet se trouve à une valeur 𝑻 = 𝑻𝒄𝒃. La limite du dôme donne la valeur 𝑻𝒄𝒓𝒊𝒕 d’une composition 

donnée. c) Image MEB d’une morphologie binodale observée pour verre SBN contenant de l’oxyde de molybdène. d) Image MEB 
d’une morphologie spinodale pour un verre contenant de l’oxyde de zirconium [45]. 

On remarquera d’ailleurs que cette zone s’élargie au fur et à mesure que 𝑇 diminue. L’étude de la dérivée 

seconde de l’énergie libre de Gibbs quant à elle, permet de définir une frontière à l’intérieure du dôme 

principal, celle-ci étant délimitée par les points d’inflexion C et D pour la température 𝑇1. 

Dans les zones non hachurées (AC et DB), la séparation de phase est binodale (Figure 8c), c’est-à-dire que 

l’on se retrouvera en présence de nodules en suspension dans une matrice percolante et continue. C’est ce 

type de mécanisme (nucléation/croissance) que l’on retrouve pendant la cristallisation hétérogène lors de 

l’élaboration d’une vitrocéramique [7]. Les nodules sont généralement isolés les uns des autres dans la 

matrice, bien qu’il existe des cas où ceux-ci coalescent pour former une phase continue quand leur fraction 

volumique est importante [46–48]. Les verres dont la composition tombe dans la zone hachurée (CD), vont 

subir quant à eux une séparation de phase spinodale (Figure 8d). Dans ce cas, deux phases vitreuses 

percolantes vont progressivement « apparaître » et se différencier l’une de l’autre en composition. La 

structure du matériau résultant sera alors comparable à un enchevêtrement de deux verres différents. 

C’est ce type de séparation de phase qui est obtenu lors du traitement thermique des verres Vycor®. 

Un autre exemple de donne d’immiscibilité est donné dans la Figure 9 pour le système binaire SiO2-Na2O. 

Cette figure montre que la morphologie obtenue lors d’un traitement thermique dépend à la fois de la 

composition initiale du verre, ainsi que de la température de l’échantillon. 
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Figure 9 - Dôme d'immiscibilité du système binaire SiO2 - Na2O [49]. 

Maintenant, la connaissance seule de ces diagrammes ne permet pas de prédire avec exactitude la 

microstructure finale d’un verre ou d’une fonte après un traitement thermique de séparation de phase. 

Comme nous l’avons dit précédemment, cette dernière est également impactée par les différentes 

cinétiques de chauffe (ou de refroidissement), ce qui fait que la microstructure aura amplement le temps 

d’évoluer tant que le matériau sera à une température permettant la diffusion d’espèces chimiques 

(typiquement entre 𝑇𝑔 et 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡). Il se peut également qu’une séparation de phase spinodale donne lieu à 

une structure devenant binodale, si tant est qu’on lui donne suffisamment de temps pour que cela arrive. 

Des séparations de phases secondaires peuvent également se produire dans une des deux phases créées, 

rajoutant encore de la complexité sur l’étude de la morphologique et de la cinétique globale du système. Il 

est donc crucial de considérer le paramètre « temps » avec autant d’importance que le paramètre 

« température » pour pouvoir pleinement comprendre l’évolution de la microstructure d’un verre lors du 

processus de séparation de phase. 

3.2. Cinétique de séparation de phase 

Historiquement, l’étude de la cinétique de séparation de phase s’est faite par la diffusion des rayons X aux 

petits angles (« Small Angle X-Ray Scattering » SAXS) ou par la microscopie électronique [46,50–52]. Le 

problème de la démixtion dans les systèmes borosilicatés réside dans le fait qu’elle peut survenir 

rapidement, à des échelles sub-micrométriques, et ce même lors du refroidissement rapide d’une fonte 

homogène. Les verres obtenus sont alors optiquement transparents mais peuvent tout de même présenter 

des hétérogénéités nanométriques qui vont modifier leurs propriétés physico-chimiques [30,35,43,44]. 

Plusieurs lois thermodynamiques existent pour tenter de prédire la cinétique de séparation de phase, celle-

ci étant majoritairement pilotée par les processus de diffusion des espèces chimiques lors de la démixtion. 

La séparation de phase résulte de fluctuations locales de densité au sein du liquide homogène qui amènent 

à l’apparition d’un gradient de diffusion (de concentration) d’espèces. Pour qu’une démixtion binodale ait 
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lieu, il faut que l’énergie libre de Gibbs soit minimisée pour permettre la formation d’un germe qui pourra 

ensuite croître en nodule avec un transport de matière dans le sens du gradient de concentration. Au 

contraire, l’amorce d’une séparation de phase spinodale est un phénomène spontané et métastable qui 

donne lieu à un transport de matière dans le sens opposé au gradient de concentration [45].  

 
Figure 10 - Schématisation des modes de diffusion en jeu lors de la séparation de phase (en 5 étapes) a) binodale et b) spinodale 

[53]. 

Le schéma de la Figure 10 représente les fluctuations de concentration C d’un élément dans un liquide 

(deux premières colonnes) et la fluctuation de densité au sein du liquide (dernière colonne) pour les deux 

modes de séparation de phase (Figure 10a binodale, Figure 10b spinodale), représentées en 5 étapes. La 

première étape représente une fonte homogène où aucun gradient de concentration n’est présent. 

Ensuite, une fluctuation locale de densité mène à l’enrichissement d’un élément dans une zone (colonne 

« left ») et son appauvrissement dans l’autre (colonne « right »). L’étape 3 devient différente en fonction du 

type de séparation de phase : 

• dans le cas d’une séparation de phase par nucléation croissance (binodale), le mode de diffusion 

est dit « down-hill » car le système est stable et retourne à un état d’équilibre (homogène). Ceci est 

valable jusqu’à ce que la température soit suffisamment basse pour minimiser l’énergie libre de 

Gibbs, auquel cas les nuclei peuvent se former dans une matrice (étape 4) qui va progressivement 

s’appauvrir en éléments dont les nodules vont se nourrir jusqu’à atteindre un équilibre (étape 5). 

La frontière entre les deux phases est dans ce cas bien délimitée et la composition des nodules 

évoluera peu. 

• la séparation de phase spinodale présente un mode de diffusion « up-hill », où cette fois-ci les 

fluctuations locales de densité dans la fonte métastable engendrent des transports de matières 

opposés au gradient de concentration (étape 3) qui vont participer à la création progressive de 

deux phases distinctes (étape 4) dont les compositions vont toutes deux évoluer avant d’atteindre 

un équilibre (étape 5). La frontière entre les deux phases, au début presque inexistante, devient de 

plus en plus démarquée à mesure que la démixtion avance. 

Lors de l’étape initiale d’une séparation de phase binodale, la matrice est saturée en éléments qui vont 

enrichir les nodules lors de leur formation. Leur rayon croît en fonction de la racine carrée du temps √𝑡 par 

un mécanisme de diffusion « longue » distance jusqu’à atteindre l’équilibre (étape 5 Figure 10a). Cette 

première étape peut durer entre quelques secondes et une dizaine d’heures [41,54–56]. S'en suit une 

étape de vieillissement (« coarsening ») où le système minimise son énergie en limitant les interfaces entre 
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les phases, qui peut durer cette fois-ci des centaines d’heures [55,57]. Cela se traduit par une augmentation 

progressive de la taille moyenne des nodules et une diminution de leur nombre, sans variation de leur 

fraction volumique totale ni de leur composition. L’évolution de la taille des nodules peut être prédite par 

la théorie de Lifshitz–Slyozov–Wagner selon deux cas de figure [58,59] : 

• les nodules sont dispersés, les plus petits domaines vont alors se dissoudre pour venir alimenter les 

plus gros par un mécanisme de diffusion (murissement d’Ostwald). Le rayon évolue alors en 

fonction de la racine cubique du temps √𝑡
3

. 

• les nodules sont suffisamment proches pour que leurs interfaces soient en contact, leur croissance 

va être imposée par les vitesses de réaction de surface. Le rayon évolue ici en fonction de la racine 

carrée du temps √𝑡. 

Une description des premières étapes de la séparation de phase spinodale a été proposée Cahn et Hilliard 

en définissant une fonction d’énergie libre 𝐹, dérivée de la loi de diffusion de Fick [60] : 

𝐹 = ∫[𝑓(𝑐, 𝑟) + 𝐾[∇𝑐(𝑟)]2]𝑑𝑟 (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 3) 

avec 𝑓(𝑐, 𝑟) la densité d’énergie libre du système homogène en fonction de la composition 𝑐 et d’un 

vecteur de position 𝑟, et 𝐾[∇𝑐(𝑟)]2 la contribution du gradient de composition à l’énergie libre. 

L'équation de diffusion linéaire de Cahn et Hilliard a été résolue dans le cas de systèmes isotropes par la 

méthode de Fourier [50]. La transformée de Fourier 𝜂(𝑘, 𝑡), qui est fonction du nombre d'ondes 𝑘 de 

l’onde de composition (« composition wave ») à un instant 𝑡, doit satisfaire la relation exponentielle : 

𝜂(𝑘, 𝑡) = 𝜂(𝑘, 0). exp(𝑅(𝑘). 𝑡) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛  4) 

où 𝑅(𝑘) est un facteur d’amplification tel que : 

𝑅(𝑘) = −𝐷. 𝑘2 (1 −
𝑘2

𝑘𝑐
2) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 5) 

avec 𝑘𝑐 un nombre d’onde critique tel que 𝑅(𝑘𝑐) = 0. 

Ces deux équations montrent que l’amplitude de l’onde de composition évolue de manière exponentielle 

avec le temps ; l’amplitude augmente lorsque 𝑘 < 𝑘𝑐 et tend vers 0 lorsque 𝑘 > 𝑘𝑐. 

 

4. Conductivité ionique dans les verres d’oxydes 

Les techniques les plus répandues pour étudier la séparation de phase dans les verres d’oxydes sont les 

microscopies électroniques à balayage ou transmission (SEM/TEM), ainsi que la microscopie à force 

atomique (AFM) [30,61,62]. Elles permettent d’obtenir des informations sur la morphologie obtenue mais 

aussi, dans une certaine mesure, la composition des différentes phases, leur cristallinité et certaines 

propriétés (mécanique, électrique, …). Le SAXS est très utile pour étudier l’aspect cinétique de séparation 

de phase comme nous l’avons vu précédemment. Les techniques de spectroscopie RMN, (micro-)Raman et 

infrarouge, sont également employées pour tenter de décrire la structure des phases séparées et l’impact 

des traitements thermiques [19,63–65]. 

Plus récemment, la séparation de phase dans des fontes SBN contenant de l’oxyde de molybdène a pu être 

mise en évidence grâce à l’étude de leur rhéologie en température [39,41]. La démixtion exerce en effet 
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une influence sur la diffusion des différentes espèces dans la fonte qui a pu être détectée via des 

changements de comportement de la viscosité. La spectroscopie d’impédance électrique, la technique au 

centre de ces travaux, permet également de suivre les effets de la séparation de phase en température 

puisque la diffusion des cations mobiles au sein du réseau vitreux est très sensible à leur environnement. 

Dans la littérature, les études d’impédance en lien avec une séparation de phase sont généralement 

réalisées en partant de verres trempés puis chauffés jusqu’à des températures relativement faibles, entre 

les températures 𝑇𝑔 et 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡, afin d’induire d’une séparation de phase. L’influence de la démixtion est 

étudiée ex situ sur des verres après traitement thermiques en comparaison du verre parent [34,66,67], ou 

alors de manière in situ pendant que le traitement thermique a lieu [68–71].  

La partie originale de cette thèse repose ainsi sur l’étude in situ des propriétés électriques de verres SBN 

depuis l’état fondu (1400 °C) jusqu’à l’état vitreux (𝑇 <  𝑇𝑔), en fonction de la composition et de la 

fréquence. Induire une séparation de phase par le refroidissement d’une fonte homogène, plutôt que 

depuis un système susceptible d’être hétérogène, permet de caractériser les étapes initiales de la 

démixtion. A notre connaissance, c’est la première fois, dans la littérature, que la séparation de phase a été 

mise en évidence pendant le refroidissement continu d’une fonte à l’aide de la spectroscopie d’impédance 

dans une aussi large gamme de température. 

Dans cette dernière partie d’introduction, nous allons définir les notions de conductivité ionique au sein 

des verres d’oxydes et la manière dont celle-ci évolue en fonction de la température et de la fréquence, les 

différentes représentations des grandeurs liées à celle-ci, ainsi que l’influence que peut avoir la séparation 

de phase sur les propriétés électriques de ces matériaux.  

4.1. Dépendance en température 

Dans la majorité des cas, les verres d’oxydes sont de mauvais conducteurs électriques à température 

ambiante. En effet, les ordres de grandeur de la conductivité de tels matériaux vont de 10-12 jusqu’à 10-5 

S/cm, ce qui les classent, dans la majorité des cas, dans la catégorie des isolants électriques (Figure 11). 

 

Figure 11 – Ordre de grandeur de la conductivité électrique de quelques matériaux solides ou liquides [72]. 

De manière générale, les verres d’oxydes ont une bande de valence complète et stable avec une bande 

interdite trop élevée pour permettre facilement la création d’électrons libres susceptibles de participer à 

une quelconque conduction électronique. La conductivité a alors pour origine la diffusion d’espèces 

chimiques chargées, de cations (alcalins, alcalino-terreux) ou d’anions (F-, O2-,…), qui vont pouvoir se 

déplacer, sous l’effet d’un champ électrique ou d’un gradient de diffusion chimique, entre différents sites 
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favorables énergétiquement [73]. Ainsi, les verres d’oxydes sont généralement des conducteurs ioniques 

dont les propriétés électriques sont directement liées à la mobilité des espèces au sein du réseau vitreux. 

Dans le cas de notre systèmes SiO2 – B2O3 – Na2O, c’est le sodium (Na+) qui est le moteur de la conduction 

puisqu’il est l’espèce la moins liée au réseau vitreux ; ceci est dû à son rôle de modificateur de réseau, ou 

de compensateur de charge du tétraèdre BO4
-. Le mécanisme privilégié est celui de sauts ioniques sur de 

longues distances entre différents « trous » dans la structure du verre, qui peuvent s’apparenter aux 

lacunes ou défauts ponctuelles des solides cristallins. La conductivité ionique est également 

thermiquement activée, c’est-à-dire que l’augmentation de la température favorise la diffusion des cations 

au sein du réseau et donc accroît la conductivité 𝜎. De manière générale, la conductivité d’un ion 𝑖 peut 

s’écrire selon l’équation suivante [73,74] : 

𝜎𝑖 = 𝑛𝑖. µ𝑖. 𝑞𝑖 (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 6) 

où 𝑛𝑖, µ𝑖 et 𝑞𝑖 représentent respectivement la densité volumique, la mobilité et la charge électrique des 

porteurs de charge mobiles, avec 𝑞𝑖 = 𝑒 pour un cation de sodium. La densité volumique de charges est 

thermiquement activée, et donc seulement une fraction de tous les cations présents va avoir l’énergie 

requise pour pouvoir diffuser. Cette tendance suit une loi d’Arrhenius telle que : 

𝑛𝑖 = 𝑁𝑖 . exp (−
𝐸𝑐

𝑘𝐵. 𝑇
) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 7) 

où 𝑁𝑖  correspond à la densité volumique totale de porteurs de charge, 𝐸𝑐 l’énergie nécessaire à la création 

d’une mole de porteurs de charge mobiles (J), et 𝑘𝐵 (= 1,381.10-23 J.K-1) la constante de Boltzmann. 

La mobilité ionique, également thermiquement activée, est directement liée au coefficient de diffusion 𝐷𝑖 

de l’espèce considérée, ces deux grandeurs étant reliées, dans le cas le plus simple, par la relation de 

Nernst-Einstein. La mobilité µ𝑖 (cm2.s-1) s’exprime alors selon l’équation suivante : 

𝜇𝑖 =
𝑞𝑖

𝑘𝐵𝑇
. (1 − 𝑐𝑖). 𝜆𝑖

2. 𝜈0,𝑖 exp (−
𝐸𝑚

𝑘𝐵. 𝑇
) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 8) 

où 𝑐𝑖 représente la concentration de sites occupés par l’ion mobile, 𝜆𝑖 la distance moyenne de sauts (cm), 

𝜈0,𝑖 la fréquence de sauts, et 𝐸𝑚 l’énergie de migration d’une mole d’ion (J). 

En regroupant les trois équations précédentes, on arrive à une description macroscopique de la 

conductivité en fonction de la température, simplifiée de la manière suivante : 

𝜎 =
𝐴

𝑇
exp (−

𝐸𝑎

𝑘𝐵. 𝑇
) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 9) 

Cette dernière équation représente la loi d’Arrhenius, où l’énergie 𝐸𝑎 = 𝐸𝑐 + 𝐸𝑚 correspond à l’énergie 

d’activation de conduction mesurée macroscopiquement (J) et 𝐴 (S.K.cm-1) est un facteur pré-exponentiel 

tel que : 

𝐴 ∝  𝑁𝑖 .
𝑞𝑖

𝑘𝐵
. (1 − 𝑐𝑖). 𝜆𝑖

2. 𝜈0,𝑖 (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 10) 

Ces deux paramètres 𝐴 et 𝐸𝑎  (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 9) peuvent être déterminés expérimentalement en traçant 

l’évolution de ln(𝜎. 𝑇) en fonction de 1 𝑇⁄  (diagramme d’Arrhenius), qui représente alors une droite de 

pente −𝐸𝑎 𝑘𝐵⁄  avec une ordonnée à l’origine égale à ln(𝐴). Cette loi décrit de façon très satisfaisante la 

conductivité de la plupart des verres conducteurs ioniques jusqu’à la température 𝑇𝑔. 
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Une fois la transition vitreuse atteinte, la mobilité du réseau n’est plus négligeable devant celle du sodium, 

et il apparaît alors un mécanisme coopératif où le déplacement des cations Na+ en est facilitée. Cet effet 

donne lieu à une augmentation plus importante de la conductivité en fonction de la température que celle 

prédite par la loi d’Arrhenius. L’évolution n’est plus linéaire dans un diagramme d’Arrhenius, et est très 

bien décrite par une loi phénoménologique dite VFT (Vogel-Fulcher-Tamman) dont la formule est la 

suivante [75–77] : 

𝜎 =
𝐴𝑉𝐹𝑇

𝑇
. exp (−

𝐸𝑉𝐹𝑇

𝑘𝐵 . (𝑇 − 𝑇0)
) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 11) 

𝑇0 (K) correspond ici à une température idéale de transition vitreuse strictement supérieure à 𝑇𝑔 [78]. 𝐸𝑉𝐹𝑇 

(J) correspond à une pseudo énergie d’activation qui n’est pas directement comparable avec celle donnée 

par une loi d’Arrhenius, et dont le lien avec les propriétés du milieu conducteur n’est pas évident. Le 

paramètre 𝐴𝑉𝐹𝑇 est un facteur pré-exponentiel de la loi VFT.  

Finalement, et en première approche, en étudiant l’évolution de la conductivité électrique en fonction de la 

température d’un verre en partant de l’état fondu, on verrait dans un premier temps une évolution de type 

VFT, suivie d’un point d’inflexion correspondant à la température de transition vitreuse lors du 

« durcissement » de la fonte, et enfin une évolution de type Arrhenius, cette fois-ci à l’état solide. Ce type 

de comportement se manifeste pour la plupart des verres conducteurs ioniques si tant est que la fonte 

reste homogène lors de son passage de l’état liquide à l’état liquide surfondu, et enfin, à l’état solide 

(verre) [12,72,79]. Les fours utilisés pour la mesure de la conductivité en température par spectroscopie 

d'impédance électrique ont en effet des vitesses de refroidissement plutôt faibles (de l’ordre de la dizaine 

de °C/min), ce qui implique, pour certains systèmes, une cristallisation ou une séparation de phase 

impossible à éviter. 

Comme nous l’avons vu, les énergies d’activation déterminées par les mesures de conductivité sont des 

énergies macroscopiques qui découlent directement de phénomènes de diffusion à l’échelle atomique. 

Dans la partie suivante, nous allons présenter quelques modèles qui ont été proposés pour pouvoir 

interpréter les mécanismes de conduction dans les verres ; l’intérêt principal est de pouvoir expliquer, voire 

prédire, les évolutions des énergies d’activation en fonction de la température et de la composition. 

4.2. Mécanismes de conduction ionique 

De manière schématique, le mécanisme de conduction privilégié dans les verres d’oxydes se fait par des 

sauts de longues distances des cations mobiles au sein du réseau vitreux, à travers des sites favorables 

énergétiquement. Ces sites peuvent être l’environnement de liaisons NBO ou bien de tétraèdres BO4
- dans 

le cas de notre système SBN, dont la charge électrique est localement négative. Un site occupé par un 

cation est appelé défaut, tandis qu’un site libre est plutôt appelé lacune (ou trou). Le mécanisme de 

conduction se fait alors par sauts successifs d’un cation mobile à travers des lacunes présentes dans le 

réseau vitreux. 

Le système au repos est électriquement neutre car la probabilité de sauts ioniques est identique dans 

toutes les directions de l’espace. Toutefois, lors de l’application d’un champ électrique, la barrière 

d’énergie que doit franchir un cation pour pouvoir sauter vers une lacune est minimisée dans la direction 

du champ. Les cations qui participent à la conduction sont ceux qui réaliseront des sauts « directs » dans 

cette direction privilégiée. Cette barrière d’énergie à franchir pour qu’un saut ionique réussisse est liée à 

l’énergie nécessaire pour que le cation s’extraie de son défaut, mais aussi à l’énergie requise pour qu’il 

accède à une lacune. Les modèles suivants proposent différents mécanismes pour tenter de quantifier ces 

différentes énergies. 
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4.2.1 Modèle des électrolytes forts 

Ce modèle est le premier à avoir été proposé pour décrire les mécanismes de conduction au sein de la 

structure d’un verre, par Anderson et Stuart sur différents silicates [80]. Dans ce modèle, on suppose qu’il y 

a un nombre constant de sites accessibles aux porteurs de charge lors de leur déplacement, 

indépendamment de la concentration en alcalins. L’énergie d’activation de conduction est alors définie 

comme la somme de deux composantes 𝐸𝜎 = 𝐸𝑏 + 𝐸𝑠. 

Le terme 𝐸𝑏 correspond à l’énergie électrostatique nécessaire pour qu’un cation soit extrait de son site, et 

prend en compte les interactions et forces de répulsions entre lui et son environnement local. Ce terme 

s’écrit de la façon suivante : 

𝐸𝑏 =
1

𝛾′
(

𝑧𝑖. 𝑧𝑜. 𝑒2

𝑟𝑖 + 𝑟𝑜
−

𝑧𝑖. 𝑧𝑜. 𝑒2

𝜆𝑖
2

) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 12) 

où 𝛾′ est un paramètre de covalence qui peut être assimilé à la constante diélectrique du matériau, 𝑧𝑖. 𝑒 la 

charge électrique du cation avec 𝑟𝑖 son rayon ionique, et 𝑧0. 𝑒 la charge de l’oxygène non-pontant de rayon 

𝑟𝑜 lié à ce cation. 

Le terme 𝐸𝑠, quant à lui, est l’énergie de déformation qu’induit le passage du cation d’un site à un autre et 

peut s’écrire : 

𝐸𝑠 = 4𝜋𝐺𝑟𝑖(𝑟𝑖 − 𝑟𝑑) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 13) 

avec 𝐺 le module de cisaillement et 𝑟𝑑 le rayon de la cavité sphérique nécessaire au passage du cation. 

Cette théorie a par la suite été reprise et généralisée par Elliott, qui a proposé une description plus 

rigoureuse des termes 𝐸𝑏 et 𝐸𝑠 avec notamment le fait que les cations sont présents dans des sites 

tétraédriques ou octaédriques, et qu’ils traversent forcément une surface triangulaire constituée de trois 

oxygènes (pontants ou non-pontants) [81,82]. 

Cependant, ce modèle ne prend pas en compte l’influence de la concentration en alcalins dans le réseau 

vitreux, qui pourtant modifie de manière sensible l’énergie d’activation du transport des cations. Il permet 

néanmoins de prédire correctement 𝐸𝜎  pour des verres avec un faible taux d’alcalin et également 

d’expliquer les différences d’énergie d’activation obtenues expérimentalement en fonction de la nature du 

cation. 

4.2.2 Modèle des électrolytes faibles 

Le modèle des électrolytes forts se base sur une description microscopique du déplacement des porteurs 

de charge sous forme ionique pour remonter ensuite aux énergies d’activation observées de manière 

macroscopique. Ravaine et Souquet ont proposé un modèle plutôt basé sur la thermodynamique, appelé 

modèle des électrolytes faibles, en considérant les modificateurs comme des électrolytes faiblement 

dissociés et dont l’équilibre de dissociation peut s’écrire [83] : 

𝑀2𝑂 ↔ 𝑀+ + 𝑂𝑀− (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 14) 

𝑀2𝑂 représente alors un site normalement occupé où les cations sont bloqués et ne participent pas à la 

conduction, 𝑀+ représente un cation monovalent en position interstitielle apte à se déplacer, et 𝑂𝑀− 

correspond à un site cationique vacant. En appliquant la loi d’action des masses, on peut alors définir une 

constante de dissociation 𝐾 telle que : 
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𝐾 =
[𝑀+]. [𝑂𝑀−]

𝑎𝑀2𝑂

(𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 15) 

avec [𝑀+] = [𝑂𝑀−] la concentration en ions dissociés et aM2O l’activité thermodynamique de M2O. Dans 

ce cas, on considère que les cations mobiles participant à la conductivité sont ceux qui sont dissociés, 

sachant que [𝑀+]  varie avec la température. En reprenant l’ 𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 7  et en l’intégrant dans 

l’𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 6, on peut alors exprimer la conductivité des porteurs de charge de la manière suivante : 

𝑛𝑖
+ = [𝑀+] = (𝐾. 𝑎𝑀2𝑂)

1
2  ⇒  𝜎𝑖 = (𝐾. 𝑎𝑀2𝑂)

1
2. 𝜇𝑖 . 𝑞𝑖 (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 16) 

Dans ce cas, on attribue les variations de la conductivité en fonction de la température à la concentration 

de porteurs de charge, plutôt qu’à la mobilité de ceux-ci [84]. Ce modèle a ensuite été développé 

davantage pour donner une description microscopique des mécanismes de conduction [85]. Pour des 

concentrations en alcalin 𝐶𝑖 supérieures à 10% atomique, les sites cationiques sont suffisamment proches 

pour qu’un cation quittant un site normal puisse sauter sur un site voisin déjà occupé et se mette en 

position interstitielle, créant alors l’équivalent d’un « défaut ». Ainsi, la concentration de cations mobile 𝐶𝑖
+ 

(liée à la densité de porteurs de charge 𝑛𝑖
+) peut s’écrire de la façon suivante : 

𝐶𝑖
+ = 𝐶𝑖 𝑒𝑥𝑝 (

−∆𝐺𝑓

2𝑘𝐵𝑇
) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 17) 

où 𝛥𝐺𝑓 = 𝛥𝐻𝑓 − 𝑇. 𝛥𝑆𝑓 correspond à la variation d’énergie libre de formation d’un défaut. 

Puis, lorsque le matériau est soumis à un champ électrique, la migration des défauts se fait de façon 

privilégiée dans la direction du champ électrique. La mobilité 𝜇𝑖
+ des cations s’exprime en fonction de la 

variation d’enthalpie de migration 𝛥𝐻𝑚, qui représente l’énergie nécessaire au cation pour sauter d’une 

position interstitielle à un site voisin : 

𝜇𝑖
+ =

𝐹

𝑅𝑇
.
𝜆2

6
. 𝜈0,𝑖 𝑒𝑥𝑝 (

−∆𝐻𝑚

2𝑘𝐵𝑇
) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 18) 

avec 𝐹 la constante de Faraday et 𝑅 la constante des gaz parfaits. Ce qui donne alors une expression de la 

conductivité d’un conducteur ionique avec un seul type de cation porteur de charge 𝑖 : 

𝜎+ = 𝐹. 𝐶𝑖
+. 𝜇𝑖

+ =
𝐹2𝜆2

6𝑅𝑇
. 𝐶𝑖. 𝜈0,𝑖 𝑒𝑥𝑝 (

∆𝑆𝑓

2𝑘𝐵
) 𝑒𝑥𝑝 (

−∆𝐻𝑓

2 + ∆𝐻𝑚

𝑘𝐵𝑇
) =

𝐴+

𝑇
𝑒𝑥𝑝 (

−∆𝐻𝑓

2 + ∆𝐻𝑚

𝑘𝐵𝑇
) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 19) 

On retrouve alors une forme similaire à la loi d’Arrhenius vue précédemment (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 9). C’est cette 

relation qui est généralement proposée pour décrire la dépendance en température des conducteurs 

ioniques vitreux, ou même cristallins. 

4.2.3 Notion de volume libre pour les hautes températures 

Lorsque la température est haute, le réseau vitreux devient suffisamment mobile pour contribuer à la 

migration des cations. A la conductivité donnée par les modèles précédents est associée une contribution 

supplémentaire liée au réseau, qui fait appel à la théorie du volume libre. Dans le cas des verres, on 

suppose qu’un cation vibrant dans une « cage » constituée par son environnement local peut diffuser si un 

vide de taille supérieure à un volume libre critique 𝑣𝑓
∗ apparaît [86]. Le volume libre moyen que peut 

prendre le réseau augmente avec la température, et un volume critique peut être atteint à partir de la 

température 𝑇0 évoquée précédemment dans le cas de la loi VFT (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 11). Quand 𝑇 > 𝑇0, la 
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conduction peut se faire alors soit de manière « normale » par saut de cations avec une probabilité 𝑃1 =

exp (−
∆𝐻𝑚

𝑘𝐵𝑇
), soit par diffusion liée à l’apparition d’un volume libre suffisamment important avec une 

probabilité 𝑃2 qui s’exprime : 

𝑃2 = exp (
−𝑣𝑓

∗

𝑣0𝛼𝑓(𝑇 − 𝑇0)
) = exp (

−𝐵

𝑘𝐵(𝑇 − 𝑇0)
) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 20) 

avec 𝑣0 le volume libre à la température 𝑇0, 𝛼𝑓 le coefficient d’expansion thermique du volume libre, la 

grandeur 𝑣0𝛼𝑓(𝑇 − 𝑇0)  qui correspond au volume libre moyen, et finalement le coefficient 𝐵  qui 

représente l’énergie d’activation correspondant à ce mécanisme. 

L’expression de la conductivité en fonction de la température s’exprime comme une somme de ces deux 

probabilités, de sorte que la probabilité totale devient : 𝑃 = 𝑃1 + 𝑃2(1 − 𝑃1). Après modification de 

l’𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 19, l’expression générale pour la conductivité électrique s’écrit alors : 

𝜎+ =
𝐴+

𝑇
exp (−

∆𝐻𝑓

2𝑘𝐵𝑇
) [exp (−

∆𝐻𝑚

𝑘𝐵𝑇
) + exp (−

𝐵

𝑘𝐵(𝑇 − 𝑇0)
) (1 − exp (−

∆𝐻𝑚

𝑘𝐵𝑇
))] (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 21)  

En supposant que c’est le mécanisme participatif qui est dominant aux hautes températures [74], la 

conductivité s’exprime finalement selon la relation suivante : 

𝜎+ =
𝐴+

𝑇
exp (

−∆𝐻𝑓

2𝑘𝐵𝑇
) exp (

−𝐵

𝑘𝐵(𝑇 − 𝑇0)
) =

𝐴𝑉𝐹𝑇

𝑇
exp (

−𝐸𝑎,𝑉𝐹𝑇

𝑘𝐵(𝑇 − 𝑇0)
) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 22) 

Toutefois, si cette théorie explique l’origine de la loi VFT, elle reste assez controversée et ne permet pas 

pour le moment d’interpréter avec exactitudes les pseudo énergies d’activations mesurées par 

conductivité, et encore moins de faire des prédictions. 

4.3. Dépendance en fréquence 

La conductivité ionique directe 𝑑𝑐 (à longue distance) et l’énergie d’activation ne sont pas les seules 

données accessibles et riches d’informations à étudier lors de la caractérisation des verres et fontes par 

spectroscopie d’impédance. En effet, l’étude de la conductivité en fonction de la fréquence peut aussi 

apporter des informations supplémentaires sur l’environnement du cation migrateur, notamment à une 

échelle plus locale. En présence d’un champ électrique sinusoïdal de pulsation variable 𝜔 = 2. 𝜋𝑓 (𝑓 la 

fréquence), la conductivité s’écrit sous la forme complexe : 

 𝜎∗(𝜔) = 𝜎′(𝜔) + 𝑗. 𝜎′′(𝜔) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 23) 

La conductivité directe 𝑑𝑐 due aux sauts cationiques à longue distance correspond à la partie constante 

(ou plateau) de la partie réelle de la conductivité 𝜎′(𝜔). Au-delà d’une certaine valeur de la fréquence, que 

l’on notera 𝜔0, 𝜎′(𝜔) commence à augmenter et on entre alors dans le domaine dit dispersif (relaxationel). 

Dans ce domaine, les cations n’arrivent plus à suivre correctement les variations du champ électrique ce qui 

engendre un retard de phase entre le signal d’entrée et le signal de sortie. Les sauts se produisent alors sur 

de courtes distances, les porteurs de charge étant confinés dans des puits de potentiel créés par les charges 

à l’échelle du nanomètre [87]. 

La Figure 12 ci-dessous illustre bien ces deux mécanismes dans le cas d’un verre de borosilicate de sodium 

(37 ,5 SiO2 – 37,5 B2O3 – 25 Na2O en %mol), où l’on voit également que la relaxation est dépendante de la 

température et se décale vers les plus hautes fréquences lorsque 𝑇 augmente. Comme évoqué dans la 

partie précédente, une augmentation de la température favorise la mobilité des cations et donc leur vitesse 
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de diffusion, impliquant que des variations plus rapides du champ électrique sont nécessaires pour espérer 

observer la relaxation. 
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 Figure 12 - Evolution de 𝝈′(𝒇) d’un verre de borosilicate de sodium (37,5 SiO2 – 37,5 B2O3 – 25 Na2O en %mol). On 
observe des paliers (traits hachurés) qui correspondent à 𝝈𝒅𝒄, suivis d’une augmentation de 𝝈′(𝒇) correspondant à la partie 

dispersive de la conductivité. 

La partie réelle de la conductivité 𝜎′ peut alors s’écrire comme la somme de deux termes, l’un constant et 
l’autre variant avec la puissance 𝑛 de la fréquence : 

σ′(𝜔) = 𝜎𝑑𝑐 + 𝐴𝜔𝑛 (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 24) 

avec 𝜎𝑑𝑐 la conductivité électrique directe (ou statique) de l’échantillon à basse fréquence, et 𝐴𝜔𝑛 étant le 

terme dépendant de la fréquence où l’exposant 𝑛 est généralement compris entre 0 et 1. Cette loi, qui 

s’applique à une grande variété de conducteurs ionique (amorphe ou cristallins), a été proposée par 

Jonscher et porte le nom de la loi UDR « universal dielectric response » [88]. Ce type de relaxation peut 

aussi s’exprimer dans le domaine temporel par la fonction dite de Kohlrausch-Williams-Watts (KWW) qui 

fait appel à une fonction  exponentielle étirée [89,90] : 

𝛷(𝑡) = 𝛷(0). exp (−
𝑡

𝜏
)

𝛽

(𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 25) 

où 𝜏 est un temps de relaxation moyen qui peut s’exprimer comme l’inverse de la fréquence 𝜔0 (vue plus 

haut) et 𝛽 est un coefficient variant entre 0 et 1, directement lié à l’exposant 𝑛 de l’UDR (𝛽 = 1 − 𝑛). 

Rappelons que dans le cas simple où 𝛽 = 1 (ou 𝑛 = 0), on se retrouve en présence de la relaxation dite de 

Debye pour un système idéal, qui n’existe jamais en réalité [91]. 

A partir de la fonction KWW, on peut obtenir une expression de la conductivité électrique en fonction de la 

fréquence en passant par la permittivité diélectrique [92] : 

1

𝜀∗(𝜔)
=

𝜎∗(𝜔)

𝑗𝜔𝜀0

(𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 26) 

dans laquelle 1/𝜀∗(𝜔) est relié à la fonction temporelle 𝛷(𝑡) par l’équation : 
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1

𝜀∗(𝜔)
=

1

𝜀′(∞)
[1 +  ∫

𝑑

𝑑𝑡

∞

0

𝛷(𝑡)𝑒−𝑗𝜔𝑡𝑑𝑡] (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 27) 

où 𝜀0 est la permittivité du vide et 𝜀′(∞) la permittivité du matériau à une fréquence infinie. Cette dernière 

expression est directement liée au formalisme du module électrique : 

𝑀∗(𝜔) =
1

𝜀∗(𝜔)
(𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 28) 

qui est souvent utilisé pour décrire les propriétés diélectriques de conducteurs ioniques en fonction de la 

fréquence. L’utilisation du module électrique 𝑀∗, même si elle contestée par quelques auteures [93], a 

pour avantage de minimiser les contributions basses fréquences qui peuvent avoir lieu à cause de 

phénomènes de polarisation des électrodes (PE), phénomènes extrinsèques à l’échantillon comme nous le 

verrons plus loin. 

4.4. Circuits équivalents 

La méthode la plus courante pour simuler l’impédance complexe d’un verre (ou d’un matériau en général) 

consiste à utiliser des circuits électriques équivalents qui vont permettre de simuler les différentes 

grandeurs électriques du milieu étudié. Dans la pratique, on trace la partie réelle (𝑅) de l’impédance 

complexe de l’échantillon en fonction de l’opposée de la partie imaginaire (−𝑋′′), la courbe ainsi obtenue 

est appelée digramme de Nyquist (ou diagramme Cole-Cole). Le circuit le plus simple pour simuler la 

réponse électrique d’un verre homogène dans ce type de diagramme consiste à mettre en parallèle une 

résistance idéale d’impédance 𝑍𝑅
∗ = 𝑅 avec une capacitance idéale d’impédance 𝑍𝐶

∗ = 1/𝑗𝜔𝐶 : 

𝑍𝑅𝐶
∗ =

𝑅

1 + 𝑗𝑅𝐶𝜔
(𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 29) 

La réponse de ce circuit se présente comme un demi-cercle centré sur l’axe des abscisses, de diamètre 𝑅 et 

de sommet 1/𝑅𝐶 qui correspond à une fréquence de relaxation 𝑓𝑅𝐶 = 2𝜋.
1

𝑅𝐶
 (Figure 13). Cela dit, le plus 

souvent, les points expérimentaux décrivent un arc de cercle, mais qui se trouve décentré avec le centre 

situé en dessous de l’axe des abscisses. 
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Figure 13 - Diagramme de Nyquist d'un circuit R//C (vert) et d'un circuit R//CPE (violet) avec le paramètre du CPE n = 0,9. Les 
deux circuits correspondent à une résistance 𝑹 = 1,10 MΩ en parallèle avec une capacitance idéale C = 1,34.10-11 F. 
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Pour décrire cet arc de cercle décentré, on peut substituer la capacité idéale par un élément CPE 

(« Constant Phase Element »), c’est-à-dire une capacitance non idéale d’impédance 𝑍𝐶𝑃𝐸
∗  =  1/𝑄(𝑗𝜔)𝑛 où 

𝑄  est la capacité « réelle » (en 𝐹. 𝑟𝑎𝑑1−𝑛 ) et l’exposant 𝑛  est un paramètre variant entre 0 et 1. 

L’impédance complexe de ce type de circuit est donnée par la relation suivante : 

𝑍𝑅𝐶𝑃𝐸
∗ =

𝑅

1 + 𝑅𝑄(𝑗𝜔)𝑛
(𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 30) 

avec la fréquence de relaxation 𝑓𝑅𝐶𝑃𝐸 = 2𝜋.
1

(𝑅𝑄)
1
𝑛

 . Le lien entre 𝐶 et 𝑄 est donné par la relation : 

𝑄 = 𝐶. (𝜔)1−𝑛 (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 31) 

où l’on remarque bien que dans le cas d’un condensateur idéal, c’est-à-dire pour 𝑛 = 1, les deux grandeurs 

𝐶 et 𝑄 sont égales. 

Dans un milieu hétérogène, l’impédance totale du matériau va être dépendante de la nature et de la 

géométrie des hétérogénéités présentes. Prenons le cas d’un verre ayant subi une séparation de phase 

amorphe de type binodale ; les changements liés à la conductivité seront dictés par la composition des 

deux phases, la taille des nodules formés et leur fraction volumique. Si la matrice s’enrichie en sodium, les 

cations diffuseront principalement à travers la matrice en évitant les nodules moins conducteurs. Ainsi, 

seule la matrice contribuera à l’impédance du matériau. 

Dans le cas contraire, si la matrice s’appauvrie en sodium, les cations vont chercher à minimiser l’énergie 

liée au déplacement en traversant dès que possible les nodules alors enrichis en Na+. Il y a donc dans ce cas 

trois contributions allant modifier l’impédance du matériau ; celle de la matrice, celle des nodules, et les 

interactions liées à l’interface matrice-nodule. La réponse électrique pourra alors être modélisée par 3 

circuits R//CPE disposés en série. Dans le meilleur cas, on verrait alors une suite de 3 demi-cercles dans un 

diagramme de Nyquist, avec chacun sa fréquence de relaxation propre et sa résistance. 

De manière générale, les interfaces agissent comme des barrières à la diffusion d’espèces en créant une 

rupture entre les différents milieux conducteurs, ce qui exacerbe leur caractère capacitif, comparé à une 

contribution de type « bulk » [71,73,92,94]. Cependant, il arrive que les propriétés électriques des 

contributions soient trop proches pour pouvoir correctement les différenciées. L’enjeux de la modélisation 

par circuits électriques équivalents est donc de trouver des indicateurs qui peuvent permettre de 

discriminer un système homogène d’un système hétérogène, et dans le meilleur des cas, de pouvoir 

simuler chaque contribution (correspondant à chaque phase) afin d’en observer l’évolution des paramètres 

en fonction de la température. 

5. Etat de l’art 

Dans la dernière partie de ce chapitre, nous allons présenter quelques travaux bibliographiques portant sur 

la séparation de phase dans les verres d’oxydes, principalement par spectroscopie d’impédance (SI).  

Soulignons d’abord que dans la littérature, la majorité des recherches visant à mettre en évidence la 

séparation de phase par SI ont été réalisées à partir de verres trempés. Ces verres sont généralement 

analysés ex situ après des traitements thermiques proches de 𝑇𝑔 pour induire une séparation de phase. 

D’autres investigations sont menées in situ, soit pendant le traitement thermique du verre, soit lors de son 

chauffage jusqu’à des températures proches de 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡. 

Lee et al. ont étudié la séparation de phase ex situ dans le système SiO2 – B2O3 – Li2O sur une dizaine de 

composition différentes, allant de 5 à 50 %mol de LiO2 en conservant un rapport molaire d’oxyde de 
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silicium et d’oxyde de bore égal à 1 [67]. Ces auteurs ont analysé par MEB et spectroscopie d’impédance à 

température ambiante des verres recuits pendant 2 h entre 600 et 700 °C. Ainsi, ils ont pu établir une 

corrélation entre la variation de la conductivité électrique des échantillons après traitement thermique et la 

morphologie obtenue. En effet, pour une teneur en alcalin inférieure à 9 %mol, une morphologie de type 

spinodale a été observée sur les échantillons recuits avec une prédominance d’une phase silicatée 

(résistive) en termes de fraction volumique. Dans ce même intervalle de composition, le traitement 

thermique n’a pas eu d’influence sur la conductivité électrique. Entre 10 et 15 %mol de Li2O, les auteurs ont 

constaté une diminution de la conductivité des verres où une morphologie de type binodale a été mise en 

évidence, avec une phase riche en lithium (conductrice) isolée dans une matrice silicatée. Enfin, à des 

concentrations en alcalin supérieures à 20 %mol, une morphologie spinodale a de nouveau été observée 

avec cette fois-ci une prédominance de la phase riche en lithium. Dans ce dernier cas, le traitement 

thermique a eu pour effet d’augmenter la conductivité électrique des échantillons. Cette étude met en 

évidence deux paramètres influençant les propriétés électriques de verres sujets à la démixtion ; la 

continuité de la phase riche en porteurs de charge et sa fraction volumique. Lorsque la phase riche en 

lithium est discontinue, la conductivité diminue et est imposée par la matrice silicatée résistive. A l’opposé, 

la conductivité tend à augmenter lorsque la phase Li est continue, mais seulement à partir d’une certaine 

fraction volumique. 

Prado et al. ont proposé une étude in situ de la séparation de phase par spectroscopie d’impédance d’un 

boro-alumino-silicate d’alcalin d’intérêt nucléaire, lors de traitements thermiques isothermes sur quelques 

heures [66]. Une diminution de la conductivité au cours du temps a été observée pendant des recuits 

réalisés à 𝑇 < 𝑇𝑔 = 580 °𝐶, avec une tendance inverse lors des traitements effectués au-delà de la 

température de transition vitreuse. D’autre part, l’analyse par MET d’un verre de même composition recuit 

à 725 °C pendant 500 h a révélé une morphologie de type binodale pour cette composition. Ainsi, les 

auteurs ont suggéré que la diminution de la conductivité lors de la séparation de phase en dessous de 𝑇𝑔 

était due à l’apparition d’une matrice silicatée s’appauvrissant en sodium. Lors d’isothermes au-delà de la 

température 𝑇𝑔, la matrice s’enrichie en sodium cette fois-ci ce qui peut expliquer l’augmentation de la 

conductivité. 

Par ailleurs, dans le cadre de sa thèse, Chevaucherie a étudié le développement de la séparation de phase 

d’un verre de borosilicate de sodium (60 SiO2 – 35 B2O3 – 5 Na2O en %mol) pendant le chauffage à la vitesse 

de 6,2 °C/h, de 300 à 650 °C [70]. L’auteure a observé l’apparition d’un nouvel arc de cercle sur le 

diagramme de Nyquist du verre à partir de 490 °C (𝑇𝑔 = 440 °𝐶), qu’elle a attribuée au début de la 

démixtion. Elle a en outre modélisé l’impédance de l’échantillon par deux circuits R//CPE mis en série pour 

déterminer les propriétés électriques des deux contributions en fonction de la température. En montrant 

que la valeur de la fréquence de relaxation 𝑓𝑅𝐶𝑃𝐸 était directement dépendante de la quantité de porteurs 

de charge au sein du milieu, Chevaucherie a attribué la contribution de plus basse fréquence à la phase 

pauvre en sodium. Enfin, à partir de 600 °C, les deux contributions sont devenues indissociables en termes 

de propriétés électriques. L’auteure a associé ce phénomène au début de l’homogénéisation du réseau 

vitreux se produisant à l’approche de la température critique de l’échantillon (𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 = 750 °𝐶). Néanmoins, 

dans ces travaux, aucune analyse n’a été menée pour déterminer la morphologie de séparation de phase 

du verre. 

Les études présentées ci-dessus montrent que la séparation de phase peut influencer, de façon notable les 

propriétés électriques des verres démixés. En revanche, très peu d’auteurs ont mis en évidence la 

séparation de phase par spectroscopie d’impédance lors du refroidissement du verre depuis l’état fondu. 

Ehrt et Keding ont étudié les propriétés mécaniques, rhéologiques, électriques et optiques de quatre 

borosilicates de sodium susceptibles de démixer [79]. Les auteurs ont mesuré la conductivité électrique de 
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ces compositions par spectroscopie d’impédance entre 250 et 1450 °C, à l’aide de deux montages 

différents. Plus particulièrement, les mesures à haute température (entre 1000 et 1450 °C) dans la fonte 

ont été effectuées à l’aide d’un montage expérimental qui ne nécessite pas une calibration préalable des 

électrodes de mesure [95]. Dans ce type de montage, les électrodes sont des cylindres coaxiaux de 

diamètres différents, plongés dans la fonte. A une température donnée, l’impédance est mesurée entre le 

cylindre intérieur et le cylindre extérieur à différentes profondeurs de plongée pour, in fine, déterminer 

directement 𝜎𝑑𝑐 (les détails sont donnés dans [95]). Cependant, cette méthode ne peut être utilisée que 

pour des fontes dont la viscosité est suffisamment faible ; il existe un intervalle d’environ 200 °C entre les 

valeurs de conductivité obtenues dans le verre et celles obtenues dans l’état fondu. En outre, les mesures 

doivent être acquises en isotherme. Enfin, les auteurs n’ont pas mis en évidence de séparation de phase 

directement à partir de leurs courbes de conductivité, mais ont tout de même observé par MEB que les 

verres obtenus après la caractérisation de la fonte étaient démixés. 

Ravagnani et al. ont réalisé, sur une autre composition SBN (48,5 SiO2 – 48,5 B2O3 – 3 Na2O en %mol), des 

mesures d’impédance jusqu’à 860 °C (𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 + 150 °𝐶) depuis l’état solide [68]. Les mesures ont été 

acquises par paliers de température après avoir observé un temps de stabilisation, pendant le chauffage et 

le refroidissement de l’échantillon. Une morphologie de type binodale a été mise en évidence par MET sur 

un verre recuit à 600 °C pendant 60 h, avec des nodules riches en borate de sodium isolés dans une matrice 

silicatée. Les auteurs ont observé une conductivité plus faible au chauffage qu’au refroidissement pour des 

températures inférieures à la température critique de séparation de phase. Ils ont ainsi estimé 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 comme 

étant la température à laquelle la conductivité au chauffage devient égale à celle au refroidissement. C’est 

la seule étude, à notre connaissance, qui propose une méthode de détermination de la température 

critique par spectroscopie d’impédance. Elle nécessite en revanche de partir du verre et de comparer les 

courbes entre le chauffage et le refroidissement de l’échantillon. De plus, les mesures ont été acquises en 

isotherme, ce qui laisse du temps au système de se réorganiser. 

L’originalité des travaux qui vont être présentés dans ce manuscrit s’articule autour de plusieurs points : 

• les propriétés électriques sont mesurées depuis l’état de fonte homogène (1400 °C), c’est-à-dire 

que l’on s’affranchit de l’histoire thermique de l’échantillon. 

• notre dispositif expérimental, qui sera présenté dans le Chapitre 2, permet de réaliser des mesures 

in situ de l’impédance lors du refroidissement continu de l’échantillon. 

• il permet en outre de balayer une large gamme de température et d’atteindre l’état de solide 

vitreux sans discontinuité. 

Ainsi, l’étude que nous proposons a pour avantage de mettre en évidence les premières étapes de la 

séparation de phase sans laisser au système le temps d’atteindre l’équilibre, l’évolution de la morphologie 

étant liée en partie aux conditions de refroidissement de la fonte. Enfin, nous verrons que les variations de 

la conductivité au refroidissement seulement sont suffisantes pour mettre en évidence la séparation de 

phase. 
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Chapitre 2 : Méthodes expérimentales 
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Dans ce chapitre, nous présenterons les différentes techniques utilisées pour étudier nos échantillons. Les 

propriétés électriques en température ont été caractérisées par la Spectroscopie d’Impédance (SI) 

électrique qui est la technique principale employée dans cette thèse. Les mesures ont été réalisées in situ 

sur des fontes d’oxydes susceptibles de démixer lors du refroidissement (depuis 1300 °C) ainsi que sur des 

verres homogènes, en montée de température depuis l’ambiante jusqu’à 𝑇𝑔 + 200 °C environ. En outre, des 

mesures par SI ont été effectuées, ex situ, sur des verres ayant subi une séparation de phase à la suite de 

traitements thermiques à des températures et pendant des durées différentes. 

Par ailleurs, la Résonance Magnétique Nucléaire (RMN) ainsi que la spectroscopie Raman nous ont permis 

d’obtenir des informations sur la structure de nos verres, à l’ambiante et en température. La séparation de 

phase n’est pas évidente à mettre en évidence via ces techniques mais nous avons pu identifier son 

influence en comparant les cycles thermiques de montée et descente en température. Bien que les 

interactions mises en jeu soient différentes (étude des environnements atomique d’un spin en RMN versus 

étude de vibrations moléculaires en Raman), ces deux techniques se sont révélées complémentaires l’une 

de l’autre. 

D’autre part, nous avons étudié la microstructure de nos verres démixés et déterminé les tailles des phases 

ainsi que leur géométrie à l’aide de la Microscope Electronique à Balayage (MEB). Le MEB, couplé à 

l’utilisation d’une microsonde électronique, nous a également permis de réaliser des analyses chimiques 

quantitatives sur certains de nos échantillons. 

Enfin, la Diffraction des Rayons X (DRX) s’est révélée être un outil de choix pour s’assurer du caractère 

amorphe de nos verres, et la Calorimétrie Différentielle à Balayage (« Differential Scanning Calorimetry », 

DSC) nous a permis d’obtenir les différentes températures caractéristiques des échantillons (transition 

vitreuse, cristallisation, fusion). 

1. Spectroscopie d’impédance électrique 

La technique au cœur de cette étude est la SI, qui permet de déterminer les propriétés électriques et 

diélectriques des matériaux par des mesures en fréquence de l’impédance. Cet aspect fréquentiel permet 

de discriminer les différents phénomènes contribuants à l’impédance totale de l’échantillon. Le principe de 

base de cette technique repose sur l’envoi d’une tension sinusoïdale 𝑈∗  (entrée) de pulsation 𝜔 et 

d’amplitude 𝛥𝑈 aux bornes d’un échantillon à l’aide d’un impédancemètre. Ce dernier mesure une 

intensité résultante 𝐼∗ (sortie) de même pulsation, d’amplitude 𝛥𝐼, avec, en général, un déphasage 𝜑. 

𝑈∗(𝜔) = ∆𝑈. sin(𝜔𝑡) ;  𝐼∗(𝜔) = ∆𝐼. sin(𝜔𝑡 + 𝜑) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 32) 

Pour que l’entrée et la sortie soient de même fréquence, il faut se mettre dans des conditions de linéarité, 

c’est-à-dire, utiliser une tension de faible valeur (typiquement 𝛥𝑈 < 0,5 ) [92]. L’impédance, qui est une 

grandeur complexe, est alors déterminée en utilisant la loi d’Ohm généralisée : 

𝑍∗(𝜔) =
𝑈∗(𝜔)

𝐼∗(𝜔)
=

∆𝑈. exp(𝑗𝜔𝑡)

∆𝐼. exp(𝑗𝜔𝑡 − 𝑗𝜑)
=

∆𝑈

∆𝐼
. exp(𝑗𝜑) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 33) 

Le rapport 𝛥𝑈/ 𝛥𝐼 correspond au module |𝑍∗| de l’impédance, 𝜑 à sa phase, et 𝑗 est le nombre imaginaire 

pur tel que 𝑗² = −1. L’impédance 𝑍∗ étant un nombre complexe, on peut le représenter en fonction de sa 

partie réelle et de sa partie imaginaire de la façon suivante : 

𝑍∗(𝜔) = 𝑍′(𝜔) + 𝑗𝑍′′(𝜔) = 𝑅(𝜔) + 𝑗𝑋(𝜔) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 34) 

avec 𝑍′ = 𝑅, la partie réelle de l’impédance, qui représente les propriétés résistives de l’échantillon et 

𝑍′′ = 𝑋, sa partie imaginaire, qui tient compte des effets capacitifs et inductifs. A partir de l’impédance, on 
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peut remonter à la conductivité électrique complexe 𝜎∗ en utilisant un facteur, dit facteur géométrique 

(𝑓𝑔é𝑜), qui rend compte des dimensions de l’échantillon. Un tel facteur est nécessaire pour déduire 𝜎∗ à 

partir de 𝑍∗, puisque la première grandeur est extensive et est intrinsèque au matériau (indépendante de 

sa géométrie), tandis que la deuxième est extensive et est dépendante de la géométrie de l’échantillon. 

𝜎∗(𝜔) =
𝑓𝑔𝑒𝑜

𝑍∗(𝜔)
= 𝑓𝑔𝑒𝑜 (

𝑅(𝜔)

|𝑍∗(𝜔)|2
− 𝑗

𝑋(𝜔)

|𝑍∗(𝜔)|2) = σ′(𝜔) + 𝑗σ′′(𝜔) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 35) 

Dans le cadre de ce travail, la spectroscopie d’impédance a été utilisée pour la caractérisation électrique 

des échantillons en fonction de la température, de la composition et de la fréquence. Pour ce faire, trois 

dispositifs expérimentaux différents associés à des fours tubulaires ont été utilisés ; deux d’entre eux 

permettent de caractériser le comportement électrique à l’état solide, depuis la température ambiante 

jusqu’à des températures légèrement supérieures à la température de transition vitreuse 𝑇𝑔, et le troisième 

montage est utilisé pour mesurer la conductivité électrique des échantillons depuis la fonte (1400 °C) 

jusqu’à l’état solide (en dessous de 𝑇𝑔). La configuration de chacun de ces dispositifs sera décrite ci-après. 

Indépendamment du montage utilisé, les données d’impédance ont été acquises par un analyseur 

d’impédance SI1260 associé à un programme LabView développé au laboratoire permettant de 

traiter/collecter/sauvegarder les données en temps réel. La température imposée, qui varie soit selon une 

rampe, soit est maintenue constante (mesures en palier), est mesurée par des thermocouples (type S ou B) 

dont la tension thermoélectrique est acquise par un multimètre 3478A HP, puis lue et convertie en 

température par le même programme LabView. 

Il est possible de régler différents paramètres liés à l’acquisition, comme la gamme de fréquences, le 

nombre de points de mesure par décades, le temps d’intégration pour améliorer le rapport signal/bruit ou 

l’amplitude du signal d’entrée (en général 0,5 V). Le choix de ces paramètres modifie le temps que prend 

un balayage en fréquence, et il faut veiller à ce que la température évolue le moins possible pendant 

l’acquisition (𝛥𝑇 < 1 °𝐶 lors d’un balayage). A titre d’exemple, pour une rampe de chauffage ou de 

refroidissement de 2 °C/min, les balayages en fréquence sont effectués de 1 MHz à 1 Hz en utilisant 5 

points par décades et un temps d’intégration de 1 s. 

1.1. Mesure à l’état solide 

Deux montages différents ont été utilisés pour caractériser les verres à « l’état solide », sachant que dans 

les deux cas, les mesures sont réalisées en configuration pseudo 4-électrodes (Figure 14). 

 

Figure 14 - Schéma du montage expérimental pseudo 4-électrodes pour les mesures de conductivité à l’état solide. 
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Le premier montage est associé à un four horizontal Carbolite Gero pouvant atteindre la température de 

1000 °C (Figure 15). L’échantillon est maintenu entre deux électrodes en Pt grâce à une légère pression 

appliquée par un ressort. La mesure de la température est réalisée à l’aide d’un thermocouple de type S 

situé juste en-dessous de l’échantillon. Quatre prises BNC permettent de relier la sonde de mesure à 

l’impédancemètre. 

 

Figure 15 – a) Four horizontal utilisé pour les mesures à l’état solide, le thermocouple est introduit à l’arrière du four (flèche 
verte), b) porte-échantillon avec un échantillon et c) base du porte échantillon avec les prises BNC. 

Dans ce montage, le contact entre l’échantillon et les électrodes se fait sur une zone très réduite (contact 

quasi-ponctuel) ce qui ne permet pas de dépasser la température de transition vitreuse lors des mesures. 

En effet, à partir de 𝑇𝑔, la viscosité des verres commence à diminuer et les électrodes peuvent s’enfoncer 

dans l’échantillon alors ramolli, ce qui fausse la mesure d’une part, et abime l’échantillon et le système de 

mesure d’autre part. Ainsi, la caractérisation de la conductivité dans ce four ne peut pas dépasser quelques 

dizaines de °C au-dessus de 𝑇𝑔 [12,69,96]. 

Le deuxième montage, qui a été développée et mis en place dans le cadre de ma thèse, est un four 

Carbolite Gero en configuration verticale pouvant atteindre 1200 °C sous atmosphère contrôlée (Figure 16a 

à 16c). Le principe de mesure est identique au premier, cependant le porte-échantillon est conçu pour loger 

des échantillons plus larges, et une paire d’électrodes supplémentaires (disques de Pt de 0,25 mm 

d’épaisseur) est disposée de part et d’autre de l’échantillon dans ce nouveau montage. L’ensemble disques 

Pt + verre est maintenu grâce à une légère pression exercée par une vis à pas micrométrique. Un 

thermocouple de type S est positionné juste au-dessus de l’échantillon. L’avantage principal de cette 

configuration est qu’elle permet d’atteindre des températures plus élevées (typiquement 𝑇𝑔 + 200 °C) sans 

déformer l’échantillon ni la surface métallisée. Ce nouveau dispositif permet d’accéder aux propriétés 

électriques des échantillons de l’ambiante jusqu’au début du liquide surfondu ce qui était inaccessible 

jusqu’à lors avec l’ancien montage. 



40 
 

 

Figure 16 – a) Four vertical utilisé pour les mesures de conductivité à l’état solide, b) partie supérieure du four avec la vis 
micrométrique et c) porte-échantillon dans lequel un échantillon est placé. 

Pour mesurer l’impédance d’un verre à l’état solide, nous avons utilisé des échantillons sous forme de lame 

à faces parallèles d’environ 1 mm d’épaisseur, dont les deux surfaces planes ont été métallisées au platine 

(voir échantillon sur Figure 14). Il est important d’avoir une grande surface métallisée par rapport à 

l’épaisseur de l’échantillon afin de s’assurer que le champ électrique est uniforme dans le volume sondé et 

minimiser ainsi les effets de bord. D’autre part, la métallisation permet d’avoir un contact électrique sur 

une surface bien définie de l’échantillon. Ainsi, pour un échantillon d’épaisseur e et d’une surface 

métallisée S, le facteur géométrique a pour valeur : 

𝑓𝑔𝑒𝑜 =
𝑒

𝑆
(𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 36) 

La conductivité électrique complexe ∗ est ensuite déterminée en utilisant l’𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 35. Même si les 

compositions SBN étudiées dans ce travail sont peu ou pas hygroscopiques, nous avons préféré stocker les 

échantillons soit dans un dessiccateur (expérience à court terme), soit dans une boite à gants sous 

atmosphère d’argon pour une conservation de longue durée. 

1.2. Mesure à l’état fondu 

Le point central de ce travail de thèse repose sur l’étude des propriétés électriques, et plus 

particulièrement sur la séparation de phase, de fontes d’oxydes depuis la haute température jusqu’à l’état 

solide (𝑇 < 𝑇𝑔). Pour ce faire, nous avons utilisé un montage unique conçu et réalisé au CEMHTI basé sur la 

méthode à 4 électrodes [22]. Cette configuration possède deux avantages majeurs comparée à la méthode 

classique à 2 électrodes :  

• elle permet de limiter les effets de polarisation d’électrode (PE), liés à l’accumulations des cations 

aux voisinages des électrodes bloquantes, qui apparaissent à haute température et aux basses 

fréquences [72]. 

• elle permet de s’affranchir de l’impédance des fils de mesure dont la résistance peut être 

équivalente à celle de fontes très conductrices (quelques Ω) [97]. 
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Figure 17 - Schéma du four vertical utilisé pour les mesures de conductivité à l'état fondu (gauche), photo des électrodes 4 
électrodes de mesure (droite). 

Pour effectuer les mesures de conductivité à l’état fondu, l’échantillon est mis dans un creuset en platine 

de 40 mm de diamètre et 38 mm de hauteur contenant du verre sur une hauteur de 20 à 25 mm environ. 

Le creuset est ensuite placé dans la zone homogène de température du four et est porté à température de 

fusion pour obtenir une fonte. Une fois le palier à haute température atteint (environ 1300 °C), les 

électrodes sont plongées progressivement de 8 mm dans l’échantillon fondu à l’aide d’une vis 

micrométrique. Dès lors que les électrodes sont en place, il est possible de réaliser différents cycles 

thermiques en descente ou en montée de température, avec des rampes allant de 2 à 5 °C/min 

typiquement, voire en isotherme. La mesure de température se fait à l’aide d’un thermocouple de type B 

situé juste au-dessus de la surface de la fonte. 

La distribution des lignes de champs électriques étant bien plus complexe dans ce type de configuration, il 

n’est pas possible de déterminer le facteur géométrique aussi simplement que pour les mesures à l’état 

solide. On réalise alors une calibration des électrodes au préalable à l’aide d’une solution ionique de 

conductivité bien connue à température ambiante. Usuellement, on utilise une solution KCl de 

concentration 𝐶𝐾𝐶𝑙 = 1 mol/L, dont la conductivité est proche de celle de la fonte à haute température 

[98]. Il faut également se mettre dans les mêmes conditions expérimentales que celles pendant la mesure 

(même creuset, même hauteur de solution, même profondeur de plongée…). Le facteur géométrique est 

obtenu via la relation suivante : 

𝑓𝑔𝑒𝑜 = 𝜎𝐾𝐶𝑙
𝑡ℎé𝑜(𝑇𝑎𝑚𝑏). 𝑅𝑚𝑒𝑠𝑢𝑟é(𝑇𝑎𝑚𝑏) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 37) 

Une fois ce facteur déterminé, et comme pour l’état solide, la conductivité de l’échantillon est ensuite 
obtenue en utilisant l’𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 35. 

2. Résonance magnétique nucléaire 

La spectroscopie RMN repose sur l’étude du spin nucléaire de noyaux atomiques en présence d’un champ 

magnétique statique 𝐵0
⃗⃗ ⃗⃗⃗. Le spin 𝑠 représente une propriété quantique intrinsèque aux noyaux. Pour qu’un 

noyau ait un spin, il faut que celui-ci possède un nombre de masse A et un numéro atomique Z qui ne 

soient pas simultanément pairs. On peut associer au spin un moment magnétique nucléaire 𝜇 = 𝛾ħ𝑠 avec 𝛾 

le rapport gyromagnétique du noyau et ħ la constante de Planck réduite. Le rapport gyromagnétique est 

une constante propre à chaque noyau et peut-être positif ou négatif. 

Lorsqu’un spin est mis en présence d’un champ magnétique 𝐵0
⃗⃗ ⃗⃗⃗, celui-ci se met à tourner autour de l’axe du 

champ à la fréquence de Larmor 𝜈0 = −
𝛾𝐵0

2𝜋
. Cette interaction entre 𝐵0

⃗⃗ ⃗⃗⃗ et le spin est à l’origine de l’effet 
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Zeeman, qui implique une levée de dégénérescence des niveaux d’énergie du moment magnétique du 

noyau. En effet, en l’absence d’un champ magnétique, 𝑠 n’a pas d’orientation privilégiée ce qui fait que 

tous ses niveaux d’énergies sont dégénérés et donc indifférenciables. La présence de 𝐵0
⃗⃗ ⃗⃗⃗ permet de 

différencier ces niveaux ; il existe alors 2s + 1 niveaux d’énergie différenciés avec un intervalle constant 

entre les niveaux. Il est alors possible d’induire des transitions entre lesdits niveaux d’énergie en appliquant 

un champ 𝐵1
⃗⃗⃗⃗⃗ radiofréquence sur l’échantillon. 

Des interactions supplémentaires peuvent contribuer au champ magnétique réel ressenti par les noyaux et 

donc impacter la position et la forme des signaux : 

• le nuage électronique lié au noyau et aux espèces voisines de celui-ci provoque un écrantage (ou 

desécrantage) du champ magnétique ressenti, qui se traduit par un décalage en déplacement 

chimique. 

• les interactions dipolaires (directes) entre deux spins de natures similaires ou différentes à travers 

l’espace qui peuvent donner des informations sur les distances internucléaires. 

• les interactions indirectes ou couplage J entre deux spins voisins liés par une liaison chimique, 

similaires (couplage homo-nucléaire) ou différents (couplage hétéro-nucléaires), qui sont à l’origine 

de multiplets et peuvent donner des informations sur la nature et le nombre de liaisons. 

• les interactions quadripolaires concernant les noyaux de spin s > ½ tel que le 11B, issue de 

l’interaction entre leur moment quadripolaire et leur gradient de champ électrique ayant pour 

origine la répartition non sphérique des charges autour dudit noyau. 

La RMN donne des informations sur la structure locale du noyau sondé et de ses plus proches voisins, que 

ce soit pour les solides cristallins ou amorphes, et les liquides. Un spectre en RMN présente une ou 

plusieurs « raies » dont les différents paramètres (position ou déplacement chimique, largeur, forme de 

raie) décrivent les différents environnements du noyau observé. 

2.1. Mesures à l’ambiante 

Durant cette thèse, nous nous sommes concentrés sur la caractérisation de l’environnement du 11B. Les 

essais ont été effectués en MAS (« Magic Angle Spinning », Rotation à l’Angle Magique), cette méthode 

permettant de réduire la partie anisotrope des interactions mentionnées ci-dessus en plaçant l’échantillon 

à l’angle magique de 54,74° par rapport au champ 𝐵0
⃗⃗ ⃗⃗⃗ et en le mettant en rotation sur lui-même (5-100 

kHz). 

L’environnement du 11B a été sondé sur un spectromètre Bruker NEO 850 WB (𝐵0 = 20,0 𝑇). Les formes de 

raies observées pour le bore restent larges et complexes, même en RMN MAS, à cause des interactions 

quadripolaires de second ordre qui ne sont pas totalement supprimées (en particulier pour les unités BO3). 

Utiliser un plus haut champ magnétique pour sonder ce noyau permet d’affiner les raies et surtout permet 

de dissocier les différents environnements qui peuvent se chevaucher les uns avec les autres. 

Les spectres MAS 1D 11B ont été acquis avec une vitesse de rotation de 20kHz, sur une sonde sans signal de 

sonde en bore (rotor de 3mm de diamètre). Environ 512 scans ont été accumulés après une impulsion /18 

et avec un temps de recyclage de 3s. Les spectres MAS 1D 29Si ont quant à eux été acquis à 10kHz (rotor de 

4mm de diamètre). Plusieurs milliers de scans ont été accumulés après une impulsion /10 et avec un 

temps de recyclage de 10s. Les déplacements chimiques ont respectivement été calibrés par rapport à des 

solutions de BF3-OEt2 et de TMS. 

En plus des spectres MAS 1D, des spectres 2D 11B MQ-MAS ont été acquis à deux champs statiques de 9,4 T 

et 20,0 T [99]. L’une des dimensions du spectre est une dimension isotrope, exempt d’effets quadripolaires 
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de 2nd ordre, ce qui permet un gain en résolution substantiel. Il est ainsi possible de séparer des 

contributions qui se superposent sur un spectre 1D. Nous avons utilisé une séquence MQ-MAS Z-filtered 

[100]. L’incrémentation de 𝜏1 est synchronisée sur la vitesse de rotation. Le spectre 2D est obtenu après 

une double transformée de Fourier ; l’axe vertical, F1 représente la transformée de Fourier dans la 

dimension indirecte 𝜏1 (dimension isotrope) et l’axe horizontal F2 dans la dimension directe 𝜏2 (dimension 

MAS) (Figure 18). 

 

Figure 18 - Exemple typique de spectre MQ-MAS 27Al acquis à 750 MHz d'un verre homogène d'aluminosilicate de lanthane [65]. 

Les spectres ont été acquis avec une vitesse de 20 kHz. Après les 2 premières impulsions de haute 

puissance (respectivement 3,2 et 1 µs à 200 kHz), le filtre Z est réalisé avec une impulsion /2 sélective (4,5 

µs à 10 kHz). Le nombre de scans varie entre 192 et 384 en fonction des échantillons. 

2.2. Mesures en température 

Pour étudier les matériaux à haute température dans l’état solide ou liquide par spectroscopie RMN, le 

CEMHTI a développé un dispositif expérimental unique en associant RMN et chauffage laser [101,102]. Le 

montage actuel est décrit dans le schéma de la Figure 19. Le principe est de chauffer l’échantillon à l’aide 

de deux laser CO2 d’une puissance totale de 250W, placés au-dessus et en-dessous d’un creuset réfractaire 

contenant l’échantillon, afin d’avoir une chauffe homogène. La puissance des lasers est pilotée par 

ordinateur via un logiciel Labview développé au laboratoire, ce qui permet de contrôler la température de 

l’échantillon. 
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Figure 19 – Schéma de montage expérimental RMN haute température. 

L’acquisition du signal RMN se fait à l’aide d’une sonde prévue initialement pour les études dans le liquide à 

température ambiante, et modifiée conjointement par le CEMHTI et la société Bruker pour l’adapter à 

l’utilisation en haute température. La bobine RF est protégée par un tube réfractaire et l’ensemble est 

refroidi à l’aide d’un flux de diazote, ce qui permet également d’être sous atmosphère contrôlée, et de 

refroidir l’échantillon de manière contrôlée en descente de température pour éviter les chocs thermiques. 

A cause de la place limitée, le contrôle de la température ne peut pas se faire via des capteurs ou 

pyromètres. A la place, les lasers sont calibrés en puissance à l’aide de différents composés de point de 

fusion connu qui permettent d’obtenir une courbe d’étalonnage (Figure 20). Les composés utilisés pour cet 

étalonnage sont : un eutectique ternaire LiF-LiBr-LiCl de composition molaire 22 – 31 – 47 avec une 

température de fusion de 436 °C [103], ainsi que des sels de LiBr (552 °C), de NaCl (801 °C) et de NaF (993 

°C). 
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Figure 20 - Etalonnage puissance laser pour la RMN haute température 

L’environnement 11B de certains verres a été caractérisé en température, dans des creusets en nitrure 

d’aluminium sur un spectromètre Bruker AVANCE NEO 750 WB (𝐵0 = 17,6 𝑇). Les spectres ont été acquis 

en statique entre 350 °C et 950 °C par palier de 100 °C, en montée puis en descente de température. Le 

type de creuset et les éléments réfractaires pour la protection thermique de la sonde ont été choisi de 

sorte à être sans bore afin d’éviter tout signal parasite supplémentaire ; des essais ont été réalisés dans des 

creusets vides en amont afin de vérifier l’absence de ce type de signal. Pour chaque spectre, 256 scans sont 

accumulés après une impulsion /2 et un temps de recyclage de 0.5s.  

Lors d’une expérience RMN HT, la forme du spectre observé va être altérée. A la température ambiante en 

statique, les raies RMN du 11B sont très larges et peu résolues à causes des différentes interactions 

existantes (dipolaires et quadripolaires). Quand la température augmente, l’augmentation de la mobilité du 

bore fait que ces différentes interactions sont moyennées. Cela conduit au rétrécissement progressif de la 

largeur du signal jusqu’à obtenir un pic fin. 

3. Spectroscopie Raman 

La spectroscopie Raman est une technique qui étudie les processus de diffusion de la lumière lors de 

l’interaction de celle-ci avec la matière. C’est un outil puissant qui permet, grâce à l’interaction entre la 

lumière (laser) et le milieu excité (l’échantillon), d’identifier la présence de groupements moléculaires, 

voire de résoudre et quantifier la structure de matériaux solides (massifs et poudres), liquides, gazeux, 

ordonnés ou désordonnés [104]. Cette technique est très souvent couplée à la microscopie optique (micro-

Raman), ce qui a pour avantage de collecter plus de signal et permet également de réaliser des 

cartographies en surface de l’échantillon. 

Lorsque l’on excite un matériau avec un faisceau monochromatique, la lumière qui n’est ni réfléchie ni 

transmise, va interagir avec les éléments constitutifs du milieu pour diffuser dans toutes les directions. Le 

cas le plus probable de diffusion est la diffusion élastique, dite de Rayleigh, qui correspond à une 

interaction sans perte ou gain d’énergie entre le photon incident et l’élément excité (Figure 21 [105]). A 

l’opposé, une très faible probabilité existe pour qu’une diffusion inélastique se produise, d’amplitude 

environ 10-6 moins intense que celle d’une diffusion élastique, avec un échange d’énergie entre le vibrateur 

et le photon excitateur. Cette interaction donne lieu à deux cas de figures (Figure 21) [105] : 
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• la molécule était initialement à un niveau d’énergie vibratoire fondamentale et atteint un niveau 

d’énergie excité, le photon diffusé a perdu une partie de son énergie, c’est la diffusion Raman 

Stokes. 

• la molécule était initialement à un niveau d’énergie excité pour atteindre un niveau d’énergie 

fondamental, le photon diffusé a gagné de l’énergie, c’est la diffusion Raman anti-Stokes. 

 

Figure 21 - Schéma des différents types de diffusion (de gauche à droite), Raman anti-Stokes, Rayleigh et Raman Stokes [105]. 

Les raies Stokes et anti-Stokes sont symétriques en nombre d’onde par rapport à la bande de Rayleigh, 

cependant leur rapport d’intensité varie en fonction de la température ; la diffusion Raman Stokes est en 

effet plus intense à basse température car plus de vibrateurs sont présents à un niveau d’énergie 

fondamental qu’à un niveau excité. 

Sur un spectre Raman et dans un cas académique, un pic à un nombre d’onde donné correspond à un mode 

de vibration d’une espèce présente dans la microstructure. La largeur du pic renseigne sur le caractère 

désordonné du vibrateur ; un pic fin pour les solides cristallins, un pic large pour les solides amorphes dont 

les angles et distances interatomiques des liaisons sont plus distribuées. Enfin, l’intensité dépend de 

multiples facteurs dont le nombre de vibrateurs et la densité (état solide, liquide, gazeux), mais aussi la 

température, la section Raman efficace, la longueur d’onde du faisceau monochromatique utilisé, sa 

puissance, etc. 

Nos spectres Raman ont été acquis sur poudres avec un spectromètre Renishaw Invia™ Qontor® en 

géométrie rétrodiffusée. Ce spectromètre est équipé d’un microscope Leica DM 2500 et d’une platine 

motorisée permettant des translations (x, y, z) avec une précision de 0.1 µm. L’excitation est réalisée par un 

laser UV de 355 nm. Le faisceau incident est focalisé sur l’échantillon à travers un objectif ×100 ou un 

objectif ×50 de Longue Focale (LF), en fonction de la topologie de l’échantillon. La lumière diffusée est 

collectée par l’objectif, dispersée par un réseau de 1800 tr/mm, puis analysée par un détecteur CCD de 

1024 pixels. Les spectres sont typiquement acquis sur la gamme spectrale 200-2000 cm−1. Les spectres ont 

été acquis à l’ambiante puis en chauffant à 350°C et par palier de 100°C jusqu’à 950°C, en montée puis en 
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descente de température. Le temps d’acquisition par spectre variait de 30 s à 2 mins en fonction de la 

température pour obtenir un rapport signal/bruit satisfaisant. Le choix d’un laser UV est justifié par la 

présence de photoluminescence importante pour nos verres, que nous avons attribué à une hydratation de 

surface, plus de détails seront donnés dans le Chapitre 3. 

4. Microscopie électronique à balayage 

La microscopie électronique à balayage (MEB) est une technique d’analyse basée sur les interactions entre 

un faisceau d’électrons accélérés et la matière. Lorsque le faisceau d’électrons balaye la surface de 

l’échantillon, différents rayonnements caractéristiques sont produits et peuvent communiquer des 

informations variées sur la surface sondée. En l’occurrence, nous nous focaliserons principalement sur deux 

types de rayonnements : 

• Les électrons rétrodiffusés qui sont issus d’une interaction quasi élastique avec les noyaux des 

atomes du matériaux. Ces électrons ainsi diffusés ont perdu peu d’énergie et sont réémis, dans le 

cas d’une surface normale au faisceau, vers une direction proche de celle l’électron incident. Les 

atomes possédant un numéro atomique plus élevé vont rétrodiffuser plus d’électrons, ce qui 

permet d’obtenir in fine des images en contraste chimique de la surface des échantillons avec une 

résolution allant jusqu’au dixième de micromètre dans le meilleur des cas. 

• Des photons de la gamme des rayons X peuvent également être émis lors de la désexcitation 

d’atomes ionisés par le faisceau d’électrons primaires. L’énergie de ces émissions étant liée à la 

nature chimique de l’atome émetteur, ces rayonnements permettent de réaliser des analyses 

élémentaires semi-quantitatives de la surface des échantillons par une analyse en dispersion 

d’énergie (EDS, « Energy Dispersive X-ray Spectroscopy »), avec une résolution en revanche plus 

faible (de l’ordre de quelques µm). 

Pour les matériaux isolants électriques, il est nécessaire lors de la préparation d’échantillon de rajouter une 

couche conductrice sur la surface sondée afin de permettre aux électrons de s’évacuer de celle-ci. Dans la 

majorité des cas, l’élément choisi est le carbone puisqu’il est suffisamment léger pour ne pas perturber la 

réponse d’autres éléments en cas d’analyse élémentaire. 

Le MEB est une technique d’imagerie performante qui, dans le cadre de cette thèse, nous a permis 

d’observer les microstructures obtenues sur nos différents verres démixés. En revanche, une quantification 

chimique précise par analyse EDS reste limitée, d’autant plus que nos matériaux contiennent du bore et du 

sodium. En effet, le premier est un atome très léger qui est en limite des éléments détectables par EDS car 

les photons X émis sont de très basse énergie (Kα(B) = 183 eV), en plus du fait que sa raie d’émissions 

caractéristiques se superpose partiellement à celle du carbone. Le sodium, quant à lui, est très mobile et a 

tendance à migrer sous l’action du faisceau d’électrons, appauvrissant localement la quantité de Na de la 

zone sondée durant la mesure.  

Pour quantifier la composition chimique de nos systèmes avec une meilleure précision, nous avons effectué 

des mesures à l’aide d’une microsonde électronique (EMPA, « Electron Micro Probe Analyzer ») dont le 

principe est identique à celui du MEB. En effet, les microsondes sont dédiées à l’analyse chimique 

élémentaire et utilisent différents cristaux pour réaliser de l’analyse dispersive en longueur d’onde (WDS, 

« Wavelength Dispersive X-Ray Spectroscopy »), plus à même de discriminer les rayonnements des 

différents éléments. En conséquence, la détection d’un élément est plus sensible que lors d’une analyse 

EDS. En outre, l’utilisation d’étalons externes de nature proche des échantillons analysés permet un gain de 

précision, en prenant en compte par exemple les effets de matrice [106].   
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Les analyses de la microstructure au MEB ont été réalisées à l’aide d’un microscope électronique à balayage 

IT800SHL JEOL (MEB FEG) avec un détecteur SSD Ultim Max 100mm2 (EDS Oxford system), sous une tension 

d’accélération de 20 kV pour la collecte d’image en électrons rétrodiffusés (contraste de phase). D’autre 

part, l’analyse chimique élémentaire de certains échantillons a pu être menée grâce à une microsonde 

électronique JXA-IHP200FJEOL avec différents cristaux en fonction des éléments sondés ; cristal TAP pour le 

silicium, TAPL pour le sodium et LDE2 pour le bore. Les deux appareils utilisés font partie du parc 

instrumental de la plateforme MACLE-CVL située sur le campus du CNRS d’Orléans. 

Concernant les analyses chimiques, différentes séries de mesures ont été effectuées sur nos échantillons 

(ponctuelles, défocalisées et cartographies), dont les paramètres expérimentaux sont donnés dans le 

Tableau 1. Les mesures ont été réalisées en deux étapes successives : 

• une première acquisition pendant un temps court a permis de quantifier le sodium pour limiter sa 

migration. 

• sur la même zone, une deuxième acquisition a été réalisée pour quantifier le bore et le silicium, 

avec un temps plus long permettant de gagner en sensibilité (surtout pour la détection d’éléments 

légers). 

Tableau 1 - Paramètres expérimentaux des différentes analyses faites à la microsonde sur les échantillons SBN4-K1 recuits 

 Ponctuelle Defocalisé Cartographie 

Tension (kV) / Intensité (nA) 5 / 5 5 / 5 5 / 10 

Défocalisation (µm) 2 50 Non défocalisé 

Mesure 1 (éléments, temps) (Na, 2 s) (Na, 2 s) (Na-B-Si, 10 ms) 

Mesure 2 (éléments, temps) (B-Si, 10 s) (B-Si, 10 s) (B-Si, 50 ms) 

Les mesures ponctuelles ont tout de même été réalisées avec un faisceau défocalisé de 2 µm pour éviter 

que le sodium ne migre lors de l’acquisition du signal. 

5. Techniques complémentaires 

Enfin, d’autres techniques nous ont fourni des informations supplémentaires, notamment la diffraction des 

rayons X sur poudre et en température pour s’assurer de l’absence de cristallisation dans nos verres, ainsi 

que la calorimétrie différentielle à balayage (DSC, « Differential Scanning Calorimetry ») pour déterminer 

les différentes températures caractéristiques des échantillons (transition vitreuse, cristallisation, fusion). 

5.1. Diffraction des rayons X 

La diffraction des rayons X est une méthode couramment utilisée en chimie du solide pour identifier et 

déterminer la structure des phases dans un échantillon polycristallin, qu’il soit en poudre ou massif. 

Lorsqu’un faisceau de rayons X interagit avec le nuage électronique des atomes de l’échantillon, ces rayons 

sont diffusés dans différentes directions. En raison de l’ordre à grand échelle présent dans les cristaux, 

certaines directions donnent lieu à des interférences constructives des rayons X diffusés. Ces directions, 

appelées « pics de diffraction », sont déterminées par la loi de Bragg 2𝑑 sin 𝜃  =  𝑛𝜆, avec 𝑑 la distance 

entre deux plans cristallins d’une même famille, 𝜃 l’angle de diffraction, 𝑛 l’indice de diffraction et 𝜆 la 

longueur d’onde incidente. Les diffractogrammes, qui représentent l’intensité du rayon diffractée en 

fonction de 2𝜃 , montrent une série de pics, chacun correspondant à une famille de plans 

cristallographiques pour une phase cristalline donnée. Pour les verres, l’absence d’ordre à grande échelle 

se traduit, sur le diffractogramme, par un fond diffus caractéristique des matériaux désordonnés (Figure 

22). 
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Figure 22 - Diffractogrammes typiques d'un matériau cristallin (en haut) et d’un matériau amorphe (en bas) [107] 

Dans notre cas, l’utilisation de la technique de DRX nous a permis de confirmer le caractère amorphe de 

nos échantillons, puisque les différents traitements thermiques que nous avons fait subir à nos verres sont 

susceptibles de les faire partiellement cristalliser, ce qui peut notamment modifier leurs propriétés 

électriques. 

Les expériences de DRX ont été réalisées in situ en température sur des échantillons sous forme de 

poudres, dans un four HTK1200N Anton Paar avec un détecteur linaire de type Vantec-1 et un montage de 

type Bragg-Brentano θ – θ. L’acquisition des spectres s’est faite à température ambiante, puis entre 350 à 

1200 °C par palier de 50 °C, durant la montée et la descente en température. La gamme angulaire (2θ) 

balayée est de 15 à 70° avec un pas 0,024° et un temps de comptage de 0,5 s par pas. Pour éviter que les 

poudres réagissent avec le corindon du porte-échantillon, les poudres ont été déposées sur une feuille de 

platine elle-même posée sur le réfractaire. 

5.2. Calorimétrie différentielle à balayage 

La calorimétrie différentielle à balayage, appelée généralement DSC (« Differential Scanning Calorimetry »), 

est une technique d’analyse thermique qui permet de mesurer les variations de flux de chaleur entre un 

échantillon et une référence inerte (souvent l’alumine), lors d’un traitement thermique programmé et sous 

balayage gazeux (Argon 20 ml/min). La DSC est utilisée pour déterminer les températures de transitions 

caractéristiques dans un matériau (transition vitreuse, cristallisation, fusion…) pouvant avoir lieu au cours 

du chauffage ou du refroidissement de l’échantillon. Ces transitions sont caractérisées par une variation du 

flux de chaleur (gain : exothermique, perte : endothermique) entre l’échantillon et la référence. 

Les mesures ont été réalisées sur environ 450 mg de poudres dans un creuset en platine rhodié, à l’aide 

d’un appareil SETARAM Multi HTC 1600. L’acquisition est réalisée de l’ambiante jusqu’à 1300 °C avec 

différentes rampes de chauffage et de refroidissement. 

Par convention, la température de transition vitreuse (𝑇𝑔) d’un verre est mesurée sur un échantillon en 

montée de température avec une rampe de 10 °C/min [108]. Cependant, pour comparer les résultats de 

DSC et ceux de la conductivité électrique dans les mêmes conditions thermiques, nous avons préféré 

prendre en compte les différentes températures caractéristiques de la DSC lors du refroidissement de la 

fonte avec une rampe de 5 °C/min, rampe utilisée pour les mesures électriques également. 
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Conclusion du Chapitre 2 

La technique principale de cette étude est la spectroscopie d’impédance électrique (SI), qui permet de 

mesurer les propriétés électriques (impédance) d’échantillons solides ou fondus dans de larges gammes de 

températures. L’ensemble des dispositifs présents au CEMHTI permet en effet de mesurer l’impédance de 

matériaux conducteurs électriques de manière continue à partir de l’ambiante jusqu’à des températures 

voisine à 1600 °C.  

Par ailleurs, certaines compositions ont également été caractérisées de manière complémentaire par 

spectroscopies Raman et RMN. Ces deux techniques permettent de décrire la structure des matériaux à 

différentes échelles. Nous avons étudié la structure de borates de sodium BN, ainsi que de borosilicates de 

sodium SBN pouvant présenter une séparation de phase, à température ambiante, mais également en 

température jusqu’à 950 °C. Cette dernière partie, plus exploratoire, représente plutôt une perspective 

vers une étude structurale par Raman et RMN haute température plus complète des systèmes SBN sujets à 

la séparation de phase. 

La Microscopie Electronique à Balayage nous a donné des informations sur la morphologie de séparation de 

phase de nos verres démixés à température ambiante, notamment sur la taille des différentes phases 

obtenues et leur configuration (phase percolante ou non percolante). Nous avons également analysé la 

composition chimique élémentaire des échantillons présentant les tailles de phases les plus importantes. 

Ces deux aspects, morphologie et composition, sont importants à prendre en compte pour correctement 

interpréter l’influence de la séparation de phase sur les propriétés électriques des verres et fontes d’oxyde. 

Enfin, nous avons complété nos études par des analyses thermiques effectuées par DSC, afin de déterminer 

les différentes températures de transition de nos verres SBN (transition vitreuse, fusion, cristallisation), 

ainsi que par des données structurales obtenues par DRX in situ en température pour s’assurer du 

caractère amorphe des échantillons. 
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Chapitre 3 : Elaboration des échantillons 

et caractérisation structurale 
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Dans ce chapitre, nous allons présenter les différentes compositions étudiées dans cette thèse ainsi que les 

techniques utilisées. Cela inclut la composition nominale de chaque verre, le protocole d’élaboration, et la 

préparation des échantillons en fonction des techniques. La préparation pour le MEB/microsonde sera 

développé avec plus de détails, du fait des précautions supplémentaires qui ont dû être prises. 

Puis, nous présenterons la structure à température ambiante de verres binaires BN et ternaires SBN sur la 

base des résultats de Raman et de RMN 11B. Cela nous servira de base pour, d’une part, bien identifier l’état 

de nos verres après trempe, et d’autre part, pour étudier les évolutions de cette structure avec la 

température dans le Chapitre 6. 

1. Compositions des échantillons 

Au total, quatre familles d’échantillons ont été élaborées et étudiées dans ce travail de thèse. Les deux 

premières familles concernent six verres dans le système ternaire SiO2 – B2O3 – Na2O (SBN) dont la 

composition est détaillée dans le Tableau 2. Les verres SBN4-K1, SBN7-K1, SBN10-K1 et SBN25-K1 font 

partie de la série de verres 𝐾 =
[𝑆𝑖𝑂2]

[𝐵2𝑂3]
= 1, dont la teneur en oxyde de sodium est égale à 4, 7, 10 et 25 

%mol respectivement. Cette famille, représentée en bleu sur la Figure 23, se situe sur la bissectrice du 

diagramme ternaire ayant Na2O comme sommet. Une deuxième série de verres a été élaborée en fixant 

cette fois-ci le pourcentage de Na2O à 10% mol et en faisant varier le rapport 𝐾 (SBN10-K0,5, SBN10-K1 et 

SBN10-K2). Cette deuxième série est représentée en vert sur la Figure 23.  Le verre SBN25-K1 a été choisi 

en dehors de la zone d’immiscibilité du diagramme définie par Haller et al. [32] et servira de référence 

homogène pour les cinq autres verres, qui eux, sont susceptibles de subir une séparation de phase 

amorphe si les conditions de température et de vitesse de refroidissement le permettent. 
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Figure 23 - Diagramme ternaire SiO2 – B2O3 – Na2O (SBN), avec la zone d’immiscibilité reproduite depuis Haller et al. [32]. 

La troisième série, étudiée dans le cadre d’une collaboration avec le CEA Marcoule, comprend des 

échantillons SBN contenant de l’oxyde de molybdène. Ces compositions, largement étudiées au CEA, 

notamment par viscosité et MEB en température, sont connues pour présenter une séparation de phase 

même pour une faible teneur de MoO3 (environ 1 %mol) [40–42,109,110]. Le molybdène, qui se trouve 

dans les produits de fission de haute activité, peut provoquer des hétérogénéités dans le verre de 

confinement nuisant ainsi à sa stabilité à long terme. Quatre échantillons (SBN-M0, SBN-M1,5, SBN-M3 et 

SBN-M5) correspondant à des teneurs allant de 0 à 5% molaire de MoO3 ont été étudiés dans ce travail 

(Tableau 2). Cette partie a été effectuée dans l’objectif de comparer le comportement électrique au 

comportement rhéologique de la fonte lorsqu’elle subit une séparation de phase pendant son 

refroidissement [41]. 
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Enfin, deux borates de sodium BN10 (90 B2O3 – 10 Na2O en %mol) et BN35 (65 B2O3 – 35 Na2O en %mol) ont 

été caractérisés dans le cadre d’une étude Raman/RMN en température. Ces deux verres serviront de point 

de départ pour décrire par la suite l’évolution structurale des systèmes SBN plus complexes. Les 

compositions nominales des différents échantillons sont données dans le Tableau 2. 

Tableau 2 - Compositions nominales des différents verres étudiés. 

 SiO2 (%mol) B2O3 (%mol) Na2O (%mol) MoO3 (%mol) 

Série K1 

SBN4-K1 48 48 4 - 
SBN7-K1 46,5 46,5 7 - 
SBN10-K1 45 45 10 - 
SBN25-K1 37,5 37,5 25 - 

Série 10Na 

SBN10-K0.5 30 60 10 - 
SBN10-K1 45 45 10 - 
SBN10-K2 60 30 10 - 

Série SBN-Mo 

SBN-M0 63,5 16,9 19,6 0 
SBN-M1,5* 62,5 16,7 19,3 1,5 
SBN-M3* 61,6 16,4 19 3 
SBN-M5* 60,4 16 18,6 5 

Série binaire 

BN10 - 90 10 - 
BN35 - 65 35 - 
* : Elaboré au CEA Marcoule 

2. Préparation des échantillons 

Les différents verres élaborés au CEMHTI ont été obtenus par le procédé classique de fusion/trempe à 

partir de poudres de silice (IV) (Chempur, 99,9%), d’acide borique (Thermo Scientific, 99,99%) et de 

carbonate de sodium (Thermo Scientific, 99,95%). Les précurseurs ont été pesés dans les quantités 

souhaitées puis broyés ensemble dans un mortier en agate afin d’avoir un mélange intime et homogène 

des différentes poudres. Ensuite, une petite quantité du mélange (10 à 15 g) est introduite dans un creuset 

en platine rhodié (40 mm de diamètre, 38 mm de hauteur) puis chauffée à 1100 °C pendant 1h avant de 

refroidir naturellement. Cette opération, qui permet de faire fondre les poudres tout en évacuant les gaz 

contenus dans les précurseurs (CO2 et H2O), est répétée plusieurs fois jusqu’à obtenir la quantité de verre 

souhaitée dans le creuset. Le remplissage du creuset en plusieurs étapes est nécessaire afin d’éviter le 

débordement de son contenu suite au moussage. 

Pour les expériences dans l’état solide, le creuset est porté à 1300 °C pendant 1h puis la fonte est coulée 

sur une plaque en acier. Par la suite, la préparation des échantillons diffère en fonction des 

techniques utilisées : 

• SIE : les morceaux sont découpés à l’aide d’une scie à fil afin d’obtenir des lames minces à faces 

parallèles, qui seront ensuite polies puis métallisées sur les deux faces. 

• DRX, DSC, RMN, Raman : le verre est broyé dans un mortier en agate pour obtenir une poudre fine. 

• MEB, microsonde : des morceaux de verre entiers sont récupérés et mis en résine pour être polis. 

Ceux-ci sont dimensionnés de manière à pouvoir s’insérer dans un plot de 2,5 cm de diamètre et de 

2 cm de hauteur. 
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Les trois verres de la série K1 susceptibles de démixer (SBN4-K1, SBN7-K1 et SBN10-K1) ont également subis 

des traitements thermiques à des températures supérieures à 𝑇𝑔 pour engendrer une séparation de phase 

ex situ. Afin d’étudier l’influence des conditions thermiques sur la démixtion, nous avons réalisé trois 

traitements thermiques différents sur les verres trempés : 550 °C pendant 20h, 600 °C pendant 20h, et 600 

°C pendant 40h. 

Pour les expériences de SI dans l’état fondu, le creuset est chargé de sorte à avoir environ 80 g de verre, ce 

qui équivaut à une hauteur voisine de 25 mm dans le creuset. Dans ce cas, aucune préparation 

supplémentaire n’est nécessaire avant les expériences de conductivité électrique. D’autres part, à la fin des 

cycles de mesure pour les échantillons de la série K1 et de la série SBN-Mo, des carottes de verres ont été 

prélevées directement dans les creusets pour une étude ultérieure en conductivité dans le solide ou par 

MEB à température ambiante. Ces verres « post mortem » sont le résultat du refroidissement lent des 

fontes d’oxyde et permettent de confirmer ou d’infirmer la séparation de phase susceptible d’avoir eu lieu. 

Le Tableau 3 ci-dessous résume l’ensemble des préparations des échantillons étudiés ainsi que leur forme 

(poudres : P ou massif : M) pour les différentes techniques utilisées. 

Tableau 3 - Résumé des préparations des échantillons étudiés ainsi que leur forme (poudres : P ou massif : M) pour les 
différentes techniques utilisées 

 SI 
solide 

SI 
fonte 

SI post 
mortem 

DSC DRX Raman RMN MEB Microsonde 

Série K1 M* M M P P* M/P P* M* M* 

Série 10Na M M  P      

Série SBN-
Mo 

M** M M P    M  

Série 
binaire 

     P P   

* : Sur des verres trempés et verres démixés après traitement thermique ex situ 
** : Sur le reliquat (verre resté collé aux parois du creuset après la coulée sur plaque) 

Il convient de signaler que certains échantillons préparés au début de la thèse et laissés à l’air libre ont 

montré une sensibilité à l’eau se traduisant par la formation d’un gel en surface. Pour éviter ce phénomène, 

les différents échantillons élaborés par la suite ont été conservés soit dans un dessiccateur, soit en boîte à 

gants sous atmosphère d’argon pour un stockage de longue durée. 

2.1. Polissage des échantillons pour le MEB / la microsonde 

Une caractérisation au MEB ou à la microsonde nécessite d’avoir une surface sondée avec un poli 

« optique » ou « miroir », c’est-à-dire une surface exempte de rayures qui pourraient impacter la qualité 

des images. Après un temps de figeage de 24h dans un plot de résine Epoxy, la surface de l’échantillon est 

polie par étapes, en utilisant des abrasifs de taille progressivement plus petite et avec du propan-2-ol 

comme lubrifiant. Les premiers passages ne durent pas plus d’une minute et se font à l’aide de papiers SiC 

avec des tailles de grains de 15 µm (P1200), puis 10 µm (P2000) et enfin 5 µm (P4000). L’avant dernier 

passage se fait avec une suspension diamantée de 1 µm et peut durer jusqu’à une dizaine de minutes. 

Cette étape permet déjà d’obtenir un poli « miroir », qui peut être amélioré avec une finition chimique à 

l’oxyde de cérium. Avant analyse, l’échantillon poli est métallisé dans un évaporateur carbone de sorte à 

obtenir une couche conductrice de 15 à 20 nm. Cette métallisation est essentielle pour analyser des 

matériaux isolants électriques au MEB afin que les électrons puissent s’évacuer de la surface de 

l’échantillon. 
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L’altération de nos verres laissés à l’air libre, et visible à l’œil nue après plusieurs semaines, est détectable 

plus rapidement à l’échelle du MEB. Cela se traduit par l’apparition d’une couche superficielle sur le verre 

préparé plusieurs jours à l’avance et ce malgré un stockage en dessiccateur, rendant impossible 

l’interprétation de l’image (Figure 24). 

 

Figure 24 - Image MEB de la couche d’altération liée à l’hydratation, formée sur la surface d’un verre SBN4-K1.  

Afin de limiter au mieux le contact avec l’humidité de l’air, nous avons polis, métallisés puis analysés les 

échantillons dans la foulée, et les avons transportés dans un récipient hermétique contenant du gel de 

silice entre chaque étape. 

3. Structure des verres binaires à température ambiante 

Nous allons décrire la structure à température ambiante des différents échantillons caractérisés par 

spectroscopies Raman et RMN, en commençant par les verres binaires BN10 et BN35. Cela nous permettra 

de poser les bases pour, d’une part, bien identifier l’état de nos verres après trempe, et d’autre part, 

proposer une étude des évolutions structurales de ces verres en température dans le Chapitre 6. 

Afin de simplifier l’écriture, nous adopterons la notation suivante pour parler des différentes unités 

structurales mises en évidence par la spectroscopie Raman : Ø désigne un oxygène pontant au sein d’un 

polyèdre de bore, tandis que O désigne un oxygène non-pontant. Par exemple, un BØ3 désigne alors un 

bore trivalent totalement polymérisé tandis que BØ2O- désigne un bore trivalent avec 1 NBO. Les différents 

états du SiO4 quant à lui sont décrits par la notation Qn où n correspond au nombre d’oxygènes pontants. 

3.1. Verre BN10 

L’étude de la structure des borates d’alcalin par spectroscopie Raman permet de définir deux principaux 

intervalles de nombres d’ondes caractéristiques [111,112]. Dans un premier temps, on retrouve entre 600 

et 806 cm-1 les modes de vibrations liés aux respirations symétriques de superstructures en forme 

d’anneaux, ceux-ci étant constitués de 3 polyèdres de bore. On retrouve ensuite un intervalle étendu avec 

des bandes plus larges entre 1200 et 1600 cm-1, caractéristique des étirements de liaisons B – O ou B – O-, 

principalement dans les trièdres de bore. 

Pour le verre BN10 (Figure 25), le spectre est dominé par une raie à 806 cm-1 fine et très intense. Celle-ci 

correspond au mode de respiration symétrique des anneaux boroxol constitués de trois BØ3. C’est une 

superstructure caractéristique de l’oxyde de bore vitreux ou d’un verre boraté avec un faible taux d’alcalin. 

Ce pic à 806 cm-1 est également accompagné d’une bande centrée vers 1230 cm-1 qui est attribuée aux 

vibrations d’oxygènes (1200 cm-1) et de BØ3 (1250 cm-1) qui lient deux unités boroxols [113,114]. 
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Figure 25 - Spectre Raman du verre BN10 à température ambiante (schémas extraits de la référence [21]). 

Un autre mode de respiration symétrique est présent à 772 cm-1 et est accompagné d’une large bande vers 

500 cm-1 ainsi que d’un signal faible vers 930 cm-1. Ces trois contributions sont attribuées à la présence 

d’anneaux triborates constitués de 2 BØ3 + 1 BØ4
-. La présence d’un signal supplémentaire à 656 cm-1 

indique que certains de ces anneaux sont des unités pentaborates [112]. 

Dans la région des hauts nombres d’ondes après le mode de vibration à 1230 cm-1, on retrouve en premier 

lieu une bande vers 1345 cm-1 qui est attribuée aux vibrations d’unités BØ3 dites « loose », celles-ci étant 

assemblées en chaînes qui vont lier les différentes superstructures entre-elles mais sans en faire partie. On 

retrouve ensuite deux modes de vibration proches entre 1510 et 1550 cm-1. L’origine de ces deux bandes, 

présentent pour des borates avec une teneur en Na2O inférieure à 20 %mol, a été assez peu discutée dans 

la littérature et est attribuée soit à des vibrations des liaisons BØ3 – BØ4
-, soit à des vibrations d’unités BØ3 

en lien avec les anneaux boroxols [113,115,116]. 

Enfin, l’existence de signaux Raman assez faibles vers 630 et 730 cm-1 semble indiquer la présence d’unités 

métaborates (respectivement en anneaux ou en chaînes) contenant des BØ2O-, dont les étirements des 

liaisons B – O- donnent un signal Raman autour de 1480 cm-1. Toutefois, cela reste peu probable pour un 

borate avec seulement 10 %mol d’oxyde de sodium [21,117]. 
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Figure 26 - Spectre RMN MAS du 11B d’un verre BN10. 

L’environnement du 11B du verre BN10 a également été caractérisé en RMN MAS à haut champ (850 MHz). 

Le spectre se compose de deux massifs asymétriques caractéristiques de deux types d’environnements 

(Figure 26), l’un centré vers 0 ppm qui est attribué aux bores liés à 4 oxygènes, et l’autre entre 10 et 20 

ppm qui est attribué aux bores liés à 3 oxygènes [118]. Il est possible de quantifier le nombre de bores 

trivalents et tétravalents en intégrant l’aire des deux massifs ; on détermine alors un rapport 𝑁4 =
[𝐵𝑂4

−]

[𝐵𝑂3]+[𝐵𝑂4
−]

 qui vaut ici 0,13 et qui est proche de la valeur attendue d’après la littérature [119]. Les formes 

asymétriques des pics, avec plusieurs discontinuités semblent indiquer la superposition de plusieurs 

contributions. Toutefois, du fait de son caractère quadripolaire (𝐼 = 3/2), le 11B génère des formes de raies 

complexes, la déconvolution du spectre MAS est donc impossible sans plus d’information. Ainsi, nous avons 

acquis des spectres 2D 11B MQ-MAS à deux champs statiques différents de 400 et 850 MHz (respectivement 

9,4 et 20 T). Ces spectres permettent de s’affranchir, dans l’une des dimensions, de l’interaction 

quadripolaire de 2nd ordre, ce qui engendre un gain de résolution substantiel. 

La Figure 27 montre le spectre 11B MQ-MAS acquis sur le spectromètre AVANCE 400MHz, avec de haut en 

bas : le spectre complet (26a), un zoom de la zone des BO3 (26b) et un zoom de la zone des BO4
- (26c). 
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Figure 27 – a) Spectre 2D RMN 11B MQ-MAS d’un verre BN10 acquis sur un spectromètre AVANCE400. b) et c) correspondent aux 
spectres restreints à l’environnement des BO3 et des BO4

- respectivement. 
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Dans la zone des BO3 (Figure 27b), on distingue clairement 2 contributions bien séparées dans la dimension 

isotrope. Ces deux environnements se caractérisent par des déplacements chimiques légèrement 

différents, mais des constantes de couplages quadripolaires quasiment identiques. Leur forme de raie 

verticale indique une très faible distribution de couplages quadripolaires. 

Dans la zone des BO4
- (Figure 27c), on distingue également 2 environnements. Ces deux sites sur ou très 

proches de la diagonale se caractérisent par des constantes de couplages quadripolaires quasi-nulles, et 

pourront donc être simulés par des gausso-lorentziennes. 

Nous avons simulé le spectre MQ-MAS et utilisé les paramètres obtenus pour simuler le spectre 1D 11B MAS 

quantitatif, acquis à haut champ. La Figure 28 montre la déconvolution obtenue et le Tableau 4 regroupe 

les paramètres RMN. 

 

Figure 28 - Spectre RMN MAS du 11B d'un verre BN10 avec, en bleu les données expérimentales, en rouge le spectre simulé, et en 
dessous les différentes contributions. 

Tableau 4 - Paramètres ajustés du spectre RMN MAS du verre BN10. 

 Déplacement 
chimique isotrope 
δiso (ppm) 

Distribution de 
déplacement 
chimique ΔCS 
(ppm) 

Constante de 
couplage 
quadripolaire CQ 
(MHz) 

Fraction du 
spectre 

BØ4
- site 1 1,5 1,5 - 11% 

BØ4
- site 2 2,6 1,3 - 3% 

BØ3 « non-ring » 15,8 4,5 2,6 26% 
BØ3 « ring » 18,9 2,7 2,6 60% 

L’environnement BØ3 à 15,8 ppm qui correspond à environ 30% des unités BØ3 du système, signent les 

trièdres « non-ring » qui n’appartiennent pas à une superstructure particulière ; ils participent tout de 

même à la structure du réseau vitreux en liant entre elles les différents anneaux. Ces BØ3 « non-ring » 

peuvent s’apparenter à la bande à 1345 cm-1 (BØ3 « loose ») du spectre Raman Figure 25, selon 

l’interprétation qu’en donne Hassan et al. [113]. Le deuxième environnement à 18,9 ppm correspond aux 

BØ3 rassemblés en anneaux, sans distinction sur la nature de ceux-ci (boroxol, triborate ou pentaborate) 

[12]. 
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Il y a également deux sites distincts dans l’environnement BO4
- séparés de 1 ppm. En revanche, l’origine de 

ce dédoublement ne semble pas être discutée dans la littérature. A cette température et composition, les 

tétraèdres BØ4
- se trouvent presque intégralement dans des anneaux, et le spectre Raman ne montre pas 

de mode de vibration lié à des unités BØ4
- « loose » qui seraient diluées dans le réseau. De même, on peut 

exclure la possibilité que certains tétraèdres soient voisins et forment des liaisons BØ4
- – BØ4

-, ces 

interactions étant défavorables énergétiquement et apparaissant seulement à plus haute teneur en sodium 

[117]. Une possible explication à l’origine de ce dédoublement serait qu’un des environnements 

corresponde aux BØ4
- centraux des unités pentaborate, tandis que l’autre serait plutôt associés aux BØ4

-
 

plus « libres » des triborates, et liés en partie à des BØ3 « non-ring ». 

Pour résumé, l’analyse structurale de ce verre nous indique la présence d’anneaux boratés à 3 BØ3 

(boroxol) et 2 BØ3 + 1 BØ4
- (triborate, pentaborate). La valeur du rapport 𝑁4 = 0,13 est cohérente avec la 

littérature et l’ensemble des tétraèdres de bore sont réunis dans des anneaux boratés. Les trièdres de bore 

sont soit présents en anneaux (70% des unités), soit dispersés dans le réseau, et permettent de connecter 

les différentes superstructures entre elles (30%). 

3.2. Verre BN35 

Le spectre Raman du verre BN35 est donné dans la Figure 29. Par rapport à l’échantillon BN10, la zone des 

bas nombres d’ondes (350-500 cm-1) et celle entre 1300 et 1500 cm-1 sont plus intenses. Par ailleurs, les 

pics liés aux modes de respiration sont décalés vers les bas nombres d’ondes, et une nouvelle zone apparaît 

active entre 900 et 1200 cm-1. 

 

Figure 29 - Spectre Raman du verre BN35 à température ambiante (schémas extraits de la référence [21]). 
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On ne distingue plus de pics liés aux boroxols (806 cm-1), ces unités étant progressivement, mais 

rapidement, modifiées et à mesure de l’ajout de sodium en faveur d’anneaux possédant des BØ4
- [120]. Le 

pic vers 770 cm-1, associé aux deux contributions à 500 cm-1 et 930 cm-1, traduit la présence d’unités 

triborates ; on peut noter l’absence du signal à 650 cm-1 attribuée aux pentaborates. On note en plus une 

nouvelle contribution vers 745 cm-1 qui correspond au mode de respiration symétrique d’anneaux 

possédant 1 BØ3 et 2 BØ4
-. Celui-ci peut être attribué à des unités diborates dont le mode d’étirement de la 

liaison BIV – O – BIV centrale est présent à 1120 cm-1 [12,121]. 

La présence d’unités dépolymérisées est confirmée par l’apparition de contributions vers 630 cm-1 

(métaborates en anneaux) et vers 730 cm-1
 (métaborates en chaînes). Le mode de vibration à 1490 cm-1 

caractéristique des étirements B – O- est d’ailleurs bien visible. Un autre signal vers 980 cm-1 provient de 

l’étirement des liaisons B – O – B dans les métaborates en chaînes. 

Enfin, la contribution large et intense à 1390 cm-1 correspond aux étirements de BØ3 neutres ; ceux-ci 

n’appartiennent à aucune superstructure en particulier mais participent à la structure générale du réseau 

vitreux. 

La Figure 30 montre le spectre RMN MAS 11B du verre BN35 et sa déconvolution. On y retrouve les deux 

massifs typiques des environnements BO4
- (proche de 0 ppm) et BO3 (entre 10 et 20 ppm), et le rapport 𝑁4 

calculé vaut 0,43 pour cet échantillon. Pour la déconvolution, nous avons suivi le même protocole que pour 

l’échantillon BN10 ; le spectre MQ-MAS est présenté en Annexe 1 et les paramètres RMN sont regroupés 

dans le Tableau 5. Contrairement au cas de BN10, le massif des BO3, comme celui des BO4
-, peut être simulé 

avec une seule contribution. Le déplacement isotrope de 18,6 ppm indique la seule présence de BO3 

« ring ». 

 

Figure 30 - Spectre RMN MAS du 11B d'un verre BN35 à température ambiante, avec en bleu les données expérimentales, en 
rouge le spectre simulé, et en dessous les différentes contributions. 

Tableau 5 - Paramètres ajustés du spectre RMN MAS du verre BN35. 

 Déplacement 
chimique isotrope 
δiso (ppm) 

Distribution de 
déplacement 
chimique ΔCS 
(ppm) 

Constante de 
couplage 
quadripolaire CQ 
(MHz) 

Fraction du 
spectre 

BØ4
- 1,3 2,4 - 43% 

BO3 18,6 2,9 2,5 57% 
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Montouillout et al. ont montré, par une étude RMN MAS et MQ-MAS du 11B sur des borates de lithium, que 

l’environnement BO3 devenait unique à partir de 15% mol de Li2O [13]. La disparition d’unités isolées et la 

formation de NBO se traduit dans ce cas par un shift du déplacement chimique vers la gauche, plutôt que 

par l’apparition/disparition de sites distincts. La présence d’un site BO3 unique pour le verre BN35 peut 

indiquer que les BØ3 neutres (1390 cm-1 Figure 29) ont un environnement local proche des trièdres de bore 

réunis en anneaux mais aussi des trièdres BØ2O-, contrairement aux BØ3 « loose » présents dans le verre 

BN10. Cet unique site est donc représentatif de l’environnement local des trièdres de bore polymérisés ou 

possédant un NBO. 

L’analyse structurale de ce verre nous indique la présence d’anneaux boratés à 2 BØ3 + 1 BØ4
- (triborates) 

et 1 BØ3 + 2 BØ4
-
 (diborates). La valeur du rapport 𝑁4 = 0,43 est supérieure à celle du verre BN10 (0,13), 

cette tendance s’explique par la compensation d’un plus grand nombre de BØ4
- avec l’ajout de Na2O dans le 

réseau boraté. Par ailleurs, la teneur en sodium est suffisante pour qu’il y ait formation de trièdres BØ2O- 

dépolymérisés, réunis dans des unités métaborates [13,22,117]. Enfin, les unités isolées disparaissent 

progressivement au profit de polyèdres de bore mieux intégrés dans les superstructures. 

4. Structure des verres de la série K1 à température ambiante 

Cette quatrième section concerne l’étude structurale des verres SBN de la série K1 à température 

ambiante, réalisée de façon analogue aux borates de sodium BN10 et BN35 vus précédemment. Avant 

toute chose, il est important de rappeler que le système SBN est connu pour présenter une structure 

hétérogène même lorsque les verres sont obtenus par refroidissement rapide [30,43,122]. Dans cette 

section, nous partons du postulat que nos verres trempés sont bel et bien homogènes et ne présentent pas 

de séparation de phase. Cependant, nous verrons dans le Chapitre 6 que ce n’est pas aussi évident. 

Les spectres Raman des verres SBN4-K1, SBN7-K1, SBN10-K1 et SBN25-K1 sont présentés dans la Figure 31. 

L’analyse des spectres de ces systèmes est rendue plus difficile du fait de la superposition des bandes 

relatives aux liaisons B – O – B et aux liaisons Si – O – Si. De plus, des contributions Si – O – B peuvent 

également apparaître en fonction du rapport 𝑅 =
[Na2O]

[B2O3]
 des échantillons [14,15,123]. Pour gagner en 

lisibilité, les Figure 32 et Figure 33 montrent à nouveau ces spectres, mais sur des intervalles réduits 

(respectivement 350 – 850 cm-1 et 900 – 1700 cm-1). 
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Figure 31 - Spectres Raman des verres de la série K1 à température ambiante. 

La bande très large vers 470 cm-1 est beaucoup plus intense dans les borosilicates et est caractéristique de 

la silice vitreuse. Celle-ci correspond aux modes de pliage des liaisons Si – O – Si ainsi qu’à la respiration 

d’anneaux silicatés à 6, 5 ou 4 membres [114]. Un mode de vibration est présent vers 580 cm-1 (Figure 32) 

correspondant aux respirations symétriques d’anneaux type reedmergnerites constitués d’un BØ4
- et de 

trois silicium Q4 [124]. L’intensité de ce pic semble augmenter à mesure que la teneur en sodium 

augmente, mais reste relativement faible pour les verres SBN4-K1, SBN7-K1 et SBN10-K1. 

Le mode de vibration associé aux anneaux métaborates (630 cm-1) est présent pour le verre SBN25-K1 et 

montre qu’une partie du sodium agit comme modificateur de réseau en créant des NBO sur des trièdres de 

bore. La bande associée aux étirements B – O- des BØ2O- sur ces métaborates se trouve autour de 1480 cm-

1. Pour le verre SBN25-K1, Manara et al. ont proposé que la présence d’unités en anneaux type danburite, 

constituées de deux BO4
- et de deux SiO4, pouvait également donner lieu à un mode de vibration vers 630 

cm-1 [124]. Enfin, l’apparition d’un mode vers 710 cm-1 pour le verre SBN7-K1, pourrait être associée à la 

présence de métaborates en chaînes. 



67 
 

 

Figure 32 - Spectres Raman des verres de la série K1 à température ambiante, sur l’intervalle 350 – 850 cm-1 (schémas pris de 
[21]). 

Le mode de respiration symétrique caractéristique du boroxol à 806 cm-1 est très présent pour le SBN4-K1 

et son intensité décroit rapidement à mesure que la teneur en oxyde de sodium augmente, jusqu’à presque 

disparaître pour le SBN25-K1. Le mode de vibration entre 1200-1250 cm-1, attribué aux oxygènes et/ou BØ3 

reliant des boroxols évolue de la même façon. L’intensité du pic à 770 cm-1, attribué à des anneaux à 2 BØ3 

+ 1 BØ4
-, évolue dans l’autre sens et augment avec 𝑅. De plus, l’existence du mode de vibration à 660 cm-1 

indique la présence d’unités pentaborates en plus des triborates. Enfin, on identifie la présence de 

diborates (1 BØ3 + 2 BØ4
-) dont l’intensité du pic à 760 cm-1 augmente également avec la teneur en sodium, 

et dont on retrouve le mode de vibration interne BIV – O – BIV vers 1080 cm-1. 

Les modes de vibration associés aux étirements Si – O d’unités Q3 et Q4 sont présentes sur le spectre du 

verre SBN25-K1, à respectivement 1050 et 1150 cm-1 (Figure 33) [20,27,114,124,125]. Ces modes sont très 

peu visibles sur le spectre des verres pauvres en sodium. 
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Figure 33 - Spectres Raman des verres de la série K1 à température ambiante, sur l’intervalle 900 – 1700 cm-1 (schémas pris de 
[21]). 

Dans l’intervalle entre 1250 et 1600 cm-1, on retrouve deux modes de vibration principaux pour les verres 

SBN4-K1, SBN7-K1 et SBN10-K1, le premier étant vers 1340 cm-1 et correspondant aux étirements B – O 

d’unités BØ3 « loose ». Le deuxième se trouve entre 1510 et 1550 cm-1 et diminue rapidement lorsque la 

teneur en sodium augmente, jusqu’à disparaître du spectre du SBN25-K1. Comme déjà expliqué dans le cas 

des verres binaires, l’origine de ce mode de vibration est mal comprise et peut être liée soit à des vibrations 

d’unités BØ3 en lien avec les anneaux boroxols, soit à des vibrations de liaison BØ3 – BØ4
- [113,115,116]. 

Pour le verre SBN25-K1, la bande se situant autour de 1400 cm-1 correspond aux étirements B – O d’unités 

BØ3 neutres. 

Pour compléter l’étude structurale, l’environnement du bore a été étudié par RMN MAS 11B à haut champ 

(850 MHz, Figure 34) où les deux environnements BO3 et BO4
- sont distincts. Le rapport 𝑁4 a été déterminé 

par intégration de l’aire des pics. Comme attendu, il augmente avec à la teneur en sodium, et varie de 0,10 

pour l’échantillon SBN4-K1 jusqu’à 0,54 pour l’échantillon SBN25-K1 en suivant parfaitement le modèle de 

Dell et al. [14,15]. 

Les formes de raies étant complexes, en particulier pour le signal des BO3, nous avons acquis des spectres 

2D MQ-MAS. 
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Figure 34 - Spectre RMN MAS du 11B des verres de la série K1. 

Un exemple de spectre 2D 11B MQ-MAS acquis à 400 MHz pour l’échantillon SBN7-K1 (Figure 35) met en 

évidence deux sites différents dans l’environnement du BØ3, celui des trièdres « non-ring » dont le 

déplacement chimique isotrope 𝛿𝑖𝑠𝑜  est de 13,5 ppm, et celui des trièdres « ring » est de 17,8 ppm (Figure 

36 et Tableau 6). L’intensité relative du premier site diminue fortement avec l’augmentation du sodium, 

surtout entre l’échantillon SBN4-K1 et les autres. Deux sites du BO4
- sont également présents, le premier à 

0,3 ppm et l’autre à 1,4 ppm. Ces différents sites sont présents sur les spectres 2D des quatre échantillons. 
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Figure 35 – Spectre 2D MQ-MAS 11B d'un verre SBN7-K1 à température ambiante acquis à 400 MHz. 

En étudiant l’environnement du 11B de différents borosilicates d’alcalins, Du et Stebbins ont rapporté la 

présence de deux sites pour le BØ4
- [19]. En comparant les déplacements 𝛿𝑖𝑠𝑜  mesurés dans leurs verres à 

ceux de minéraux borosilicatés, les auteurs ont attribué le premier site (𝛿𝑖𝑠𝑜 = −2 𝑝𝑝𝑚) à des tétraèdres 

de bore entourés par quatre silicium (BIV(0B, 4Si)), et le second (𝛿𝑖𝑠𝑜 = 0 𝑝𝑝𝑚) à des BO4
- entourés par trois 

silicium et un bore (BIV(1B, 3Si)). Ces sites présentent un déplacement chimique comparable à 

l’environnement BO4
- de la reedmergnerite NaBSi3O8 (𝛿𝑖𝑠𝑜 = −1,9 𝑝𝑝𝑚) et de la danburite CaB2Si2O8 

(𝛿𝑖𝑠𝑜 = 0,7 𝑝𝑝𝑚) respectivement [126]. 

 

Figure 36 - Spectre RMN MAS du 11B d'un verre SBN7-K1 avec, en bleu les données expérimentales, en rouge le spectre simulé, et 
en-dessous les différentes contributions. 
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Tableau 6 - Paramètres ajustés du spectre RMN MAS du verre SBN7-K1. 

 Déplacement 
chimique isotrope 
δiso (ppm) 

Distribution de 
déplacement 
chimique ΔCS 
(ppm) 

Constante de 
couplage 
quadripolaire CQ 
(MHz) 

Fraction du 
spectre 

BØ4
-(0B, 4Si) 0,3 1,6 - 14% 

BØ4
-(1B, 3Si) 1,4 1,5 - 5% 

BØ3 « non-ring » 13,5 3,3 2,6 24% 
BØ3 « ring » 17,8 3,1 2,6 57% 

Le premier site BØ4
- à 0,3 ppm est prédominant dans le verre SBN7-K1, qui, d’après le Raman, ne contient 

que des unités borosilicatées type reedmergnerites et contribue à 74% du spectre de cet environnement 

(82% pour l’échantillon SBN4-K1 et 70% pour l’échantillon SBN10-K1, Tableau 7). Pour le verre SBN25-K1, 

contenant à priori des unités danburites en plus des reedmergnerites (Tableau 7), le même site (shifté à -

0,6 ppm) contribue seulement à 21% du spectre de l’environnement BØ4
-. Ainsi, nous suggérons que ce 

premier site à 0,3 ppm, pour le verre SBN7-K1, est un site BØ4
-(0B, 4Si), tandis que celui à 1,4 ppm est un 

site BØ4
-(1B, 3Si), l’ajout d’oxyde de sodium favorisant la création d’unités borosilicatées « plus 

mélangées » (danburites plutôt que reedmergnerites). 

Tableau 7 - Paramètres ajustés du spectre RMN MAS des verres SBN4-K1, SBN10-K1 et SBN25-K1. 

 Déplacement 
chimique isotrope 
δiso (ppm) 

Distribution de 
déplacement 
chimique ΔCS 
(ppm) 

Constante de 
couplage 
quadripolaire CQ 
(MHz) 

Fraction du 
spectre 

SBN4-K1 

BØ4
-(0B, 4Si) 0,4 1,6 - 9% 

BØ4
-(1B, 3Si) 1,4 1,5 - 2% 

BØ3 « non-ring » 13,5 3,3 2,6 45% 
BØ3 « ring » 17,8 2,8 2,6 44% 

SBN10-K1 

BØ4
-(0B, 4Si) 0,2 1,6 - 19% 

BØ4
-(1B, 3Si) 1,1 1,5 - 7% 

BØ3 « non-ring » 13,4 2,7 2,6 18% 
BØ3 « ring » 17,6 2,8 2,6 56% 

SBN25-K1 

BØ4
-(0B, 4Si) -0,6 1,6 - 11% 

BØ4
-(1B, 3Si) 1,0 1,5 - 41% 

BØ3 « non-ring » 15,2 2,7 2,6 7% 
BO3 « ring » 18,6 2,8 2,6 41% 

Cette étude montre que la structure des verres SBN pauvres en sodium est relativement proche de celle 

des borates de sodium. Les pics liés aux modes de respiration symétrique entre 600 et 806 cm-1 sont 

intenses, ce qui est en faveur d’une proportion importantes d’unités boratées dans le réseau vitreux. La 

contribution du réseau silicaté est mise en évidence par spectroscopie Raman principalement avec 

l’existence de la bande très intense autour de 470 cm-1 et des modes de vibration entre 1050 et 1150 cm-1
 

(étirements d’unités Q3 et Q4 respectivement). L’attribution des sites BØ4
- est lié à la proximité du bore avec 

le silicium dans le réseau. Pour le verre SBN25-K1, la proportion d’unités boratées diminue en faveur de la 

proportion d’unités borosilicatées et d’unités plus simples (BØ3 neutres), signe que le réseau vitreux tend à 

s’homogénéiser quand la teneur en Na2O, ou plus généralement le rapport 𝑅, augmente [15]. 
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Conclusion du Chapitre 3 

Tous les verres élaborés au CEMHTI ont été synthétisés par le procédé classique de fusion/trempe à partir 

de précurseurs SiO2, H3BO3 et Na2CO3. Quatre familles d’échantillons ont été élaborées au total. Les deux 

premières concernent six verres dans le système ternaire SiO2 – B2O3 – Na2O (SBN). La première série 

(SBN4-K1, SBN7-K1, SBN10-K1, SBN25-K1) varie en teneur de sodium (4 à 25 %mol Na2O) avec un rapport 

𝐾 =
[𝑆𝑖𝑂2]

[𝐵2𝑂3]
= 1. La deuxième série (SBN10-K0,5, SBN10-K1, SBN10-K2) présente une teneur fixe en Na2O (10 

%mol) et avec un rapport K variant de 0,5 à 2. La troisième série, issue d’une collaboration avec le CEA 

Marcoule, inclut des verres SBN contenant de l’oxyde de molybdène (SBN-M0, SBN-M1,5, SBN-M3, SBN-

M5) pour des teneurs de 0 à 5 %mol de MoO3. Seul le verre sans molybdène (SBN-M0) a été élaboré au 

CEMHTI. Les verres SBN25-K1 et SBN-M0 sont supposés rester homogènes lors de leur traitement 

thermique ou refroidissement lent depuis la fonte, contrairement aux autres compositions. Enfin, deux 

borates de sodium BN10 et BN35 avec respectivement 10 et 35 %mol de Na2O ont été également élaborés. 

Une étude de la structure des verres BN et SBN (série K1) a été proposée à température ambiante par 

spectroscopies Raman et RMN MAS 11B. Les verres BN ont une structure riche en anneaux boratées dont la 

nature dépend de la quantité d’unités BØ3, BØ4
- et BØ2O- (trièdre de bore avec un oxygène non pontant). 

Lors de l’ajout de Na2O, des BØ4
- sont formés au détriment des BØ3 jusqu’à atteindre un maximum, puis des 

BØ2O- sont formés au détriment des BØ4
-. Deux environnements ont été mis en évidence par RMN MAS 11B, 

un environnement BO4
- vers 0 ppm et un environnement BO3 entre 10 et 20 ppm. La présence de deux sites 

a été identifiée par RMN MQ-MAS 11B pour le verre BN10, l’un correspondant aux BØ3 présents dans les 

anneaux boratés, et l’autre à plus bas déplacement chimique aux BØ3 « loose » hors anneaux. Deux sites 

proches ont également été identifiés dans l’environnement BØ4
-. Le verre BN35 n’a présenté qu’un seul site 

par environnement. 

Les verres SBN à faible teneur en sodium (< 10%mol Na2O) présentent une structure proche du verre BN10, 

c’est-à-dire avec une forte présence d’anneaux boratés et sans NBO, en plus des caractéristiques d’un 

réseau silicaté (modes de vibration intense entre 350 et 500 cm-1, modes d’étirements des silicium Q4 SiØ4). 

Le réseau vitreux du SBN25-K1 présente moins d’anneaux boratés et plus d’anneaux borosilicatés, ce qui va 

dans le sens d’une meilleure mixité entre le silicium et le bore. La présence d’unités silicium Q3 (SiØ3O-) a 

été identifiée de même que celles d’unités BØ2O-. La RMN de ces quatre SBN a mis en évidence la présence 

des deux sites BØ3 (anneaux et hors anneaux) identifiés sur le BN10, ainsi que de deux sites BØ4
-. Le 

premier a été attribué à la présence de bores tétraédriques entourés par quatre silicium BIV(0B, 4Si), 

d’avantages présents quand le réseau vitreux est hétérogène, et celui  à plus haut déplacement chimique à 

la présence d’espèces BIV(1B, 3Si). 

Les résultats obtenus concordent avec la littérature et serviront de base à l’étude structurale en 

température de ces mêmes échantillons dans le Chapitre 6. 
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Chapitre 4 : Etude des fontes 

borosilicatées 
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Ce chapitre est consacré à l’étude de la séparation de phase de fontes borosilicatées lors de leur 

refroidissement, principalement par spectroscopie d’impédance électrique (SI). Avant de présenter les 

résultats relatifs à ces fontes, nous expliquerons la procédure de calibration de la cellule utilisée pour la 

caractérisation électrique, étape indispensable pour obtenir le facteur géométrique et remonter ainsi à la 

conductivité électrique à partir des mesures d’impédance. Nous présenterons ensuite les résultats obtenus 

pour l’oxyde ternaire SBN25-K1 qui nous a servi de référence homogène, et enfin ceux des différentes 

fontes présentes dans la zone d’immiscibilité du diagramme ternaire SBN. Les données de conductivité 

électrique de ces échantillons ont été complétées par des analyses thermiques effectuées par DSC ainsi que 

des données structurales obtenues par DRX in situ en température d’une part, et par Microscopie 

Electronique à Balayage (MEB) à température ambiante, sur des échantillons post-mortem, d’autre part. 

La cinétique de séparation de phase depuis la haute température a également été étudiée sur la fonte 

SBN7-K1 et sera aussi présentée dans ce chapitre. Pour ces expériences, la conductivité a été mesurée lors 

de différents isothermes pendant plusieurs centaines d’heures en partant d’un état fondu homogène. 

Enfin, la dernière partie de ce chapitre concernera la caractérisation électrique de fontes SBN avec ajout 

d’oxyde de molybdène MoO3. Ces systèmes d’intérêts nucléaires ont été étudiés dans le cadre d’une 

collaboration que j’ai initiée avec le CEA Marcoule. Le molybdène, qui se retrouve dans les déchets 

nucléaires de haute activité, est connu pour augmenter fortement la tendance à la démixtion même pour 

de faibles teneurs de MoO3 (à partir de 1% mol environ). 

1. Calibration des électrodes 

La cellule utilisée pour caractériser les fontes d’oxyde doit être calibrée avant chaque série de mesures afin 

de déterminer le facteur géométrique. La valeur de ce dernier dépend de nombreux paramètres dont les 

plus importants sont la nature et la géométrie du creuset, la hauteur de la fonte dans le creuset ainsi que la 

profondeur d’immersion des électrodes dans la fonte. 

Nous avons étudié l’influence de ces deux derniers paramètres (hauteur de la fonte ℎ et profondeur 

d’immersion 𝑑) en utilisant un creuset Pt-10%Rh (Figure 37) et une solution KCl 1M de conductivité 𝜎𝐾𝐶𝑙(25 

°C) = 0,109 S/cm [98]. La solution est préparée en diluant 14,9 g de poudres de chlorure de potassium 

séchées à l’étuve (𝑇 = 70 °C) pendant une nuit dans une fiole de 200 mL contenant de l’eau distillée. 

L’ensemble est mélangé par agitateur magnétique pendant 15 min, la solution obtenue est ensuite utilisée 

dans les minutes qui suivent la préparation pour éviter que l’évaporation ne modifie sa concentration. 

L’influence de la profondeur d’immersion des électrodes a été étudiée pour deux hauteurs différentes de 

solution dans le creuset, ℎ = 21 mm et ℎ = 26 mm. Les électrodes sont mises au contact de la surface de la 

fonte puis plongées de 𝑑 = 1 mm à 𝑑 = 10 mm par pas de 1 mm, une mesure d’impédance entre 1 MHz et 

1Hz est ensuite effectuée à chaque pas. 
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Figure 37 - Schéma de la calibration des électrodes. 

Par soucis de lisibilité, nous avons représenté dans les Figure 38a et 38b les diagrammes de Nyquist 

correspondant à 5 profondeurs d’immersion pour chacune des deux hauteurs de solution dans le creuset. 

La partie verticale présente à haute fréquence (−𝑋 < 0) correspond aux effets inductifs liés aux fils de 

connexion et aux électrodes, effets d’autant plus visibles que l’impédance mesurée est faible [72]. La partie 

de la courbe située à plus basse fréquence (−𝑋 > 0) tire son origine de l’accumulation des charges 

électriques au niveau des électrodes de platine, qui sont ici bloquantes pour les cations. Ce phénomène 

bien connu de polarisation d’électrodes (PE) est d’autant plus important que les charges sont mobiles dans 

le milieu [127]. La résistance statique 𝑅𝑑𝑐 de la solution est déterminée à l’intersection de la courbe avec 

l’axe des réels, là où la partie imaginaire est nulle (vers 100 kHz). La relation 𝑓𝑔𝑒𝑜 =

𝜎𝐾𝐶𝑙
𝑡ℎé𝑜(𝑇𝑎𝑚𝑏). 𝑅𝑚𝑒𝑠𝑢𝑟é(𝑇𝑎𝑚𝑏) (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 37) permet alors de déterminer le facteur géométrique associé à 

chaque profondeur d’immersion. 
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Figure 38 - Diagrammes de Nyquist pour une solution de KCl 1M pour deux hauteurs de solution, a) h = 21 mm et b) h = 26 mm, 
et différentes profondeurs d’immersion des électrodes. La fréquence croît dans le sens de la flèche dans les deux graphes. 
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La Figure 39 présente l’évolution du facteur géométrique déterminé par calibration en fonction de la 

profondeur d’immersion des électrodes, pour les deux hauteurs de solution. Tout d’abord, on peut 

constater que les deux courbes sont très proches (voire confondues) pour des profondeurs d’immersion 

supérieures à 𝑑 = 4 mm, ce qui met en évidence la faible influence de la hauteur de solution ℎ sur 𝑓𝑔é𝑜. 

D’autre part, le facteur géométrique varie assez rapidement au début de l’immersion et tend à se stabiliser 

lorsque la profondeur d’immersion dépasse 𝑑 = 7 mm. La variation assez rapide de 𝑓𝑔é𝑜 correspondant aux 

faibles profondeurs pourrait s’expliquer par la présence du ménisque qui se forme sur la paroi du creuset et 

des électrodes, dont l’influence diminuerait lorsque la profondeur d’immersion augmente. 
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Figure 39 - Evolution du facteur géométrique 𝒇𝒈é𝒐 en fonction de la profondeur d’immersion des électrodes dans la solution KCl 

pour deux hauteurs de solution (𝒉 = 21 mm et 𝒉 = 6 mm) dans le creuset. 

Au vu de ces résultats, nous avons choisi de fixer, pour toutes les mesures effectuées dans cette thèse, la 

hauteur initiale de verre à ℎ = 25 mm et la profondeur d’immersion des électrodes à 𝑑 = 8 mm. Une 

incertitude sur la profondeur d’immersion (1/20 mm) aura alors un effet négligeable sur le facteur 

géométrique de la cellule de mesure. Bien que l’on suppose que 𝑓𝑔é𝑜  ne varie pas lors d’un cycle 

thermique, il faut avoir conscience que la fonte se rétracte lors de son refroidissement, ce qui fait diminuer 

la profondeur d’immersion des électrodes et donc accroître le facteur géométrique. La conductivité 

mesurée, surtout en dessous de 𝑇𝑔, est alors très légèrement différente de la conductivité réelle de la fonte 

[72,97]. Il est important de bien garder cette considération en mémoire lors de l’interprétation des courbes 

de conductivité. 

2. Fonte homogène (SBN25-K1) 

Comme mentionné au Chapitre 3, le verre SBN25-K1 a été choisi comme référence car sa composition 

nominale tombe en dehors de la zone d’immiscibilité du diagramme ternaire du système SBN (Figure 23). 

En effet, d’après le diagramme de phase trouvé dans la bibliographie [32], un échantillon de cette 

composition ne devrait pas subir de séparation de phase quel que soit son histoire thermique. En outre, la 

teneur importante en sodium (25%mol Na2O) de cette composition, et donc son caractère relativement 

conducteur, permet la mesure de 𝜎𝑑𝑐 sur un large intervalle de température allant de 1300 °C jusqu’à 

environ 300 °C. 

Les résultats présentés dans ce paragraphe ont été obtenus pendant le refroidissement de la fonte à la 

vitesse de 5 °C/min. Au moins deux cycles de mesures ont été effectués pour s’assurer de la reproductibilité 

des mesures. Les données obtenues par spectroscopie d’impédance ont été complétées par une analyse 

thermique en DSC et des mesures de DRX in situ, réalisées avec la même histoire thermique que celle en 

conductivité. 
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2.1. Evolution de la conductivité avec la fréquence 

La Figure 40 montre les courbes, pour l’échantillon SBN25-K1, de la partie réelle de la conductivité 

électrique 𝜎’ obtenue à l’aide de l’𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 35 en fonction de la fréquence et à plusieurs températures 

allant de l’état fondu jusqu’à l’état solide en dessous de 𝑇𝑔. Différents comportements peuvent être 

observés sur ces courbes en fonction de la fréquence et de la température. En effet, on constate la 

présence d’un plateau plus ou moins étendu (traits en pointillés) dans la zone centrale de chaque courbe, 

correspondant approximativement à la valeur de conductivité statique 𝜎𝑑𝑐  de l’échantillon à la 

température donnée. Rappelons que la conductivité statique est liée aux sauts des cations Na+ sur de 

longues distances dans le réseau vitreux [74]. On constate également que 𝜎𝑑𝑐 augmente de manière 

importante avec la température (environ 4 ordres de grandeur dans l’intervalle présenté sur le graphique). 
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Figure 40 - Partie réelle de la conductivité en fonction de la fréquence à différentes températures pour l’échantillon SBN25-K1. 

D’autre part, l’augmentation de la conductivité observée à haute fréquence et pour les basses 

températures, correspond à la partie dispersive ou relaxationnelle qui a pour origine le déplacement des 

porteurs de charge à l’échelle locale (sites anioniques voisins). Cette partie se déplace vers les plus hautes 

fréquences à mesure que la température augmente, de telle sorte qu’elle n’est plus observable au-delà de 

550 °C. En effet, plus la température augmente, plus les porteurs de charge sont mobiles et plus cette 

dispersion est décalée vers les hautes fréquences [87,92]. Pour des températures supérieures à 600 °C, la 

relaxation se produit à des fréquences supérieures à 1 MHz, c’est-à-dire en dehors de la gamme de mesure 

de notre impédancemètre. La diminution de conductivité observée cette fois-ci à partir de 900 °C est due à 

l’effet inductif créé par le champ électrique alternatif traversant les fils et les électrodes de mesure [72]. 

Enfin, la diminution de la conductivité observée aux basses fréquences visible à partir de 448 °C, et dont 

l’amplitude augmente avec la température, est liée au phénomène bien connu de polarisation des 

électrodes (PE) qui résulte de l’accumulation des charges au voisinage des électrodes (bloquantes) de 

platine [127]. 

La représentation de l’impédance sur un diagramme de Nyquist (ou Cole-Cole) permet une visualisation 

plus complète et plus précise de ces différents phénomènes. Dans ce diagramme, l’évolution de l’opposé 

de la partie imaginaire de l’impédance (−𝑋) est représentée en fonction de sa partie réelle (𝑅) comme le 

montre la Figure 41, pour les mêmes températures que celles de la Figure 40. 
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Figure 41 - a), b), c) Diagrammes de Nyquist de l'échantillon SBN25-K1 à différentes températures. La fréquence croît dans le 
sens de la flèche dans la figure a). 

Aux basses températures (Figure 41a), le demi-cercle de gauche représente la partie relaxationnelle de la 

conductivité (hautes fréquences) alors que celui de droite représente la polarisation des électrodes (basses 

fréquences). L’intersection de la courbe sur l’axe des abscisses entre ces deux contributions, et qui 

correspond à une partie imaginaire nulle (𝑋 = 0), permet de déterminer la résistance directe 𝑅𝑑𝑐 qui est 

liée à la conductivité statique 𝜎𝑑𝑐 par la relation suivante : 

σ′(𝑓) =  𝜎𝑑𝑐 =
𝑓𝑔é𝑜

𝑅𝑑𝑐

(𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 38) 

où 𝑓𝑔é𝑜 représente le facteur géométrique obtenue par calibration. Il est à noter que la valeur de la 

conductivité directe déterminée à partir de cette équation pour chaque température est en accord avec la 

valeur du palier de 𝜎′ (traits en pointillés) dans la Figure 40. Comme déjà constaté, l’arc de cercle 

correspondant à la relaxation diminue rapidement puis tend à disparaître au-delà de 631 °C. Par ailleurs, à 

partir de 903 °C, la courbe est dominée par la partie verticale liée aux effets inductifs mentionnés plus haut. 

2.2. Evolution de la conductivité avec la température 

Les valeurs de la conductivité statique 𝜎𝑑𝑐 extraites du diagramme de Nyquist pour chaque température 

sont présentées dans la Figure 42 dans un diagramme d’Arrhenius (ln(𝜎𝑑𝑐. 𝑇) en fonction de 1000/𝑇 (avec 

𝑇 en K). Deux comportements différents peuvent être observés sur la courbe de conductivité en fonction 

de la température sur ce graphe : 
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• à basse température, en dessous de 500°C environ, les points expérimentaux évoluent de façon 

linéaire indiquant que la conductivité suit une loi d’Arrhenius caractéristique d’un phénomène de 

transport thermiquement activé (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 9) : 𝜎𝑑𝑐𝑇 = 𝐴 exp (−
𝐸𝑎

𝑘𝐵.𝑇
). 

Cette évolution est due au déplacement du sodium dans un réseau considéré comme « figé », le 

temps de relaxation des porteurs de charge (Na+) étant considérablement plus petit que celui des 

formateurs [128]. 
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Figure 42 - Courbe représentant 𝒍𝒏(𝝈𝒅𝒄. 𝑻) en fonction de 𝟏𝟎𝟎𝟎/𝑻 pour l'échantillon SBN25-K1 ( ○ : points expérimentaux,  ̶ ̶ ̶ ̶  : 
loi VFT,  ̶  ̶̶ ̶  : loi d’Arrhenius) 

• à haute température, au-delà de 500°C, la conductivité dévie de l’évolution linéaire prédite par la 

loi d’Arrhenius et croît plus rapidement que cette dernière. En effet, à l’état fondu, la migration des 

cations Na+ est facilitée par les mouvements du réseau vitreux [74,129–131]. Ce mécanisme 

participatif est généralement modélisé par une loi phénoménologique Vogel-Fulcher-Tammann 

(𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 11) : 𝜎𝑑𝑐. 𝑇 = 𝐴𝑉𝐹𝑇 exp (−
𝐸𝑎,𝑉𝐹𝑇

𝑘𝐵.(𝑇−𝑇0)
), où 𝐴𝑉𝐹𝑇  est une constante pré-exponentielle, 

𝐸𝑎,𝑉𝐹𝑇  une pseudo-énergie d’activation et 𝑇0  la température « idéale » de transition vitreuse 

strictement inférieure à 𝑇𝑔  [74,132]. Cette loi est utilisée communément pour décrire la 

dépendance en température de la viscosité dans les liquides fragiles [133]. Son origine a été 

discutée dans différentes théories telles que la théorie du volume libre [134] sur laquelle se sont 

appuyés Caillot et Souquet dans leur modèle appliqué à la conduction, au-dessus de 𝑇𝑔, dans des 

systèmes simples comportant des porteurs de charge monovalents [83,85]. 

Le point d’inflexion qui se situe à l’intersection entre la loi d’Arrhenius et la loi VFT sera dorénavant appelé 

la température de transition vitreuse mesurée par spectroscopie d’impédance (noté 𝑇𝑔,𝑆𝐼). Dans le cas de 

l’échantillon SBN25-K1, cette température est voisine de 500 °C comme le montre la Figure 42. 

La loi VFT peut être simulée directement à l’aide des 3 paramètres donnés dans l’𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 11, mais la 

convergence vers des valeurs ayant un sens physique n’est pas toujours assurée. Nous avons alors décidé 
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de procéder en deux étapes. Dans un premier temps, la valeur 𝑇0 est extraite par la méthode de Stickel et 

al. [135] qui consiste à linéariser la loi VFT en la dérivant : 

(
𝑑

𝑑𝑇
ln(𝜎𝑑𝑐 . 𝑇))

−
1
2

= (𝑇 − 𝑇0). √
𝑘𝐵

𝐸𝑎,𝑉𝐹𝑇

(𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 39) 

Ainsi, en traçant (
𝑑

𝑑𝑇
ln(𝜎𝑑𝑐. 𝑇))

−
1

2
 en fonction de 𝑇, on obtient une droite dans l’intervalle de température 

de validité de la loi VFT, et dont l’intersection avec l’axe des abscisses permet de déterminer 𝑇0. Une telle 

région est observée entre 1200 et 600 °C pour l’échantillon SBN25-K1 (Figure 43a), dont l’extrapolation de 

la régression linéaire (droite rouge) donne une valeur de 𝑇0 ≈ 132 °C (405 K). Une fois ce paramètre 

obtenu, l’ajustement des points expérimentaux par la loi VFT sur le même intervalle de température 

permet d’obtenir les valeurs de 𝐴𝑉𝐹𝑇 et 𝐸𝑎,𝑉𝐹𝑇 (Figure 43b, Tableau 8). 
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Figure 43 - a) Inverse de la racine carrée de la dérivée de 𝒍𝒏(𝝈𝒅𝒄. 𝑻) en fonction de 𝑻  (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 39) ( ○ : données 
expérimentales,  ̶ ̶ ̶ ̶   : régression linéaire VFT,  ̶ ̶ ̶ ̶  : régression linéaire Arrhenius), le graphique incrusté montre l’extrapolation de 
la droite basse 𝑻 (bleue ) jusqu’à -273 °C (0 K). b) Courbe de 𝝈𝒅𝒄 en fonction de 𝑻 ( ○ : données expérimentales,  ̶ ̶  ̶̶  : loi VFT,  ̶ ̶ ̶ ̶  : 

loi d’Arrhenius). c) Flux thermique (  ̶ ̶ ̶ ̶  ) et sa dérivée (   ̶̶ ̶ ̶  ) en fonction de la température mesuré par DSC, pour l’échantillon 
SBN25-K1. La droite hachurée verticale indique la valeur de 𝑻𝒈,𝑫𝑺𝑪 (bleue), déterminée par DSC au maximum de la dérivée du 

flux. 
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En comparant les Figure 43b et 43c, on constate que la température de transition vitreuse déterminée par 

conductivité (𝑇𝑔,𝑆𝐼 ≈ 500 °C) est proche de celle obtenue par DSC (𝑇𝑔,𝐷𝑆𝐶 ≈ 525 °C) dans les mêmes 

conditions thermiques (rampe de refroidissement à 5 °C/min). La différence entre les deux valeurs peut 

s’expliquer, notamment, par la différence des mécanismes de relaxation des deux techniques. En effet, la 

transition vitreuse mesurée par DSC est la conséquence de la dynamique du réseau vitreux dans son 

ensemble, tandis que celle déterminée par spectroscopie d’impédance est liée aux déplacements des 

porteurs de charge uniquement (ici les cations Na+). Ce comportement a par exemple été mis en évidence 

par Lancelotti et al. [136] sur un disilicate de lithium vitreux (Li2Si2O5) où les dynamiques de relaxation lors 

du vieillissement de l’échantillon ont été étudiées par spectroscopie d’impédance et par mesures d’indice 

de réfraction. Il en ressort que les temps de relaxation moyens sont similaires entre les deux techniques. 

Cependant, la relaxation du point de vue des porteurs de charge (cations Li+) commence plus tôt que celle 

liée à l’évolution de l’indice de réfraction. 

Enfin, aucun évènement exothermique attribuable à une cristallisation ou à une séparation de phase n’est 

détectable sur le thermogramme (Figure 43c). Cela dit, pour confirmer l’absence de cristallisation de façon 

certaine, nous avons réalisé des expériences de diffraction des rayons X (DRX) sur des poudres issues de cet 

échantillon lors de son refroidissement depuis 1200 °C jusqu’à 350 °C en effectuant une acquisition tous les 

50 °C. Comme la montre la Figure 44, tous les diffractogrammes obtenus correspondent à un matériau qui 

reste amorphe sur toute la gamme de températures étudiées. Des pics sont présents vers 39°, 45° et 67°, 

mais sont attribués à la réponse de l’alumine (corindon) du porte échantillon ou de la feuille de platine 

protectrice posée sous la poudre. Avec la température et le ramollissement du verre, nous avons remarqué 

que les poudres avaient tendance à se rassembler en petits îlots au lieu de recouvrir toute la surface du 

porte-échantillon. Il est également possible que la couche de verre soit trop faible pour que tous les rayons 

X diffractent, une partie du rayonnement allant alors frapper la partie inférieure du porte-échantillon. Ces 

deux facteurs peuvent expliquer l’apparition de ces pics parasites. 
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Figure 44 - Diffractogrammes en température de l'échantillon SBN25-K1 

En conclusion de ces études, nous pouvons dire que l’échantillon SBN25-K1 reste homogène de l’état fondu 

jusqu’à l’état solide en dessous de 𝑇𝑔 et ne subit donc aucune séparation de phase ni cristallisation quel 

que soit le traitement thermique qui lui est imposé. 
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3. Fontes démixées 

L’étude précédente nous a montré que l’évolution de la conductivité d’une fonte homogène en fonction de 

la température peut être modélisée de façon satisfaisante par une loi VFT à haute température suivi d’une 

loi d’Arrhenius à basse température, et que la transition entre les deux régimes se produit à la température 

de transition vitreuse 𝑇𝑔. Nous allons maintenant comparer le comportement des fontes susceptibles de 

démixer lors d’un refroidissement lent (5 °C/min) à celui de l’échantillon SBN25-K1 qui nous servira de 

référence. 

Il convient avant tout de rappeler que l’ensemble des verres SBN dont la composition se situe dans la zone 

de séparation de phase (Figure 23) ont, après refroidissement complet de la fonte, présentés un aspect 

blanc et opaque. Seul l’échantillon SBN25-K1 est resté transparent. 

Dans ce paragraphe, nous allons présenter les différentes images MEB obtenues sur les verres post-mortem 

récupérés des creusets après caractérisation de la fonte par spectroscopie d’impédance. Ces micrographes 

nous serviront de base pour détailler ensuite l’influence de la séparation de phase sur la conductivité de 

l’échantillon SBN10-K1, puis celles des autres fontes (SBN4-K1, SBN7-K1, SBN10-K0,5 et SBN10-K2). 

3.1. Morphologie et composition chimique des phases 

Les figures ci-dessous présentent les images MEB des échantillons post mortem SBN4-K1 (Figure 45a), 

SBN7-K1 (Figure 45b), SBN10-K1 (Figure 45c) et SBN25-K1 (Figure 45d) obtenues en mode électrons 

rétrodiffusés avec une tension d’accélération entre 15 et 20 kV et un grossissement de x8000. Avant toute 

chose, il est important de rappeler que la morphologie des verres post mortem n’est pas nécessairement 

représentative de celle qui s’est mise en place au début de la séparation de phase à la température critique 

de démixtion. En effet, les phases présentes peuvent évoluer lors du refroidissement plutôt lent (5 °C/min) 

des échantillons pendant les mesures de conductivité, surtout pour des températures supérieures à 𝑇𝑔. 

 

Figure 45 - Images MEB des verres post mortem a) SBN4-K1, b) SBN7-K1, c) SBN10-K1 et d) SBN25-K1. 
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En première observation, il est évident que les 3 verres présents dans la zone d’immiscibilité du diagramme 

ternaire sont démixés en deux phases majoritaires (phase claire et phase sombre), tandis que l’échantillon 

SBN25-K1 est, comme attendu, complétement homogène. L’échantillon SBN4-K1 présente une 

morphologie plutôt spinodale où les deux phases semblent continues et ont des tailles moyennes de 0,5 

µm. Les échantillons SBN7-K1 et SBN10-K1 quant à eux montrent une structure qui se rapproche plus d’une 

séparation de phase binodale, où la phase claire est relativement discontinue et dispersée dans la phase 

sombre continue (matrice). Par ailleurs, les tailles moyennes des deux domaines sont bien plus faibles en 

comparaison avec la microstructure du SBN4-K1, de l’ordre de 0,1 µm. Pour ces trois compositions, on peut 

remarquer que, pour une même vitesse de refroidissement, la microstructure devient plus fine lorsque le 

verre parent est plus riche en sodium. 

L’analyse chimique quantitative de nos verres par MEB ou par microsonde est malheureusement rendue 

complexe, principalement à cause de la présence du sodium, cation très mobile qui a tendance à migrer 

sous le faisceau d’électrons appauvrissant localement le volume sondé pendant la mesure, et donc faussant 

l’analyse [106]. Cette migration peut être retardée en défocalisant le faisceau et en utilisant une faible 

tension d’accélération. Expérimentalement, nous y sommes parvenus sur des verres démixés après 

traitement thermique en utilisant un faisceau défocalisé de 2 µm avec une tension d’accélération de 5 kV 

(voir Chapitre 5). Cependant, pour les verres post-mortem, la taille moyenne des domaines (entre 0,5 et 0,1 

µm) étant bien plus faible que le rayon du faisceau (2 µm), le signal obtenu ne représente qu’un résultat 

moyenné des deux phases présentes dans les échantillons. Cela dit, comme les éléments lourds (Si) 

rétrodiffusent plus d’électrons que les éléments légers (Na et B), les images MEB (obtenues en mode 

électrons rétrodiffusés) présentées dans la Figure 45 montrent un contraste de phase où les zones claires 

concentrent plus d’éléments lourds que les zones sombres. Nous pouvons alors attribuer la phase claire à 

un verre riche en silicium (et donc appauvrie en sodium et bore) qui sera plus isolant d’un point de vue 

électrique que le verre parent. La phase sombre quant à elle correspond à un verre enrichi en sodium et en 

bore dont la conductivité sera plus importante. 

3.2. Exemple du SBN10-K1 

La Figure 46 montre l’évolution de la conductivité de l’échantillon SBN10-K1 en fonction de la température 

dans un diagramme d’Arrhenius. On peut noter que les valeurs de la conductivité statique 𝜎𝑑𝑐 pour cet 

échantillon sont plus faibles sur la totalité de l’intervalle des températures étudiées que celles de 

l’échantillon de référence SBN25-K1. Cette différence s’explique simplement par le fait que dans ces 

systèmes, la conductivité ionique est pilotée par la quantité de sodium qui est 2,5 fois plus importante dans 

l’échantillon SBN25-K1 que dans l’échantillon SBN10-K1 [137]. 
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Figure 46 – Diagramme d’Arrhenius de l’échantillon SBN10-K1. La courbe de l’échantillon de référence a été ajoutée à titre de 
comparaison. 

Ce qui est important de noter sur la courbe de la fonte SBN10-K1, c’est la présence d’un épaulement 

clairement visible vers 710 °C, température en dessous de laquelle la conductivité tend à augmenter (ou 

décroît moins rapidement) lors du refroidissement de l’échantillon. Cet épaulement, non visible sur notre 

référence, est davantage mis en exergue sur la courbe de la dérivée (
𝑑

𝑑𝑇
ln(𝜎𝑑𝑐 . 𝑇))

−
1

2
 où l’on distingue 

clairement deux zones linéaires de pentes différentes (Figure 47a) séparées par une zone de transition 

d’environ 90 °C. On en déduit alors que la partie haute température de la courbe de conductivité de cet 

échantillon présente deux lois VFT ayant des températures 𝑇0  et des pseudo-énergies d’activation 

différentes. Pour la première région située entre 1200 °C jusqu’à environ 750 °C, la régression linéaire 

(droite rouge) permet d’estimer 𝑇0 à environ 87 °C (360 K), alors que pour la deuxième région située entre 

650 et 550 °C environ, la même méthode conduit à une valeur de 𝑇0 voisine de à 222 °C (495 K) (droite 

verte). Ce changement de régime montre que l’échantillon SBN10-K1 présente un comportement 

électrique différent pour 𝑇 < 650 °C de celui du liquide de plus haute température (𝑇 > 750 °C). Enfin, la 

partie de la courbe à plus basse température (𝑇 < 515 °C) suit un comportement arrhénien qui est ajusté 

par la courbe bleue dans la Figure 47b. Cette dernière température (environ 515°C) correspond alors à une 

température de transition vitreuse déterminée par impédancemétrie que nous noterons 𝑇𝑔2,𝑆𝐼 par la suite. 
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Figure 47 - a) Inverse de la racine carrée de la dérivée de 𝒍𝒏(𝝈𝒅𝒄. 𝑻) en fonction de 𝑻 ( Δ : données expérimentales,  ̶ ̶ ̶ ̶ : 
régression linéaire VFT HT,  ̶ ̶ ̶ ̶  : régression linéaire VFT,BT). b) Courbe de 𝝈𝒅𝒄 en fonction de 𝑻 ( Δ : points expérimentaux,  ̶ ̶ ̶ ̶  : loi 
VFT HT,  ̶ ̶ ̶ ̶  : loi VFT BT,  ̶ ̶ ̶ ̶  : loi d’Arrhenius). c) Flux thermique (  ̶ ̶ ̶  ̶ ) et sa dérivée (   ̶̶ ̶ ̶  ) en fonction de la température mesurée 

par DSC, pour l’échantillon SBN10-K1. Les droites hachurées verticales indiquent les températures 𝑻𝒈𝟏,𝑫𝑺𝑪 (bleu), 𝑻𝒈𝟐,𝑫𝑺𝑪 (verte) 

et 𝑻𝒄𝒓𝒊𝒕,𝑫𝑺𝑪 (rouge) déterminées par DSC. 
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Pour tenter d’expliquer l’origine de l’épaulement observé à 710 °C sur la courbe de conductivité, nous 

avons réalisé une analyse thermique par DSC de l’échantillon SBN10-K1 dans les mêmes conditions 

thermiques que celles des mesures d’impédance électrique. En partant de la fonte, on peut observer : 

• un pic exothermique dont le maximum survient à une température proche de 695 °C, qui peut être 

lié soit à une cristallisation, soit à une séparation de phase, apparaissant lors du refroidissement de 

la fonte. 

• une inflexion de faible amplitude vers 535 °C qui pourrait correspondre à la température de 

transition vitreuse estimée par SI (≈ 515 °C). 

• un signal bien visible à 450 °C qui correspond clairement à une transition vitreuse. La spectroscopie 

d’impédance n’a malheureusement pas pu mettre en évidence de change de comportement à 

cette température, car la conductivité qui y est associée tombe en dehors de l’intervalle de mesure 

de notre impédancemètre. 

Afin de connaître la nature (cristallisation ou séparation de phase) du pic exothermique présent sur le 

thermogramme de l’échantillon SBN10-K1, dont la température vers 695 °C est en accord avec la 

température de l’épaulement observé en conductivité (710 °C), nous avons réalisé des diffractogrammes de 

DRX dans l’intervalle de température 1200 – 350 °C (Figure 48). 
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Figure 48 - Diffractogrammes de l'échantillon SBN10-K1 pour différentes températures. 

Le signal observé dans cette gamme de température est caractéristique d’un matériau amorphe. Deux pics 

sont présents, l’un vers 17° et l’autre 26° qui finit par disparaître lors du refroidissement. Ces deux pics 

correspondent à la réponse du porte échantillon. L’hypothèse de la cristallisation étant écarté par DRX, le 

pic exothermique observé à 695 °C est alors nécessairement associé à une séparation de phase amorphe 

ayant lieu dans la fonte homogène lors de son refroidissement, dont les deux phases différentes restent 

amorphes pendant le reste du traitement thermique. Le verre post-mortem observé au MEB (Figure 45c) 

vient confirmer cette hypothèse. 

La valeur de la température critique de séparation de phase (𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡,𝐼𝑆 ≈ 710 °C) déduite à partir des mesures 

de conductivité est en accord avec la température critique déterminée par Haller et al. par des mesures 

optiques [32]. En effet, comme le montre la Figure 23, la composition de l’échantillon SBN10-K1 tombe sur 

l’isotherme 𝑇 = 700 °C du diagramme SBN, ce qui est en faveur de notre hypothèse. Pour des températures 

inférieures à 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡,𝐼𝑆, la fonte homogène se sépare en deux fontes de compositions différentes dont l’une 

est plus conductrice que la fonte de départ, et à fortiori, plus conductrice que l’autre fonte avec laquelle 

elle coexiste. Par ailleurs, les mesures réalisées par DSC nous permettent d’affecter la température de 
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transition vitreuse à chacune des deux phases ; 𝑇𝑔1,𝐷𝑆𝐶 ≈ 450 °C et 𝑇𝑔2,𝐷𝑆𝐶 ≈ 535 °C (Figure 47c). On 

remarque que cette dernière température est proche de celle déduite à partir des mesures électrique 

(𝑇𝑔2,𝑆𝐼 ≈ 515 °C). Dans la bibliographie, Polyakova et al. ont aussi mis en évidence par DSC  la présence de 

deux (voire 3) températures de transition vitreuses en fonction de la composition dans le système SBN 

[138]. D’autres auteurs ont également rapporté l’existence de systèmes amorphes démixés montrant 

plusieurs températures de transition vitreuse distinctes pour une composition donnée [70,71,108]. Enfin, 

étant donné que la température 𝑇𝑔 de verres riches en silices est en général plus élevée que celle de verres 

riches en bore, nous attribuons la phase la plus conductrice (riche en B-Na) au verre présentant la 

température de transition vitreuse la plus basse (𝑇𝑔1,𝐷𝑆𝐶) [139,140]. 

En conclusion de cette partie, nous avons pu mettre en évidence, par spectroscopie d’impédance 

électrique, une séparation de phase amorphe dans l’échantillon SBN10-K1 qui se produit à une 

température critique voisine de 710 °C lors du refroidissement lent (5 °C/min) de la fonte. Cette séparation 

de phase est confirmée par des mesures de DSC, qui, par ailleurs, nous ont permis de déterminer la 

température de transition vitreuse de chaque phase. Dans la section suivante, nous allons étudier 

l’influence de la composition sur cette séparation de phase. 

3.3. Effet de la composition sur les propriétés électriques 

L’effet de la composition sur la conductivité est montré sur la Figure 49 qui regroupe les données 

électriques des 4 échantillons de la série K1. On remarque tout d’abord, qu’à une température donnée, la 

conductivité croit avec le taux de sodium car Na+ est le seul porteur de charge dans ce système. D’autre 

part, l’échantillon SBN7-K1 présente également un épaulement dont la position est très proche de celle de 

l’échantillon SBN10-K1 (environ 700 °C), mais dont l’amplitude est moindre. L’échantillon SBN4-K1 quant à 

lui, présente un épaulement très discret vers 710°C, mais cette température de transition est bien visible 

sur les courbes de DSC. 
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Figure 49 - Diagrammes d'Arrhenius des échantillons de la série K1, les différents symboles correspondent aux points 
expérimentaux (  ̶ ̶ ̶ ̶  : loi VFT HT,  ̶ ̶ ̶  ̶ : loi VFT BT,   ̶̶ ̶ ̶  : loi d’Arrhenius). 

En adoptant la même démarche que pour l’échantillon SBN10-K1, nous avons ajusté la conductivité 

électrique de nos fontes SBN de la série K1 par deux lois VFT situées de part et d’autre de la température 

critique de séparation de phase, puis par la loi d’Arrhenius à plus basse température. Les courbes simulées 

sont superposées aux courbes expérimentales dans la Figure 49 et les paramètres correspondants figurent 

dans le Tableau 8. 

Tableau 8 - Paramètres ajustés des lois VFT et Arrhenius des échantillons de la série K1. 

Valeurs SBN4-K1 SBN7-K1 SBN10-K1 SBN25-K1 

VFT HT Log(AVFT) (S.K/cm) 4,30 4,35 4,47 4,78 

  Ea,VFT (eV) 0,63 0,52 0,48 0,40 

  T0 (K) 313 369 407 405 

VFT BT Log(AVFT) (S.K/cm) 2,25 2,32 2,66 - 

  Ea,VFT (eV) 0,22 0,21 0,23 - 

  T0 (K) 574 523 494 - 

Arrhenius Log(A) (S.K/cm) 8,89 9,81 10,12 4,47 

  Ea (eV) 1,79 1,79 1,77 0,81 

S’il n’est pas évident de donner une signification physique aux trois paramètres de la loi phénoménologique 

VFT, on peut tout de même souligner certaines tendances. La valeur des pseudo-énergies d’activation 

𝐸𝑎,𝑉𝐹𝑇 (Tableau 8) des fontes dans la région homogène (VFT,HT) tend à diminuer quand la teneur en 

sodium augmente, de 0,63 eV pour SBN4-K1 jusqu’à 0,40 eV pour notre échantillon de référence (SBN25-

K1). Cette tendance a également été observée pour d’autres compositions dans le système ternaire SiO2 – 

B2O3 – Na2O et dans des systèmes avec d’autres porteurs de charge [12,22,72,128,131]. Cette pseudo-

énergie d’activation semble par contre rester constante indépendamment de la teneur en Na2O dans la 



93 
 

région hétérogène (VFT,BT). Concernant la température 𝑇0, on constate qu’elle augmente avec la teneur en 

sodium pour les hautes températures, alors qu’elle diminue dans la région des basses températures. Cette 

température 𝑇0 correspond à la température « idéale » de transition vitreuse à partir de la laquelle le 

réseau peut créer un volume libre pour permettre un mécanisme de conduction participatif, et dont le lien 

avec la température de transition vitreuse 𝑇𝑔 suit, d’après certains travaux, la relation empirique 𝑇𝑔 ≈
4

3
𝑇0 

[74,141]. Dans notre cas, le fait que la température 𝑇0 augmente en fonction de la teneur en Na2O dans la 

région VFT,HT (fonte homogène) est cohérent dans le sens où, pour les systèmes SBN faibles en alcalins, 𝑇𝑔 

augmente avec l’ajout de sodium [128,142]. En revanche, une interprétation de la valeur 𝑇0 dans la région 

VFT,BT (fonte hétérogène) est rendue moins évidente par la présence de deux phases amorphes, et donc 

de deux températures de transition vitreuse (𝑇𝑔1 et 𝑇𝑔2). 

Pour l’énergie d’activation dans la région basse température où la conductivité évolue de façon 

arrhénienne, nous avons déterminé une valeur de 0,81 eV pour l’échantillon SBN25-K1. Des valeurs proches 

ont été rapportées dans la littérature pour des verres homogènes de composition similaire [72,137,142]. En 

revanche, les énergies d’activation sont particulièrement élevées ( 1,8 eV) en ce qui concerne les fontes 

démixées. Nous reviendrons sur ce point un peu plus loin dans ce paragraphe. 

Ensuite, comme expliqué dans l’introduction de ce chapitre, une température critique de séparation de 

phase 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡,𝑆𝐼 a pu être déterminée pour chaque fonte démixée à l’intersection des deux lois VFT (HT et BT). 

De même la température de transition vitreuse (𝑇𝑔2,𝑆𝐼) a été déterminée à l’intersection entre la loi VFT BT 

et la loi d’Arrhenius. Les valeurs obtenues sont résumées dans le Tableau 9. Ces valeurs sont en accord 

aussi bien avec la température critique déterminée par DSC (également montrée dans le Tableau 9), 

qu’avec les valeurs trouvées dans la littérature [32]. 

Tableau 9 - Températures caractéristiques déterminées par spectroscopie d'impédance, DSC et mesures optiques ([32]) pour les 
fontes de la série K1. 

Valeurs (°C) SBN4-K1 SBN7-K1 SBN10-

K1 

SBN25-

K1 

Tcrit SI 710 700 710 - 

Tcrit DSC 660 720 695 - 

Tcrit Haller et al. [32] 700 710 700  

Tg2 SI 575 540 515 - 

Tg2 DSC 550 565 535 - 

Tg1 SI - - - 500 

Tg1 DSC 385 415 445 525 

Rappelons, qu’en plus de la série K1, nous avons élaboré une série de verres contenant un taux constant 

d’oxyde de sodium de 10% molaire (Chapitre 3, Tableau 2), série que nous avons appelée 10Na. Les verres 

de cette série tombent sur une ligne horizontale du diagramme de phase SBN (Chapitre 3, Figure 23). Nous 

avons également réalisé des mesures d’impédance sur les verres de cette série et obtenu les courbes 

présentées dans la Figure 50. On constate alors que l’écart entre les 3 courbes est nettement plus réduit 

que celui entre les courbes de la série K1, ce qui confirme que la conductivité est principalement pilotée par 

la concentration en Na+ dans cette région du diagramme où les cations sont essentiellement 

compensateurs du bore tétravalent [14,15]. D’autre part, on remarque que les 3 courbes se superposent 

entre 660 et 725 °C en fonction des températures critique de séparation de phase de chaque composition. 

Les faibles variations observées en-dessous de cette région sont certainement liées à l’effet de la 

séparation de phase sur la conductivité (voir plus loin), alors que celles observées au-delà pourrait 

s’expliquer par la conversion d’une partie des entités BO4
- en BO3 et NBO avec la température [12,113,115–
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117]. Dans ce dernier cas, les cations Na+ se répartiraient sur deux sites différents (BO4
- et NBO), ce qui 

impacterait leur mobilité moyenne et par conséquent la conductivité de la fonte [142]. 
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Figure 50 – Diagrammes d’Arrhenius des échantillons de la série 10Na. 

La Figure 50 montre que les courbes de conductivité des échantillons de la série 10Na présentent 

également un épaulement caractéristique d’une séparation de phase amorphe, et que l’épaulement de 

l’échantillon SBN10-K0,5 est plus discret que celui des deux autres échantillons. Les ajustements de ces 

courbes par les 2 lois VFT et Arrhenius sont montrés sur la Figure 51 (le troisième échantillon SBN10-K1 qui 

se trouve à l’intersection des deux familles K0,5 et K2 a été analysé précédemment). Dans le cas particulier 

de l’échantillon SBN10-K2 (Figure 51b), une deuxième loi d’Arrhenius a pu être ajustée à plus basse 

température mettant ainsi en évidence, pour la première fois dans ce manuscrit, l’existence de la 

température de transition vitreuse 𝑇𝑔1,𝑆𝐼  par spectroscopie d’impédance. Les valeurs obtenues des 

paramètres d’ajustement sont résumées dans le Tableau 10. 
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Figure 51 – Courbe de la conductivité en fonction de la température de l’échantillon a) SBN10-K0,5 et b) SBN10-K2, avec les 
différentes lois ajustées (  ̶ ̶ ̶ ̶  : loi VFT HT,  ̶ ̶ ̶ ̶  : loi VFT BT,   ̶̶ ̶ ̶  : loi d’Arrhenius,   ̶̶ ̶ ̶  : loi d’Arrhenius 2). Les symboles correspondent 

aux points expérimentaux. 

Tableau 10 - Paramètres ajustés des lois VFT et Arrhenius des échantillons de la série 10Na. 

Valeurs SBN10-K0,5 SBN10-K1 SBN10-K2 

𝑹 = [𝑵𝒂𝟐𝑶]/[𝑩𝟐𝑶𝟑] 0,17 0,22 0,33 

VFT HT Log(AVFT) (S,K/cm) 4,31 4,47 4,03 

  Ea,VFT (eV) 0,44 0,48 0,41 

  T0 (K) 421 407 440 

VFT LT Log(AVFT) (S,K/cm) 2.79 2,66 2,53 

  Ea,VFT (eV) 0,24 0,23 0,22 

  T0 (K) 511 494 494 

Arrhenius Log(A) (S,K/cm) 9,88 10,12 8,51 

  Ea (eV) 1,77 1,77 1,53 

Arrhenius 2 Log(A) (S,K/cm) - - 5,22 

 Ea (eV) - - 1,06 
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L’interprétation de la variation des valeurs données dans le Tableau 10 pour les fontes de la série 10Na ne 

peut être effectuée en fonction du taux de sodium car ce dernier est constant. Il est alors pertinent 

d’utiliser le rapport 𝑅 des deux oxydes Na2O et B2O3, soit 𝑅 =
[𝑁𝑎2𝑂]

[𝐵2𝑂3]
. On voit que, pour cette série, la valeur 

de la pseudo-énergie d’activation reste sensiblement constante aussi bien pour la région HT (0,44 ± 0,04 

eV) que pour la région BT (0,22 ± 0,01 eV). La valeur de la température 𝑇0 est, elle aussi, quasiment 

indépendante de la composition pour les deux régions HT et BT pour cette série. Enfin, le Tableau 11 

récapitule les températures de transition estimées pour la série 10Na. 

Tableau 11 - Températures caractéristiques déterminées par spectroscopie d'impédance, DSC et mesures optiques ([32]) pour les 
fontes de la série 10Na. 

Valeurs (°C) SBN10-K0,5 SBN10-K1 SBN10-K2 

Tcrit SI 660 710 725 

Tcrit DSC 640 720 730 

Tcrit Haller et al. [32] 620 710 700 

Tg2 SI 560 515 570 

Tg2 DSC 580 535 600 

Tg1 SI - - 470 

Tg1 DSC 435 445 500 

On retrouve un bon accord entre les valeurs obtenues par SI et DSC. Il est intéressant de noter que la valeur 

de 𝑇𝑔1 croît à mesure que 𝑅 augmente, contrairement à 𝑇𝑔2 qui ne semble pas suivre une tendance 

particulière (Figure 52). 
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Figure 52 - Température de transition vitreuse en fonction de R pour les échantillons de la série K1 et 10Na. Les droites verticales 
en pointillées indiquent les températures 𝑻𝒈𝟏 et 𝑻𝒈𝟐 d’une même composition. 

Pour avoir une vision globale sur l’évolution des propriétés électriques de nos échantillons, nous avons 

tracé la variation de la pseudo-énergie d’activation 𝐸𝑎,𝑉𝐹𝑇 (HT et BT) ainsi que de l’énergie d’activation de 

la loi d’Arrhenius 𝐸𝑎 pour les deux séries étudiées K1 et 10Na sur les Figure 53a et 53b en fonction du 

rapport 𝑅. On voit que les valeurs de la pseudo-énergie d’activation dans la région basse température 

(VFT,BT) sont nettement plus faibles que celles dans la région haute température (VFT-HT, Figure 53a). En 

effet, plus l’énergie d’activation (ou pseudo-énergie) diminue, plus la barrière de potentiel que les cations 

doivent franchir est faible et plus la conductivité augmente. La Figure 53b montre que l’énergie d’activation 

(Arrhenius) des verres démixés est nettement supérieure à celle des verres homogènes. Cette dernière suit 

un palier à environ 1,78 eV avant de diminuer jusqu’à 1,53 eV (SBN10-K2). 
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Figure 53 – a) Evolution de la valeur de 𝑬𝒂,𝑽𝑭𝑻 des lois VFT HT et VFT BT pour les différentes fontes en fonction du rapport 𝑹 =
[𝑵𝒂𝟐𝑶]

[𝑩𝟐𝑶𝟑]
. b) Evolution de la valeur de 𝑬𝒂 des lois d’Arrhenius des mêmes compositions en fonction du rapport 𝑹. 

Il est utile de rappeler que nous avons pu modéliser la courbe du SBN10-K2 (Figure 51b) par une deuxième 

loi d’Arrhenius (Arrhenius 2, Tableau 10), dont l’intersection avec la première a lieu vers 460 °C, valeur 

relativement proche de la première transition vitreuse déterminée par DSC (𝑇𝑔1,𝐷𝑆𝐶 ≈ 500 °𝐶). Dans 

l’intervalle de température inferieure a 𝑇𝑔1, la valeur de l’énergie d’activation est plus faible et atteint une 

valeur de 1,06 eV, valeur bien plus proche de la valeur obtenue pour l’échantillon homogène (SBN25-K1). 

S’il est bien connu que l’énergie d’activation dans les verres est plus importante lorsque la quantité 

d’alcalin diminue [12,80,137,143], cela n’explique pas pourquoi les valeurs d’énergie d’activation sont plus 

que doublées pour les verres démixée par rapport au verre SBN25-K1. Il est certain que la séparation de 

phase est à l’origine de cette valeur anormalement élevée d’énergie d’activation, dans le sens où les 

hétérogénéités vont constituer une barrière de potentiel additionnelle au mouvement des porteurs des 

charge Na+ au sein de la matrice conductrice. Cette observation n’est cependant valide qu’entre les deux 

transitions vitreuses (𝑇𝑔1 et 𝑇𝑔2), puisqu’en dessous de la plus faible valeur de 𝑇𝑔, la valeur de l’énergie 

d’activation diminue à nouveau. Dans leur étude d’un verre SBN3-K1 (48,5 SiO2 – 48,5 B2O3 – 3 Na2O en 

%mol), Ravagnani et al. ont déterminé une énergie d’activation 𝐸𝑎 similaire de 1,81 ± 0,02 eV en utilisant la 

formule de la loi d’Arrhenius 𝜎𝑑𝑐 = A exp (
−𝐸𝑎

𝑘𝐵.T
) , qui équivaut à 1,87 eV en utilisant l’𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 9 (ce 

travail) [68]. En dessous de la température 𝑇𝑔 de ce verre (380 °C), les auteurs ont eux aussi estimé une 

énergie d’activation plus faible (1,36 ± 0,02 eV (1,40 eV)). Cependant les auteurs n’ont pas discuté l’origine 

de ces différentes valeurs de l’énergie d’activation. 
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Nous ajouterons en dernier lieu, qu’à notre connaissance, c’est la première fois que le phénomène de 

séparation de phase a été mis en évidence par spectroscopie d’impédance pendant le refroidissement 

continu de fontes susceptibles de démixer. Ce phénomène, ainsi que son évolution en fonction de la 

composition pour la série K1, sont détaillés dans l’étude effectuée par Cachot et al. [144]. 

3.4. Lien entre microstructure et propriétés électriques 

Dans la littérature, il est admis que les modifications de composition ayant lieu dans des milieux 

hétérogènes peuvent fortement impacter les propriétés de transport, comme la conductivité électrique 

[66,68,145] ou la rhéologie [41,42,146,147] de ces systèmes. A la lumière de ces études et des résultats que 

nous avons obtenus, nous allons tenter d’expliquer l’évolution de 𝜎𝑑𝑐 lors de la séparation de phase en lien 

avec la microstructure, en séparant les résultats en fonction de l’amplitude de l’épaulement. 

Le diagramme d’Arrhenius de la Figure 54 regroupe les courbes des échantillons SBN7-K1, SBN10-K1 et 

SBN10-K2, c’est-à-dire les 3 échantillons qui présentent un épaulement bien visible à la température 

critique de démixtion où 𝜎𝑑𝑐  tend à augmenter lorsque la séparation de phase se produit. La 

microstructure des verres post-mortem des échantillons SBN7-K1 (Figure 45b) et SBN10-K1 (Figure 45c) 

montre une morphologie de type binodale où la phase continue se trouve être celle la plus riche en sodium 

(phase sombre) et qui est donc la plus conductrice, tandis que la phase riche en silice, relativement 

discontinue, est plus isolante. On peut alors considérer que la conductivité globale des échantillons est 

pilotée par la phase continue qui s’enrichie en alcalin pendant la démixtion, devenant plus conductrice que 

le verre initial et à fortiori que l’autre phase. 
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Figure 54 - Diagrammes d'Arrhenius des trois fontes démixées présentant un épaulement bien visible. 

Cette tendance a été observée par Prado et al. sur des verres de boro-alumino-silicates d’alcalins d’intérêt 

nucléaire par spectroscopie d’impédance in situ [66]. Des mesures d’impédance acquises pendant le 

traitement thermique de ces verres à des températures proches de la température de transition vitreuse 

ont montré que 𝜎𝑑𝑐 augmente au cours du temps lorsque 𝑇 > 𝑇𝑔. En utilisant du MET, ces auteurs ont mis 

en évidence une séparation de phase binodale dans cette composition sur un verre traité à 725 °C pendant 

500 h, et ont attribué l’augmentation de la conductivité à l’enrichissement de la matrice continue en 

sodium. Dans une autre étude plus récente, Nuernberg et al. ont pu déterminer, par spectroscopie 
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d’impédance, la fraction massique et la composition de la phase vitreuse résiduelle dans des 

vitrocéramiques de composition Li2SiO3 – CaSiO3 traitées thermiquement à 560 °C pendant des durées 

différentes [145]. Ils ont alors observé une diminution de la conductivité globale de ces vitrocéramiques, 

associée à l’appauvrissement en lithium de la phase résiduelle causé par la cristallisation d’une phase de 

composition Li2SiO3. Ces deux études confirment donc notre hypothèse selon laquelle, dans le cas des 

échantillons qui présentent une séparation de phase de type binodale, c’est la phase continue, qui est plus 

conductrice dans notre cas car plus chargée en sodium, qui impose la conductivité totale du système (bien 

que nous n’ayons pas pu caractériser le verre SBN10-K2 post-mortem au MEB). 

Cette fois-ci, nous allons nous intéresser à nos deux derniers échantillons SBN4-K1 et SBN10-K0,5. Les deux 

fontes (Figure 56) ne montrent pas d’épaulement évident dans la courbe de conductivité à 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 comme 

mentionné plus haut, même si l’analyse thermique par DSC montre très clairement un pic exothermique 

associé à la séparation de phase. L’image MEB du verre SBN4-K1 post-mortem (Figure 45a) montre une 

morphologie de type spinodale avec deux phases continues. Ainsi, les chemins de conduction des porteurs 

de charge sont susceptibles de passer par les deux phases, avec une préférence pour la phase riche en 

borate de sodium, plus conductrice. D’un point de vue électrique, l’impédance totale d’un verre présentant 

ce type de morphologie peut se modéliser par deux circuits R//CPE en parallèle (Figure 55), dont la 

résistance équivalente s’exprime de la manière suivante : 

𝑅𝑒𝑞 =
𝑅1. 𝑅2

𝑅1 + 𝑅2

(𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 40) 

où la phase 1 est la plus riche en silicium et la phase 2 la riche en bore et en sodium par exemple. 

 

Figure 55 - Schéma d'un circuit R//CPE parallèle. Le CPE1 est associé à la phase riche en silicium, et le CPE2 à celle riche en bore 
et en sodium. 

Lors du refroidissement de la fonte démixée, la phase 1 continue de s’appauvrir en sodium donc sa 

résistance 𝑅1 augmente avec la température tandis que la phase 2 devient de plus en plus riche en sodium, 

et donc sa résistance 𝑅2 diminue avec la température. L’évolution de la résistance équivalente 𝑅𝑒𝑞 dépend 

alors de l’évolution des résistances des deux phases, mais aussi de la fraction volumique de chaque phase. 

Le fait que l’évolution de la conductivité électrique montre une moindre variation à la température critique 

de démixtion pour l’échantillon SBN4-K1 pourrait également s’expliquer par une faible différence de teneur 

en sodium entre les deux phases, en partie liée au faible taux de Na2O (4 %mol) du verre initial. Cette 

hypothèse ne peut cependant être étayée en l’absence d’une connaissance plus approfondie de la 

composition de chaque phase et des fractions volumiques pendant le refroidissement de la fonte. 
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Figure 56 - Diagrammes d'Arrhenius des fontes démixés présentant un épaulement discret. 

Notons que dans une étude réalisée par Lee et al. [67] sur des verres de borosilicates de lithium traités 

thermiquement, les auteurs ont montré que pour des teneurs en Li2O inférieures à 9 %mol, les verres 

montraient une séparation de phase spinodale, et que pour ces verres, la conductivité électrique est 

quasiment égale à celle des verres parents homogènes de même composition, ce qui est en accord avec la 

très faible amplitude de l’épaulement observé sur les fontes SBN4-K1 et SBN10-K0,5 dont la teneur en 

sodium se situe vers ce même intervalle (Na2O ≤ 10% mol). 

4. Cinétique de séparation de phase dans la fonte (SBN7-K1) 

Dans cette section, nous allons étudier l’évolution de la conductivité électrique au cours du temps, lors de 

différentes isothermes de l’échantillon SBN7-K1 en partant de l’état fondu. Pour chaque expérience, la 

fonte a été portée à 1300 °C, puis refroidie à 5 °C/min jusqu’à l’isotherme souhaitée, qui est toujours 

comprise entre 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡,𝑆𝐼 ≈ 700 °𝐶 et 𝑇𝑔2,𝑆𝐼 ≈ 540 °𝐶. Le palier a été maintenu jusqu’à ce que la conductivité 

statique 𝜎𝑑𝑐 ne varie plus de manière significative. L’intérêt de réaliser ce type d’expériences est qu’il est 

possible, à partir de la manière dont évolue la conductivité avec le temps, d’identifier, dans une certaine 

mesure, le type de séparation de phase et ses différentes étapes. 

A titre d’exemple, la Figure 57 montre l’évolution de 𝜎𝑑𝑐 et de la température 𝑇 mesurées en fonction du 

temps depuis le début de l’expérience jusqu’à la fin de l’isotherme à 612 °C. Compte tenu de la régulation 

du four, les mesures ne seront réellement prises en compte pour cette isotherme qu’à partir du temps 𝑡0 

correspondant au début du palier (𝑡0 ≈  8 h). Par la suite, 𝑡0 sera pris comme origine du temps pour 

chaque palier (𝑡𝑝𝑎𝑙𝑖𝑒𝑟 = 𝑡 − 𝑡0). 
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Figure 57 - Evolution de la conductivité statique et de la température en fonction du temps pour l'échantillon SBN7-K1. L’insert 
permet de mieux visualiser les premières heures du traitement thermique. 

La Figure 58 montre l’évolution de la conductivité statique 𝜎𝑑𝑐 dans l’intervalle de température stable pour 

quatre isothermes différentes comprises entre 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 et 𝑇𝑔2. L’absence de valeurs observée sur un petit 

intervalle de temps pour les isothermes à 625 et 589 °C correspond à un arrêt involontaire du logiciel 

d’acquisition qui a eu lieu pendant les mesures. On remarque que les isothermes réalisées à 636 °C et 625 

°C montrent une évolution relativement faible en fonction du temps ; jusqu’à environ 92 h de palier pour 

l’isotherme à 636 °C (puis il tend à se stabiliser), et sur la totalité de l’intervalle de mesure (285 h) pout 

l’isotherme à 625 °C. Les courbes de conductivité correspondant aux deux autres isothermes à plus basse 

température (612 °C et 589 °C) montrent une tendance différente, avec une décroissance plus rapide au 

début du palier avant de se stabiliser après 270 h et 180 h respectivement. Ces évolutions sont 

attribuées à la séparation de phase ayant lieu au sein de l’échantillon. 
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Figure 58 - Conductivité en fonction du temps de l'échantillon SBN7-K1 à différents isothermes. 

Pour une meilleure compréhension, ces valeurs 𝜎𝑑𝑐 sont à nouveau présentées sur la Figure 59 mais en 

fonction de la température cette fois-ci. A titre de comparaison, la courbe de conductivité de l’échantillon 

SBN7-K1 obtenue pendant le refroidissement de la fonte est également présentée dans cette figure. Dans 

les quatre cas de figure, on voit que la conductivité de l’échantillon SBN7-K1 lors des paliers de 

température est toujours plus faible que celle du même échantillon mesuré pendant le refroidissement de 

la fonte. Cette différence pourrait s’expliquer par l’évolution de la conductivité suite à l’apparition et au 

développement de la séparation de phase lors des étapes initiales avant que le palier ne s’établisse 

réellement (problème de régulation du four). La différence la plus importante est obtenue pour le palier à 

612 °C avec une diminution de 63% par rapport à la valeur de 𝜎𝑑𝑐 initiale, et la plus faible pour le 

traitement à 636 °C avec une réduction de 41%. Pour rappel, d’autres auteurs précédemment cités (Prado 

et al. [66], Ravagnani et al. [68], Lee et al. [67]) ont également mesuré des variations relativement faibles 

de conductivité en fonction du temps de recuit dans leurs systèmes. 
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Figure 59 – Conductivité statique σdc en fonction de la température à différents isothermes pour la composition SBN7-K1. Les 
points pleins (●) correspondent aux valeurs de conductivité σdc de la même composition lors de son refroidissement à 5 °C/min, 

la droite oblique sert de guide pour les yeux. Les traits hachurés verticaux indiquent la température réelle moyenne de 
l’échantillon pour chaque isotherme. 
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Nous allons par la suite essayer d’estimer une loi mathématique qui s’ajuste au mieux à l’évolution 

temporelle de la conductivité lors de ces quatre paliers de température. Pour ce faire, et en vue de 

l’évolution apparemment différente des paliers à haute température HT (636 et 625 °C) par rapport à ceux 

à basse température BT (612 et 589 °C), nous effectuerons une analyse séparée. 

4.1. Isothermes à haute température (636 et 625 °C) 

Afin d’estimer la manière dont évolue 𝜎𝑑𝑐 en fonction du temps pour les isothermes HT, nous avons 

représenté la conductivité en fonction de 𝑡, de √𝑡, et de √𝑡
3

 (Figure 60a, 60b et 60c respectivement). En 

utilisant ces lois, on remarque que la conductivité ne suit pas une unique tendance sur tout l’intervalle, 

notamment pour l’isotherme à 636°C pour laquelle il y a manifestement un changement de comportement 

vers 𝑡 ≈ 75 h. Pour déterminer quelle loi représente au mieux l’évolution temporelle de la conductivité de 

notre échantillon, nous avons ajusté ces courbes à une ligne droite a l’aide d’une régression linéaire 

(l’intervalle d’ajustement est indiqué sur les graphes). Il se trouve que, pour les deux températures, la 

régression linéaire qui donne un coefficient de détermination (facteur R-carré) le plus proche de 1 est celle 

de 𝜎𝑑𝑐(√𝑡). 
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Figure 60 - Evolution de la conductivité statique 𝝈𝒅𝒄 en fonction de a) 𝒕, de b) √𝒕, et de c) √𝒕
𝟑

, pour les isothermes à 636 °C et 625 
°C. Les droites rouges représentent les régressions linéaires sur l’intervalle délimité par les flèches sur chaque courbe. 

D’après l’étude bibliographique de la cinétique de séparation de phase (Chapitre 1), une évolution 

proportionnelle à la racine carrée du temps peut correspondre soit à l’étape initiale de séparation de phase 

lorsque les deux phases tendent vers leur composition d’équilibre, soit à l’étape de vieillissement qui 

correspondrait à une coalescence de nodules très proches dont les interfaces fusionnent.  Le premier cas 

nous semble néanmoins peu probable. En effet, dans la  Figure 57, on voit qu’il se passe environ 3 h entre 

le début de la séparation de phase à 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡,𝑆𝐼 = 720 °𝐶 et le moment où l’équilibre thermique est atteint, 
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c’est-à-dire, au moment où les variations de 𝜎𝑑𝑐 peuvent être décorrélées de la température. Or, d’après la 

littérature, cette étape est de l’ordre de l’heure et est d’autant plus rapide que la température de 

traitement est proche de 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 [41,54–56,66,68]. Une durée de 3 heures est suffisante pour que la première 

étape de séparation de phase se soit déroulée sans qu’il n’ait été possible de la mesurer avec notre 

dispositif expérimental. Ainsi, au vu de ces résultats (variation de 𝜎𝑑𝑐  en fonction de √𝑡) et de la 

morphologie observée sur le verre post mortem (Figure 45b), nous pensons que l’échantillon SBN7-K1, lors 

des isothermes à 636 °C et à 623 °C, subi une séparation de phase binodale. Pendant l’acquisition de ces 

isothermes, les nodules seraient suffisamment proches pour être interconnectés, donnant lieu à un 

vieillissement contrôlé par des réactions de surface. 

Lors de l’étape de vieillissement, la composition d’équilibre des phases est déjà atteinte [45]. La 

décroissance de 𝜎𝑑𝑐 avec le temps pendant son évolution en fonction de √𝑡 est donc corrélée à la 

coalescence progressive des nodules qui vont créer des obstacles dans la matrice continue. Une 

conséquence est l’allongement des chemins de conduction des porteurs de charge Na+, ce qui amène à une 

diminution de la conductivité du milieu. 

Une autre remarque concerne le temps que met la conductivité à se stabiliser. Un plateau est atteint 

relativement vite pour l’isotherme à 636 °C après 92 h, ce qui peut impliquer que le vieillissement est fini. 

En revanche, lors de l’isotherme à 625 °C, la conductivité du SBN7-K1 semble continuer à diminuer de 

manière monotone, même après plus de 285 h de palier. Cette tendance peut s’expliquer par la 

température plus faible qui limite la mobilité du système. 

Enfin, le fait que la conductivité ne suit pas une unique tendance sur tout l’intervalle où elle varie pour les 

deux isothermes peut nous indiquer que plusieurs mécanismes se produisent de manière simultanée avec 

des cinétiques différentes [50]. On pourrait imaginer séparer la courbe en différents intervalles que l’on 

associera à une évolution particulière, prédominante, en fonction du temps. Cependant dans notre cas, une 

interprétation plus fine est limitée par notre connaissance actuelle de la morphologie de ces échantillons. 

4.2. Isothermes à basse température (612 et 589 °C) 

Concernant l’évolution de la conductivité statique en fonction du temps pour les deux isothermes BT (612 

et 589 °C), il a été impossible de les ajuster à des lois en 𝑡, √𝑡, ou √𝑡
3

. La tendance observée ne correspond 

donc pas aux cinétiques de vieillissement cités avant, même en considérant des systèmes très 

interconnectés. En revanche, comme le montre la Figure 61, les courbes de conductivité statique 𝜎𝑑𝑐 en 

fonction de log(𝑡) suivent, en début de palier, une évolution linéaire. Puis la conductivité continue à 

diminuer plus lentement après un certain temps (174 h à 612 °C, 151 h à 589 °C).  
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Figure 61 - Conductivité en fonction du logarithme du temps pour les isothermes à 612 °C et à 589 °C. Les droites représentent 
des régressions linéaires sur l’intervalle délimité par les flèches. 

Une double étape de vieillissement a déjà été mise en évidence dans une étude sur l’effet d’un traitement 

thermique longue durée sur un borosilicate de sodium (%mol 66 SiO2 – 26 B2O3 – 8 Na2O) a différentes 

températures [57]. Sander et al. ont montré que la porosité d’un verre montrant une séparation de phase 

spinodale lors d’un isotherme à 680 °C (𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 = 755 °C) évoluait selon deux régimes différents, un premier 

entre 19,4 et 115,5 h qu’ils ont attribué à une étape de murissement d’Ostwald (dissolution / précipitation), 

puis un deuxième régime après 115,5 h, qui s’étend au-delà de 1000 h de traitement, où le vieillissement 

est plutôt contrôlé par des processus de diffusion ou d’écoulement visqueux. On pourrait donc penser que 

le vieillissement de notre échantillon à basse température à partir de 𝑡0 se fait suivant une séparation de 

phase spinodale (et non binodale) avec une évolution temporelle plus rapide (log(𝑡)) que pour le cas 

binodale (√𝑡
3

). 

A notre connaissance, il n’existe pas dans la littérature de dôme d’immiscibilité bien défini du diagramme 

ternaire SiO2 – B2O3 – Na2O pour nos compositions, avec notamment la température théorique de 

séparation de phase spinodale (𝑇𝑠𝑝𝑖). Cependant, à la lumière des différences d’évolution de la conductivité 

observée entre les isothermes à haute et basse température, on peut imaginer que notre échantillon ait 

subi une décomposition spinodale lors des traitements BT à 612 °C et 589 °C. La fonte, lors de son 

refroidissement jusqu’à l’isotherme, passe par la zone de séparation de phase binodale puis arrive dans la 

zone métastable de la courbe de coexistence (Figure 62) où une morphologie interconnectée peut ensuite 

se développer. Dans ce cas, la température 𝑇𝑠𝑝𝑖 se trouverait entre 612 et 625 °C (voir représentation 

schématique de la zone métastable (zone hachurée) dans la Figure 62). 
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Figure 62 - Dôme d’immiscibilité définie par Haller et al. sur une « tie-line » du diagramme ternaire SiO2 – B2O3 – Na2O [32]. La 
zone hachurée est une représentation schématique de la zone de séparation de phase spinodale. 

Même si les résultats de cette étude restent préliminaires, ils montrent que la conductivité statique s’avère 

être une propriété très sensible aux variations de morphologie et de composition [148]. De la même 

manière que pour les mesures réalisées dans les fontes en refroidissement, ces résultats pourraient 

présenter une plus grande richesse si couplés à de l’imagerie (MEB, TEM, AFM) ou en lien avec d’autres 

techniques (SAXS, diffusion de la lumière visible, viscosimétrie). 

5. Cas de fontes d’intérêt nucléaire (SBN au molybdène) 

La dernière section de ce chapitre concerne l’étude électrique de verres SBN contenant du molybdène Mo, 

dont nous avons déjà évoqué les enjeux du point de vue nucléaire dans le Chapitre 3. Comme expliqué, 

l’oxyde de molybdène est très peu soluble dans la matrice borosilicatée et va avoir tendance, même en 

faible quantité (> 1 %mol), à précipiter partiellement sous forme de nodules en captant le sodium de la 

matrice pour cristalliser par la suite en Na2MoO4 ou en Na2Mo2O7 [39–42,109]. En conséquence, ces verres 

au molybdène ont une propension à former des vitrocéramiques. Afin de mieux connaître les conditions 

thermodynamiques de séparation de phase, ainsi que les phases cristallines résultantes qui impactent la 

résistance chimique du verre final,  ces verres ont été largement étudiées au CEA Marcoule par MEB in situ, 

viscosimétrie, DRX, mesures d’enthalpie de dissolution, calculs thermodynamiques, etc [39–42,109]. 

Notamment, des études de rhéologie ont mis en évidence la transition entre un comportement Newtonien 

pour les fontes homogènes vers un comportement non-Newtonien lorsque ces fontes sont refroidies en 

dessous de la température critique, ce qui a permis la détermination de 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡,𝑣𝑖𝑠𝑐𝑜 [41]. 

Dans cette thèse, nous proposons d’ajouter une dimension électrique à l’étude des échantillons SBN-Mo. 

Pour rappel, seul le SBN-M0 (63,5 SiO2 – 16,9 B2O3 – 19,6 Na2O en %mol) a été élaboré au laboratoire 

CEMHTI, les verres avec de l’oxyde de molybdène ayant été synthétisés au CEA Marcoule. En partant de la 

composition du verre SBN-M0, MoO3 a été substitué de sorte à obtenir une composition molaire nominale 
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suivant la relation (1 - x)(0,635 SiO2 – 0,169 B2O3 – 0,196 Na2O) – xMoO3. L’échantillon SBN-M0 est présent 

hors de la zone d’immiscibilité du diagramme ternaire (Figure 23), et servira d’échantillon de référence par 

rapport aux trois autres verres (SBN-M1,5, M3 et M5) présentant une séparation de phase. Les échantillons 

ont été caractérisés par spectroscopie d’impédance et DSC en refroidissement à la vitesse de 5 °C/min en 

partant de 1300 °C. Il faut souligner que les trois verres post mortem contenant du molybdène ont présenté 

un aspect blanc-bleuté opaque à la fin de la caractérisation par spectroscopie d’impédance. De plus, il y 

avait la présence d’une phase agglomérée sur la surface du verre SBN-M5 (séparation de phase 

macroscopique [40]). Par contre, le verre de référence est resté totalement transparent durant tout le cycle 

thermique. 

La Figure 63 présente les courbes de ln (𝜎𝑑𝑐 . 𝑇) en fonction de l’inverse de la température pour les 4 fontes 

étudiées. A 1300 °C, les valeurs de conductivité pour les échantillons SBN-M0, SBN-M1,5 et SBN-M3 sont 

presque identiques. Cependant, lors du refroidissement, une différenciation se produit, ce qui amène à des 

valeurs plus faibles de 𝜎𝑑𝑐 des trois échantillons démixés par rapport à l’échantillon de référence. Cette 

tendance est exacerbée lorsque la température est inférieure à la température de transition vitreuse, qui 

avoisine 510 °C [41]. Les échantillons SBN-M1,5 et SBN-M3 présentent tout de même des valeurs de 𝜎𝑑𝑐 

très similaires même à l’état solide (𝑇 < 𝑇𝑔). En ce qui concerne SBN-M5, celui-ci est sensiblement moins 

conducteur dès 1300 °C, et reste l’échantillon le plus résistif sur tout l’intervalle de température. De plus, 

nous pouvons noter la présence d’un petit saut de conductivité qui se traduit par une diminution de sa 

valeur aux alentours de 𝑇𝑔. 
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Figure 63 – Conductivité statique en fonction de la température pour les échantillons SBN-Mo. L’insert correspond à un 
agrandissement dans la partie haute température. 

De manière analogue à l’étude précédente, nous allons comparer les mesures de conductivité (𝜎𝑑𝑐 et 

dérivée) à l’analyse thermique des échantillons pour identifier les différentes températures de transition et 

en estimer les valeurs. Nous commencerons par l’échantillon de référence SBN-M0, puis les échantillons 

SBN-M1,5 et SBN-M3, et enfin nous commenteront le comportement électrique de l’échantillon SBN-M5 

séparément car il présente plusieurs particularités. 
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5.1. Fonte homogène (SBN-M0) 

La Figure 64 montre la courbe de conductivité 𝜎𝑑𝑐 en fonction de la température pour l’échantillon SBN-

M0. A cette courbe, nous avons superposé les deux lois d’ajustement VFT et Arrhenius (respectivement 

rouge et bleu). A titre de comparaison, la courbe de l’échantillon SBN25-K1 a été également ajoutée dans 

ce graphe. La dérivée (
𝑑

𝑑𝑇
ln(𝜎𝑑𝑐 . 𝑇))

−
1

2
  de cet échantillon a montré une unique région VFT de paramètre 

T0 ≈ 162 °C (435 K), suivie d’une transition vitreuse à la température 𝑇𝑔,𝑆𝐼 estimée à 510 °C, valeur qui 

correspond à celle trouvée dans la littérature [41]. Le thermogramme de cet échantillon a montré une 

seule transition vitreuse estimée à 550 °C. Au vu de ces résultats, l’échantillon reste amorphe pendant 

toute la durée du cycle thermique de mesure. En effet, comme déjà mentionné, le verre est resté 

totalement transparent à la fin de l’expérience. Le comportement général de SBN-M0 n’est pas différent de 

ce que nous avons observé pour l’échantillon SBN25-K1. En revanche, une remarque importante concerne 

la différence sensible pour les valeurs de 𝜎𝑑𝑐 entre les deux échantillons. 
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Figure 64 - Courbe de 𝝈𝒅𝒄 en fonction de 𝑻 ( ○ : données expérimentales,  ̶ ̶  ̶̶  : loi VFT,   ̶̶ ̶ ̶  : loi d’Arrhenius) pour l’échantillon 
SBN-M0. La courbe noire de l’échantillon SBN25-K1 est donnée à titre de comparaison. 

Malgré sa teneur plus importante en sodium (20 et 25 %mol de Na2O pour SBN-M0 et SBN25-K1 

respectivement), l’échantillon SBN25-K1 est moins conducteur que l’échantillon SBN-M0 pour des 

températures inférieures à environ 1060 °C. Cette différence atteint un ordre de grandeur en dessous de 

𝑇𝑔. Les valeurs des paramètres 𝐸𝑎,𝑉𝐹𝑇 et 𝐸𝑎 suivent la même tendance, et sont toutes les deux plus élevées 

pour la fonte à 25 %mol de sodium (0,40 eV et 0,81 eV respectivement), que pour la fonte de référence de 

la série Mo (0,30 eV et 0,75 eV respectivement). Cette évolution peut s’expliquer en considérant la 

structure des deux verres. En étudiant trois séries différentes de verres de borosilicates de sodium (𝐾 = 1, 

𝐾 = 2,12 et 𝐾 = 3,76), Grandjean et al. ont mis en évidence que l’énergie d’activation 𝐸𝑎 pouvait être 

décrite comme étant la somme pondérée de deux énergies d’activation dans le cas où le rapport 𝑅 du verre 

était supérieur à 𝑅𝑚𝑎𝑥 = 0,5 + 𝐾/16 [137,142]. En effet, pour ces compositions, le nombre maximum de 

bores tétravalents compensés par un sodium est atteint, et l’excédent de Na+ va créer des oxygènes non-
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pontants. Il existe alors deux types de sites favorables aux sauts cationiques possédant chacun leur énergie 

d’activation, ceux liés aux BØ4
- (𝐸𝑎

𝐵𝐼𝑉
) et ceux liés aux NBO (𝐸𝑎

𝑁𝐵𝑂), qui vont tous les deux participer à la 

conductivité, et dont les valeurs sont reliées par la relation suivante : 

𝐸𝑎 = (1 − 𝑥𝑁𝐵𝑂). 𝐸𝑎
𝐵𝐼𝑉

+ 𝑥𝑁𝐵𝑂 . 𝐸𝑎
𝑁𝐵𝑂 (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 41) 

où 𝑥𝑁𝐵𝑂 correspond à la fraction de NBO et peut être déterminée par la relation suivante [14,15] : 

𝑥𝑁𝐵𝑂 =
𝑅 − 𝑅𝑚𝑎𝑥

𝑅
(𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 42) 

D’autre part, d’après ces auteurs, l’énergie nécessaire à un cation pour quitter un site BØ4
- est supérieure à 

celle pour quitter un site NBO (𝐸𝑎
𝐵𝐼𝑉

> 𝐸𝑎
𝑁𝐵𝑂 ) [137]. Ainsi, plus le rapport 𝑥𝑁𝐵𝑂 augmente, c’est-à-dire plus 

le verre est dépolymérisé, et plus l’énergie d’activation diminue. Dans notre cas, le rapport théorique 𝑥𝑁𝐵𝑂 

calculé en fonction de la composition nominale est de 0,36 pour SBN-M0 contre 0,16 pour SBN25-K1, ce qui 

signifie que le premier verre est plus dépolymérisé, et par conséquent est plus conducteur, malgré une 

teneur en sodium moins importante. Lorsque la température augmente, l’écart entre les deux courbes 

diminue jusqu’à venir se croiser aux alentours de 1060 °C. En effet, pour les hautes températures la 

composition de la fonte a un effet mineur sur la valeur de conductivité, celle-ci étant principalement pilotée 

par la température [12]. 

5.2. Fontes démixées (SBN-M1,5 et SBN-M3) 

Les courbes de la dérivée (
𝑑

𝑑𝑇
ln(𝜎𝑑𝑐 . 𝑇))

−
1

2
 en fonction de la température pour les échantillons SBN-M1,5 

et SBN-M3 sont représentés sur les  Figure 65a et Figure 66a respectivement. En partant de l’état fondu, on 

peut identifier une première région qui descend jusqu’à 960 °C environ pour SBN-M1,5 (1005 °C environ 

pour SBN-M3) représentée par la droite rouge, suivie d’une deuxième région (droite verte) s’étendant 

jusqu’à 510 °C environ qui correspond à la température 𝑇𝑔 des deux verres. D’après les travaux de Schuller 

et al., la température critique estimée par viscosimétrie est de 989,5 °C et 1135 °C respectivement pour 

SBN-M1,5 et SBN-M3 [41]. La température de transition entre les deux lois VFT, attribuée à 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡,𝑆𝐼, est de 

960 °C pour l’échantillon SBN-M1,5 et seulement 1005 °C pour SBN-M3. La différenciation entre les deux 

régions VFT est plus marquée pour la fonte plus riche en MoO3 (3%mol) que pour celle avec une plus faible 

teneur de molybdène (1,5%mol). Les différents paramètres des lois VFT et Arrhenius sont donnés dans le 

Tableau 12. 
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Figure 65 - a) Inverse de la racine carrée de la dérivée de 𝒍𝒏(𝝈𝒅𝒄. 𝑻) en fonction de 𝑻 ( ○ : données expérimentales,  ̶ ̶ ̶ ̶ : 
régression linéaire VFT HT,  ̶ ̶ ̶ ̶  : régression linéaire VFT,BT). b) Courbe de 𝝈𝒅𝒄 en fonction de 𝑻 ( ○ : points expérimentaux,  ̶ ̶ ̶ ̶  : loi 
VFT HT,  ̶ ̶ ̶ ̶  : loi VFT BT,  ̶ ̶ ̶ ̶  : loi d’Arrhenius). c) Flux thermique (  ̶ ̶ ̶  ̶ ) et sa dérivée (   ̶̶ ̶ ̶  ) en fonction de la température mesurée 

par DSC, pour l’échantillon SBN-M1,5. Les droites hachurées verticales indiquent les températures 𝑻𝒈,𝑫𝑺𝑪 (bleu) et 𝑻𝒄𝒓𝒊𝒕,𝑫𝑺𝑪 

(rouge) déterminées par DSC. 
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Figure 66 - a) Inverse de la racine carrée de la dérivée de 𝒍𝒏(𝝈𝒅𝒄. 𝑻) en fonction de 𝑻 ( ○ : données expérimentales,  ̶ ̶ ̶ ̶ : 
régression linéaire VFT HT,  ̶ ̶ ̶ ̶  : régression linéaire VFT,BT). b) Courbe de 𝝈𝒅𝒄 en fonction de 𝑻 ( ○ : points expérimentaux,  ̶ ̶ ̶ ̶  : loi 
VFT HT,  ̶ ̶ ̶ ̶  : loi VFT BT,  ̶ ̶ ̶ ̶  : loi d’Arrhenius). c) Flux thermique (  ̶ ̶ ̶  ̶ ) et sa dérivée (   ̶̶ ̶ ̶  ) en fonction de la température mesurée 

par DSC, pour l’échantillon SBN-M3. Les droites hachurées verticales indiquent les températures 𝑻𝒈,𝑫𝑺𝑪 (bleu) et 𝑻𝒄𝒓𝒊𝒕,𝑫𝑺𝑪 

(rouge) déterminées par DSC. 



112 
 

Tableau 12 - Paramètres des lois d’ajustement VFT et Arrhenius des échantillons de la série Mo 

Valeurs SBN-M0 SBN-M1,5 SBN-M3 SBN-M5 

VFT HT Log(AVFT) (S.K/cm) 4,27 4,44 4,30 4,28 

  Ea,VFT (eV) 0,30 0,35 0,33 0,34 

  T0 (K) 435 387 398 424 

VFT LT Log(AVFT) (S.K/cm) - 4,44 4,56 - 

  Ea,VFT (eV) - 0,34 0,38 - 

  T0 (K) - 420 377 - 

Arrhenius Log(A) (S.K/cm) 4,73 5,00 5,22 5,00 

  Ea (eV) 0,75 0,82 0,85 0,85 

D’un point de vue général, l’influence de la séparation dans ce système est plus discrète par rapport à ce 

que nous avons vu dans le cas du système pur SBN. La séparation de phase se traduit ici par le fait que la loi 

VFT,HT surestime la conductivité de la fonte pour des températures inférieures à 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡,𝑆𝐼. L’hypothèse que 

nous avançons est la suivante ; lors de la séparation de phase, le molybdène capte le sodium présent dans 

la matrice pour former des phases molybdiques (Na2MoO4 ou Na2Mo2O7), ce faisant la matrice est 

appauvrie en porteurs de charge et devient moins conductrice. Dès lors, on comprend que les variations de 

conductivité observées sont liées à la quantité de MoO3 susceptible de capter du sodium. Pour ces 

compositions, les variations restent faibles car la fraction massique de volume formée est limitée 

(inférieure à 5 %m) [41]. 

En outre, les images MEB des verres post mortem SBN-M1,5 et SBN-M3 (respectivement Figure 67a et 67b) 

montrent, comme attendu, une morphologie de séparation de phase binodale. Ces nodules sont 

représentés par les phases apparaissant blanches sur les images, ainsi que par les « trous noirs » qui 

correspondent à l’emprunte des nodules ayant été arrachés lors du polissage. On note une augmentation 

de la fraction volumique de nodules (de 3,5% à 7 %) avec l’augmentation de la teneur initiale en molybdène 

(respectivement de 1,5 %mol à 3 %mol). Cette observation implique que la matrice borosilicatée de 

l’échantillon SBN-M3 est plus appauvrie en sodium par rapport à celle de l’échantillon SBN-M1,5, ce qui 

peut expliquer le fait que la séparation de phase est plus prononcée du point de vue de la SI pour la fonte la 

plus riche en molybdène. 

 

Figure 67 - Images MEB des verres post mortem SBN-M1,5 (a) et SBN-M3 (b). 

La valeur de l’énergie d’activation 𝐸𝑎 des verres au Mo est en accord avec celle de verres homogènes de 

composition similaire. D’autre part, contrairement aux fontes K1 et 10Na, il ne semble pas y avoir de 

deuxième transition vitreuse détectable sur la courbe de conductivité statique. L’absence de 𝑇𝑔2 peut 
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s’expliquer très simplement par le fait que les nodules Mo-Na cristallisent rapidement lorsque la 

température de solidification est atteinte (680 °C), et ne présentent donc pas de transition vitreuse. 

Pour confirmer l’existence des températures de transition observées, nous avons réalisé des analyses 

thermiques par DSC dont les résultats sont présentés dans les Figure 65c et Figure 66c pour les 2 

échantillons SBN-M1,5 et SBN-M3, et qui montrent la présence d’au moins trois évènements thermiques 

différents. Les différentes températures sont données dans le Tableau 13. 

Tableau 13 - Températures de transition estimées par spectroscopie d'impédance, DSC et viscosité pour les échantillons SBN-M0, 
SBN-M1,5 et SBN-M3. 

Values (°C) SBN-M0 SBN-M1,5 SBN-M3 

Tcrit SI - 960 1005 

Tcrit DSC - 950 1080 

Tcrit Visco [41] - 989,5 1135 

Tg SI 510 510 510 

Tg DSC 550 560 565 

Depuis l’état fondu, il est possible de distinguer : 

• une légère variation du flux thermique à des températures proches de la 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡,𝑆𝐼. Cette faible 

amplitude peut s’expliquer par la faible fraction massique de nodules formés lors de la séparation 

de phase (inférieure à 5 %m) [41]. 

• au refroidissement, une transition vitreuse est atteinte dont la température au maximum de la 

dérivée du flux thermique est de 560 °C et 565 °C pour SBN-M1,5 et SBN-M3 respectivement. 

L’écart entre 𝑇𝑔,𝑆𝐼 et 𝑇𝑔,𝐷𝑆𝐶 a déjà été en partie expliqué dans la section précédente comme étant 

lié aux différences de dynamique observée par les deux techniques (dynamique de réseau par DSC, 

dynamique du sodium par SI). 

• en dessous de 𝑇𝑔,𝐷𝑆𝐶, des variations exothermiques apparaissent vers 425 °C pour l’échantillon 

SBN-M1,5, et vers 375 °C et 470 °C dans le cas de l’échantillon SBN-M3. 

Si les trois techniques (SI, DSC, viscosimétrie) sont assez concordantes pour ce qui concerne la température 

critique de SBN-M1,5, on observe un écart significatif (130 °C) pour l’échantillon SBN-M3 entre la 

température déterminée par conductivité et celle déterminée par viscosité. Dans la littérature, il a été 

montré que les dynamiques liées à l’écoulement visqueux d’une fonte d’oxyde et de sa conductivité sont 

corrélées à haute température (𝑇 ≫ 𝑇𝑔), et auraient pour origine un réarrangement structural basé sur des 

échanges rapides entre unités polymérisées et moins polymérisées (Qn ↔ Qn-1, BØ4
- ↔ BØ2O-) 

[24,28,128,149]. Plus la température diminue en approchant 𝑇𝑔, et plus les mécanismes se décorrèlent avec 

la perte de mobilité du réseau vitreux. L’écart assez important observé dans la valeur de 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 déterminée 

par viscosité et conductivité pourrait donc s’expliquer par une différence des dynamiques des deux 

techniques. Il faut également souligner le fait que les mesures de spectroscopie d’impédance sont réalisées 

en refroidissement continu de la fonte contrairement aux mesures de viscosité qui sont réalisés en palier 

après un temps de stabilisation de 30 à 45 min, ce qui peut avoir un certain effet sur les valeurs de 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡. 

Concernant les températures inférieures à 𝑇𝑔,𝐷𝑆𝐶, la transition observée vers 375 °C est en accord avec la 

température de la cassure que nous observons sur la courbe de conductivité pour l’échantillon SBN-M3 

(Figure 66b). Cependant, c’est le seul cas où un tel comportement a été observé et nous n’avons pas 

d’explication quant à son origine. 
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Pour ce qui est des pics exothermiques observés vers 425 °C pour SBN-M1,5 et vers 470 °C pour SBN-M3, 

ceux-ci n’ont pas d’équivalent en conductivité électrique. Il faut garder en tête qu’une phase cristalline 

Na2MoO4 se forme lors du refroidissement de la fonte. Cette phase présente différentes transitions entre 

polymorphes cristallins, notamment la transition α (cubique) ↔ β à une température comprise entre 451 

et 457 °C [41,150,151].  Nous suggérons ainsi que le pic exothermique observé par DSC vers 425 °C pour 

SBN-M1,5 (470 °C pour SBN-M3) correspondent à ladite transition de phase (β ↔ α) des cristaux de 

Na2MoO4 se produisant pendant le refroidissement des échantillons, transition qui ne donne aucune 

signature en spectroscopie d’impédance. 

5.3. Fonte SBN-M5 

Maintenant, nous allons aborder le cas de l’échantillon SBN-M5 qui a montré quelques particularités. La 

courbe de la dérivée sur la Figure 68a montre un signal très bruité avec à priori un seul régime VFT 

discernable qui présente une température 𝑇0 ≈ 151 °C (424 K). Nous avons alors modélisé la courbe de 

conductivité en fonction de la température sur la Figure 68b avec une seule loi VFT suivie d’une loi 

d’Arrhenius (𝑇𝑔,𝑆𝐼 510 °C). Les paramètres 𝐴𝑉𝐹𝑇 et 𝐸𝑎,𝑉𝐹𝑇 sont en accords avec ceux obtenus pour les 

autres fontes de la série au Mo (Tableau 12). A première vue, rien n’indique sur ces deux graphiques qu’il 

existe une température de séparation de phase. L’analyse thermique de l’échantillon SBN-M5 (Figure 68c) 

montre également des particularités avec la présence d’un ensemble de pics exothermiques entre 640 et 

480 °C. Ces pics signent des évènements vers 640 °C, 600 °C et 480 °C, qui semblent correspondre aux 

différentes transitions de phase de Na2MoO4 [41,150,151]. 
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Figure 68 - a) Inverse de la racine carrée de la dérivée de 𝒍𝒏(𝝈𝒅𝒄. 𝑻) en fonction de 𝑻 ( ○ : données expérimentales,  ̶ ̶ ̶ ̶ : 
régression linéaire VFT). b) Courbe de 𝝈𝒅𝒄 en fonction de 𝑻 ( ○ : points expérimentaux,   ̶̶ ̶  ̶ : loi VFT HT,   ̶̶ ̶ ̶  : loi d’Arrhenius). c) 

Flux thermique (  ̶ ̶ ̶ ̶  ) et sa dérivée (  ̶ ̶ ̶ ̶  ) en fonction de la température mesurée par DSC, pour l’échantillon SBN-M5. 
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Cependant, nous avons remarqué que les différents cycles de mesure qui ont suivi la première descente de 

température en spectroscopie d’impédance ne sont pas reproductibles pour SBN-M5. Nous avons 

superposé sur la Figure 68 les courbes de conductivité résultant de deux refroidissements successifs de cet 

échantillon (cycle 1 et cycle 2). On peut voir que la conductivité mesurée pendant le deuxième cycle ne 

coïncide pas avec celle mesurée pendant le premier, et présente des oscillations et/ou de variations plus ou 

moins abruptes en fonction de la température. On constate que, en dessous de 490°C température, les 

valeurs de conductivité statique 𝜎𝑑𝑐 de l’échantillon obtenu lors du deuxième cycle rejoignent celles 

déterminées lors du cycle 1. 
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Figure 69 - Conductivité statique 𝝈𝒅𝒄 en fonction de la température pour l’échantillon SBN-M5, lors des deux premiers cycles de 
mesure en refroidissement. 

Pour expliquer ce comportement qui semble assez erratique mais qui a été identique (reproductible) lors 

des cycles thermiques postérieurs, il faut noter que l’addition de MoO3 à partir d’environ 2% mol provoque 

une séparation de phase secondaire se traduisant par l’apparition d’une phase molybdique macroscopique 

qui vient flotter en surface de la fonte [40] (Figure 70). Bien que présente pour l’échantillon SBN-M3, la 

quantité de cette phase est très négligeable et se concentre sur les bords du creuset, n’influençant donc 

pas les mesures de conductivité. Cependant dans le cas de l’échantillon le plus chargé en molybdène (SBN-

M5), la présence de cette phase macroscopique est non négligeable, et se trouve principalement au milieu 

de la surface du verre (Figure 70). 
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Figure 70 - Creuset de l'échantillon SBN-M5 post mortem présentant une séparation de phase secondaire. Une légère forme de 
bol est visible vers le milieu de la surface, avec une matière blanche poudreuse qui correspond à la phase macroscopique. 

Le scénario le plus probable est que cette séparation de phase macroscopique, qui serait bien plus 

conductrice, a commencé à se mettre en place lors de la première fusion (cycle 1 de conductivité). Déjà 

bien avancée, elle a continué ensuite d’évoluer jusqu’à ce qu’il y en ait suffisamment pour court-circuiter 

les électrodes de la cellule de mesure à partir du 2e cycle. La conductivité statique déterminée ensuite 

(entre 1015 et 490 °C) est instable, d’une part à cause de la percolation de phase secondaires entre les 

électrodes, et d’autres part car cette phase peut cristalliser et subir des transitions entre différents 

polymorphes. Enfin, la valeur de la conductivité retrouve sa valeur initiale en dessous 490 °C. A ces 

températures inférieures à 𝑇𝑔, la percolation de la phase secondaire ne peut probablement plus être 

assurée (dilatation thermique, milieu très visqueux entravant les mouvements, …) de telle sorte qu’on 

mesure à nouveau la conductivité du verre demixé. 

Nous constatons qu’une séparation de phase a bien eu lieu dans cet échantillon. Pourtant, la température 

critique de démixtion n’a pu être mesurée par aucune technique de caractérisation (SI ou DSC). Cela peut 

être expliqué par le fait que la température critique de démixtion se trouve à une température 

supérieure aux valeurs des températures analysées. En effet, en extrapolant les valeurs de 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡,𝑣𝑖𝑠𝑐𝑜 pour 

une teneur en MoO3 de 5 %mol, on obtiendrait une température virtuelle d’environ 1320 °C, qui est 

supérieure à la température de départ de nos mesures d’impédance (1300°C).  
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Conclusion du Chapitre 4 

En suivant le refroidissement de fontes d’oxydes depuis 1400 °C, nous avons mis en évidence pour la 

première fois, par spectroscopie d’impédance, l’apparition d’une séparation de phase amorphe pour 

certaines compositions pauvres en sodium (moins de 10% molaire de Na2O) dans le système ternaire SiO2-

B2O3-Na2O (SBN). 

Dans l’état fondu (𝑇 > 𝑇𝑔), la conductivité 𝜎𝑑𝑐 est assurée par un mécanisme de sauts cationiques (Na+) 

assistés par le mouvement du réseau vitreux ; on parle alors de mouvement coopératif cations-réseau. 

Pour ce qui est des fontes susceptibles de démixer, l’étude électrique nous a montré que la séparation de 

phase se manifeste par la présence d’un épaulement sur la courbe de conductivité électrique à une 

température critique de séparation de phase 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡, comprise entre 660 et 725 °C en fonction de la 

composition. En outre, la conductivité de ces fontes a été modélisée par deux lois VFT (Vogel-Fulcher-

Tamman) de paramètres différents séparées par 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡, contre une seule dans le cas de la fonte homogène 

SBN25-K1. De plus, nous avons mis en évidence la présence de deux températures de transitions vitreuses 

sur la courbe de conductivité, l’une attribuée au verre riche en silicium (𝑇𝑔2), et l’autre, à plus basse 

température, attribuée au verre riche en borate de sodium (𝑇𝑔1). La courbe de conductivité située entre les 

deux températures 𝑇𝑔2 et 𝑇𝑔1 a été modélisée par une loi d’Arrhenius ayant une énergie d’activation 

nettement plus élevée ( 1,80 eV) que pour le verre homogène ( 0,80 eV). Il convient de signaler par 

ailleurs que les différentes températures déterminées par SI (𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡, 𝑇𝑔1 et 𝑇𝑔2) sont en très bon accord avec 

celles obtenues par DSC d’une part, et celles données dans la littérature d’autre part [32,138]. 

Une étude électrique analogue a été réalisée sur des fontes d’intérêt nucléaire de borosilicate de sodium 

contenant de faibles quantités de molybdène (SBN-Mo), dans le cadre d’une collaboration avec le CEA 

Marcoule. Ces dernières présentent, lors de leur refroidissement depuis la fonte, une séparation de phase 

binodale avec des nodules de phases cristallines de molybdates de sodium dispersés dans une matrice 

vitreuse. Les températures 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 de séparation de phase obtenues par spectroscopie d’impédance sont 

globalement en accord avec celles obtenues par des études rhéologiques (viscosité) réalisées au CEA [41]. 

Pour ces fontes, nous avons constaté la présence d’une seule température de transition vitreuse (𝑇𝑔) dont 

la valeur est proche de celle du verre parent. En effet, contrairement aux verres ternaires SBN qui 

présentent une séparation de phase avec coexistence de deux phases amorphes (et donc 2 températures 

𝑇𝑔), les verres SBN-Mo présentent une séparation de phase avec une seule phase amorphe englobant la 

phase cristalline (et donc une seule température 𝑇𝑔). 

Pour les deux séries SBN et SBN-Mo, l’analyse MEB des verres post-mortem à température ambiante a mis 

en évidence que la morphologie, binodale ou spinodale, dépend de la composition. D’autre part, les 

variations de la conductivité à la température critique sont plus discrètes lorsque les deux phases sont 

interconnectées (morphologie spinodale), que dans le cas où des nodules sont isolés dans une matrice 

percolante (morphologie binodale). Dans ce dernier cas, la conduction est essentiellement pilotée par 

l’enrichissement (ou l’appauvrissement) de la matrice percolante en porteurs de charge (Na+). 

Enfin, des mesures de conductivité réalisées durant des paliers de température de longue durée (jusqu’à 

300 h) sur la fonte SBN7-K1 (46,5 SiO2 – 46,5 B2O3 – 7 Na2O en %mol) a permis d’observer deux tendances 

distinctes, où la conductivité évolue de façon linéaire : 

• en fonction de √𝑡. Nous avons associé cette évolution à l’étape de coalescence des nodules 

(vieillissement) suivant une séparation de phase binodale. 

• en fonction de log (𝑡). Nous avons suggéré que ce comportement pourrait correspondre à une 

décomposition spinodale. 
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Pour confirmer ou infirmer ces hypothèses, il serait intéressant de réaliser des expériences MEB (ou MET) 

in situ dans les mêmes conditions thermiques, afin d’observer l’évolution de la morphologie de ces 

échantillons en temps réel.  
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Chapitre 5 : Etude des verres (état 

solide) 

  



122 
 

  



123 
 

Dans ce chapitre, nous allons nous intéresser à la caractérisation électrique de nos échantillons dans l’état 

solide. Dans un premier temps, le choix de la métallisation utilisée ainsi que la détermination du facteur 

géométrique seront décrits. Ensuite, nous compléterons l’étude de nos fontes des deux séries SBN-K1 et 

SBN-Mo par des mesures obtenues par spectroscopie d’impédance de verres post mortem, c’est-à-dire 

d’échantillons extraits des creusets après caractérisation de l’état fondu. Enfin, nous étudierons l’évolution 

en température des propriétés électriques des verres de la série K1 après différents traitements 

thermiques ex situ afin d’induire une séparation de phase dans ces verres. Nous évaluerons l’effet de la 

séparation de phase sur la conductivité statique, mais également sur les propriétés diélectriques au travers 

du comportement en fréquence. Ces résultats seront appuyés par des images MEB obtenues pour chaque 

échantillon traité thermiquement, et également par une analyse chimique quantitative réalisée par 

microsonde dans le cas du verre SBN4-K1 (%mol 48 SiO2 – 48 B2O3 – 4 Na2O). Nous proposerons enfin 

différents modèles de circuits équivalents pour tenter d’interpréter les propriétés électriques de nos verres 

en rapport avec leur microstructure. 

1. Métallisation pour la caractérisation des verres 

Les échantillons sont obtenus en découpant des morceaux de verre massif à l’aide d’une scie à fil diamanté 

dans les dimensions voulues, aussi bien en termes de longueur/largeur qu’en termes d’épaisseur. 

L’échantillon final doit avoir la forme d’une lame mince à faces parallèles, avec une épaisseur entre 0,6 et 1 

mm, et sa plus grande face doit pouvoir contenir un cercle de diamètre compris entre 8 et 12 mm (Figure 

71). La scie à fil est adaptée pour découper de faibles épaisseurs de verre (inférieures au mm) sans risquer 

de le casser, et permet également d’obtenir un état de surface permettant une bonne adhérence à la 

métallisation. 

 

Figure 71 - Schéma d'échantillon métallisé pour la spectroscopie d'impédance solide (gauche) avec échantillon de verre métallisé 
(droite). 

Le matériau qui a été choisi pour la métallisation des échantillons est le platine ; en effet, c’est un matériau 

bon conducteur électrique qui assure le contact électrique entre les électrodes et l’échantillon, et qui 

présente une bonne tenue à la corrosion en température. Pour les expériences de conductivité à basse 

température (𝑇 < 600 °C), la métallisation est réalisée par pulvérisation cathodique d’une couche de platine 

sur chaque face de la lame de verre. Un cache est utilisé pour obtenir une surface métallisée circulaire de 

diamètre connu. Le temps de pulvérisation est de 3 minutes par face, permettant alors d’obtenir une 

épaisseur de couche de Pt d’environ 30 nm (estimée par MEB). Cependant, cette couche se dégrade 

lorsque la température dépasse 600 °C et finie par se détacher de l’échantillon. 
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Figure 72 - Echantillon métallisé à l'encre de Pt (gauche) avec ses deux disques de platine (droite). 

Pour les mesures de conductivité à plus haute température dans l’état solide (𝑇 > 600 °C), nous avons 

utilisé une laque de platine que l’on étale sur toute la surface de l’échantillon à l’aide d’un pinceau (Figure 

72). Une fois la laque appliquée, elle est séchée à l’air pendant une heure, puis mise à l’étuve (𝑇 = 70 °C) 

pendant une nuit. Dans ce cas, l’échantillon est placé entre deux plaques de platines en contact avec les fils 

de mesures, eux même connectés à l’impédancemètre. 

Dans les deux cas, le facteur géométrique 𝑓𝑔é𝑜 de l’échantillon est obtenu en divisant l’épaisseur de ce 

dernier par la surface métallisée : 

𝑓𝑔é𝑜 =
𝑒é𝑐ℎ𝑎𝑛𝑡𝑖𝑙𝑙𝑜𝑛

𝑆𝑚é𝑡𝑎𝑙𝑙𝑖𝑠é𝑒

(𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 43) 

Pour une métallisation à la laque de platine et dans le cas d’échantillons ne présentant pas une géométrie 

simple, nous avons utilisé le logiciel de traitement d’image ImageJ pour calculer l’aire de la surface 

métallisée avec précision. 

2. Verres post mortem (PM) (après caractérisation de la fonte) 

Cette section concerne l’étude électrique, par spectroscopie d’impédance, des verres post mortem extraits 

des creusets après leur caractérisation depuis l’état fondu. Rappelons qu’à l’état solide, les mesures ont été 

effectuées en montée de température à la vitesse de 2 °C/min jusqu’à des températures supérieures à 𝑇𝑔 

de quelques dizaines de degrés. 

2.1. Série K1 

2.1.1 SBN10-K1 

A titre d’exemple, la Figure 73 présente la courbe de conductivité statique obtenue pour le verre SBN10-K1 

(PM) dans un diagramme d’Arrhenius, sur l’intervalle de température 220 – 505 °C. En dessous de 220 °C, 

l’échantillon est trop résistif et sa résistance (𝑅𝑑𝑐 > 1010 Ω) tombe en dehors de la gamme de mesure de 

notre impédancemètre. De l’autre côté, au-delà de 505 °C, l’échantillon commence à ramollir, ce qui fausse 

le facteur géométrique d’une part, et risque d’endommager la cellule de mesure d’autre part (électrodes 

« piégées » dans le verre solide après refroidissement de l’échantillon). 
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Figure 73 - Conductivité de l'échantillon post mortem SBN10-K1 ( ꟷ : loi d’Arrhenius pour 𝑻 > 𝑻𝒈𝟏,𝑺𝑰, ꟷ : loi d’Arrhenius pour 𝑻 <

𝑻𝒈𝟏,𝑺𝑰). 

Sur la Figure 73, on constate que pour la partie basse température, les points expérimentaux sont 

parfaitement alignés sur une droite jusqu'à une température voisine de 430 °C. Puis, la courbe de 

conductivité s’infléchit et continue à augmenter avec une pente plus grande. Au-dessus du point 

d’inflexion, nous avons peu de points expérimentaux, mais ces derniers semblent suivre une nouvelle 

droite. Nous avons alors modélisé ces deux régions linéaires par deux lois d’Arrhenius d’énergie 

d’activation respectives 1,08 et 1,85 eV, et attribué la température correspondant au point d’inflexion (430 

°C) à la température de transition vitreuse mesurée par SI (Tg1,SI ≈ 430 °C). En effet, cette température est 

très proche de 𝑇𝑔1,𝐷𝑆𝐶 ≈ 445 °C déterminée par analyse thermique DSC. Rappelons que la température 

𝑇𝑔1,𝑆𝐼 est inaccessible à partir des mesures de conductivité dans la fonte, car elle tombe en dehors de la 

gamme de sensibilité du dispositif utilisé pour les mesures dans l’état fondu. 

Afin de comparer les résultats de conductivité obtenus dans la fonte (au refroidissement) et du verre solide 

(au chauffage), nous avons superposé les données correspondantes pour l’échantillon SBN10-K1 PM sur un 

même graphe en coordonnées d’Arrhenius (Figure 74). On constate alors un très faible écart des valeurs de 

conductivité mesurées par les deux dispositifs dans leur zone commune de température (𝑇𝑔2,𝑆𝐼 < 𝑇 <

𝑇𝑔1,𝑆𝐼). 
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Figure 74 - Conductivité de l'échantillon SBN10-K1. Les symboles △ correspondent aux données expérimentales obtenues lors du 
refroidissement de la fonte ( ꟷ : loi VFT,HT, ꟷ : loi VFT,BT, ꟷ : loi d’Arrhenius). Les symboles ▲ correspondent aux données 

expérimentales obtenues lors du chauffage du verre post mortem ( ꟷ : loi d’Arrhenius pour 𝑻 > 𝑻𝒈𝟏,𝑺𝑰, ꟷ : loi d’Arrhenius pour 

𝑻 < 𝑻𝒈𝟏,𝑺𝑰). 

Ce faible écart peut s’expliquer par la modification du facteur géométrique de la cellule de mesure dans la 

fonte, dans la partie basse température. En effet, comme expliqué au Chapitre 4, le facteur de cellule est 

déterminé à température ambiante par calibration à l’aide d’une solution liquide KCL 1M, dont le 

comportement électrique est proche de celui des fontes étudiées. Cependant, aux basses températures, la 

fonte devient plus visqueuse ce qui a pour effet de modifier légèrement la répartition des lignes de champs 

électrique, et par conséquent le facteur de cellule. 

Ainsi, nous considérons que les valeurs de conductivité mesurées aux alentours de 𝑇𝑔 en chauffant le verre 

« solide », sont plus précises que celles obtenues en refroidissant la fonte « liquide ». En effet, dans le cas 

d’un échantillon solide en forme de lame à faces parallèles, le facteur géométrique est calculé avec une 

grande précision à partir des dimensions de la lame de verre. 

2.1.2 Effet de la composition 

La Figure 75 présente l’ensemble des courbes de conductivité obtenues lors du chauffage des verres PM de 

la série K1 (SBN4-K1, SBN7-K1, SBN10-K1 et SBN25-K1). On constate alors que tous les verres de cette série 

présentent la même tendance que celle observée précédemment. C’est-à-dire que pour chaque 

composition, il existe deux régions linéaires de pentes différentes, séparées par une température de 

transition vitreuse 𝑇𝑔1,𝑆𝐼 (indiquée par une flèche dans la Figure 75) dont la valeur varie de 375 °C (SBN4-

K1) à 500 °C (SBN25-K1). Nous avons reporté les valeurs de cette température 𝑇𝑔1,𝑆𝐼 dans le Tableau 14, 

ainsi que celle obtenue par analyse thermique DSC. 
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Figure 75 - Conductivité des échantillons post mortem de la série K1 ( ꟷ : loi d’Arrhenius HT, ꟷ : loi d’Arrhenius BT). La flèche 
indique la valeur de conductivité 𝝈𝒅𝒄 à 𝑻𝒈𝟏,𝑺𝑰. 

Tableau 14 - Températures de transition estimées par SI et celles déterminées par DSC pour la série d'échantillons K1. 

Values (°C) SBN4-K1 SBN7-K1 SBN10-

K1 

SBN25-

K1 

Tg2 SI 575 540 515 - 

Tg2 DSC 550 565 535 - 

Tg1 SI 375* 410* 430* 500 

Tg1 DSC 385 415 445 525 

* : Valeurs obtenues à partir des mesures SI des verres post mortem 

𝑇𝑔1 augmente de façon quasi-linéaire en fonction de la teneur en sodium pour les verres SBN4-K1, SBN7-K1 

et SBN10-K1. Un même comportement est observé sur les borates de sodium, dans l’intervalle de 

composition (< 15%mol Na2O) où le Na2O est uniquement compensateur de BO4
- [117]. L’évolution de la 

température 𝑇𝑔1, associée au verre riche en B-Na, est donc corrélée à l’augmentation de BO4
- en fonction 

de la teneur initiale en sodium. Les valeurs plus importantes de 𝑇𝑔1, comparées à celles des verres binaires, 

s’expliquent par la présence de silicium dans cette phase [139]. 

Au contraire, 𝑇𝑔2 diminue quand la teneur initiale en sodium augmente. Cette température de transition 

vitreuse est associée à la phase riche en silicium. Dans cette phase, le peu de sodium restant va venir 

compenser le bore pour former des BO4
-. La diminution de 𝑇𝑔2 peut alors indiquer que, dans la phase riche 

en silicium, la proportion de bore augmente quand la teneur en sodium augmente. 

Les deux régions linéaires sur les courbes du verre PM (Figure 75) ont été modélisées chacune par une loi 

d’Arrhenius et sont représentées sur le graphe par les droites cyan et violette. Les valeurs des paramètres 

des lois ajustées sur la partie solide sont résumées dans le Tableau 15. 



128 
 

Tableau 15 - Paramètres ajustées des lois d'Arrhenius utilisées pour modéliser la courbe de conductivité des verres PM de la 
série K1. La valeur entre parenthèses correspond à la valeur obtenue depuis la caractérisation dans la fonte. 

Valeurs SBN4-K1 SBN7-K1 SBN10-K1 SBN25-K1 

Arrhenius HT Log(A) (S.K/cm) 10,7 10,0 10,5 - 

(𝑻 > 𝑻𝒈𝟏) Ea (eV) 2,11 (1,79) 1,85 (1,79) 1,85 (1,77) -  

Arrhenius BT Log(A) (S.K/cm) 5,9 4,6 4,8 4,9 

(𝑻 < 𝑻𝒈𝟏) Ea (eV) 1,26 1,17 1,08 0,86  

Dans les intervalles de température en commun, la valeur de l’énergie d’activation déterminée depuis la 

courbe du solide est similaire à celle déterminée depuis la courbe de la fonte pour les échantillons SBN7-K1, 

SBN10-K1 et SBN25-K1. En revanche, cette énergie augmente considérablement pour l’échantillon SBN4-

K1, avec un paramètre 𝐸𝑎 calculé à partir de l’état solide de 2,11 eV, contre 1,79 eV pour le paramètre 

obtenu depuis la fonte. Un tel écart peut toutefois se comprendre par le peu de points disponibles dans la 

courbe de la fonte. En effet, pour cet échantillon, 𝑇𝑔2,𝑆𝐼 vaut 575 °C alors que la conductivité depuis l’état 

fondu a été mesurée jusqu’à une température de 542 °C. Concernant les énergies d’activations données 

par la loi d’Arrhenius en dessous de la température 𝑇𝑔1, elles diminuent entre 1,26 eV (SBN4-K1) et 0,86 eV 

(SBN25-K1) à mesure que la teneur en sodium augmente. Ce type de comportement est similaire à ce que 

l’on peut observer dans le cas de verres homogènes [12,79,137,152]. 

Enfin, les très faibles différences des propriétés électriques observées (conductivité et énergie d’activation) 

entre la fonte et le verre post mortem, montrent que ce dernier n’a pas été altéré lors de son chauffage au-

delà de sa température de transition vitreuse 𝑇𝑔1. 

2.2. Série SBN-Mo 

La courbe de conductivité des verres post mortem de la série SBN-Mo ont été superposées dans un 

diagramme d’Arrhenius Figure 76. On remarque que la conductivité tend à diminuer à mesure que la 

teneur initiale en MoO3 augmente. Nous avions suggéré dans le chapitre précédent que ces variations 

étaient liées d’une part, à la diminution de la teneur en Na2O lors de l’ajout de MoO3, et d’autre part, à 

l’appauvrissement en porteurs de charge Na+ de la matrice borosilicatée lors de la formation des nodules 

molybdiques (Na2MoO4). Par ailleurs, plus la teneur initiale en oxyde de molybdène est grande et plus 

importante sera la fraction volumique de nodules formés [40,41], ce qui explique pourquoi SBN-M5 est 

l’échantillon le moins conducteur. 
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Figure 76 - Conductivité des échantillons post mortem de la série SBN-Mo. ( ꟷ : loi d’Arrhenius). Le symbole vide indique la 
valeur de conductivité 𝝈𝒅𝒄 à 𝑻𝒈,𝑺𝑰. 

En outre, nous pouvons identifier deux régions principales sur la courbe de ces verres PM : 

• une région non arrhénienne (𝑇 > 𝑇𝑔,𝑆𝐼), qui correspond à la fin de la région VFT basse température 

identifiée sur la courbe de conductivité des fontes. Cependant, compte tenu du peu de points 

expérimentaux disponibles, il n’a pas été pertinent de modéliser cette partie de la courbe par une 

loi VFT. 

• une région linéaire (𝑇 < 𝑇𝑔,𝑆𝐼) qui peut être ajustée par une loi d’Arrhenius. 

Les températures 𝑇𝑔,𝑆𝐼 estimées depuis les courbes de conductivité du solide (560 ± 10 °C) sont très 

similaires à celles estimées par analyse thermique, et semblent augmenter, quoique légèrement, quand la 

teneur en molybdène augmente. Ce comportement s’explique par le fait que le molybdène capte des 

cations sodiums liés à des NBO [40], ce qui tend à polymériser le réseau borosilicaté et donc élever sa 

température 𝑇𝑔 [153]. 

Les paramètres de la loi d’Arrhenius ajustés sur la courbe de conductivité des verres post mortem sont 

donnés dans le Tableau 16. L’énergie d’activation n’évolue presque pas avec la composition, ce qui reste 

cohérent compte tenu des faibles variations de conductivité observées. En revanche, par rapport aux 

valeurs 𝐸𝑎 déterminées depuis la fonte (valeurs entre parenthèses dans le Tableau 16), les énergies 

calculées depuis le verre PM sont moins dispersées. Quoi qu’il en soit, on observe très peu de différences 

entre les valeurs d’énergie d’activation de la fonte (𝑇 < 𝑇𝑔) et du verre post mortem, ce qui tend à montrer 

que le verre PM n’a pas été altéré. 

Tableau 16 - Paramètres ajustées de la loi d'Arrhenius utilisée pour modéliser la courbe de conductivité des verres PM de la série 
Mo à 𝑻 < 𝑻𝒈,𝑺𝑰. La valeur entre parenthèses correspond à la valeur obtenue depuis la caractérisation dans la fonte. 

Valeurs SBN-M0 SBN-M1,5 SBN-M3 SBN-M5 

Arrhenius Log(A) (S.K/cm) 4,87 4,62 4,68 4,50 

  Ea (eV) 0,79 (0,75) 0,79 (0,82) 0,81 (0,85) 0,83 (0,85) 
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Enfin, on remarquera la présence d’une légère inflexion vers 440 °C sur les courbes des verres SBN-M3 et 

SBN-M5 (Figure 76). Nous avions identifié un pic exothermique sur le thermogramme des deux échantillons 

(Figure 66c et Figure 68c) à une température similaire, que nous avions attribué à la transition du Na2MoO4 

entre sa phase cubique (α) et une phase β [40]. Il semble donc que cette transition ait un impact (discret) 

sur l’évolution de la conductivité des verres PM, ce qui voudrait dire que les nodules contribuent à la 

réponse électrique des échantillons. 

3. Verres traités ex situ (série K1) 

Cette partie concerne l’étude de verres SBN de la série K1 obtenus par procédé classique de fusion/trempe. 

Certains échantillons ont été recuits à la suite de différents traitements thermiquement ex situ pour 

provoquer une séparation de phase. Dans un premier temps, nous donnerons une description des 

échantillons étudiés, avec notamment l’apparence des verres à l’œil nue en fonction de l’histoire 

thermique. Nous analyserons également la morphologie observée au MEB, et pour l’échantillon SBN4-K1, 

une quantification de la composition des deux phases existantes sera réalisée par microsonde. 

Nous comparerons ensuite les courbes de conductivité des différents échantillons en fonction de la 

température, de la composition et du traitement thermique. Pour une composition donnée, ce sont les 

verres n’ayant pas subis de traitement thermique qui serviront de référence. Nous nous intéresserons 

également à la réponse fréquentielle des échantillons, et enfin, nous proposerons des modèles de circuits 

équivalents pour tenter de simuler la réponse électrique de nos verres. 

3.1. Description des échantillons 

Les verres obtenus par trempe thermique sont les verres qui seront qualifiés de « trempés », et sont 

transparent à l’œil nu. Nous avons ensuite traité thermiquement quelques échantillons à différentes 

températures (𝑇 > 𝑇𝑔1) et pendant des durées variables. En fonction de ces deux paramètres (température 

et temps), ainsi que de la composition, l’apparence des verres a été altérée de manière plus ou moins 

importante (Tableau 17). 

Tableau 17 - Résumé des traitements thermiques effectués sur les échantillons SBN4-K1, SBN7-K1 et SBN10-K1 

Composition Non traité 550 °C 20 h 600 °C 20 h 600 °C 40 h 

 

SBN4-K1 

 

SBN7-K1 

  

SBN10-K1 
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Comme décrit par la suite, nous avons effectué 3 traitements thermiques : 

• 550 °C pendant 20 h. C’est le traitement qui, de manière générale, altère le moins l’apparence du 

verre. A l’issu de ce recuit, l’échantillon SBN4-K1 est opaque, SBN7-K1 est opalescent et SBN10-K1 

apparaît clair. 

• 600 °C pendant 20 h. L’altération visuelle est plus importante pour le verre SBN10-K1 qui est 

devenu opalescent, mais reste transparent, et pour le verre SBN7-K1 qui est devenu opaque. 

L’aspect visuel de l’échantillon SBN4-K1 a peu évolué. 

• 600 °C pendant 40 h. Les verres SBN4-K1 et SBN7-K1 sont opaques, le SBN10-K1 conserve encore 

une certaine transparence. 

Il existe différents mécanismes à l’origine de la coloration d’un verre, mais dans notre cas elle est due à la 

présence des hétérogénéités qui diffusent la lumière incidente [154,155]. La couleur et l’opacité du verre 

obtenu après recuit peuvent donc donner une idée sur la taille moyenne de la microstructure du verre 

démixée. De nos observations sur l’apparence visuelle des verres, on remarque que les échantillons SBN4-

K1 sont les plus altérés à l’issu d’un traitement thermique par rapport aux deux autres compositions. Cela 

peut indiquer que les verres SBN4-K1 présentent une séparation de phase avec une morphologie grossière 

(tailles de phase importantes), qui tend à s’affiner à mesure que la teneur initiale en sodium augmente. 

Afin d’observer et comparer entre elles les morphologies obtenues, nous avons effectués des 

micrographies MEB. Des images obtenues avec un même grossissement (x8000) sont présentées sur la 

Figure 77. Pour le verre SBN4-K1 recuit à 600 °C pendant 20 h, et pour pouvoir garder une vue d’ensemble 

de la microstructure, le grossissement utilisé est plus faible (x2000). Sur les 9 images, nous pouvons 

observer la présence de deux domaines qui correspondent chacun à une phase amorphe du verre démixé. 

Etant donné que ces micrographes ont été réalisés en mode électrons rétrodiffusés, on peut associer : 

• la phase sombre à un verre enrichi en bore et en sodium par rapport au verre parent. 

• la phase claire à un verre enrichi en silicium, et donc appauvri en B2O3 et Na2O. 
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Figure 77 - Images MEB des différents verres recuits SBN4-K1, SBN7-K1 et SBN10-K1, les cercles verts indiquent quel domaine a 
été utilisé pour définir la taille moyenne des phases. Le grossissement (x 8000) est le même pour tous les échantillons, sauf pour 

le verre SBN4-K1 recuit à 600 °C pendant 20h (x2000). 

Les 3 compositions de verres présentent des morphologies de séparation de phase différentes et plutôt 

complexe. Ainsi, pour proposer une comparaison des tailles moyennes des phases entre les échantillons, 

nous avons pris à chaque fois le diamètre des domaines circulaires qui nous semblaient de taille moyenne. 

Un exemple est donné avec les cercles verts sur la Figure 77 quand le grossissement le permet. Ce critère 

est très grossier, mais est suffisant pour faire une analyse comparative. 

La taille caractéristique de la microstructure des verres SBN4-K1 est plus grande que celle des verres SBN7-

K1 et SBN10-K1. Pour le recuit à 600 °C pendant 20 h par exemple, on passe d’une taille moyenne des 

phases de 10 µm pour le verre SBN4-K1, 2 µm pour SBN7-K1, et enfin seulement 0,1 µm pour SBN10-K1. Il 

est alors cohérent que les verres SBN4-K1 soient les plus opaques à l’œil nue (Tableau 17). On notera 

également que pour les verres SBN4-K1, la phase sombre (B-Na) semble relativement isolée dans la phase 

claire (Si), qui est quand a-t-elle percolante, tandis que la microstructure des verres SBN7-K1 et SBN10-K1 

parait interconnectée, c’est-à-dire que les deux phases sont continues. 

Concernant l’effet du traitement thermique sur la séparation de phase, une température plus élevée pour 

un même temps de recuit semble être en faveur d’une morphologie avec des phases de plus grandes 

tailles. Par exemple, la taille moyenne des phases du verre SBN4-K1 passe de 2 µm à 10 µm quand la 

température de recuit augmente de 550 °C à 600 °C. Cette tendance est vérifiée dans la littérature sur 

différents systèmes, et peut s’expliquer par l’accélération de la cinétique de séparation de phase ; l’étape 

de murissement, où la taille des phases augmente, est atteinte plus rapidement quand la température 

augmente [35,48,57,156]. 
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A température constante, la taille caractéristique de la microstructure du verre SBN10-K1 augmente avec le 

temps. La Figure 78 présente les images MEB des échantillons SBN10-K1 recuits à 600 °C avec un 

grossissement plus grand (x27000). La taille moyenne des phases augmente de 0,12 µm à 0,25 µm en 

doublant la durée du palier, ce qui indique un murissement de la microstructure. 

 

Figure 78 - Images MEB des verres SBN10-K1 recuits à 600 °C pendant 20h (gauche) et 40 h (droite) avec un grossissement plus 
grand (x27000). Les cercles verts indiquent quel domaine a été utilisé pour définir la taille moyenne des phases. 

En revanche, la microstructure des verres SBN4-K1 et SBN7-K1 semble s’affiner avec le temps. Toujours 

pour le verre SBN4-K1, la taille des phases diminue de moitié et atteint 5 µm lorsque le palier à 600 °C est 

maintenu 40 h (Figure 77). Tomioka et al. ont observé ce comportement par MEB sur un verre silicaté (CaO 

– SiO2 – Al2O3 – MgO – ZnO – K2O – Na2O) pour certaines températures de traitement thermique, bien que 

les échelles de temps de recuits soient différentes (jusqu’à 2 h de traitement) [157]. Cependant les auteurs 

n’ont pas avancé d’hypothèse sur l’origine de ce comportement. 

Enfin, nous avons été en mesure de quantifier, par microsonde, la composition chimique des phases 

présentes dans les verres SBN4-K1 recuits. Pour rappel, le sodium a tendance à migrer sous le faisceau 

d’électrons, ce qui modifie localement sa concentration dans le volume sondé lors de l’analyse. 

Expérimentalement, nous avons pu limiter ce phénomène en travaillant avec une faible tension 

d’accélération (5 kV) et un faisceau défocalisé de 2 µm. Compte tenu des tailles de microstructure que nous 

avons observé (Figure 77), nous avons pu seulement effectuer des mesures sur les verres SBN4-K1 ; la taille 

caractéristique est trop petite pour les autres échantillons. Les Figure 79a à 79d montrent un exemple de 

cartographie en contraste chimique réalisée sur un échantillon recuit à 600 °C pendant 20 h, et le Tableau 

18 résume la composition chimique des phases (obtenue à partir de mesures ponctuelles) pour chaque 

verre SBN4-K1. 
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Figure 79 - Cartographie en contraste chimique a) du silicium, b) du sodium et c) du bore pour le verre SBN4-K1 recuit à 600 °C 
pendant 20 h. d) Image microsonde de la surface analysée. 

Tableau 18 - Composition chimique des phases des verres SBN4-K1 recuits. 

Composition (%mol) Nominale 
550 °C 20 h 

claire / sombre 

600 °C 20 h 

claire / sombre 

600 °C 40 h 

claire / sombre 

SiO2 48 66,5 28,7 60,4 27,8 63,2 27,1 

B2O3 48 33,0 65,8 38,7 65,6 36,1 66,2 

Na2O 4 0,5 5,5 0,9 6,6 0,7 6,7 

La cartographie élémentaire confirme ce que nous avons constaté sur les images MEB, et met en évidence 

une morphologie de séparation de phase où une phase isolée riche en sodium et en bore (respectivement 

Figure 79b et 79c) est dispersée dans une matrice continue enrichie en silicium (Figure 79a). De plus, les 

analyses ponctuelles (Tableau 18) nous montrent que la quasi-totalité du sodium se retrouve dans la phase 

isolée. On peut dès lors imaginer que les chemins de conduction des porteurs de charge (Na+) passeront par 

cette phase isolée, plus conductrice. Cette information nous aidera par la suite à choisir un circuit 

équivalent pertinent pour modéliser les propriétés électriques de ces verres. 

3.2. Conductivité en fonction du traitement thermique 

La conductivité directe 𝜎𝑑𝑐 des différents échantillons a été tracée en fonction de la température dans un 

diagramme d’Arrhenius sur les Figure 80a, 80b et 80c. Les mesures ont été collectées en montée de 

température à la vitesse de 2 °C/min jusqu’à une température 𝑇 = 𝑇𝑔,𝐷𝑆𝐶 − 50 °𝐶, afin de ne pas altérer la 

structure des verres. Néanmoins, du fait de leur caractère très résistif, nous avons dû monter à des 

températures supérieures à 𝑇 = 𝑇𝑔 + 50 °𝐶 afin de pouvoir mesurer la conductivité des verres SBN4-K1. 
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Figure 80 - Conductivité en fonction de la température des échantillons a) SBN4-K1, b) SBN7-K1 et c) SBN10-K1. Les points 
représentent les données expérimentales. Les droites représentent les lois d’Arrhenius utilisées pour simuler la conductivité. 
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L’effet du recuit sur la conductivité directe se traduit par une diminution générale de sa valeur sur tout 

l’intervalle de température. En effet, le verre trempé est systématiquement plus conducteur que les verres 

ayant subis un traitement thermique. Par ailleurs, la composition SBN4-K1 est celle dont les verres 

présentent la variation la plus importante de la conductivité pour les différents traitements thermiques. 

Parmi les verres traités thermiquement pour les compositions SBN4-K1 et SBN10-K1, le verre recuit à 550 

°C pendant 20 h est le plus conducteur, suivi de l’échantillon recuit à 600 °C pendant 40 h, puis à 600 °C 

pendant 20 h. Cette tendance est différente pour la composition SBN7-K1, où les verres traités 

thermiquement à 600 °C sont tous les deux plus conducteurs que celui traité à 550 °C. 

Nous avons modélisé les courbes de conductivité des différents échantillons par une loi d’Arrhenius afin 

d’en extraire l’énergie d’activation 𝐸𝑎 (Tableau 19). Les valeurs de 𝐸𝑎 diminuent à mesure que la quantité 

initiale de Na2O augmente, et elles semblent très peu varier avec le traitement thermique. 

Tableau 19 - Paramètres des lois d'Arrhénius ajustées sur la courbe de conductivité des verres SBN4-K1, SBN7-K1 et SBN10-K1. 

Composition Non traité 
550 °C 

20 h 

600 °C 

20 h 

600 °C 

40 h 

SBN4-K1 
Log(A) (S.K/cm) 12,0 11,7 10,3 11,7 

Ea (eV) 2,25 2,22 2,15 2,28 

SBN7-K1 
Log(A) (S.K/cm) 5,2 4,9 5,7 4,9 

Ea (eV) 1,25 1,23 1,31 1,21 

SBN10-K1 
Log(A) (S.K/cm) 5,4 4,8 4,8 4,6 

Ea (eV) 1,15 1,10 1,12 1,10 

Tomozawa et al. [158] ont étudié la conductivité électrique d’une composition de verre borosilicatée (70,0 

SiO2 – 28,0 B2O3 – 1,1 Al2O3 – 0,5 K2O – 1,2 Li2O en %mol) présentant une séparation de phase binodale où 

des nodules riches en alcalins sont dispersés dans une matrice silicatée. Dans leur étude, ils ont comparé la 

conductivité électrique en fonction de la température d’échantillons traités thermiquement à 600 °C 

pendant différentes durées, et comme nous, ils ont observé une diminution globale de 𝜎𝑑𝑐  avec 

l’augmentation du temps de recuit. Ils ont justifié ce comportement sur la base d’un appauvrissement 

progressif de la matrice en alcalins. 

Nos échantillons SBN4-K1 présentent une morphologie similaire à celle de l’échantillon étudié par les 

auteurs cités ci-dessus [158]. Une interprétation similaire pourrait justifier l’origine des variations de 

conductivité entre le verre trempé et les verres recuits, mais ne permet pas d’expliquer les différences 

trouvées entre les différents verres recuits. Comme nous l’avons vu avec l’analyse chimique par 

microsonde, lors d’un traitement thermique à 600 °C, la teneur en sodium des deux phases n’évolue 

presque pas entre 20 h et 40 h de recuit (Tableau 18). En revanche, la taille des hétérogénéités est plus 

petite pour un recuit plus long. Ainsi, dans notre cas, les variations de conductivité observées entre les 

verres SBN4-K1 démixés dépendent surtout des changements de la taille des phases obtenues à l’issu des 

différents traitements thermiques ; la conductivité diminue à mesure que la taille des hétérogénéités 

(nodules riches en sodium) augmente. 

Un raisonnement similaire ne fonctionne pas pour nos échantillons présentant une morphologie de type 

spinodale. La conductivité 𝜎𝑑𝑐 des verres SBN7-K1 traités thermiquement à 600 °C est identique sur 

l’intervalle de température considéré, alors que la microstructure (Figure 77) du verre traité pendant 20 h 

est bien plus grossière (2 µm) que celle de l’échantillon traité pendant 40 h (0,3 µm). De même, le verre 

SBN10-K1 recuit à 600 °C pendant 20 h est le moins conducteur des trois échantillons démixés, alors que la 

microstructure de celui recuit pendant 40 h est la plus grossière. Dans ce cas, la composition des phases 

doit également influencer la conductivité globale des verres SBN7-K1 et SBN10-K1. 
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3.3. Etude fréquentielle 

Une étude en fréquence des propriétés électriques d’un système hétérogène, lorsqu’elle est possible, peut 

aider à discriminer les contributions individuelles de chaque phase à l’impédance totale de l’échantillon 

[70,71,159]. Pour obtenir plus de points avec un temps d’intégration plus long, nous avons réalisé des 

mesures d’impédance en isotherme à différentes températures sur nos verres, au lieu de les mesurer en 

rampe de température. Des diagrammes de Nyquist, opposée de la partie imaginaire de l’impédance (−𝑋) 

en fonction de sa partie réelle (𝑅), sont présentés sur les Figure 81a, 81b et 81c. Pour mieux comparer la 

forme des arcs de cercle entre les différents verres, les valeurs d’impédance ont été normalisés par la 

valeur de la résistance statique 𝑅𝑑𝑐 pour chaque échantillon. 
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Figure 81 - Diagrammes de Nyquist des échantillons a) SBN4-K1 à 435 °C, b) SBN7-K1 à 380 °C et c) SBN10-K1 à 350 °C. Les 
symboles vides représentent les mesures d’impédance obtenues à une décade. Les valeurs ont été normalisées par 𝑹𝒅𝒄 pour 

chaque échantillon. 
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La réponse électrique des échantillons trempés SBN4-K1, SBN7-K1 et SBN10-K1 est typique de celle d’un 

verre homogène, c’est-à-dire que l’on discerne un unique arc de cercle déprimé (le centre du cercle est 

situé sous l’axe des abscisses). Cet arc de cercle représente la partie dispersive de la conductivité à haute 

fréquence, et est déprimé du fait du caractère non idéal de la relaxation des porteurs de charge [87,92]. La 

température est suffisamment faible pour que la totalité de l’arc de cercle soit accessible dans la gamme de 

mesure de notre appareil. 

L’effet du traitement thermique sur la réponse en fréquence des verres SBN7-K1 et SBN10-K1 

(respectivement Figure 81b et 81c) n’est pas visible sur les diagrammes de Nyquist. En effet, la forme de 

l’arc de cercle ne semble par varier par rapport à celui du verre trempé et reste symétrique, ce qui laisse 

supposer l’existence d’un seul temps de relaxation moyen des porteurs de charge dans les verres démixés. 

En revanche, la réponse électrique des verres SBN4-K1 évolue sensiblement avec le traitement thermique. 

On note que les arcs de cercle des verres démixés sont plus déprimés que celui du verre trempé, et qu’ils 

présentent une asymétrie. Ces observations sont en faveur de la présence d’un second mécanisme qui 

contribue en série à l’impédance totale des échantillons traités thermiquement, et qui se traduit par 

l’apparition d’un nouvel arc de cercle dans le diagramme de Nyquist présentant un temps de relaxation 

moyen des porteurs de charge distinct. Pour mieux visualiser cet effet, nous avons tracé la partie imaginaire 

(𝑀′′) du module électrique 𝑀∗ =
𝑗𝜔𝜀0

𝑓𝑔é𝑜
𝑍∗ en fonction de la fréquence pour les verres SBN4-K1 sur la Figure 

82. Cette représentation permet de mieux séparer les différentes fréquences de relaxation vers les hautes 

fréquences tout en réduisant les effets de polarisation des électrodes [94,159]. 
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Figure 82 - Partie imaginaire du module électrique 𝑴′′ en fonction de la fréquence à 435 °C pour les verres SBN4-K1. 

La réponse du verre trempé (homogène) sur ce graphe est un pic unique, ce qui traduit l’existence d’une 

seule fréquence de relaxation moyenne des porteurs de charge, tandis que les échantillons démixés 

présentent deux pics, et donc deux fréquences distinctes. En revanche, les courbes 𝑀′′(𝑓)  des 

compositions SBN7-K1 et SBN10-K1 (respectivement Annexe 2 et Annexe 3) n’ont pas permis de mettre en 

évidence l’existence d’un second pic, quel que soit les traitements thermiques subis par les verres. 
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3.4. Modélisation par circuits équivalents 

Nous avons simulé l’impédance de nos verres homogènes par un seul circuit R//CPE dont l’impédance 

s’écrit selon l’𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 30 (𝑍𝑅𝐶𝑃𝐸
∗ =

𝑅

1+𝑅𝑄(𝑗𝜔)𝑛). 

La morphologie des verres SBN4-K1 démixés est de type binodale, et présente une dispersion de nodules 

conducteurs riches en borate de sodium isolés dans une matrice résistive percolante riche en silicium 

(Figure 77a). Ainsi, les porteurs de charge lors de leur parcours vont alterner entre les nodules qui facilitent 

leur déplacement, et la matrice résistive qui « enrobe » ces nodules. L’étude en fréquence de ces mêmes 

échantillons montrent la présence de deux fréquences de relaxation distinctes (Figure 82), probablement 

associées aux deux phases présentent dans les verres. 

Un tel mécanisme peut être modélisé, en termes de circuits équivalents, par deux circuits R//CPE mis en 

série et dont l’impédance totale 𝑍𝑠é𝑟𝑖𝑒
∗  est donnée par la relation suivante [70,71] : 

𝑍𝑠é𝑟𝑖𝑒
∗ =

𝑅1

1 + 𝑅1𝑄1(𝑗𝜔)𝑛1
+

𝑅2

1 + 𝑅2𝑄2(𝑗𝜔)𝑛2
(𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 45) 

où la phase 1 représente la phase résistive riche en silicium, et la phase 2 celle riche en borate de sodium, 

tel que 𝑅1 > 𝑅2. Dans cette configuration, la somme des deux résistances 𝑅1 et 𝑅2 donne la résistance 

statique 𝑅𝑑𝑐, cette dernière étant déterminée sur le diagramme de Nyquist comme l’intersection de la 

courbe avec l’axe des abscisses. 

Pour ce qui est des échantillons SBN7-K1 et SBN10-K1, nous n’avons observé qu’une seule fréquence de 

relaxation des porteurs de charge peu importe le traitement thermique. La structure de type spinodale 

observée au MEB sur les échantillons démixés (Figure 77b et 77c) implique que les cations Na+ sont 

susceptibles de passer par les deux phases, toutes deux continues, avec une préférence pour la phase la 

plus conductrice. Ce mécanisme peut être simulé par deux circuits R//CPE mis en parallèle. 

Toutefois, en raison de la difficulté d’estimer indépendamment les paramètres des deux phases dans le cas 

d’un mécanisme de conduction en parallèle, nous avons simulé la réponse électrique des verres SBN7-K1 et 

SBN10-K1 démixés à l’aide d’un seul circuit R//CPE dont l’impédance totale peut s’écrire : 

𝑍𝑝𝑎𝑟𝑎
∗ =

𝑅𝑑𝑐

1 + 𝑅𝑑𝑐𝑄𝑒𝑞(𝑗𝜔)𝑛
(𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 46) 

avec la résistance statique 𝑅𝑑𝑐 =
𝑅1𝑅2

𝑅1+𝑅2
 et la capacité 𝑄𝑒𝑞 qui correspond approximativement à la somme 

des deux capacités 𝑄1 et 𝑄2. 

Pour rappel, la fréquence de relaxation 𝑓0 correspondant à un circuit R//CPE se détermine selon la relation 

𝑓0 =
1

2𝜋(𝑅𝑄)
1
𝑛

, et la capacité idéale 𝐶 à partir de la relation 𝐶 = 𝑄. (2𝜋𝑓0)1−𝑛. Nous présenterons dans un 

premier temps les diagrammes de Nyquist ajustés avec les modèles pour les échantillons SBN4-K1 (Figure 

83a à 83d), puis dans un second temps, ceux des échantillons SBN7-K1 (Figure 84 à 84d). Les figures 

concernant l’échantillon SBN10-K1, qui ont un comportement en fréquence similaire aux verres SBN7-K1, 

sont données dans l’Annexe 4. 

Le circuit R//CPE seul modélise très bien l’impédance de l’échantillon SBN4-K1 trempé (Figure 83a). La 

fréquence de relaxation 𝑓0 est de 5552 Hz, et l’ordre de grandeur de la capacité idéale déterminée par 

l’ajustement des paramètres du modèle sur la courbe expérimentale (𝐶 = 6,95.10-12 F) est classique d’une 

réponse du « bulk » (massif) [70,71,159–161]. 
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Figure 83 - Diagrammes de Nyquist des échantillons SBN4-K1 a) trempé, b) recuit à 550 °C pendant 20 h, b) à 600 °C pendant 20 h 
et à 600 °C pendant 40 h, ajustés avec des circuits électriques équivalents. Les symboles vides représentent les mesures 

d’impédance obtenues à une décade. 

Le circuit équivalent utilisé pour simuler la réponse électrique des verres SBN4-K1 démixés (Figure 83b, 83c 

et 83d) met en évidence la contribution de deux arcs de cercle sur le diagramme de Nyquist. L’arc de cercle 

à plus basse fréquence (phase 1) correspond à la contribution la plus résistive. Les fréquences de relaxation 

𝑓1 et 𝑓2 sont presque du même ordre de grandeur (respectivement 1230 et 4500 Hz en moyenne), ce qui 
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explique pourquoi les deux arcs de cercle sont relativement confondus. Les valeurs des capacités 𝐶1 et 𝐶2, 

variant entre 1,13.10-11 et 3,09.10-11 F, sont plus élevées que celle du verre parent mais restent tout de 

même classiques d’une réponse du « bulk ». 

Lors de l’étude de la séparation de phase in situ d’un borosilicate de sodium (60 SiO2 – 35 B2O3 – 5 Na2O en 

%mol) par spectroscopie d’impédance, Chevaucherie a constaté l’apparition progressive d’un deuxième arc 

de cercle dans le diagramme de Nyquist lors du chauffage entre 300 et 650 °C [70]. L’auteure a associé 

cette nouvelle contribution à l’apparition d’un verre moins conducteur, car présentant une fréquence de 

relaxation plus faible que celle du verre parent. D’après cette étude, la contribution avec la plus basse 

fréquence de relaxation, et présentant par ailleurs la plus grande résistance, correspond à celle de la 

matrice riche en silicium dans nos verres SBN4-K1 démixés. 

Les diagrammes de Nyquist des échantillons SBN7-K1 sont présentés sur les Figure 84a à 84d avec leur 

modèle électrique équivalent. 
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Figure 84 - Diagrammes de Nyquist des échantillons SBN7-K1 a) trempé, b) recuit à 550 °C pendant 20 h, b) à 600 °C pendant 20 h 
et à 600 °C pendant 40 h, ajustés avec des circuits électriques équivalents. Les symboles vides représentent les mesures 

d’impédance obtenues à une décade. 

La valeur de capacité idéale 𝐶 des verres trempés SBN7-K1 (4,09.10-12 F) et SBN10-K1 (3,07.10-12 F) est 

systématiquement plus faible que celle des échantillons traités thermiquement, qui peut atteindre jusqu’à 

7,75.10-12 F (SBN7-K1) et 1,02.10-11 F (SBN10-K1) respectivement. Les valeurs de fréquence de relaxation 

semblent indépendantes du traitement thermique pour ces deux compositions. En réalité, l’effet du recuit 

sur les propriétés électriques en fréquence de ces échantillons est très limité, probablement à cause de la 

morphologie de type spinodale des verres démixés. 

Les mesures d’impédance sur les verres SBN7-K1 et SBN10-K1 ne permettent pas à elles seules de 

déterminer séparément les paramètres des deux phases. En perspective, il peut être envisageable de 

réaliser une attaque à l’acide sur ces verres pour retirer la phase la plus soluble (riche en borate de 

sodium). Puis, une étude par impédancemétrie dans les mêmes conditions de mesure permettrait de 

déterminer les paramètres de la phase restante (riche en silicium), et donc d’en déduire ses propriétés. 
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Conclusion du Chapitre 5 

La première partie de ce chapitre a concerné l’étude des verres post mortem obtenus après la 

caractérisation des fontes d’oxydes de la série K1 et de la série SBN-Mo. La caractérisation électrique de ces 

échantillons nous a permis de compléter les courbes de conductivité en fonction de la température des 

différentes compositions étudiées, ainsi que de déterminer les températures de transitions manquantes 

(𝑇𝑔1,𝑆𝐼). En outre, la température de transition α ↔ β de la phase cristalline Na2MoO4 a pu être détectée 

sur la courbe 𝜎𝑑𝑐(𝑇) des échantillons contenant du molybdène. 

Nous avons également étudié les propriétés électriques d’échantillons de la série K1 traités thermiquement 

à différentes températures, pendant diverses durées, de manière à produire une séparation de phase 

depuis des verres trempés initialement homogènes. L’analyse MEB de ces échantillons a mis en évidence 

une morphologie de type binodale pour la composition SBN4-K1, avec des nodules conducteurs enrichies 

en bore et en sodium isolés dans une matrice percolante résistive riche en silicium. Une analyse chimique 

élémentaire par microsonde a permis de quantifier la composition des deux phases résultantes. Les verres 

recuits SBN7-K1 et SBN10-K1 ont quant à eux présenté une morphologie de type spinodale. Nous avons 

constaté, par rapport à l’échantillon homogène, que la conductivité globale des échantillons démixés est 

plus basse. En outre, les variations des valeurs de conductivité entre les échantillons d’une même 

composition sont plus importantes pour les verres SBN4-K1 que pour SBN7-K1 et SBN10-K1. 

L’étude fréquentielle des échantillons a montré que la séparation de phase binodale (échantillon SBN4-K1) 

pouvait être modélisée par la mise en série de deux mécanismes de conduction, l’un lié à la matrice 

résistive continue et l’autre aux nodules riches en alcalins. La conséquence de ce phénomène est 

l’apparition d’une nouvelle contribution (deuxième arc de cercle) dans les diagrammes de Nyquist. La 

contribution la plus résistive (celle de la matrice silicatée) présente une fréquence de relaxation plus basse 

que celle de la contribution moins résistive (celle due aux nodules boratés). De plus, l’étude de la partie 

imaginaire du module électrique 𝑀′′(𝑓) a mis en évidence deux fréquences de relaxation des porteurs de 

charge. Quant aux verres présentant une morphologie spinodale (échantillons SBN7-K1 et SBN10-K1), 

l’étude fréquentielle n’a pas permis de discerner les contributions de deux phases, et comme pour les 

verres homogènes, la réponse électrique a été modélisé à l’aide d’un seul circuit R//CPE. 
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Chapitre 6 : Influence de la démixtion et 

de la température sur la structure 
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Différents auteurs ont proposé de suivre les évolutions structurales de borates ou de borosilicates d’alcalin 

à plusieurs températures, soit par spectroscopie Raman, soit par spectroscopie RMN [24,115,116,162]. 

Dans ce chapitre, nous proposons de suivre l’évolution des spectres Raman et RMN 11B statique des verres 

de borates de sodium et des verres SBN de la série K1 en fonction de la température. Ces résultats 

préliminaires ont pour objectif d’ouvrir la voie à une étude structurale conjointe par RMN et Raman in situ 

haute température, qui viserait à quantifier les unités et superstructures présentent dans nos verres en 

fonction de la température, de la composition et de la séparation de phase. 

Une brève partie concerne l’influence des traitements thermiques ex situ sur l’environnement du bore par 

RMN MAS dans nos verres SBN de la série K1. Les échantillons sont ceux décrits dans la partie 3 du chapitre 

5. 

Nous interpréterons ensuite les évolutions structurales, sous l’effet de la température, par Raman et RMN 
11B haute température in situ, d’abord sur les borates de sodium BN10 et BN35, puis sur les verres SBN de 

la série K1. Les différents spectres ont été acquis entre 350 et 950 °C par palier de 100 °C, en chauffage puis 

en refroidissement. Des spectres ont également été acquis à température ambiante, avant et après 

l’analyse in situ. 

1. Verres traités thermiquement 

La Figure 85 présente le spectre RMN MAS 11B (850 MHz) du verre SBN4-K1 trempé par coulée sur plaque, 

ainsi que ceux des différents verres traités thermiquement. Pour rappel, nous avions identifié sur le spectre 

du verre trempé : 

• deux sites présents dans l’environnement BO4
-, l’un avec un déplacement chimique isotrope 𝛿𝑖𝑠𝑜  de 

0,4 ppm associé aux BØ4
- complétement entourés par des silicium (reedmergnerite), et l’autre à 1,4 

ppm associé aux BØ4
- entourés par un bore et trois silicium (danburite). 

• deux autres sites présents dans l’environnement BO3. Le premier à 13,5 ppm est attribué aux 

trièdres de bore hors anneaux (« non-ring »), et le second à 17,8 ppm aux bores présents en 

anneaux. 

Les spectres des verres recuits sont très similaires à celui du verre trempé, et mettent en évidence les 

mêmes environnements BO3 et BO4
- avec leurs deux sites respectifs. Le rapport 𝑁4 (=

[𝐵𝑂4
−]

[𝐵𝑂3]+[𝐵𝑂4
−]

), estimé 

en calculant l’aire sous la courbe de chaque massif, ne varie pas malgré les différents traitements 

thermiques. 
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Figure 85 - Spectres RMN MAS 11B à température ambiante des verres SBN4-K1 trempé et traités thermiquement. 

Des études ont déjà montré que certains borosilicates dans la zone d’immiscibilité peuvent présenter une 

séparation de phase même lors de trempes rapides, et se caractérisent à minima par une structure 

hétérogène [30,43,122]. L’absence de différence notable entre les spectres de nos échantillons indique que 

les traitements thermiques n’engendrent pas de modifications de l’environnement local du bore. La 

présence d’une grande quantité d’anneaux boratés dans les verres borosilicatés SBN4-K1, SBN7-K1 et 

SBN10-K1 sur les spectres Raman des verres trempés (Chapitre 3) est un autre indicateur de cette 

hétérogénéité [19,122,123]. 

Nous avons observé la même tendance pour les verres SBN7-K1 et SBN10-K1. 

2. Evolution structurale de verres homogènes (borates de sodium) 

Nous allons tout d’abord étudier la structure des verres par spectroscopie Raman en température avant de 

proposer une interprétation des résultats de RMN. 

L’intensité des spectres Raman a été corrigée pour permettre une comparaison des spectres acquis à des 

températures différentes [25]. Comme expliqué dans le Chapitre 2, la population de vibrateurs dans un état 

fondamental ou excité change avec la température, ce qui influence l’intensité des modes observés. Pour 

obtenir des spectres comparables entre eux, les intensités 𝐼(𝜈)  des spectres Raman pour chaque 

température ont été corrigées à l’aide de l’équation suivante : 
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𝐼𝑐𝑜𝑟𝑟𝑖𝑔é𝑒(𝜈) = 𝐼(𝜈). 𝜈𝑂
3 . 𝜈. [(1 − 𝑒

−ℎ𝑐.𝜈
𝑘𝐵.𝑇 ) . (𝜈0 − 𝜈)−4] (𝐸𝑞𝑢𝑎𝑡𝑖𝑜𝑛 47) 

où 𝜈0 est le nombre d’onde du laser utilisé et 𝜈 le nombre d’onde correspondant à la diffusion Raman. 

La ligne de base a été soustraite au signal en la simulant par une fonction « cubic spline » à chaque 

température pour avoir une intensité nulle dans l’intervalle entre 1600 et 2000 cm-1, et les spectres ont été 

normalisés par la valeur du mode le plus intense. 

2.1. Raman haute température 

Les spectres Raman du verre BN10 à différentes températures sont présentés sur la Figure 86, et ceux du 

verre BN35 sur la Figure 87. L’influence de la température sur la forme générale des spectres est visible à 

partir de températures supérieures à 𝑇𝑔 pour les deux compositions, c’est-à-dire à des températures 

suffisantes pour que le réseau vitreux soit mobile et puisse se réarranger. Les modes identifiés à la 

température ambiante restent présents pour la plupart, et sont décalés vers les bas nombres d’onde avec 

l’effet de la température [27]. 

 

Figure 86 - Spectres Raman en température du verre BN10. 

Pour l’échantillon BN10, la bande vers 1540 cm-1 se déplace progressivement vers 1490 cm-1. Une bande de 

faible intensité apparait vers 600 cm-1 ; elle peut être liée à la présence de métaborates en anneaux ou à 

celle d’unités BØ4
- « loose ». Dans le premier cas, cette bande s’accompagne d’un mode d’étirement des 

unités B – O- qui doit apparaître vers 1480 cm-1, mais qui ne semble pas distinguable ici. Le mode à 600 cm-1 

disparaît ensuite au refroidissement aux mêmes températures. 
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Pour l’échantillon BN35 (Figure 87), les modes de vibration liés aux unités possédant des NBO étaient déjà 

présents et gagnent en intensité à mesure que la température augmente. On notera la présence 

simultanée de deux pics intenses à 850 et 1700 cm-1, qui ne correspondent à aucune vibration du réseau 

boraté à notre connaissance. Le verre est apparu noirci après la caractérisation, il est très probable que ces 

modes soient liés à une contamination de notre échantillon. 

 

Figure 87 - Spectres Raman en température du verre BN35. 

L’intensité des pics des anneaux boratés dans l’intervalle entre 760 et 806 cm-1 diminue avec la 

température tandis que celle des modes entre 1200 et 1600 cm-1 augmente. Cette évolution est bien plus 

marquée pour l’échantillon BN35 que pour BN10 ; la bande de vibration à 1480 cm-1 devient la plus intense 

du spectre à une température voisine de 750 °C. L’augmentation de la température va avoir 

majoritairement deux effets sur le réseau vitreux : 

• une destruction des superstructures boratées en faveur d’unités plus simples [113,163]. Cette 

tendance donne lieu à une diminution de l’intensité des pics dans la région entre 760 et 806 cm-1. 

• une conversion partielle des BØ4
- compensés par un sodium en unités BØ2O- avec création de NBO, 

au sein d’une dynamique d’échanges dans le réseau [26,27]. Cela se traduit par une 

apparition/intensification des modes de vibrations liés aux unités métaborates (630 et 730 cm-1) et 

aux étirements de liaisons B – O- (1480 cm-1). 

Ces deux évolutions sont plus importantes lorsque la teneur en oxyde de sodium est plus élevée [115,164]. 

En étudiant la structure de différents borates de sodium en température par spectroscopie Raman, Osipov 

et Osipova ont suggéré que les modifications du réseau vitreux à moyenne distance étaient limitées à la 

destruction des anneaux boroxols dans les verres BN pauvres en sodium (< 15 %mol Na2O) [165]. Ainsi, les 

unités BØ4
- restent stables et majoritairement en anneaux, limitant leur conversion en BØ2O-, et à fortiori la 

création de NBO. 
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Enfin, les spectres Raman obtenus à température ambiante avant et après caractérisation sont quasiment 

identiques pour nos deux échantillons. Cela laisse supposer que ces verres restent stables dans tout 

l’intervalle de température. 

2.2. RMN 11B haute température 

Les spectres RMN 11B des verres BN10 et BN35 acquis en statique à différentes températures sont 

présentés sur les Figure 88 et Figure 89 respectivement. En statique, le solide montre généralement un 

signal avec une forme de raie large et non résolue du fait des interactions anisotropes. Ces interactions 

peuvent être moyennées par le mouvement lorsque la température est suffisamment haute, de telle sorte 

que les raies s’affinent drastiquement. Pour nos deux échantillons, une forme de raie plus fine est observée 

à partir de 550 °C, c’est-à-dire au-delà de leur température de transition vitreuse respective. 

 

Figure 88 - Spectres RMN 11B statiques du verre BN10. Les mesures en température (au-delà de l’ambiante) sont effectuées tous 
les 100 °C. 
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Figure 89 - Spectres RMN 11B statiques du verre BN35. Les mesures en température (au-delà de l’ambiante) sont effectuées tous 
les 100 °C. 

Dans les deux cas, on observe un shift global du signal vers les hauts déplacements chimiques au chauffage, 

ainsi qu’un élargissement progressif. L’évolution est inverse au refroidissement. Cette tendance est plus 

marquée sur l’échantillon riche en sodium (BN35). Tous les spectres ont été simulés par des gausso-

lorentzienne dont nous avons extrait le déplacement chimique et la largeur à mi-hauteur. Les Figure 90a 

(BN10) et 90b (BN35) montrent l’évolution de ces deux paramètres en fonction de la température. 
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Figure 90 – Déplacement chimique 11B et largeur à mi-hauteur des spectres simulés à différentes températures pour les 
échantillons a) BN10 et b) BN35. 
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On observe que les variations de déplacement chimique ainsi que de largeur à mi-hauteur des raies sont 

réversibles entre le chauffage et le refroidissement des échantillons. Même si l’environnement du bore 

évolue sous l’effet de la température, cette évolution est réversible dans nos conditions d’analyse 

(refroidissement lent). De même, les spectres RMN MAS 11B à température ambiante obtenus avant et 

après les mesures in situ sont quasiment identiques (Figure 91). Un signal entre 25 et 30 ppm apparaît sur 

l’échantillon après traitement, mais provient d’une réaction entre le verre et le creuset en nitrure 

d’aluminium pour former du BN. Cela n’a donc aucune incidence sur la structure du verre. 

Le caractère réversible de l’environnement du bore, concordant avec les résultats de spectroscopie Raman, 

montre que la structure des échantillons BN10 et BN35 est stable avant et après le traitement thermique. 

 

Figure 91 - Spectres RMN MAS 11B à la température ambiante des verres BN10 et BN35, avant et après traitement in situ. 

Dans nos conditions d’observation, le signal mesuré est un signal moyen (Figure 90). Son déplacement 

chimique est une moyenne pondérée des déplacements chimiques de toutes les espèces présentes à la 

température considérée, dont les espèces BO3 et BO4
- que nous avons identifié à l’ambiante dans le 

Chapitre 3. Le décalage progressif de la raie, de 15,0 vers 17,6 ppm pour l’échantillon BN10 et de 13,9 vers 

18,3 ppm pour BN35, c’est-à-dire vers le déplacement chimique associé à l’environnement BO3, indique 

que la formation de ces unités est privilégiée lors du chauffage. Ce shift est plus important pour 

l’échantillon BN35 qui présente un taux de conversion BØ4
- → BØ2O- plus élevé que l’échantillon BN10, 

pauvre en sodium [115,164]. 

Une tendance similaire a été observée par différents auteurs. En étudiant l’environnement 11B d’un borate 

de sodium à 30%mol de Na2O en température entre 1020 et 1520 °C, Sen a suggéré que le déplacement 

chimique dans la fonte correspondait à la moyenne des déplacements chimiques 𝛿𝑖𝑠𝑜  du BO3 et du BO4
- 

pondérés par leur quantité relative [24]. La conversion des BØ4
- en BØ2O- avec l’augmentation de 

température entraîne un décalage progressif du déplacement chimique moyen vers 𝛿𝑖𝑠𝑜(𝐵𝑂3), qui vaut 

entre 14 et 18 ppm (contre 0 à 2 ppm pour le(s) site(s) BO4
-), jusqu’à une conversion complète de tous les 
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BØ4
-. L’auteur a calculé le rapport 𝑁4 de l’échantillon en comparant le déplacement chimique moyen 

obtenus à température ambiante par RMN MAS à celui observé par RMN statique en température. Bessada 

et Anghel ont déterminé de façon analogue les valeurs 𝑁4 d’une fonte Na2B4O7 (33 %mol de Na2O) à 

différentes températures [162]. 

Ces estimations sont correctes si l’on ne considère qu’une seule entité BO4
- et une seule BO3. Toutefois, 

notre étude Raman in situ a montré qu’il existait plusieurs unités qui apparaissent et disparaissent au fur et 

à mesure du traitement thermique. Il est donc très difficile de connaitre la nature des unités présentes à 

chaque température et leur déplacement chimique théorique n’est pas forcément connu. L’analyse 

quantitative des spectres RMN in situ nécessiterait plus de connaissance. C’est sans doute une perspective 

importante à ce travail de thèse. 

3. Evolution structurale des verres SBN de la série K1 

La section qui suit concerne l’étude structurale des verres SBN de la série K1, où nous présenterons tout 

d’abord les résultats du verre homogène SBN25-K1 suivi de celui d’un verre susceptible de démixer (SBN7-

K1). 

3.1. Verre homogène (SBN25-K1) 

Les spectres Raman en température de l’échantillon SBN25-K1 sont présentés sur la Figure 92. A partir de 

550 °C (𝑇𝑔 = 525 °C), l’intensité des modes de respiration des anneaux boratés (760 et 770 cm-1) diminue à 

mesure que la température augmente, contrairement à l’intensité du mode d’étirement des liaisons B – O- 

qui augmente fortement (1480 cm-1). On remarque également que l’intensité des modes d’étirement des 

tétraèdres de silicium Q3 (1050 cm-1) augmente à mesure que la température augmente, contrairement à 

l’intensité du mode relatif aux Q4 (1150 cm-1). Ce dernier semble totalement disparaître du spectre à partir 

de 850 °C. 

 

Figure 92 - Spectres Raman en température du verre SBN25-K1. Les spectres en température ont été acquis par pas de 100 °C. 
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Ainsi, la création de NBO avec l’effet de la température se produit aussi bien au niveau du bore que du 

silicium pour cette composition. Enfin, les spectres Raman obtenus à la température ambiante, avant et 

après les mesures en température, sont presque identiques, et suggèrent que la structure n’a pas été 

altérée. 

Les spectres RMN haute température du même échantillon (Figure 93) présentent une forme de raie large 

et non résolue qui commence à s’affiner entre 550 et 650 °C. De manière analogue aux verres BN, on 

observe un décalage vers les hauts déplacements chimiques lorsque la température augmente, tendance 

liée à la dépolymérisation progressive des unités boratées (BØ4
- → BØ2O-). 

 

Figure 93 - Spectres RMN 11B statiques du verre SBN25-K1 à différentes températures. Les spectres en température ont été 
acquis par pas de 100 °C. 

A partir de 950 °C, une seconde contribution apparait dont l’intensité diminue lors du refroidissement. Ce 

phénomène n’avait pas été observé sur les spectres des borates de sodium. De ce fait, il n’est pas évident 

de suivre l’évolution du déplacement chimique du signal du bore en fonction de la température. Pour 

autant, les spectres RMN MAS 11B de cet échantillon avant et après traitement in situ (Figure 94) montrent 

que l’environnement du bore est sensiblement le même. 
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Figure 94 - Spectres RMN MAS 11B du verre SBN25-K1 à la température ambiante, avant et après traitement thermique 

Nos résultats ne nous permettent pas de savoir à quoi est dû l’apparition de cette nouvelle contribution. 

L’effet de la température sur les échanges dynamiques qui se produisent entre les différentes espèces du 

réseau vitreux est encore mal compris. En revanche, le phénomène n’affecte pas la structure finale du verre 

à la température ambiante ; il n’est donc pas lié à une cristallisation ou à une séparation de phase. En 

outre, les études précédentes (Chapitre 4) nous ont montré que le verre SBN25-K1 reste homogène sur un 

très large intervalle de température. 

3.2. Verre à séparation de phase (SBN7-K1) 

La Figure 95 présente les spectres Raman acquis à différentes températures pour l’échantillon SBN7-K1. Les 

évolutions structurales suivent toujours la même tendance, c’est-à-dire que l’on constate une destruction 

des unités super structurales ainsi que la création de NBO avec l’augmentation de température. Les modes 

de vibrations des unités silicium Q3 et Q4 ne sont pas affectées par la température, ceux-ci restant peu 

intenses sur tout l’intervalle de température. Les NBO semblent principalement associés au bore pour cette 

composition. 
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Figure 95 - Spectres Raman en température du verre SBN7-K1. Les spectres en température ont été acquis par pas de 100 °C. 

On remarquera que l’intensité relative des vibrations entre 1200 et 1600 cm-1 diminue entre le spectre 

acquis à 750 °C et celui acquis à 850 °C, lors du chauffage. Cette variation, qui va dans le sens opposé à celui 

attendu, a également été observée pour les échantillons SBN4-K1 et SBN10-K1, mais pas pour les 

échantillons homogènes (BN10, BN35 et SBN25-K1). Cela se produit dans un intervalle de température 

proche de la température de séparation de phase pour cette composition (𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 = 720 °𝐶). On peut dès 

lors imaginer que pendant le chauffage, et une fois la température 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 dépassée, l’homogénéisation du 

réseau vitreux passe par une diminution du nombre d’unités BO3 isolées / neutres présentent dans la phase 

boratée pour former plus de liaisons B – O – Si. Cependant, nos résultats ne nous permettent pas de 

confirmer ou d’infirmer l’apparition de nouvelles unités borosilicatées au détriment des trièdres de bore. 
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Figure 96 - Spectres RMN 11B statiques du verre SBN7-K1 à différentes températures. Les spectres en température ont été 
acquis par pas de 100 °C. 

La forme de raie des spectres RMN 11B en température pour la même composition (Figure 96) s’affine entre 

440 et 550 °C, au-delà de 𝑇𝑔 (415 °C). On observe un décalage vers la gauche peu prononcé, qui pourrait se 

justifier par la faible teneur initiale en sodium, et donc par une dépolymérisation limitée dans l’intervalle de 

température de notre étude. Cette tendance est partagée pour les échantillons SBN4-K1 et SBN10-K1. 

En revanche, les spectres MAS acquis avant et après traitement in situ, présentés sur la Figure 97, diffèrent 

en fonction des compositions. L’environnement local du 11B de l’échantillons SBN10-K1 n’est pas modifié 

avec le traitement thermique, tandis que pour l’échantillon SBN7-K1, on note une légère variation de 

l’intensité du site BO3 « non-ring ». Simuler le spectre MAS du verre obtenu après traitement in situ nous 

permet de déterminer la proportion d’unités BO3 « non-ring » sur l’ensemble des BO3 qui est de 36%, 

contre 30 % pour le verre trempé. Cette différence n’est toutefois pas significative. 

Enfin, le spectre du verre SBN4-K1 présente, après traitement, un environnement visiblement altéré avec 

l’apparition d’au moins une nouvelle contribution à gauche de l’environnement BO3 « ring ». De ce fait, 

nous avons préféré ne pas aller plus loin dans le traitement des spectres pour cette composition. 
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Figure 97 - Spectres RMN MAS 11B à l'ambiante des échantillons SBN4-K1, SBN7-K1 et SBN10-K1 avant et après traitement in situ. 

Les paramètres utilisés pour simuler les spectres RMN HT ont été tracés en fonction de la température sur 

la Figure 98a pour l’échantillon SBN7-K1 et sur la Figure 98b pour SBN10-K1. Ces graphes montrent 

clairement que les changements de déplacement chimique et de largeur à mi-hauteur ne sont pas 

réversibles entre le chauffage et le refroidissement. En revanche, si le déplacement chimique du signal du 

verre SBN7-K1 est plus élevé au refroidissement qu’au chauffage pour une même température, celui du 

verre SBN10-K1 semble finir par « boucler » au voisinage de 450 °C. 
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Figure 98 - Déplacement chimique 11B et largeur à mi-hauteur des spectres simulés à différentes températures pour les 
échantillons a) SBN7-K1 et b) SBN10-K1. 
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Comme déjà vu dans la première partie de ce chapitre, l’environnement local du bore se mettant en place 

lors de la séparation de phase est très proche de celui du verre parent obtenu par trempe thermique, 

probablement parce que la structure est déjà hétérogène à l’échelle nanoscopique [30,43,122]. Toutefois, 

les modifications structurales se produisant lorsque l’échantillon s’homogénéise (chauffage) puis démixe 

(refroidissement) donnent lieu à une hystérésis du réseau vitreux en fonction de la température, que ce 

soit du point de vue du Raman ou de la Résonance Magnétique Nucléaire du 11B. Il peut être intéressant de 

mener des études en température plus approfondies au voisinage de 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡, pour tenter d’identifier les 

échanges et modifications d’espèces ayant lieu à l’amorce de la séparation de phase, ou au contraire lors 

de l’homogénéisation de la fonte. 
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Conclusion du Chapitre 6 

Les spectres RMN MAS 11B des verres SBN4-K1, SBN7-K1 et SBN10-K1 coulés sur plaque sont identiques à 

ceux des verres de même composition recuits ex situ pour provoquer une séparation de phase amorphe. 

Ces résultats suggèrent que les compositions situées dans la zone d’immiscibilité du diagramme ternaire 

présentent une structure hétérogène même après une trempe rapide. 

L’étude structurale en température de nos borates et borosilicates de sodium a montré une 

dépolymérisation progressive du réseau vitreux lors de l’augmentation de la température, avec une 

création d’oxygènes non-pontant au détriment des superstructures, d’unités BØ4
-, et d’unités silicium Q4 

pour les échantillons borosilicatés riches en Na2O (SBN25-K1). Cette dépolymérisation se produit plus 

rapidement lorsque la teneur en sodium du verre est plus importante. 

Pour les verres homogènes (BN10, BN35 et SBN25-K1), le signal Raman sur l’intervalle entre 200 et 2000 

cm-1 et l’environnement du bore étudié par RMN haute température sont réversibles entre le chauffage 

jusqu’à 950 °C et le refroidissement, ce qui montre que la structure des verres est restée stable (absence de 

cristallisation ou de séparation de phase) lors du traitement thermique. Cela n’a pas été le cas de nos 

échantillons susceptibles de démixer (SBN4-K1, SBN7-K1 et SBN10-K1), qui ont présenté d’une part une 

diminution de l’intensité relative des modes de vibration attribués aux unités BO3 à une température 

supérieure à 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡, et une hystérésis du déplacement chimique du signal du bore entre le chauffage et le 

refroidissement d’autre part. Cela montre que l’homogénéisation (chauffage au-delà de 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 ) et la 

séparation de phase in situ (refroidissement en dessous de 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 ) provoquent une réorganisation 

irréversible du réseau vitreux, détectable par les deux techniques (Raman et RMN). 

Nos résultats préliminaires montrent qu’une étude plus approfondie est envisageable, toujours en 

associant spectroscopie Raman et RMN haute température. Pour cela, il serait intéressant d’arriver à 

correctement identifier les modes de vibration présents sur les spectres Raman pour les déconvoluer. Les 

différents rapports d’intensité peuvent ensuite permettre de quantifier les unités structurales qui 

composent le réseau vitreux [115,116,121,166]. Une quantification peut également être possible par RMN 

statique en température [24,162], à partir du moment où l’on peut identifier quelles sont les espèces à 

l’origine des différents déplacements chimiques observés sur les spectres. La mise en commun des résultats 

obtenus par les deux techniques permettrait alors une quantification complète des unités structurales en 

fonction de la température, de la composition, et de la séparation de phase. 
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Conclusion générale et perspectives 

Dans ce travail de thèse, nous avons mis en évidence, pour la première fois à notre connaissance, le 

phénomène de séparation de phase ou démixtion lors du refroidissement lent de fontes à base de 

borosilicates de sodium (SBN) en utilisant la technique de spectroscopie d’impédance (SI). En effet, en 

refroidissant à partir de 1400 °C des fontes SBN pauvres en sodium ([Na2O] ≤ 10 %mol) susceptibles de 

démixer (d’après la bibliographie), nous avons constaté l’apparition d’un épaulement clairement visible sur 

la courbe de conductivité à une température critique de séparation de phase 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡, dont la valeur est en 

accord parfait avec des mesures thermiques que nous avons réalisées par DSC d’une part, et avec les 

données de la littérature d’autres part. Des diffractogrammes, réalisés dans les mêmes conditions 

thermiques que celles de la SI et de la DSC, n’ont montré aucune cristallisation dans ces échantillons dans 

toute la gamme de température, allant de 1400 °C jusqu’à la température ambiante. Par ailleurs, des 

observations MEB réalisées sur des échantillons post mortem issus du refroidissement de la fonte, à 

température ambiante, a clairement mis en évidence une microstructure démixée dont la morphologie, 

binodale ou spinodale, dépend de la composition et de l’histoire thermique des échantillons. 

Pour les températures comprises entre 1400 °C et 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡, ie fonte homogène, la courbe de conductivité suit 

la loi phénoménologique VFT (Vogel-Fulcher-Tamman) caractéristique d’un phénomène de transport 

thermiquement activé, dans lequel les cations Na+ sont assistés par le mouvement du réseau vitreux ; on 

parle alors de mouvement coopératif cations-réseau. Une nouvelle loi VFT, avec des paramètres différents 

de ceux de la loi VFT haute température, permet de simuler le comportement électrique de la phase 

démixée qui apparait à la température critique 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 (épaulement). Soulignons que pour un échantillon 

riche en sodium SBN25-K1 (37,5 SiO2 – 37,5 B2O3 – 25 Na2O en %mol) qui ne subit pas de démixtion et nous 

a servi de référence, une seule loi VFT a été utilisée pour décrire la courbe de conductivité sur toute la 

gamme de température allant de 1400 °C jusqu’à 𝑇𝑔. 

Les mesures par SI sur les fontes en refroidissement nous ont également permis de mettre en évidence la 

présence de deux températures de transition vitreuse sur la courbe de conductivité, l’une que nous avons 

attribuée au verre riche en silicium (𝑇𝑔2), et l’autre, à plus basse température, au verre riche en borate de 

sodium (𝑇𝑔1). Ces deux températures de transition vitreuse sont en bon accord avec les résultats de DSC. La 

courbe de conductivité située entre les deux températures 𝑇𝑔2  et 𝑇𝑔1  a été modélisée par une loi 

d’Arrhenius ayant une énergie d’activation nettement plus élevée ( 1,80 eV) que celle du verre homogène 

( 0,80 eV) obtenu par trempe rapide. Ce résultat montre que les hétérogénéités constituent un obstacle 

aux déplacements des cations Na+ dans le milieu démixé. 

Une étude électrique analogue a été réalisée sur des fontes d’intérêt nucléaire de borosilicates de sodium 

contenant de faibles quantités de molybdène SBN-Mo ([MoO3] ≤ 5 %mol), dans le cadre d’une collaboration 

avec le CEA Marcoule. Ces fontes présentent, lors de leur refroidissement, une séparation de phase 

binodale avec des nodules de phases cristallines de molybdate de sodium, dispersés dans une matrice 

vitreuse. Les températures 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 de séparation de phase obtenues par spectroscopie d’impédance sont 

globalement en accord avec celles obtenues par des études rhéologiques (viscosité) réalisées au CEA. Pour 

ces fontes, nous avons constaté la présence d’une seule température 𝑇𝑔 dont la valeur est proche de celle 

du verre parent. En effet, contrairement aux verres ternaires SBN qui présentent une séparation de phase 

avec coexistence de deux phases amorphes (et donc 2 températures 𝑇𝑔), les verres SBN-Mo présentent une 

séparation de phase avec une seule phase amorphe englobant la phase cristalline (et donc une seule 

température 𝑇𝑔). 

Pour tenter d’obtenir des informations sur la cinétique de séparation de phase par spectroscopie 

d’impédance, nous avons réalisé des mesures de conductivité pendant des paliers de température de 
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longue durée (jusqu’à 300 h) sur une fonte SBN7-K1 (46,5 SiO2 – 46,5 B2O3 – 7 Na2O en %mol). Nous avons 

alors observé deux tendances distinctes, où la conductivité évolue de façon linéaire : 

• en fonction de √𝑡. Nous avons associé cette évolution à l’étape de coalescence des nodules 

(vieillissement) suivant une séparation de phase binodale. 

• en fonction de log (𝑡). Nous avons suggéré que ce comportement pourrait correspondre à une 

décomposition spinodale. 

Dans le cadre de ce travail de thèse, nous avons montré que la spectroscopie d’impédance se révèle une 

technique pertinente pour caractériser in situ la séparation de phase se produisant depuis l’état fondu. 

Cette technique est très sensible aux modifications de l’environnement des porteurs de charge qui 

surviennent lorsque la fonte démixe. En revanche, des questions subsistent quant à la morphologie qui en 

résulte à 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡, et à la manière dont les phases évoluent au refroidissement jusqu’à 𝑇𝑔1. Afin de mieux 

corréler les propriétés électriques à la microstructure et son évolution en fonction de la température ou du 

temps, il serait intéressant de réaliser des expériences MEB (ou MET) in situ dans des conditions 

thermiques identiques à celles utilisées lors des mesures par spectroscopie d’impédance. 

Une autre partie de ce travail a porté sur l’étude des propriétés électriques de verres SBN trempés puis 

traités à différentes températures (allant de 550 à 600 °C), pendant diverses durées (allant de 20 à 40 h), de 

manière à induire une séparation de phase ex situ. Des analyses MEB et microsonde réalisées à 

température ambiante sur les échantillons SBN4-K1 pauvres en sodium (48 SiO2 – 48 B2O3 – 4 Na2O en 

%mol) ont mis en évidence une morphologie de type binodale avec des nodules conducteurs enrichis en 

bore et en sodium isolés dans une matrice résistive riche en silicium pour les différents traitements 

thermiques réalisés. Les verres SBN7-K1 et SBN10-K1 (45 SiO2 – 45 B2O3 – 10 Na2O en %mol) traités 

thermiquement ont présenté, quant à eux, une morphologie de type spinodale avec des phases continues 

et interconnectées. Nous avons constaté que la conductivité globale des échantillons démixés est 

systématiquement plus basse que celle du verre trempé. Ce comportement électrique pourrait s’expliquer 

par un allongement des chemins de conduction lié à la présence d’une phase résistive continue, et semble 

par ailleurs directement corrélée à la taille des nodules riches en borate de sodium pour les verres SBN4-

K1 ; la conductivité diminue à mesure que la taille moyenne des nodules augmente. 

Nous avons simulé la réponse électrique de ces verres traités thermiquement à l’aide de circuits électriques 

équivalents dans le diagramme de Nyquist. Ainsi, pour le verre SBN4-K1 qui présente une morphologie 

binodale, nous avons utilisé une association de deux éléments (R//CPE), l’un représentant la phase riche en 

silice, donc la phase la plus résistive, et l’autre la phase la plus conductrice, donc la plus riche en bore et en 

sodium. Nous avons alors obtenu un rapport de résistances proche de 2,5 pour ces deux phases. Pour les 

verres SBN7-K1 et SBN10-K1 dont la morphologie est spinodale, un seul élément (R//CPE) était suffisant 

pour simuler correctement leur comportement électrique, comme pour les verres homogènes. Pour aller 

plus loin dans cette analyse fréquentielle, il faudrait connaitre la composition réelle de chaque phase et 

mesurer (séparément) la conductivité des verres associés, ce qui, malheureusement, n’était pas 

techniquement réalisable durant les 3 années de thèse. 

En plus de l’étude électrique, nous avons entrepris des travaux préliminaires sur les évolutions structurales 

de nos verres en fonction de la composition et de la température (jusqu’à 950 °C) par spectroscopies RMN 
11B et Raman. Cette étude a montré, notamment, que la séparation de phase ex situ avait une très faible 

influence sur la structure à l’échelle locale et intermédiaire des verres SBN4-K1, SBN7-K1 et SBN10-K1. Il en 

résulte qu’un verre obtenu par trempe thermique, supposé homogène, présente tout de même une 

structure hétérogène constituée d’un réseau boraté et d’un réseau silicaté. En revanche, l’étude in situ de 

ces verres en température a permis de mettre en évidence que l’homogénéisation (chauffage au-delà de 
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𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡) puis la démixtion (refroidissement en dessous de 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡) provoquent une réorganisation irréversible du 

réseau vitreux. La structure des verres homogènes (borates de sodium et SBN25-K1) est, quant à elle, 

réversible lors de cycles chauffage/refroidissement dans l’intervalle de températures étudié. Ce résultat 

intéressant et original mérite d’être approfondi par une étude quantitative combinant RMN et Raman en 

température. 
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Annexes 

Annexe 1 : Spectre 2D RMN 11B MQ-MAS de l’échantillon BN35 à température ambiante. 

 

Annexe 1 - Spectre 2D RMN 11B MQ-MAS de l'échantillon BN35 à température ambiante. 
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Annexe 2 : Partie imaginaire du module électrique en fonction de la fréquence des échantillons 

SBN7-K1 trempé et recuits. 
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Annexe 2 - Partie imaginaire du module électrique 𝑴′′ en fonction de la fréquence à 380 °C pour les verres SBN7-K1. 
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Annexe 3 : Partie imaginaire du module électrique en fonction de la fréquence des échantillons 

SBN10-K1 trempé et recuits. 
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Annexe 3 - Partie imaginaire du module électrique 𝑴′′ en fonction de la fréquence à 350 °C pour les verres SBN10-K1. 
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Annexe 4 : Diagrammes de Nyquist simulés des échantillons SBN10-K1 trempé et recuits. 
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Annexe 4 - Diagrammes de Nyquist des échantillons SBN10-K1 a) trempé, b) recuit à 550 °C pendant 20 h, b) à 600 °C pendant 20 
h et à 600 °C pendant 40 h, ajustés avec des circuits électriques équivalents. Les symboles vides représentent les mesures 

d’impédance obtenues à une décade. 
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Annexe 5 : Publication, en tant que premier auteur, dans la revue internationale à comité de 

lecture (Journal of Non-Crystalline Solids, 2024). 
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Annexe 5 - Publication, en tant que premier auteur, dans la revue internationale à comité de lecture (Journal of Non-Crystalline 
Solids, 2024). 
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Arthur CACHOT 
 

Etude, par spectroscopie d’impédance, de la conductivité 
électrique de verres et fontes d’oxydes et de leur démixtion 

 
Cette thèse porte sur l’étude, principalement par spectroscopie d’impédance électrique (SI), des phénomènes de séparation de phase 
pouvant avoir lieu dans des verres et fontes borosilicatés. En suivant le refroidissement de la fonte depuis 1400 °C, nous avons mis en 
évidence pour la première fois par SI, l’apparition d’une séparation de phase amorphe pour certaines compositions du système ternaire 
SiO2-B2O3-Na2O (SBN) pauvres en sodium (moins de 10% molaire de Na2O). Celle-ci se traduit par un épaulement sur la courbe de 
conductivité électrique à une température critique 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 supérieure à la température de transition vitreuse 𝑇𝑔. Les températures critiques 

ainsi mesurées sont en accord avec celles mesurées par DSC ou trouvées dans la littérature. L’analyse par MEB des échantillons post 
mortem, à température ambiante, a clairement mis en évidence que la morphologie binodale ou spinodale des systèmes démixés 
dépend de la composition du verre parent. 
 
En outre, nous avons réalisé une étude électrique analogue sur des verres et fontes d’intérêt nucléaire (SBN-Mo) dans le cadre d’une 
collaboration avec le CEA Marcoule. Ces derniers présentent une séparation de phase binodale avec des nodules de phases 
cristallines de molybdates de sodium dispersés dans la matrice vitreuse. Les variations de conductivité, observées à la température 
critique 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 lors du refroidissement des fontes, ont été associées à l’appauvrissement de la matrice en sodium lors de la formation des 
nodules molybdiques. Les températures caractéristiques de cette séparation de phase sont globalement en accord avec celles 
obtenues par des études rhéologiques (viscosité) réalisées au CEA. 
 
Dans une autre partie de cette thèse, nous avons étudié l’influence sur la conductivité électrique de différents traitements thermiques 
réalisés au voisinage de 𝑇𝑔 sur des verres SBN trempés. La caractérisation par MEB de la morphologie des échantillons ainsi que 

l’analyse chimique par microsonde des phases résultantes nous ont permis de modéliser, de façon satisfaisante, les propriétés 
électriques des verres démixés à l’aide de circuits électriques équivalents. 
 
Enfin, nous avons suivi les évolutions structurales de deux verres binaires (BN) et quatre verres ternaires (SBN), de la température 
ambiante jusqu’à l’état fondu, par Résonance Magnétique Nucléaire du 11B et Raman. Les premiers résultats montrent des 
modifications des unités super-structurales avec la température. Ces modifications, réversibles dans le cas des systèmes homogènes, 
semblent au contraire irréversibles dans le cas des systèmes qui subissent une séparation de phase. 
 

Mots clés : Conductivité électrique, Séparation de phase, Verre, Etat fondu, Haute température 

 Study, by impedance spectroscopy, of the electrical conductivity 
of oxide glasses and melts, and their phase separation process 

 

This thesis focuses on the study, mainly by using electrical impedance spectroscopy (IS), of the phase separation phenomena that can 
occur in borosilicate glasses and melts. Studying the melt cooling from 1400 °C, we have demonstrated for the first time using IS the 
onset of amorphous phase separation for some compositions of the ternary SiO2-B2O3-Na2O (SBN) system with a low sodium content 
(less than 10% molar Na2O). The phase separation is noticed as a shoulder on the electrical conductivity curve at a critical temperature 
𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 which appears above the glass transition temperature 𝑇𝑔. The critical temperatures measured by EIS are in good agreement with 

those obtained by DSC or found in the literature. Scanning Electron Microscopy (SEM) analysis of post mortem samples at room 
temperature clearly showed that the morphology of demixed systems, binodal or spinodal, depends on the composition of the parent 
glass. 
 
We have also carried out a similar electrical study on glasses and melts of nuclear interest (SBN-Mo), in collaboration with the CEA 
Marcoule. The latter undergo binodal phase separation, in which nodules of crystalline sodium molybdate are dispersed in the glassy 
matrix. The variations in conductivity observed at the critical temperature 𝑇𝑐𝑟𝑖𝑡 during cooling of the melts were attributed to the depletion 
of sodium in the matrix during the formation of the molybdic nodules. The characteristic temperatures of this phase separation are 
overall comparable to those obtained from rheological (viscosity) studies carried out at CEA. 
 
We have also studied the influence on the electrical conductivity of quenched SBN glasses that have been heat treated at around 𝑇𝑔. 

SEM characterization and chemical microprobe analysis of the morphology of the resulting phases enabled us to satisfactorily model the 
electrical properties of demixed glasses using equivalent electrical circuits. 
 
Finally, we followed the structural evolution of two binary (BN) and four ternary (SBN) glasses, from room temperature to the molten 
state, by 11B Nuclear Magnetic Resonance and Raman. Initial results show that the super-structural units change with temperature. 
These changes, which are reversible in homogeneous systems, seem to be irreversible in the case of systems undergoing phase 
separation. 
 

Keywords : Electrical conductivity, Phase separation, Glass, Molten state, High temperature 
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