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Introduction générale 
Introduction 

 Michael Faraday consacra deux ans de sa vie, de 1825 à 1827, à l’étude de 
verres de qualité optique. Il considéra ces deux ans comme une perte de temps dans 
ses recherches avant de finalement utiliser ces verres pour ses travaux sur les effets 
magnéto-optique (effet Faraday)1. Il publia alors un compte rendu des nombreuses 
expériences qu’il a dirigées2. Parmi ses observations, il note l’apparition d’une 
couleur pourpre intense lorsque du verre flint (borosilicate de plomb) est fondu avec 
un verre contenant moins de silice et davantage de plomb (heavy glass). Il attribua 
correctement l’apparition de la couleur pourpre dans le heavy glass à la présence de 
manganèse en tant qu’impureté dans le verre flint. Toutefois, il ne donna pas 
d’explication sur pourquoi, lorsque 12% de verre flint incolore sont incorporés au 
heavy glass (également incolore), le manganèse devient colorant et donne cette 
couleur pourpre.  
 Le phénomène sous-jacent est un phénomène d’oxydo-réduction. En effet, 
dans le flint glass, le manganèse est présent sous la forme Mn2+, qui est incolore. 
Lorsque le verre flint est fondu avec le heavy glass, une fraction de Mn2+ est oxydée 
en Mn3+ qui est responsable de la coloration pourpre3. Si les connaissances 
d’aujourd’hui permettent d’expliquer ce changement d’état d’oxydation4, cet exemple 
historique montre que les phénomènes d’oxydo-réduction ont toujours fait partie de 
la recherche verrière.  
 
 Même si la compréhension des phénomènes d’oxydo-réduction a fait de 
grands progrès depuis l’époque de Faraday, plusieurs zones d’ombre subsistent, en 
particulier dans des contextes où de multiples facteurs interviennent. En effet, l’état 
d’oxydation d’un verre silicaté est fonction de nombreux paramètres 
« thermodynamiques »  comme la température de fusion, l’atmosphère du four ou la 
composition du verre5, auxquels s’ajoutent le choix des matières premières ou la 
durée de la fusion6,7. Le grand nombre de paramètres rend la prédiction et le contrôle 
du redox dans les fours industriels difficiles. Malheureusement, un mauvais contrôle 
de l’état d’oxydation peut grandement modifier les propriétés du verre aussi bien 
pour le produit fini (couleur)8 que lors du processus d’élaboration (viscosité dans le 
four)9. Une meilleure compréhension des phénomènes redox peut donc non 
seulement mener à un meilleur contrôle des propriétés du matériau final, mais aussi 
du processus de fusion.  

Contexte industriel 
 Corning est une entreprise américaine qui fabrique, entre autres, des verres et 
des vitrocéramiques. L'entreprise produit des verres spéciaux pour les écrans 

(EAGLE XG), l'électronique mobile grand public (Gorilla), les flacons 

pharmaceutiques (Valor) ainsi que des vitrocéramiques pour des applications 
techniques. La production de ces différents verres est un véritable défi en raison des 
températures élevées qu'elle implique généralement et de la haute qualité requise 
par les applications. 

Bien qu’ayant des compositions différentes, tous ces verres sont des alumino-
silicates ou aluminoboro-silicates fondus à haute température. Leur viscosité 
importante est particulièrement problématique pour leur affinage (processus qui 
consiste à retirer les bulles du silicate fondu10,11). Le processus d’affinage est 
généralement le moment où la température est la plus élevée dans l’élaboration du 
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verre12,13. Une étape d’affinage longue entrainera un coût énergétique important ce 
qui se répercutera sur le coût du produit et sur son empreinte carbone.  

Pour faciliter le processus d’affinage, il est possible d’ajouter des oxydes qui vont 
libérer des bulles en se réduisant et se mélangeant au verre. Cette libération de 
bulles va augmenter la taille des bulles de gaz déjà présentes dans le milieu et 
faciliter leur extraction du milieu visqueux. Ces agents d’affinages peuvent être des 
éléments multivalents dont la capacité à se réduire définit leur efficacité de libération 
de gaz. On peut noter l’utilisation de SnO2 pour l’affinage des verres d’écrans LCD 
ou des vitrocéramiques12,14, mais aussi celui de CeO2 pour des verres pauvres en 
alumine15. Le contrôle des processus redox dans les fours industriels est non 
seulement une clé de la qualité du produit final (pas de bulles résiduelles), mais 
aussi de l’efficacité de l’élaboration des verres.  
 Plusieurs techniques ex situ peuvent être utilisées pour déterminer le degré 
d’oxydation du verre à température ambiante (analyse par chimie en voie humide, 
spectroscopie optique, RPE, Mössbauer)16. Toutefois, le redox mesuré à température 
ambiante n’est pas toujours représentatif de l’état à haute température, c’est 
particulièrement vrai lorsque plusieurs éléments multivalents sont présents17. Par 
conséquent, les mesures de contrôle effectuée à température ambiante ne sont pas 
toujours pertinentes pour comprendre les phénomènes redox à haute température 
(comme l’affinage). Effectuer des mesures de redox in situ s’avère complexe à cause 
des températures importantes, c’est particulièrement vrai dans un contexte industriel 
où d’autres contraintes viennent s’ajouter comme le volume des fours. C’est pourquoi 
les données sur le comportement redox des éléments multivalents sont rares dans la 
littérature et se limitent souvent à des compositions simplifiées18.  
 

Les mesures d'oxydoréduction en température et la compréhension des 
interactions entre les différentes espèces dans les verres d'intérêt pour Corning sont 
encore des questions ouvertes. Il s'agit également d'une question fondamentale qui 
peut affecter de nombreux processus (nucléation/cristallisation, viscosité...). 

Objectifs 

 L’objectif général est d’améliorer la compréhension des phénomènes redox 
dans des systèmes complexes. Puisque ce travail est trop important pour être 
entrepris dans le cadre d’une thèse, il est nécessaire de définir plusieurs sous-
objectifs plus abordables.   
 Tout d’abord la détermination de l’état redox de plusieurs éléments 
multivalents à haute température. Les éléments d’intérêt pour Corning et choisis 
dans le cadre de cette étude sont : Ce, Sn, Fe et V. Fe est une impureté commune 
dans les matières premières, notamment dans le sable, il est donc important de 
considérer son impact sur le comportement général du verre. Ce et Sn sont tous les 
deux utilisés en tant qu’agent d’affinage dans les verres. Enfin, le vanadium est 
utilisé en tant que colorant et la coloration qu’il donne dépend de son degré 
d’oxydation19. Des mesures in situ permettraient donc de mieux comprendre le 
comportement redox de ces éléments dans des verres aluminosilicates et d’enrichir 
des modèles thermodynamiques permettant la prédiction du redox.  

Le deuxième objectif réside dans la compréhension de l’interaction entre 
différents éléments multivalents présents dans le verre et des phénomènes qui 
entrent en jeu, surtout lors de la trempe17. Or, dans des systèmes complexes, 
plusieurs éléments multivalents sont ajoutés dans le verre, chacun pour remplir une 
partie du cahier des charge. Par exemple, Sn est ajouté pour jouer un rôle d’affinant 
tandis que V est responsable de la couleur finale de l’échantillon. Il est donc 
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important de s’assurer que chacun de ces éléments assurera son rôle, même en 
présence de l’autre. 
 Le troisième objectif est de déterminer le lien, s’il existe, entre l’état 
d’oxydation à haute température et celui à température ambiante. La détermination 
de redox à température ambiante étant relativement accessible en laboratoire 
(académique et industriel), établir le lien avec le redox haute température permettrait 
d’obtenir des informations sur le comportement redox dans les fours.  

Démarche expérimentale  

 La première étape a été le choix de la composition modèle représentative des 
verres d’intérêt pour Corning. En effet, leurs compositions étant chimiquement 
complexes, l’étude des phénomènes redox dans de tels verres risquerait d’inscrire ce 
travail de recherche dans un cadre trop fermé. Ainsi la gamme de composition de 
verre choisie est la suivante : 
 

Élément Teneur (mol%) 

SiO2 58-77 

B2O3 0-10 

Al2O3 4-15 

Alcalins (R2O) 0-16 

Alcalino-terreux (MO) 0-12 

 
 Cette gamme, volontairement large, permet d’étudier l’influence de la 
composition du verre sur l’état d’oxydation des éléments multivalents.  
 Les concentrations d’éléments multivalents utilisés pour l’affinage sont 
généralement inférieures à celles déjà étudiées dans la littérature. Or le 
comportement des éléments multivalents n’est pas indépendant de leur 
concentration totale20. L’étude d’une large gamme de concentration est nécessaire 
pour répondre aux problématiques industrielles tout en se comparant aux résultats 
déjà présents dans la littérature. Ainsi, les concentrations molaires en éléments 
multivalents varieront de 500 ppm à quelques pourcents.   
 Avant de s’intéresser à l’interaction entre les éléments multivalents, il est 
essentiel de comprendre comment ces derniers se comportent lorsqu’ils sont seuls 
dans la matrice d’intérêt. Ainsi, une portion importante de cette étude est consacrée 
à la compréhension des équilibres de ces éléments indépendamment les uns les 
autres. 
 Le fer est généralement présent en tant qu’impureté dans le verre, de l’ordre 
de la dizaine à la centaine de ppm (inférieur aux 500 ppm minimales choisies dans le 
cadre de cette étude). Il existe donc une grande différence de concentration entre les 
impuretés et les éléments multivalents ajouté volontairement au verre. Pour prendre 
en compte ces différences de concentration dans l’interaction entre éléments 
multivalents, le rapport des teneurs entre éléments multivalents est un paramètre qui 
sera étudiée. La démarche choisie est celle de codoper des verres avec deux 
éléments multivalents A et B en proportions variables, allant d’un excès de A à un 
excès de B.  
 Les mesures in situ réalisées sont comparées à des mesures effectuées à 
température ambiante via différentes techniques. L’objectif est non seulement de 
pouvoir comparer les différentes techniques disponibles, mais aussi de lier les redox 
à température ambiante et à haute température. Pour mieux comprendre l’évolution 
du redox de l’échantillon lors de sa trempe, des mesures des suivis cinétiques ont 
été réalisées. Ces mesures permettent de mieux caractériser les mécanismes 
complexes qui ont lieu lors de la trempe d’un échantillon.  
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Cette étude est divisée en cinq chapitres :  
 Le premier présente le contexte de l’étude et notamment les phénomènes 
d’oxydo-réduction dans les verres et silicates fondus. Cette partie bibliographique 
permet de mettre en lumière les différents paramètres influençant l’état d’oxydation 
des éléments multivalents. De même, les mécanismes permettant au système 
d’atteindre l’équilibre thermodynamique seront présentés. A la lumière de cette 
partie, une stratégie expérimentale plus précise sera détaillée, notamment le choix 
des compositions de verre d’intérêt. 
 Le deuxième chapitre est consacré aux techniques expérimentales mises en 
œuvre dans cette étude : la synthèse des échantillons, mais aussi des différentes 
techniques analytiques utilisées pour déterminer le redox des verres (spectroscopie 
d’absorption optique, Raman et XAS). Une partie importante de ce chapitre est 
consacrée aux méthodes de traitement de données afin d’extraire quantitativement la 
valeur de redox des spectres.  
 Le troisième chapitre porte sur le comportement des éléments multivalents 
pris indépendamment dans le verre. L’évolution de leur redox en température y est 
décrite et les mesures in situ sont comparées aux mesures effectuées à température 
ambiante. La structure locale des éléments multivalents est également discutée. 
L’impact du redox sur des propriétés physiques, comme la viscosité ou la couleur, est 
aussi examiné. 
 Le quatrième chapitre porte sur l’interaction entre éléments multivalents. Ce 
chapitre s’intéresse à l’interaction entre élément sur leurs équilibres à haute 
température, mais aussi aux phénomènes pouvant avoir lieu lors de la trempe.  
 Enfin, le dernier chapitre présente les implications des résultats de l’étude 
dans des contextes industriels et en géosciences. Cela permet d’inscrire l’étude dans 
une vision plus globale tout en présentant les limitations et conclusions du projet. 
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Chapitre 1 : État de l’art 
1.1. Généralités sur l’état vitreux  

1.1.1. Définition de l’état vitreux   

 Une définition courante d’un verre est celle donnée par Zarzycki en 1982 « Le 
verre est un solide non cristallin présentant le phénomène de transition vitreuse »21. 
L’état vitreux est ainsi mis en opposition aux solides cristallins qui eux présentent un 
diffractogramme discret. La présence de pics de Braggs sur les diffractogrammes de 
solides cristallins traduit un ordre à longue distance, absent des matériaux vitreux.  
 La seconde partie de la définition donnée par Zarzycki fait intervenir la notion 
de transition vitreuse. Cette transition est le passage progressif du liquide surfondu à 
un état vitreux figé (Figure 1.1). Pour des températures supérieures à la température 
de fusion Tf, la phase liquide est stable, lorsque la température est diminuée en 
dessous de Tf, le système entre dans le domaine du liquide surfondu. Dans ce 
domaine, le système est dans un état métastable et peut cristalliser. La cristallisation 
est un changement d’état du premier ordre qui entrainera une discontinuité des 
propriétés du premier ordre comme le volume molaire. 
 Lorsque la température est diminuée davantage, le système n’a plus assez 
d’énergie pour se réorganiser à longue distance, il est alors piégé dans un puits de 
potentiel et est figé, on obtient alors un verre. Cette transition vitreuse ne se produit 
pas à température fixe, mais sur un intervalle de température qui dépend de la 
vitesse de refroidissement ainsi que du temps de l’observation22–25. Une vitesse de 
refroidissement plus importante 
augmente la température de transition 
vitreuse et rend donc l’obtention d’un 
verre plus simple. Ce refroidissement 
rapide, communément appelé 
« trempe », permet de « figer » le liquide 
surfondu avant sa cristallisation pour 
obtenir un verre. La structure du verre 
peut alors être considérée, en première 
approximation, comme la structure du 
liquide qui a perdu la capacité de se 
réorganiser.  
 
 Ainsi, dans le liquide, SiO2 
possède un ordre à courte (polyèdres 
cationiques) et à moyenne distance 
(assemblages de polyèdres), mais pas 
d’ordre à longue distance. Lorsque la 
température est lentement diminuée 
sous la température de fusion, SiO2 peut 
cristalliser et acquérir un ordre à longue 
distance (la phase qui cristallise dépendra des conditions de température et de 
pression). Si le refroidissement est suffisamment rapide (trempe), il est possible de 
« figer » les structures à courte et moyenne distance tout en empêchant l’apparition 
d’un ordre à longue distance, on obtient alors un verre.  
 

Figure 1.1 : Variation du volume molaire 
(ou de l’enthalpie) en fonction de la 
température. 



1.1. Généralités sur l’état vitreux  

 
 

15 

 La notion de matériau amorphe est intrinsèquement liée à la structure du 
matériau, il est donc nécessaire de s’intéresser à la structure du système d’étude, les 
verres d’aluminosilicates.  

1.1.2. Structure des verres d’oxydes (aluminosilicates)   

Une synthèse récente de la structure des verres d’aluminosilicate fait l’objet 
d’un chapitre rédigé par Cormier26. 
 
 L’un des modèles historiques pour le verre de silice (SiO2) est celui du réseau 
aléatoire continu27. Dans ce modèle, les polyèdres cationiques (ici des tétraèdres 
SiO4

4-) sont reliés par les sommets et forment un réseau tridimensionnel. Le réseau 
obtenu doit son absence d’ordre à longue distance à un enchainement irrégulier des 
tétraèdres. Cette irrégularité provient d’une dispersion des longueurs de liaisons Si-O 
et des angles Si-O-Si28,29.  
 L’ajout d’autres oxydes à un verre de SiO2 va modifier la structure du verre et 
ses propriétés. L’impact d’un oxyde sur la structure du verre dépend de sa nature et 
trois grandes catégories d’oxydes sont généralement considérées : les formateurs de 
réseau, les modificateurs de réseau et les intermédiaires. Plusieurs approches 
existent pour classer un oxyde dans l’une ou l’autre de ces catégories, celle retenue 
ici est celle de Dietzel30 reprise en français dans la traduction de l’ouvrage de 
Scholze31. Cette approche se base sur la force de champ cationique, F, qui est 
définie de la manière suivante pour un système ne contenant qu’un seul type 
d’anion :  
 

𝐹 =
𝑧

𝑎2
 

 
 Avec z la charge formelle du cation R et a la distance R-O exprimée en Å. 
D’après Dietzel, un ion est modificateur de réseau si F<0,4 Å-2, il est formateur de 
réseau si 1,5<F Å-2 et il est intermédiaire si 0,4<F<1,5 Å-2. Un ion ayant un champ de 
force faible est un ion de grand rayon ionique et faiblement chargé, c’est le cas des 
ions alcalins qui forment des liaisons ioniques assez faibles. En revanche, un ion 
avec une force de champ cationique importante est un ion de petit rayon ionique et 
fortement chargé, c’est le cas de Si4+ notamment. Ces ions sont généralement des 
métalloïdes (Si4+, B3+, Ge4+) et forment des liaisons ionocovalentes fortes avec 
l’oxygène. Ainsi, le critère de sélection de Dietzel est intrinsèquement lié à la force 
des liaisons. Le Tableau 1.1 ci-dessous donne les valeurs de champ cationique pour 
tous les ions de cette étude. Parmi les éléments principaux, Si4+ est le seul formateur 
de réseau, Na+ est un modificateur de réseau, Mg2+ est à la limite entre les 
catégories de modificateur et d’intermédiaire en fonction de sa coordinence. Al3+ est 
quant à lui un intermédiaire selon cette classificationa.   

                                            
a
 On se limitera ici à ces quatre éléments qui sont ceux d’intérêt dans l’étude 

 

Eq1.1 



 
   

 

 
Tableau 1.1 Force de champ cationique pour les cations considérés dans cette 
étude en fonction de leur charge et de leur coordinence. 

Ion Coordinencea a(Å)32b F (Å-2) 

Si4+ 4 1,56 1,64 

Al3+ 4 1,69 1,05 

Mg2+ 
4 1,87 0,57 

6 2,02 0,49 

Na+ 6 2,32 0,19 

Ce3+ 8 2,44 0,50 

Ce4+ 8 2,27 0,78 

Fe2+ 6 2,08 0,46 

Fe3+ 4 1,79 0,94 

Sn2+ 4 2,2c 0,41 

Sn4+ 6 1,99 1,01 

V4+ 5 1,83 1,19 

V5+ 
4 1,66 1,83 

5 1,76 1,61 
a
Le choix des coordinences est fait à la lumière des résultats présentés dans le manuscrit. 

b
Le rayon ionique de l’oxygène est pris égale à 1,3 Å. 

c
La distance Sn

2+
-O est prise dans le composé SnO (voir section 3.3.3). 

 
 Lorsqu’un modificateur de réseau (comme Na+ ou Mg2+) est ajouté à un verre 
de silice, ce dernier va rompre des liaisons Si-O-Si pour les remplacer par des 
liaisons Si-O---Na, moins fortes. Ainsi, le réseau du verre de silice constitué de 
tétraèdres reliés entre eux par les sommets va être dépolymérisé (voir Figure 1.2).  

On nomme oxygène pontant (BO, bridging oxygen en anglais) les oxygènes 
reliés à deux formateurs de réseau. On nomme oxygène non pontant, ou NBO (non-
bridging oxygen en anglais), les oxygènes reliés à un unique formateur de réseau. 
Les tétraèdres de silice peuvent alors être définis par le nombre d’oxygènes pontants 
qu’ils portent. La nomenclature utilisée est celle des espèces Qn avec n représentant 
le nombre d’oxygènes pontants du tétraèdre. Ainsi, un tétraèdre complètement 
polymérisé sera une espèce Q4, tandis qu’un tétraèdre avec un oxygène non pontant 
sera une espèce Q3.  

Dans le cas de la Figure 1.2, il apparait que l’ajout de Na2O entraine la 
formation de NBOs dans la structure vitreuse et donc une dépolymérisation. Un effet 
similaire est observé dans le cas de l’ajout de MgO. Toutefois, dans le cas de l’ajout 
d’un alcalino-terreux, les deux oxygènes non pontants sont reliés au travers d’une 
liaison faible O--Mg--O. Ainsi, même si les changements théoriques de 
polymérisation entrainés par l’ajout de Na2O et de MgO sont identiques, les 
conséquences structurales sont différentes. On peut noter par exemple une viscosité 
plus importante dans les binaires RO-SiO2 que dans les binaires R2O-SiO2

33,34.  
 
 L’ajout d’aluminium complexifie grandement la structure des verres R2O-Al2O3-
SiO2. L’aluminium est en coordinence 4 dans le verre d’aluminosilicate de sodium 
d’intérêt de cette étudeb. Le polyèdre cationique de l’aluminium est AlO4

5-, il y a donc 
un excès d’une charge négative par rapport au polyèdre SiO4

4- qui constitue le reste 

                                            
b
 La coordinence de l’aluminium dans les verres aluminosilicate est plus complexe et en dehors du 

cadre de l’étude présentée ici.
26,35,36
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du réseau. Dans le cas d’un aluminosilicate de sodium vitreux, cet excès de charge 
peut être compensé par un ion Na+ pour former un ensemble NaAlO4

4- 
isoélectronique avec SiO4

4-. Dans ce cas de figure, Na+ joue le rôle d’un 
compensateur de charge et non plus d’un modificateur de réseau.  
 

 
Figure 1.2 : Schéma structural de la dépolymérisation entrainée par l’ajout d’un 
modificateur de réseau dans un verre de silice. 

 En effet, lorsque Na+ compense l’excès de charge négative, il ne créé plus 
d’oxygène non pontant. L’ajout d’Al2O3 à un binaire Na2O-SiO2 augmente donc la 
polymérisation du réseau et la viscosité jusqu’à atteindre un maximum pour 
Na/(Na+Al)=1 (joint tectosilicate). Les compositions étudiées ici possèdent un rapport 
Na/(Na+Al)>1 (domaine peralcalin), par conséquent, une partie des ions Na+ aura le 
rôle de modificateur de réseau tandis qu’une autre partie aura le rôle de 
compensateur de charge.  
 Lorsque la charge du tétraèdre AlO4

5- est compensé par un ion alcalin, Al se 
comportera comme un formateur de réseau. En revanche, dans le domaine 
peralumineux (Na/(Na+Al)<1), Al aura tendance à former des oxygènes non pontants 
pour compenser sa charge. Cette dualité du comportement de l’aluminium va dans le 
même sens que sa classification en tant qu’oxyde intermédiaire (Tableau 1.1) 
Compte tenu des compositions étudiées ici, Al est considéré comme un formateur de 
réseau, au même titre que Si. 
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 Le modèle de réseau aléatoire continu ne permet pas d’expliquer les 
propriétés de conduction ionique des verres contenants des ions alcalins par 
exemple37. Dans le cas de verres d’aluminosilicate alcalins, les modèles privilégiés 
sont ceux du réseau aléatoire modifié38,39 et celui du Compensated Continuous 
Random Network (CCRN)37 (voir Figure 1.3). Dans ces modèles, les ions Na+ ne 
sont pas répartis aléatoirement dans le réseau, mais sont organisés dans des zones 
riches en Na+. À partir d’une certaine concentration en cation modificateur, des 
chenaux de percolation peuvent apparaitre40. Ces chenaux permettent alors une 
diffusion rapide des cations modificateurs, ce qui explique la conductivité ionique 
observée.  
 

 
Figure 1.3 : Représentation schématique du réseau vitreux SiO2-Na2O proposé par 
Greaves39 (réseau aléatoire modifié). Les atomes de Si sont représentés par des 
petits cercles, les atomes d’oxygènes par de grands cercles et les atomes de sodium 
par des cercles pleins.  

1.2. Éléments multivalents dans les verres silicatés 

1.2.1. Définition/exemple 

 On nomme élément multivalent tout élément pouvant exister dans un verre 
silicaté sous plusieurs degrés d’oxydation stable. Ce, Fe, Sn et V sont tous les quatre 
des éléments multivalents d’après cette définition, ce n’est pas le cas de Si, Al, Na ou 
Mg.  Les éléments multivalents sont capables de gagner un électron (réduction) ou 
d’en perdre un (oxydation). On observe la demi-équation redox suivante dans le cas 
du couple Fe(II)/Fe(III) : 
 

𝐹𝑒3+ + 𝑒− ⇌ 𝐹𝑒2+ 
 

Eq1.2 
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 L’équation 1.2 est une réduction dans le sens direct et une oxydation dans le 
sens indirect. Deux demi-équations redox peuvent être combinées pour donner une 
équation redox complète : 

 

𝐹𝑒3+ + 
1

2
𝑂2−  ⇌  𝐹𝑒2+ + 

1

4
𝑂2(𝑔) 

 
L’équation 1.3 représente la réduction de Fe3+ par l’ion oxygène pour donner 

Fe2+ ainsi que du dioxygène gazeux.  
 

1.2.2. Paramètres influençant l’état redox à l’équilibre 

1.2.2.A. Équation thermodynamique 

 Considérons par exemple la réduction d’un ion Mi+ en ion M(i-n)+ par l’oxygène 
ionique. Les deux demi-réactions associées sont :  
 

𝑀𝑖+ + 𝑛𝑒− ⇌ 𝑀(𝑖−𝑛)+ 
 
 Et : 
 

1

4
𝑂2(𝑔)  + 𝑒− ⇌ 

1

2
𝑂2− 

 
 La réaction totale devient alors : 
 

𝑀𝑖+ +
𝑛

2
𝑂2− ⇌ 𝑀(𝑖−𝑛)+ +

𝑛

4
𝑂2(𝑔) 

 
Si ce formalisme est très répandu, il confond la notion de charge partielle et de 

degré d’oxydation. En effet, l’équation 1.4 considère une réaction faisant intervenir 

les espèces 𝑀𝑖+ et 𝑀(𝑖−𝑛)+ sans considérer leur environnement local. Il est plus 
correct de considérer l’environnement local des ions mis en jeu et notamment leur 
coordinence41,42. L’équation 1.4 devient alors : 

 

𝑀𝑂𝑥
(2𝑥−𝑖)− + 𝑛𝑒− ⇌ 𝑀𝑂𝑦

(2𝑦−𝑖+𝑛)−
+ (𝑥 − 𝑦)𝑂2− 

 
Ce qui donne la réaction totale suivante : 
 

𝑀𝑂𝑥
(2𝑥−𝑖)−

 ⇌  𝑀𝑂𝑦
(2𝑦−𝑖+𝑛)−

+ 
𝑛

4
𝑂2(𝑔)  + (𝑥 − 𝑦 −

𝑛

2
)𝑂2− 

 
Les réactions d’oxydoréduction, qu’elles aient lieu en milieu aqueux ou 

silicaté, sont régies par l’équation de Nernst. Le potentiel redox du couple 𝑀𝑂𝑥
(2𝑥−𝑖)−

/ 

𝑀𝑂𝑥
(2𝑦−𝑖+𝑛)−

 peut alors être exprimé de la manière suivante à partir de l’équation 1.7 :  

 

𝐸 = 𝐸0 +
𝑅𝑇

𝑛𝐹
ln (

𝑎
𝑀𝑂𝑦

(2𝑦−𝑖+𝑛)− ∗ (𝑎𝑂2−)(𝑥−𝑦)

𝑎
𝑀𝑂𝑥

(2𝑥−𝑖)−

) 

 

Eq1.3 

Eq1.4 

Eq1.5 

Eq1.6 

Eq1.9 

Eq1.7 

Eq1.8 
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 Avec 𝐸0 le potentiel standard du couple 𝑀𝑂𝑥
(2𝑥−𝑖)−

/ 𝑂𝑥
(2𝑦−𝑖+𝑛)−

 , (en mV). R la 
constante des gaz parfaits (8,314 J.K-1.mol-1), T la température en Kelvin, F la 

constante de Faraday (96500 C.mol-1) ainsi que 𝑎
𝑀𝑂𝑥

(2𝑥−𝑖)− , 𝑎
𝑀𝑂𝑦

(2𝑦−𝑖+𝑛)− et 𝑎𝑂2− les 

activités des espèces correspondantes.  
 
 À l’équilibre thermodynamique, les potentiels standards de tous les couples 
présents doivent être égaux. Dans le cas de cet exemple, les potentiels du couple 

𝑀𝑂𝑥
(2𝑥−𝑖)−

/ 𝑀𝑂𝑥
(2𝑦−𝑖+𝑛)−

 et du couple O2-/O2(g) doivent être égaux :  

 

𝐸0 +
𝑅𝑇

𝑛𝐹
ln (

𝑎
𝑀𝑂𝑦

(2𝑦−𝑖+𝑛)− ∗ (𝑎𝑂2−)(𝑥−𝑦)

𝑎
𝑀𝑂𝑥

(2𝑥−𝑖)−

) = 𝐸′0 +
𝑅𝑇

𝑛𝐹
ln(

(𝑃𝑂2(𝑔)
)
𝑛/4

(𝑎𝑂2−)𝑛/2
) 

 
 
 Avec 𝐸0

′  le potentiel standard du couple O2-/O2(g) (en mV) et 𝑃𝑂2(𝑔)
la pression 

partielle d’oxygène.  
 
 Il est alors possible de réécrire l’équation 1.10 de la manière suivante : 
 

∆𝐸0 = 
𝑅𝑇

𝑛𝐹
ln(

𝑎
𝑀𝑂𝑥

(2𝑥−𝑖)− ∗ (𝑃𝑂2(𝑔)
)
𝑛/4

𝑎
𝑀𝑂𝑦

(2𝑦−𝑖+𝑛)− ∗ (𝑎𝑂2−)(𝑥−𝑦+
𝑛
2
)
) 

 

 Avec ∆𝐸0 la différence de potentiel (en mV) entre l’oxydation (ici de O2-) et la 
réduction (ici de Mi+). Par définition, cette différence de potentiel est reliée à 
l’enthalpie libre standard de Gibbs par la relation suivante : 
 

∆𝐸0 = −
∆𝑟𝐺0

𝑛𝐹
= −

∆𝑟𝐻0

𝑛𝐹
+ 𝑇

∆𝑟𝑆0

𝑛𝐹
 

 
 La grandeur mesurée dans le cas de l’étude des réactions d’oxydoréduction 

est généralement le rapport redox  
[𝑂𝑥]

[𝑅𝑒𝑑]
  et ses dérivés comme 

[𝑅𝑒𝑑]

[𝑇𝑜𝑡]
. En exprimant les 

activités des espèces 𝑀𝑂𝑥
(2𝑥−𝑖)−

 et 𝑀𝑂𝑦
(2𝑦−𝑖+𝑛)−

 de l’équation 1.11 en fonction de leur 

concentration et de leur coefficient d’activité 𝛾 on obtient l’équation 1.13 suivante : 
 

𝑛𝐹

𝑅𝑇
∆𝐸0 = ln(

[𝑀𝑂𝑥
(2𝑥−𝑖)−

]

[𝑀𝑂𝑦
(2𝑦−𝑖+𝑛)−

]
)+(y − x −

𝑛

2
) ln(𝑎𝑂2−)+

𝑛

4
ln(𝑃𝑂2

) + ln(
𝛾

𝑀𝑂𝑥
(2𝑥−𝑖)−

𝛾
𝑀𝑂𝑦

(2𝑦−𝑖+𝑛)−

) 

 

 Puis, en replaçant ∆𝐸0 par l’expression obtenue à l’équation 1.12 et en 
réarrangeant l’équation 1.13 en remplaçant ln par log (coefficient 2,3), on obtient 
finalement l’équation 1.14: 
 

log (
[𝑀𝑂𝑥

(2𝑥−𝑖+𝑛)−
]

[𝑀𝑂𝑦
(2𝑦−𝑖)−

]
) =  

∆𝑟𝐻0

2,3𝑅𝑇
−

∆𝑟𝑆0

2,3𝑅
 +(y − x −

𝑛

2
)log(𝑎𝑂2−)−

𝑛

4
log(𝑃𝑂2

) +  log(
𝛾
𝑀𝑂𝑥

(2𝑥−𝑖)−

𝛾
𝑀𝑂𝑦

(2𝑦−𝑖+𝑛)−

) 

Eq1.10 

Eq1.11 

Eq1.12 
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 L’équation 1.14 constitue le point central de ce chapitre et sert de base aux 
discussions suivantes. Elle peut être réécrite pour faire apparaitre les dépendances 
principales de chacun des termes :  
 

log (
[𝑅𝑒𝑑]

[𝑂𝑥]
) =  𝐴(𝑇) − 𝐶𝑜𝑛𝑠𝑡𝑎𝑛𝑡𝑒 + 𝐵(𝑎𝑂2−)−𝐷(𝑃𝑂2

)+ 𝐸([totale]) 

 
 On obtient alors un terme dépendant principalement de la température, un 
terme fonction de l’activité des ions oxygènes, un terme fonction de la pression 
partielle d’oxygène et un terme que nous considérerons comme dépendant 
uniquement de la concentration totale en élément multivalent. Tous ces paramètres 
influencent donc l’état redox à l’équilibre.  
 
 L’un des défauts de cette approche est qu’il considère la matrice vitreuse 
comme un réseau d’oxygène. Bien que cela soit une hypothèse commune et celle 
qui sera faite dans cette thèse, Ottonello et al.43 et Moretti44 utilisent plutôt la notion 
de « structons » qui rend mieux compte de l’influence de la matrice.  
 

 Si la grandeur log (
[𝑅𝑒𝑑]

[𝑂𝑥]
) apparait naturellement dans les équations 

thermodynamiques, le choix de cette étude est de représenter l’état redox comme  
[𝑅𝑒𝑑]

[𝑇𝑜𝑡]
, la fraction d’espèce réduite. En effet, cette valeur comprise entre 0 et 1 est plus 

pratique pour visualiser les changements redox d’un échantillon en fonction des 
différents paramètres. 
 

 L’équation reliant le log du rapport redox à la fraction d’espèces réduites   𝑥𝑟𝑒𝑑 
est :  
 

𝑥𝑟𝑒𝑑 =
10

log(
[𝑅𝑒𝑑]
[𝑂𝑥]

)

1 + 10
log(

[𝑅𝑒𝑑]
[𝑂𝑥]

)
 

 

1.2.2.B. Température 

 Le terme dépendant de la température dans l’équation 1.14 est 
∆𝑟𝐻0

2,3𝑅𝑇
 qui est 

proportionnel à l’enthalpie de réduction ∆𝑟𝐻0. Cette enthalpie de réduction est liée à 
la réaction redox considérée et notamment au couple redox mis en jeu. Johnston45 
donne par exemple des enthalpies de réduction apparentes de plusieurs éléments 
multivalents dans NS2. Rüssel et von der Gonna46 donnent quant à eux des valeurs 
d’enthalpie et d’entropie de réduction standard dans le même système. La proportion 
d’espèces réduites est reliée à la température par l’équation suivante : 
 

𝑥𝑟𝑒𝑑 =
10

(
∆𝑟𝐻0
2,3𝑅𝑇

+𝐶)

1 + 10
(
∆𝑟𝐻0
2,3𝑅𝑇

+𝐶)
 

 
 Avec C une constante vis-à-vis de la température. L’équation 1.17 a une forme 

sigmoïdale à partir du moment où l’enthalpie de réduction ∆𝑟𝐻0 est négative. Les 

Eq1.15 

Eq1.16 

Eq1.17 
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réductions des oxydes étant endothermiques, l’enthalpie de réduction est toujours 
négative.   
 
 Notons que la forme n’est pas rigoureusement celle d’une sigmoïde. En effet, 

d’après l’équation 1.17, c’est la relation entre 𝑥𝑟𝑒𝑑 et  
1

𝑇
 qui est sigmoïdale. Il apparait 

alors que l’effet de la température sur le redox des éléments multivalents est moins 
important à haute température qu’à basse température. Il est plus aisé d’oxyder 
entièrement un élément en réduisant la température que de le réduire entièrement en 
augmentant la température.  

 

Figure 1.4 : Sigmoïdes de concept de la proportion d’espèces réduite en fonction de 
la température. La constante est fixée à C=4 

 La forme sigmoïdale de la courbe implique qu’il existe une gamme de 
températures où le redox de l’échantillon est très sensible à un changement de 
température. La position de ce point d’inflexion dépend de la constante et de 
l’enthalpie de réduction (voir Figure 1.4). Un élément possédant une enthalpie de 
réduction plus grande (en valeur absolue) se réduira à plus haute température. Ainsi, 
si trois éléments sont équilibrés dans le même système à 1500 K, celui ayant une 
enthalpie de réduction de -60kJ.mol-1 sera presque entièrement réduit tandis que 
celui avec une enthalpie de réduction de -120kJ.mol-1 sera majoritairement oxydé.  

Cette observation est faite à partir de l’hypothèse grossière que C reste 
constante en changeant l’élément multivalent considéré. Néanmoins, elle est 
cohérente avec les valeurs données par Johnston45. En effet, l’enthalpie de réduction 
apparente pour le couple Co2+/Co3+ est de 5 kJ.mol-1 tandis de celle pour le couple 
de Ti3+/Ti4+est de 28 kJ.mol-1. Ainsi, Co se réduit à beaucoup plus basse température 
que Ti. Cette observation se vérifie expérimentalement puisque Co n’est 
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généralement pas considéré comme un élément multivalent dans le verre. À l’inverse 
Ti3+ n’est observé que dans des conditions très réductrices47.  

1.2.2.C. Fugacité d’oxygène 

 Dans la littérature, il est plus commun de représenter l’évolution de l’état redox 
non pas en fonction de la température mais en fonction de la fugacité d’oxygène47–49. 

En effet la relation reliant les 𝑥𝑟𝑒𝑑 à fO2 est : 
 

𝑥𝑟𝑒𝑑 =
10(−

𝑛
4

log(𝑓𝑜2
)+𝐶′)

1 + 10(−
𝑛
4

log(𝑓𝑜2)+𝐶′)
 

 
 avec C’ une constante vis à vis de la fugacité d’oxygène.  

Le nombre d’électrons échangés apparait très clairement dans la relation, 
ainsi, une réaction redox échangeant davantage d’électrons sera plus sensible à la 
fugacité d’oxygène (Figure 1.5).  

 
Figure 1.5 : Sigmoïdes de concept de l’évolution de la proportion d’espèces réduites 
en fonction de la fugacité d’oxygène pour une réaction de réduction échangeant 1 ou 
2 électrons.  

 La fugacité d’oxygène peut être modifiée en changeant l’atmosphère 
d’équilibre de l’échantillon. Lorsqu’un échantillon est équilibré sous air, le log de sa 
fugacité vaut -0,723 atm. La source d’énergie de la fusion peut grandement influer 
sur la fugacité d’oxygène à l’intérieur du four. Une fusion à partir de bois ou de gaz 
naturel libèrera du CO2 qui diminuera la fugacité d’oxygène, comme dans le cas des 
verres historiques par exemple50–52.   
 
 
 
 

0

0.2

0.4

0.6

0.8

1

-15 -10 -5 0 5

n=1
n=2

x
re
d

log(f
o2
)	atm

Eq1.18 



1.2. Éléments multivalents dans les verres silicatés 

 
 

24 

1.2.2.D. Acido-basicité 

 La composition du verre joue sur l’activité des ions O2- ce qui correspond au 
terme B de l’équation 1.15. Avant d’étudier l’influence de l’activité des ions oxygènes 
sur la proportion d’espèces réduites, il est nécessaire de définir la notion de basicité 
dans le verre.  
 
 L’acido-basicité est habituellement étudiée en solution aqueuse. S’il y a des 
similitudes entre les solutions aqueuses et les silicates, il y a aussi des différences53. 
Il existe plusieurs définitions de l’acidité, notamment celles de Brönsted, de Lewis et 
de Jander.  Au sens de Brönsted, un acide est une espèce capable de céder un 
proton. Une réaction acido-basique est alors définie comme l’échange d’un proton 
entre un acide et une base : 

 
𝐴𝑐𝑖𝑑𝑒 ⇌ 𝐵𝑎𝑠𝑒 + 𝐻+ 

 
 Au sens de Lewis, un acide est une espèce capable d’accepter une paire 
d’électrons tandis qu’une base est capable de donner une paire d’électrons. La 
réaction suivante est un exemple de réaction acido-basique selon Lewis :  
 

: 𝑁𝐻3 + 𝕀𝐵𝐹3 ⇌ 𝑁𝐻3𝐵𝐹3 
 
 Enfin, Jander lie l’acido-basicité et l’auto-ionisation du solvant, soit en solution 
aqueuse :  
 

𝐻2𝑂 ⇌ 𝐻+ + 𝑂𝐻− 
 
 Un acide est une espèce capable d’augmenter la concentration du cation 
caractéristique du solvant (ici H+) et une base est une espèce capable d’augmenter 
la concentration de l’anion caractéristique du solvant (ici OH-).  
 
 Ces trois définitions sont applicables dans le cadre des silicates. En effet, la 
définition de Brönsted peut être appliquée en considérant non plus l’échange d’un 
proton, mais d’un ion O2-. On considère alors une base comme une espèce capable 
de céder un ion O2- 54.  
 

𝑁𝑎2𝑂 ⇌ 2𝑁𝑎+ + 𝑂2− 
 
 Na2O est ainsi une base et, plus un verre est basique, plus l’activité des ions 
O2- augmentera.  
 
 La définition de Lewis peut être appliquée au cas des silicates en considérant 
que l’espèce donneuse d’électron est l’oxygène et les espèces pouvant accepter des 
électrons sont les cations. On retrouve notamment l’équation 1.22 en notant que l’ion 
O2- donne deux doublets d’électrons aux ions Na+. La basicité devient alors une 
mesure de la force de liaison entre l’oxygène et un cation.  
 
 Enfin, l’auto-ionisation du solvant peut aussi être appliquée au cas des 
silicates. Le solvant dans ce cas est le réseau de tétraèdres de silice, on peut alors 
écrire la réaction suivante, analogue à l’équation 1.21 :  

Eq1.19 

Eq1.20 

Eq1.21 

Eq1.22 
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2 ≡ 𝑆𝑖 − 𝑂− ⇌ 𝑂2−+ ≡ 𝑆𝑖 − 𝑂 − 𝑆𝑖 ≡ 
 

 Le concept d’acido-basicité est ainsi intimement lié à la polymérisation du 
réseau et à la formation d’oxygènes non pontants. Par analogie avec l’équation 1.21, 

un acide favorisera l’apparition du cation caractéristique (≡ 𝑆𝑖 − 𝑂 − 𝑆𝑖 ≡) et une 

base favorisera l’apparition de l’anion caractéristique (𝑂2−). On peut alors conclure 
que les formateurs de réseau jouent le rôle d’acides et les modificateurs de réseaux 
de bases.  
 

S’il est possible de définir les concepts d’acide et de base dans les silicates, il 
est en revanche très complexe de mesurer cette basicité. L’une des principales 
méthodes de détermination de la basicité est la mesure de la basicité dite optique4,54. 
La mesure de cette basicité est basée sur la transition optique 6s 6p d’ions de 
métaux de post-transition (Tl+, Pb2+, Bi3+). En effet un décalage en fréquence de 
cette transition indique un changement dans l’environnement local autour de ces 
ions. Ces ions étant complexés par des ions oxygènes dont la nature dépend de 
l’acido-basicité du verre, la position de la transition optique dépend de la basicité du 
verre. Le décalage de cette transition entre le verre et l’ion libre en phase gazeuse 
peut être utilisé pour déterminer la basicité optique4.  
 De nombreuses mesures de basicité optique ont été réalisées et ont permis 
de dresser une table des coefficients de basicité optique des oxydes simples. La 
basicité optique du verre est alors facilement obtenable à partir d’une moyenne 
pondérée des oxydes le constituant. Il existe plusieurs tables de ces paramètres, 
celle utilisée dans cette étude est celle de Duffy4. Plus un oxyde aura un coefficient 
de basicité optique élevé plus ce sera une base forte.  
 
 Sans surprise les ions alcalins ont des basicités optiques importantes et on 
observe la série suivante pour les coefficients de basicité optique :  
 

𝐿𝑖2𝑂 < 𝑁𝑎2𝑂 < 𝐾2𝑂 < 𝐶𝑠2𝑂 
 

Ainsi un aluminosilicate de lithium sera moins basique qu’un aluminosilicate 
de sodium ou de potassium.  

Pour les formateurs de réseau, on observe la série suivante :  
 

𝑃2𝑂5  < 𝐵2𝑂3 < 𝑆𝑖𝑂2 < 𝐴𝑙2𝑂3 
 
 Ainsi un borosilicate sera moins basique qu’un aluminosilicate.  

1.2.2.E. Composition du verre 

 L’activité des ions oxygènes, qui apparait dans l’équation du rapport redox 

avec le coefficient (y − x −
𝑛

2
)log(𝑎𝑂2−), peut être modélisée à partir de la basicité 

optique44,55. En effet, un verre plus basique aura plus d’oxygènes non pontants et 
moléculaires. Ces oxygènes sont plus chargés et seront donc plus oxydants. Des 
verres plus basiques seront donc plus oxydants, ainsi un aluminosilicate de 
potassium sera plus oxydant qu’un aluminosilicate de lithium.  
 
 La dépendance de la fraction vis-à-vis de l’activité des ions O2- est donnée par 
l’équation suivante :  

Eq1.23 
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𝑥𝑟𝑒𝑑 =
10((y−x−

𝑛
2
)log(𝑎

𝑂2−)+𝐶′′)

1 + 10((y−x−
𝑛
2
)log(𝑎𝑂2−)+𝐶′′)

 

 
 avec C’’ une constante vis à vis de l’activité des ions oxygènes. 

Dans le cas simple où la coordinence de l’espèce réduite est identique à celle 
de l’espèce oxydée, une augmentation de l’activité des ions oxygènes se traduit par 
une diminution de la fraction d’espèce réduite. Cependant, dans le cas de la 
réduction de Fe3+ en Fe2+ suivante44 :  
 

𝐹𝑒𝑂4
5− +

5

2
𝑂2−  ⇌ 𝐹𝑒𝑂6

10− +
1

4
𝑂2(𝑔) 

 

 La dépendance de la fraction d’espèces réduite devient 
3

2
∗ log(𝑎𝑂2−). On 

obtient alors le paradoxe suivant : plus l’activité des ions oxygènes augmente, plus la 
fraction d’espèce réduite augmente. Ceci n’est pas observé expérimentalement 
puisque une augmentation de basicité optique (et donc de 𝑎𝑂2−) entraine une 

oxydation des éléments multivalents pour tous les couples étudiés4,56.  
 L’équation 1.25 est en effet une simplification puisqu’elle considère que des 
oxygènes libres seront libérés dans la structure du verre. En réalité, ces oxygènes 
libres vont réagir avec le réseau silicaté pour former des oxygènes non pontants44. 
On obtient par exemple l’équation suivante :  
 

𝐹𝑒𝑂4
5− + 5𝑆𝑖𝑂4

4−  ⇌ 𝐹𝑒𝑂6
10− + 2𝑆𝑖2𝑂7

6− +
1

4
𝑂2(𝑔) 

  
Cette équation revient à ne pas limiter l’influence de la matrice à l’activité 

moyenne de ses oxygènes, mais à considérer les espèces structurales. Cette 
approche des « structons » est extensivement détaillée par Moretti44.  

 
La discussion précédente présente bien la difficulté de modéliser l’influence de 

la composition du verre sur le redox des éléments multivalents. L’approche favorisée 
dans la littérature est celle de la paramétrisation d’un modèle, ce qui a d’abord été 
appliquée au redox de Fe57–59. Le modèle de Kress et Carmichael58,60 permet 
notamment de prédire l’équilibre du couple Fe2+/Fe3+ en fonction de la température, 
de la fugacité d’oxygène et de la composition du verre. La figure ci-dessous présente 
l’évolution prédite de la fraction réduite de Fe dans une composition d’aluminosilicate 
de sodium pour différentes rapport Al/Na.   

Le modèle reproduit bien la forme sigmoïdale du redox en fonction de la 
température présentée à la section 1.2.2.B. La composition du verre influe non 
seulement sur le point d’inflexion de la sigmoïde, mais aussi sur sa pente. Ainsi, le 
redox de Fe est moins sensible à la température dans le verre ne contenant pas 
d’alumine que dans le verre avec le taux d’alumine le plus important. L’ajout de Na2O 
augmente la basicité optique (voir section 1.2.2.D. et Figure 1.6) ce qui se traduit par 
une diminution de la fraction réduite de Fe. Il est important de noter que le modèle de 
Kress est Carmichael (et ce genre de modèle en général) ne présente que les 
données à l’équilibre et donc à haute température. En effet, à plus basse 
température la viscosité est trop importante pour atteindre l’équilibre en un temps 
raisonnable (voir section 1.3.) 

Eq1.24 

Eq1.25 

Eq1.26 
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Figure 1.6 : Évolution en fonction de la température de la fraction réduite de Fe 
prédite par le modèle de Kress et Carmichael pour un verre d’aluminosilicate de 
sodium. On considère un équilibre sous air. Les barres d’erreurs sont uniquement 
représentées sur l’une des compositions. Les basicités optiques calculées à partir de 
Duffy 1996 sont également données. 

 Si la Figure 1.6 présente l’évolution du redox en fonction de la température, il 
est cependant plus intéressant de regarder l’évolution du redox en fonction de la 
teneur x en Al2O3 dans la composition 65SiO2-xAl2O3-(34-x)Na2O-1FeO. Il est 
important de noter que, dans le cas d’un échange entre deux constituants, la basicité 
optique évolue linéairement avec la composition. Ainsi, les résultats présentés sur la 
Figure 1.7 présentent la même évolution en fonction de la teneur en Al2O3 et de la 
basicité optique.  
 Une fois de plus, une augmentation de basicité optique entraine une 
diminution de la fraction réduite de Fe. Cette évolution suit presque une relation 
linéaire ce qui permet une prédiction simple de l’évolution du redox à l’équilibre avec 
la composition. Il est important de noter que le modèle de Kress et Carmichael ne 
s’applique qu’au redox de Fe et sur une gamme de composition restreinte (certaines 
des compositions présentées sur la Figure 1.7 sont d’ailleurs des extrapolations).  
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Figure 1.7 : Évolution en fonction de la composition de la fraction réduite de Fe 
prédite par le modèle de Kress et Carmichael pour la composition 65SiO2-xAl2O3-(34-
x)Na2O-1FeO . On considère un équilibre sous air. Les résultats sont présentés pour 
deux températures. Les barres d’erreur ne sont représentées que pour l’une des 
deux compositions.  

 Un autre modèle utile dans le cas de cette étude est celui de Pinet et al. 55 
pour le couple Ce3+/Ce4+. Le modèle repose sur le même principe que celui de Kress 
et de Carmichael.  

Ainsi, la composition du verre peut influencer l’état d’oxydation des éléments 
multivalents en changeant l’activité des ions oxygènes. Cette variation d’activité peut 
être suivie via des indicateurs comme la basicité optique. Toutefois, cette approche 
réduit le verre à une solution d’oxygène qui complexerait l’élément multivalent. En 
réalité, un changement de composition peut aussi entrainer un changement de 
structure locale qui va influencer l’état d’oxydation. C’est notamment ce qui est 
observé dans le cas de Ce dans un verre de silice61. En effet, Ce a besoin 
d’oxygènes non pontants pour assurer sa coordinence et le réseau entièrement 
polymérisé d’un verre de silice ne lui en fournit pas. On observe alors une 
clusterisation des ions Ce qui s’oxydent entièrement, ce qui donne un redox 100% 
oxydé. Dès que des oxygènes non pontants sont introduits dans le système 
(notamment via un codopage de P2O5 ou d’Al2O3) le redox change de 100% oxydé à 
20% oxydé61.  
 

L’approche de cette étude utilisera la basicité optique comme indicateur de 
l’activité des oxygènes dans le verre. Il est cependant important de garder en tête 

0

0.1

0.2

0.3

0.4

0.5

0.6

0 2 4 6 8 10 12 14 16

1675	K
1875	K

x
re
d

xAl
2
O
3



1.2. Éléments multivalents dans les verres silicatés 

 
 

29 

que la basicité optique ne rend pas compte de l’entièreté de l’influence de la 
composition du verre sur l’état redox des éléments multivalents.  
 

1.2.2.F. Concentration totale 

 Dans toutes les sous-parties précédentes de la section 1.2.2., l’état redox d’un 
élément multivalent est considéré comme étant indépendant de sa concentration. 

Cependant le terme log (
𝛾

𝑀𝑂𝑥
(2𝑥−𝑖)−

𝛾
𝑀𝑂𝑦

(2𝑦−𝑖+𝑛)−
) apparaissant dans l’équation 1.15 fait intervenir 

le rapport des coefficients d’activités des deux états redox. La valeur des coefficients 
d’activité est fonction, entre autres, de la concentration totale en élément. Pour des 
espèces diluées, le coefficient d’activité tend vers 1 aussi bien pour l’oxydant que 
pour le réducteur (loi de Henry). Lorsque la concentration augmente, sa valeur 
change pouvant entrainer des différences entre les coefficients d’activités des 

espèces oxydées et réduites. Si une telle différence existe, le terme  log (
𝛾

𝑀𝑂𝑥
(2𝑥−𝑖)−

𝛾
𝑀𝑂𝑦

(2𝑦−𝑖+𝑛)−
) 

devient non nul et influe sur la fraction d’espèce réduite.  
 
 On peut alors observer des différences d’état d’oxydation entre une espèce 
diluée suivant la loi de Henry et la même espèce à une concentration plus importante 
qui dévierait de l’idéalité. C’est notamment le cas de Fe qui est plus réduit lorsque sa 
concentration est faible20. Dans le cas du couple Fe2+/Fe3+, ce changement de 
comportement apparait autour de 2000 ppm molaires de FeO environ. 
 Il n’est donc pas toujours possible d’appliquer des équilibres redox mesurés 
sur des échantillons concentrés à des échantillons contenant des concentrations en 
multivalents beaucoup plus faibles.  
 
 La concentration totale d’un élément multivalent peut aussi jouer sur son 
redox via sa limite de solubilité. Considérons les équilibres redox suivants :  
 

𝐶𝑒𝑚𝑒𝑙𝑡
3+ +

1

4
𝑂2(𝑔)

⇌ 𝐶𝑒𝒎𝒆𝒍𝒕
4+ +

1

2
𝑂𝑚𝑒𝑙𝑡

2−  

 
 
 

𝐶𝑒𝑚𝑒𝑙𝑡
3+ +

1

4
𝑂2(𝑔)

⇌ 𝐶𝑒𝒄𝒓𝒊𝒔𝒕
4+ +

1

2
𝑂𝑚𝑒𝑙𝑡

2−  

 
  

L’espèce 𝐶𝑒𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡
4+  peut notamment se référer à une cristallisation de CeO2 

comme observé par Cachia et al.62.  
Les constantes des deux équilibres redox sont alors  
 

𝐾1.27 =
𝑎𝐶𝑒𝒎𝒆𝒍𝒕

4+ ∗ √𝑎𝑂2−

𝑎𝐶𝑒𝑚𝑒𝑙𝑡
3+ ∗ (𝑓𝑂2

)1/4
 

Et 

𝐾1.28 =
𝑎𝐶𝑒𝒄𝒓𝒊𝒔𝒕

4+ ∗ √𝑎𝑂2−

𝑎𝐶𝑒𝑚𝑒𝑙𝑡
3+ ∗ (𝑓𝑂2

)1/4
 

Eq1.27 

Eq1.28 

Eq1.29 

Eq1.30 
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 En notant que l’activité d’un solide vaut 1 et que celle d’un soluté est 
proportionnelle à sa concentration, il est possible de réécrire ces constantes 
d’équilibre de la manière suivante pour faire apparaitre la fraction d’espèce réduite : 
 

𝐾1.27 =
(1 − 𝑥𝑟𝑒𝑑) ∗ [𝐶𝑒𝑡𝑜𝑡]

𝑥𝑟𝑒𝑑 ∗ [𝐶𝑒𝑡𝑜𝑡]
∗

𝛾𝐶𝑒4+ ∗ √𝑎𝑂2−

𝛾𝐶𝑒3+ ∗ (𝑓𝑂2
)1/4

 

 

𝐾1.28 =
1

𝑥𝑟𝑒𝑑 ∗ [𝐶𝑒𝑡𝑜𝑡]
∗

√𝑎𝑂2−

𝛾𝐶𝑒3+ ∗ (𝑓𝑂2
)1/4

 

 
Dans le cas de la constante d’équilibre 1.27 (cas sans cristallisation), la 

concentration totale en Ce se simplifie. La concentration totale est présente dans la 
constante d’équilibre uniquement via le rapport des coefficients d’activité.  

Dans le cas de la constante d’équilibre 1.28 (cas où l’espèce oxydée 
cristallise), la concentration totale en Ce est présente au dénominateur. Ainsi, plus la 
concentration totale est importante, plus l’équilibre redox sera décalé en faveur de 
l’espèce oxydée. À l’inverse, si l’espèce réduite cristallise, l’équilibre redox tendra à 
favoriser l’espèce réduite à haute concentration. Notons qu’un phénomène similaire 
est observé lorsque l’équilibre se fait entre un soluté et une espèce en phase 
gazeuse.  

Cette dépendance en concentration des réactions redox faisant intervenir une 
cristallisation est très connue dans le cas des solutions aqueuses et notamment dans 
les diagrammes E-pH. En effet, ces diagrammes sont donnés pour une concentration 
totale fixée. Un exemple est donné dans le cas de S par Moretti et Neuville42 où l’on 
observe les équilibres redox varier en fonction de la concentration totale en soufre 
dans le système.  
  
 Cette influence de la concentration sur l’état d’oxydation n’est pas 
indépendante de la température d’équilibre. En effet, si la température d’équilibre est 
trop importante pour observer la formation de cristaux, seule la réaction 1.27 aura 
lieu et sa constante d’équilibre est indépendante de la concentration totale au 
premier ordre. En revanche, si la température d’équilibre est juste au-dessus de celle 
où l’on observe la fonte des cristaux, la concentration totale influera sur l’équilibre 
redox. L’impact de la concentration totale sur l’équilibre redox est difficile à prévoir et 
encore plus à quantifier puisqu’il est fonction des conditions de synthèse 
(température, pression).  
 

1.2.2.G. Cas d’un élément avec plusieurs couples redox 

 Les exemples précédents ont considéré l’évolution de l’état rédox d’un 
élément multivalent ne possédant que deux degrés d’oxydation possibles. C’est le 
cas de nombreux éléments (Fe, Ce...), toutefois, certains éléments comme V et Cr 
peuvent être présents sous de multiples valences. Dans le cas de V on trouve 
V2+/V3+/V4+/V5+ et chacune des paires oxydant-réducteur est régie par le 
développement mathématique présenté tout au long de cette section 1.2.2.  
 Ainsi, la fraction de V3+ dans le couple V3+/V4+ suit une loi sigmoïdale avec la 
fugacité d’oxygène. Il en va de même avec la fraction de V4+ dans le couple V4+/V5+. 
Le suivi rédox de V en fonction de la fugacité d’oxygène sera alors la combinaison 

Eq1.31 

Eq1.32 
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des deux sigmoïdes qui peuvent être dissociables ou non (Figure 1.8). Chacune de 
ces sigmoïdes dispose d’un point d’inflexion, l’écart entre les points d’inflexion des 
deux sigmoïdes dépend de la différence entre les deux constantes C’ introduites à 

l’équation 1.18. La différence entre les constantes est notée ∆C. Cette situation est 
identique du point de vue mathématique au titrage d’un diacide par une base forte, à 
savoir, si la différence entre les points d’inflexions des deux sigmoïdes (3,5 et 4,5) est 
inférieure à 4 unités log (ici fO2), il n’est pas possible de séparer les deux couples.  
Dans le cas de la courbe noire de la 
Figure 1.8, l’écart entre les points 
d’inflexion est de 10, on peut alors 
aisément séparer les deux couples. 
Cela implique aussi qu’il existe un 
domaine de fO2 où V4+ est l’unique 
valence stable dans le système (ici 
de 10-10 à 10-6 environ). En 
revanche, lorsque les potentiels 
standards des deux couples se 
rapprochent, l’écart entre les points 
d’inflexion diminue (il vaut 4 dans le 
cas de la courbe rouge). Il n’est alors 
plus possible de séparer les deux 
couples rédox. Cela implique qu’il 
n’existe aucun domaine de fO2 où 
V4+ est l’unique valence stable dans 
le système.  

Ainsi, dans le cas de la courbe 
rouge, une valence moyenne de 4 
implique une coexistence de 
V3+/V4+/V5+ alors que, dans le cas de 
la courbe noire, elle implique la 
présence de V4+ uniquement. Une 
étude du rédox de V dans des 
échantillons géologiques a montré 
que la variation du redox en fonction 
de la fugacité suit une loi sigmoïdale simple49. En revanche, il existe un palier dans le 
cas des couples V2+/V3+/V4+ ce qui signifie que les couples V2+/V3+ et V3+/V4+ sont 
disjoints.  

 
Il est important de noter que la constante C’ de l’équation 1.18 n’est une 

constante que vis à vis de la fugacité d’oxygène. Ainsi, l’écart entre les sigmoïdes 
varie en fonction de la température et de la composition du verre. Il n’est alors pas 
possible d’affirmer de manière universelle que les couples V3+/V4+ et V4+/V5+ sont 
indissociables.  

1.2.3. Comparaison des couples redox 

 Comme explicité à la section 1.2.2., de nombreux paramètres influencent l’état 
d’oxydation des éléments multivalents dans les verres. Chaque élément multivalent a 
sa propre dépendance à la température, à la fugacité d’oxygène et à la composition 
du verre. Dans les solutions aqueuses, les couples redox sont associés à un 
potentiel standard qui est le potentiel auquel les concentrations de l’oxydant et du 
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Figure 1.8 : Sigmoïdes de concepts de 
l’évolution de l’état d’oxydation du Vanadium 
en fonction de la fugacité d’oxygène. La 
constante C’ pour le couple V4+/V5+ est 
maintenue constante à 1. Celle du couple 
V3+/V4+ varie pour donner une différence ∆C 
de 2 ou de 5 (équation 1.18). 
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réducteur sont égales. Ces potentiels standards sont donnés dans une matrice 
donnée (l’eau) et à une température donnée (25°C).  
 Dans le cas des verres silicatés, des classifications des potentiels standards 
ont été réalisées63. Ces classifications sont établies pour une composition et 
température donnée. Elles permettent toutefois de comparer qualitativement les 
couples redox même dans des compositions autres que celle où la classification a 
été établie.     
 
Tableau 1.2 Série électrochimique des éléments, potentiels standards mesurés 
par voltampérométrie à 1100°C sous air, dans un verre de compositions 74 
SiO2-16 Na2O-10CaO (mol%)63

 

Couple redox E0(V) (vs ZrO2) 

Ce3+/Ce4+ 0,08 

Sb3+/Sb5+ 0,05 

Cr3+/Cr6+ 0,03 
cSn2+/Sn4+ -0,11 

As3+/As5+ -0,17 

Fe2+/Fe3+ -0,56 

Mo3+/Mo6+ -0,65 

V3+/V4+ -0,80 

Cr2+/Cr3+ -0,86 

 
 Plus le potentiel standard d’un couple est élevé, plus l’oxydant du couple est 
fort. Ainsi, Ce4+, Sb5+ et Cr6+ sont des oxydants forts et donc peu stables. À l’inverse, 
plus le potentiel standard d’un couple est bas, plus le réducteur du couple est fort. 
Ainsi, Cr2+ et V3+ sont des réducteurs forts et donc peu stables.  

Des classifications similaires ont été réalisées par Schreiber64 ou Johnston45 
dans des matrices différentes.  
  
 Cependant, le lien entre le potentiel redox standard et les paramètres de 
fusion comme la température ou la fugacité d’oxygène n’est pas aisé (voir section 
1.2.2.). Ainsi, Pinet et DiNardo65 proposent d’utiliser le concept de fugacité 
caractéristique, à savoir la fugacité d’oxygène à laquelle les concentrations en 
oxydant et en réducteur sont égales. Les fugacités caractéristiques sont données 
pour une certaine température et activité des ions oxygènes, modélisées par la 
basicité optique sur la Figure 1.9. Il serait possible de déterminer de la même 
manière une température caractéristique ou une basicité optique caractéristique.  
 Plus un couple dispose d’une fugacité d’oxygène caractéristique élevé (plus il 
est haut dans la Figure 1.9), plus son oxydant est fort. On peut alors noter, par 
exemple, la série électrochimique suivante : 
 

𝑉(𝐼𝐼𝐼) 𝑉(𝐼𝑉) ≪  𝑉(𝐼𝑉) 𝑉(𝑉)⁄⁄ ≲ 𝑆𝑛(𝐼𝐼) 𝑆𝑛(𝐼𝑉) ≲ 𝐹𝑒(𝐼𝐼) 𝐹𝑒(𝐼𝐼𝐼) ≪ 𝐶𝑒(𝐼𝐼𝐼) 𝐶𝑒(𝐼𝑉)⁄⁄⁄  
 Ainsi, pour un ensemble donné de température, fugacité et basicité optique, 
on s’attend à observer plus de Sn(IV) que de Ce(IV) et plus de Fe(II) que de V(III) à 
l’équilibre. Cette classification permet alors d’estimer la gamme de fugacité 
d’oxygène idéale pour étudier le comportement d’un élément multivalent. Ainsi, une 

                                            
c
 La valeur pour le couple Sn

2+
/Sn

4+
 n’est pas cohérente avec les comportements observées par 

Schreiber
64

 ou Johnston
45

.  
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étude du couple Ti3+/Ti4+ sous air ne semble pas pertinente puisque la fugacité 
caractéristique est très faible. Par conséquent Ti sera présent uniquement sous 
forme oxydée sous air quelle que soit la température. De même, une étude du couple 
Ce3+/Ce4+ sous atmosphère réductrice ne semble pas non plus pertinente puisque 
Ce sera entièrement réduit.   

 
Figure 1.9 : Fugacité caractéristique de différents couples redox en fonction de la 
température et de la basicité optique65.  
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1.2.4. Influence de l’état redox sur les propriétés du verre 

 Les sections 1.2.2. et 1.2.3. se sont focalisées sur les paramètres influençant 
l’équilibre redox des éléments multivalents dans les verres silicatés. Toutefois, il est 
nécessaire de se demander en quoi le contrôle du redox est important pour contrôler 
les propriétés du verre. 
 

1.2.4.A. Couleur 

 La principale propriété sensible au redox est la couleur du verre. En effet, les 
ions de transitions sont généralement des ions colorants en plus d’être des éléments 
multivalents8,66. Par exemple, dans le couple Mn2+/Mn3+, Mn2+ est presque incolore 
tandis que Mn3+ donne une couleur pourpre intense au verre3,51. D’après la Figure 
1.9, la fugacité d’oxygène caractéristique du couple Mn2+/Mn3+ est très importante 
(environ 3 à 1150°C dans un verre avec une basicité de 0,56). Par conséquent, Mn3+ 
est aisément réductible en Mn2+ sous une atmosphère réductrice et il est donc 
possible de contrôler la couleur du verre final en changement l’atmosphère 
d’équilibre.  
 
 L’influence du redox sur la couleur est parfois plus complexe comme dans le 
cas de la couleur ambre donnée par le chromophore Fe-S67–69. En effet, le 
chromophore Fe-S est due à un transfert de charge entre Fe3+ et S2-, ainsi les deux 
ions doivent être présents pour donner la couleur ambre. Si les conditions sont trop 
réductrices, le fer sera uniquement présent sous forme Fe2+. En revanche, si les 
conditions sont trop oxydantes, le soufre sera uniquement présent sous forme S6+. 

 
Figure 1.10 : A) Évolution de la fraction réduite de Fe et de S en fonction de la 
température sous air. B) Évolution de la fraction réduite de Fe et de S en fonction de 
la fugacité d’oxygène à 1200°C. Les données proviennent des modèles de Kress et 
Carmichael58,60 pour Fe et de Wallace et Carmichael70 pour S. Voir aussi Moretti et 
Ottonelo41. La composition choisie est 54SiO2-8,6 Al2O3-11,3FeO-10,8MgO-3Na2O-
12,2-CaO (mol%), basicité optique de 0,664.   

 Si l’on considère arbitrairement que la couleur ambre n’apparait qu’à partir du 
moment où 20% du soufre est sous forme S2- et que 20% du fer est sous forme Fe3+, 
la Figure 1.10 A) montre que ces conditions ne sont jamais réunies sous air dans un 
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verre avec une basicité optique de 0,66. En revanche, lorsque la fugacité d’oxygène 
diminue, il est possible d’observer la coexistence de S2- et de Fe3+ (pour des 
fugacités comprises entre 10-5 et 10-6 environ).  
 Notons par exemple les fugacités caractéristiques des couples S2-/S6- et 
Fe2+/Fe3+ à 1200°C pour une basicité optique de 0,66 (voir Figure 1.10 B) et section 
1.2.3.). On a fO2c(S

2-/S6+)=-6,7 et fO2c(Fe2+/Fe3+)=-3,1. Ainsi, S2- est un réducteur 
plus fort que Fe2+. Par ailleurs, la dépendance du redox du soufre avec la fugacité 
d’oxygène est plus importante que celle du fer, ce qui est attendu puisque l’oxydation 
de S2- en S6+ requiert l’échange de 8 électrons et celle de Fe2+ en Fe3+ un seul (voir 
section 1.2.2.C et Figure 1.5).  
 
 Pour obtenir un verre ambré avec le chromophore Fe-S, il est donc essentiel 
de bien contrôler la température et la fugacité d’oxygène lors de la synthèse.  
 

1.2.4.B. Viscosité 

 La viscosité des silicates fondus est une propriété qui dépend directement de 
la structure du verre et notamment de sa polymérisation. L’ajout d’éléments 
multivalent peut modifier la structure du verre en fonction de leur état d’oxydation. 
C’est notamment le cas de Fe qui n’a pas la même coordinence selon qu’il soit oxydé 
ou réduit.  Fe3+ en tétraèdre agit comme un intermédiaire, se comportant de manière 
analogue à Al3+. En revanche, Fe2+ agit davantage comme un modificateur de 
réseau. Ce changement de rôle en fonction de la valence explique l’influence d’une 
atmosphère réductrice sur la viscosité des silicates de fer9. 

 
Figure 1.11 : Évolution de la viscosité de silicates de fer alcalins en fonction du 
rapport redox. Modifié d’après Dingwell et Virgo.9 

 Le tétraèdre FeO4
5- doit être compensé par un ion alcalin qui joue donc le rôle 

d’un compensateur de charge plutôt que d’un modificateur de réseau. Ainsi, lorsque 

-0.2

0

0.2

0.4

0.6

0.8

1

0 0.2 0.4 0.6 0.8 1

V
is
c
o
s
it
é
,	
lo
g
1
0
	P
a
.s

Fe
2+
/Fe

tot

K

Rb

Na

1380°C

1470°C

1430°C

MFeSi
2
O
6



1.2. Éléments multivalents dans les verres silicatés 

 
 

36 

Fe est oxydé, la polymérisation du réseau augmente ce qui se traduit par une 
augmentation de la viscosité.   
 Des phénomènes similaires ont été observés dans le cas de verres silicatés 
contenant des terres rares71,72. En effet, alors que la majorité des terres rares 
n’existent que sous leur forme trivalente dans les verres, le cérium peut être 
tétravalent et l’europium divalent. L’ajout de terre rare à un verre alumino-silicaté de 
calcium et de magnésium (CMAS) entraine une évolution de viscosité cohérente 
avec la masse atomique de l’ion ajouté sauf pour Ce (voir Figure 1.12).  

 
Figure 1.12 : Évolution de la viscosité à 1344°C d’un verre CMAS lors de l’ajout 
d’oxyde de terres rares. Reproduit de Müller et Dingwell71.  

 L'ajout de Ce entraine une diminution de viscosité plus importante 
qu’attendue. Cette différence peut être attribuée à la présence de Ce4+ qui jouerait le 
rôle d’un modificateur de réseau. Aucune divergence de comportement n’est 
observée lors de l’ajout d’Eu, cette observation peut être expliquée par la faible 
quantité d’Eu2+ présent dans ces conditions71,73,74.   
 

1.2.4.C. Cristallisation 

 La limite de solubilité d’un élément multivalent dépend grandement de son état 
d’oxydation62,75,76. En effet, certaines valences ont une plus grande proportion à 
cristalliser que d’autres, c’est le cas de Ce4+, Sn4+ ou Cr3+ par exemple. Une solution 
pour augmenter leur solubilité est donc de changer les conditions de synthèse pour 
favoriser une espèce plus soluble. C’est l’approche étudiée par Cachia et al.62 pour 
augmenter la solubilité de Ce dans des verres de stockage nucléaire.  
 L’influence du redox sur la solubilité est particulièrement intéressante dans le 
cas du chrome puisqu’il est possible d’augmenter sa solubilité en le réduisant en 
Cr(II) ou en l’oxydant en Cr(VI)75.  
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1.2.4.D. Affinage 

 Lors de la fusion d’un verre, plusieurs gaz peuvent se retrouver piégés dans le 
verre fondu, soit sous forme dissoute soit sous forme de bulles. Il peut s’agir de CO2 
provenant de la décomposition des matières premières, d’H2O si les matières 
premières utilisées ne sont pas séchées ou encore d’air piégé entre les grains de 
poudre. L’étape d’affinage consiste à éliminer ces bulles de manière à obtenir un 
verre final homogène. Pour ce faire, la température de cette étape est généralement 
très élevée pour diminuer la viscosité du milieu ce qui facilite le départ des bulles. 
C’est donc une étape énergivore et critique dans le processus verrier.  
 Une manière répandue d’accélérer ce processus d’affinage est l’affinage 
chimique, notamment via le biais d’ajout d’oxydes mulivalents77,78. Comme présenté 
à la section 1.2.2.A., une réaction redox dans un verre silicaté fait intervenir de 
l’oxygène gazeux (voir équation 1.6). Une réduction va entrainer une libération 
d’oxygène gazeux dans le verre fondu et donc l’apparition de bulles. Ces bulles 
d’oxygènes vont alors coalescer avec des bulles déjà présentes dans le milieu. Ces 
bulles de taille plus importante auront plus de facilité à s’échapper du milieu 
visqueux12,79,80.  
 Parmi les oxydes affinants qui ont été ou sont utilisés par l’industrie verrière, 
on trouve As2O5, Sb2O5, SnO2 et CeO2. A l’exception de SnO2, ces oxydes sont des 
oxydants forts (voir la classification présentée à la Figure 1.9), ils vont donc se 
réduire de manière très importante lors de la montée en température et libérer de 
l’oxygène. Cette libération sera d’autant plus importante pour As2O5 et Sb2O5 
puisqu’ils échangent deux électrons lors de leur réduction12,15.  
 Le contrôle du redox permet alors de contrôler la libération d’oxygène durant 
le processus d’affinage. Cette libération doit être assez importante pour permettre 
l’élimination des bulles piégées dans le milieu. Mais elle ne doit pas être trop 
importante pour éviter le moussage du verre. En effet, un dégagement gazeux trop 
important à une viscosité trop faible entraine la formation d’un film de mousse à la 
surface du verre fondu. Cette mousse est un isolant thermique qui réduit grandement 
l’efficacité d’un four verrier81,82.  

1.3. Mécanismes pour atteindre l’équilibre redox 
 
 La section 1.2.2. a détaillé l’influence de différents paramètres sur l’équilibre 
thermodynamique des éléments multivalents. Cependant, l’équilibre 
thermodynamique n’est pas toujours atteint en raison de la viscosité importante des 
aluminosilicates fondus. Il est donc nécessaire de s’intéresser aux mécanismes qui 
mènent à l’équilibre thermodynamique et notamment à la diffusion.  

1.3.1. Diffusion : généralité 

1.3.1.A. Traitement mathématique 

 La diffusion de la matière, aussi appelée diffusion chimique, est le processus 
qui tend à uniformiser le potentiel chimique d’une espèce dans un milieu. Elle se 
traduit par une migration de l’espèce d’une zone de haute concentration vers une 
zone de basse concentration. La diffusion est avant tout un phénomène statistique 
qui résulte du mouvement brownien des atomes et molécules dans un milieu. Ce 
mouvement brownien permet aux atomes de ‘sauter’ aléatoirement sur un trou voisin 
après le franchissement d’une barrière énergétique.  
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 Dans le cas où une espèce diffuse seule dans une matrice, la première loi de 
Fick permet d’exprimer le flux molaire de particules diffusantes traversant une 
surface J(mol.m-2.s-1), en fonction du coefficient de diffusion D(m2.s-1) et du gradient 

de concentration molaire ∇𝐶 (mol.m-4).  
 

𝐽 = −𝐷∇𝐶 
 

Ou, dans le cas d’une diffusion unidimensionnelle suivant x :  

 

𝐽 = −𝐷
𝜕𝐶

𝜕𝑥
 

  
Le coefficient de diffusion (ou diffusivité) D représente la capacité de l’espèce 

à diffuser dans un matériau. Plus cette diffusivité est importante et plus le flux sera 
important. Comme mentionné plus haut, la diffusion implique le franchissement d’une 
barrière énergétique, c’est donc un processus thermiquement activé. La dépendance 
en température du coefficient de diffusion peut être représentée par une relation 
d’Arrhenius :  

 

𝐷(𝑇) = 𝐷0 exp (
−𝐸𝑎

𝑅𝑇
) 

 
 Avec 𝐸𝑎 l’énergie d’activation en J.mol-1, 𝑅 la constante des gaz parfaits et T, 

la température en Kelvin. 𝐷0 est le facteur pré exponentiel. L’énergie d’activation peut 
aisément être assimilée à la barrière énergétique que les atomes doivent franchir 
pour diffuser.  
 
 La seconde loi de Fick permet de relier le gradient de concentration de 
l’espèce diffusante et son évolution dans le temps.    
 

𝜕𝐶

𝜕𝑡
= 𝐷

𝜕2𝐶

𝜕𝑥2
 

 
 La deuxième loi de Fick peut être résolue analytiquement dans le cas 
d’exemples simples. Prenons le cas de la diffusion de l’oxygène dans un matériau, 
on note x0 l’interface entre le matériau et l’atmosphère, n0 la concentration en 
oxygène de l’atmosphère et nm la concentration en oxygène originellement présente 
dans le matériau. Il peut être montré que le profil de concentration en fonction de x et 
de t est de la forme suivante83 : 
 

𝑛(𝑥, 𝑡) = 𝑛0 − (𝑛0 − 𝑛𝑚)  ∗ 𝐸𝑟𝑓𝑐 (
𝑥 − 𝑥0

2√𝐷𝑡
) 

 

 Avec 𝐸𝑟𝑓𝑐, la fonction erreur définie comme :  
 

2

√𝜋
∫ 𝑒−𝑝2

𝑑𝑝
𝑥

0

 

 
 
 On peut alors arbitrairement choisir x0=0 pour obtenir la Figure 1.13.  

Eq1.31 

Eq1.32 

Eq1.33 

Eq1.34 

Eq1.35 

Eq1.36 
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Figure 1.13 : Profil de diffusion de l’oxygène dans un matériau à différents temps. Le 
coefficient de diffusion est considéré constant et égal à 10-10 m2.s-1.  

 Cependant, ce modèle considère que l’interface entre le milieu riche en 
oxygène et le milieu pauvre en oxygène est constante et fixée à x=0. Cela n’est pas 
le cas dans la réalité. Cooper et al.84 montrent que la profondeur réduite est 
proportionnelle à la racine carrée du temps (équation 1.37).  

𝑥0 = √2𝑘′𝑡 
 

avec 𝑘′  la diffusivité parabolique en m2.s-1.  
En utilisant l’équation 1.35 et en considérant que x0 est proportionnel à la 

racine carrée du temps, on obtient les profils de diffusion représentés sur la Figure 
1.14. Ce genre de profil est observé expérimentalement dans le cas de l’altération 
des verres85 ou de la diffusion du soufre dans des fontes silicatées86.  
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Figure 1.14 : Profil de diffusion de l’oxygène dans un matériau à différents temps. Le 
coefficient de diffusion est considéré constant et égal à 10-10 m2.s-1. La position de 
l’interface entre le milieu pauvre et riche en oxygène est considérée comme étant 
proportionnelle à la racine carrée du temps.  

1.3.1.B. Contrediffusion 

 Si la diffusion se produit le plus souvent dans le sens opposé au gradient de 
concentration (i.e. de la zone la plus concentrée vers la zone la moins concentrée), il 
est cependant possible d’observer le phénomène de diffusion dans le sens inverse. 
Cette diffusion, nommée uphill, intervient notamment lors de la contrediffusion qui est 
un phénomène important dans le cas des verres.  
  Lors de la diffusion d’espèces chargées (par exemple Na+), un gradient de 
charge positive se crée dans le sens inverse du gradient de concentration de 
sodium. Ce gradient de charge positive est suffisant pour entrainer la diffusion d’un 
cation ou d’un trou électronique dans le sens inverse de Na+. C’est notamment ce qui 
est observé dans le cas de verres sodo-calciques où la diffusion de Na+ entraine une 
diffusion de Ca2+ 87. Il n’est alors plus possible de considérer les diffusions des 
différentes espèces comme indépendantes.  
 

1.3.2. Diffusion des principaux constituants d’un verre aluminosilicaté. 

 La diffusivité des cations est un paramètre important dans les verres pour de 
nombreuses applications, qu’il s’agisse de la diffusion de l’eau dans une matrice 
vitreuse88, de la diffusion des alcalins ou du bore lors de l’altération d’un verre 
nucléaire89,90 ou, dans le cas de cette étude, de processus redox91,92. Plusieurs 
introductions très complètes décrivent la diffusion de manière plus exhaustive que 
nécessaire pour ce travail91,93.   
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1.3.2.A. Diffusion cationique 

Contrairement aux exemples présentés dans la section précédente, un silicate 
est un milieu complexe dans lequel plusieurs espèces peuvent diffuser, chacune 
avec son propre coefficient de diffusion. La Figure 1.15 présente les coefficients de 
diffusion de différents cations dans un aluminosilicate liquide. Les coefficients de 
diffusion des cations modificateurs de réseaux (Li, Na, Ca) sont supérieurs à ceux 
des formateurs de réseaux. De même, les coefficients de diffusion des alcalins sont 
supérieurs à ceux des alcalino-terreux (Figure 1.15). Les coefficients de diffusion 
suivent la même tendance que le champ de force cationique défini à la section 1.1.2. 
En effet, un cation avec un champ de force cationique important se liera plus 
fortement au réseau d’oxygène et diffusera donc plus difficilement.   

 
Figure 1.15 : Coefficients de diffusion de différents éléments dans un verre d’albite 
(NaAlSi3O8) Voir Magnien93 et les références incluses.  

 La différence entre les coefficients de diffusion des alcalins et des formateurs 
de réseau est de plusieurs ordres de grandeur. Dans le cas des aluminosilicates 
alcalins, il est possible de résumer la diffusion des cations à celle des cations 
alcalins.  

Les coefficients de diffusions des cations multivalents dépendent de leur degré 
d’oxydation. Toutefois, ils sont toujours inférieurs à ceux des cations alcalins, on ne 
considérera donc pas leur diffusion ici94.  
 

1.3.2.B. Diffusion anionique 

 L’oxygène peut aussi diffuser dans le réseau de silice, et ce, sous la forme 
d’ions O2-, d’oxygènes pontants ou non pontants, ou de O2. Cette diffusion anionique 
est un phénomène d’intérêt dans le cas de l’étude des phénomènes redox puisque 
l’oxygène est un élément multivalent.  
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 La diffusion de l’oxygène sous forme de O2-, NBO ou BO est intimement lié à 
la polymérisation du réseau et à la viscosité du liquide. Ce lien entre diffusion de 
l’oxygène et la viscosité peut être représenté sous la forme de deux modèles, le 
modèle de Stokes-Einstein et le modèle d’Eyring.  
 
 Le modèle de Stockes-Einstein (équation 1.38) est applicable au mouvement 
de particules non chargées dans un fluide peu visqueux. Ce modèle n’est donc pas 
le plus adapté à l’étude de la diffusion de O2- dans des aluminosilicates : 
 

𝐷 =
𝑘𝑇

6𝜋𝑟𝜂
 

 
 Avec k la constante de Boltzmann (1,38*10-23 J.K-1), T la température en K, r 

le rayon de la particule diffusante (en m) et 𝜂 la viscosité en Pa.s.  
 
 Le modèle d’Eyring (Équation 1.39) se base sur le postulat que le flux 
visqueux est contrôlé par des sauts diffusifs thermiquement activés. Ce modèle est 
applicable dans le cas de la diffusion d’éléments formateurs comme O2- 95.  
 

𝐷 =
𝑘𝑇

𝜆𝜂
 

 

  Avec 𝜆 la taille d’un saut diffusif qui peut être considéré comme étant égal à la 
distance O-O (que l’on prendra égale à 0,28nm).  
 
 L’équation d’Eyring permet alors de relier la viscosité à la diffusivité de 
l’oxygène ionique et réciproquement.  
 

1.3.2.C. Mécanismes de diffusion redox 

 Dans un article de synthèse récent, Cooper96 met en évidence trois 
mécanismes de diffusion permettant d’atteindre l’équilibre redox. Ces trois 
mécanismes sont également présentés dans les travaux de Magnien93 ou de 
Cochain91 (voir Figure 1.16). Les deux premiers mécanismes sont liés à la diffusion 
de l’oxygène, soit sous sa forme moléculaire, soit sous sa forme ionique. Le 
troisième est lié à la diffusion des cations monovalents ou divalents (comme Na+ ou 
Ca2+). La force motrice à l’origine de cette diffusion est la précipitation en surface de 
phases riches en ces cations (soit sous forme d’oxydes soit sous forme de 
spinelles)97. Ce mécanisme n’est possible que lorsque la température d’étude est 
inférieure aux températures de fusions des espèces formées en surface. Ces 
températures sont plus basses dans le cas des cations monovalents, par conséquent 
ce troisième mécanisme de diffusion est plus souvent observé avec les cations 
divalents92,96. Cette diffusion de cations est traditionnellement associée à une 
contrediffusion de trous électroniques (voir section 1.3.1.B.), qui vont réagir avec les 
éléments multivalents et les oxyder. Il est important de noter que ces trois modes de 
transport ont lieu simultanément, toutefois, le mécanisme le plus rapide sera celui qui 
dictera la cinétique.  
 

Eq1.38 

Eq1.39 
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Le troisième mécanisme est 
généralement celui retenu par les 
études sur les cinétiques d’oxydation 
du fer92,97. Pour des températures 
proches de Tg, les coefficients de 
diffusions des alcalino-terreux sont bien 
supérieurs à ceux de l’oxygène ionique 
ou moléculaire. Toutefois, la diffusion 
est un phénomène thermiquement 
activé et, lorsque la température 
augmente, les diffusivités de l’oxygène 
augmentent jusqu’à devenir 
comparables à celles des cations 
divalents92,93. Par conséquent, le 
mécanisme diffusif change en fonction 
de la température, passant 
progressivement d’une cinétique limitée 
par la diffusion des cations 
modificateurs, à une cinétique limitée 
par la diffusion de l’oxygène. Un 

phénomène similaire est observé en comparant les temps de relaxation obtenus par 
mesure de viscosité et par mesure de conductimétrie (voir Figure 1.17 obtenue en 
utilisant les équations de Gruener et al.98).  

 

 Le temps de relaxation 
obtenu par conductimétrie se 
rapporte au mouvement des 
cations Ca2+. Le temps de 
relaxation obtenu par 
viscosimétrie se rapporte au 
mouvement du réseau et donc 
à la diffusivité de l’oxygène. On 
remarque bien sur la Figure 
1.17 que, même pour des 

Figure 1.16 : Schéma de trois 
mécanismes diffusionnels possibles 
pour atteindre l’équilibre redox.  
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Figure 1.17 : Évolution du 
temps de relaxation d’un 
aluminosilicate de calcium en 

fonction de la température. 𝜏𝜂 

est obtenu à partir de mesures 

de viscosité. 𝜏𝜎 est obtenu par 
des mesures de conductimétrie 
à basse température et de RMN 
à haute température.  
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températures supérieures à Tg de 300°C, la diffusion de cations modificateurs est 
plus rapide que celle de l’oxygène. En revanche, aux températures les plus élevées, 
la diffusion du réseau (et donc de l’oxygène) prend le dessus.  
 Dans le cas des aluminosilicates alcalins, un mécanisme similaire au 
mécanisme III est envisageable en remplaçant la diffusion des cations alcalino-
terreux par celle des cations alcalins. Toutefois, si des gradients de Na+ similaires à 
ceux de Ca2+ ont déjà été observés dans le cas d’expériences de diffusion redox84, la 
diffusion des ions alcalins n’est pas le mécanisme limitant. En effet, les diffusivités 
des ions alcalins sont très supérieures aux diffusivités redox mesurées 
expérimentalement91,92.  

Il est possible de distinguer deux régimes diffusifs à l’origine du changement 
redox : à basse température, le mécanisme limitant est la diffusion des espèces 
cationiques accompagnée d’une contre diffusion de trous électroniques. Lorsque la 
température est suffisamment augmentée, la diffusion de l’oxygène (que ce soit sous 
sa forme anionique ou moléculaire) devient le mécanisme limitant. Ce changement 
de régime se traduit par un comportement non Arrhénien de la diffusivité redox au 
global99.  
 
 Quel que soit le mécanisme diffusif mis en jeu, une cinétique limitée par la 
diffusion aura un comportement linéaire en fonction de la racine carrée du temps (loi 
parabolique). L’équation 1.37 montre bien que l’épaisseur affectée par la diffusion est 
proportionnelle à la racine carrée du temps. 
  

1.3.3. Interaction entre éléments multivalents, transfert de charge 

 Lorsqu’un verre ne contenant qu’un seul élément multivalent est refroidi ou est 
placée sous une autre atmosphère, il est nécessaire qu’un autre élément multivalent 
diffuse depuis l’extérieur du verre pour rétablir l’équilibre. Cet apport en second 
élément multivalent se fait par les processus diffusifs décrits à la section précédente. 
Toutefois, lorsque plusieurs éléments multivalents sont présents, il est envisageable 
qu’ils interagissent sans aide extérieure et donc que le changement redox ne soit pas 
limité par la diffusion. Afin de mieux comprendre le comportement redox d’un 
échantillon contenant plusieurs éléments multivalents, il est intéressant de définir 
plusieurs régimes de température.  
  Pour une température importante, et donc pour une viscosité basse, la 
diffusion de l’oxygène est un phénomène suffisamment rapide permettant l’équilibre 
du liquide avec l’atmosphère. Par exemple, pour une viscosité de 1,55 log Pa.s à 
1450°C (pour une composition molaire 67SiO2-10Al2O3-23Na2O)91, la diffusivité des 
ions O2- correspondantes est de 2,39*10-12 m2.s-1 soit 2,39 µm2.s-1 (voir équation 
1.39). Dans le cas d’un système de l’ordre de 300 µm d’épaisseur (ce qui est le cas 
de cette étude), 150 secondes sont suffisantes pour équilibrer entièrement le 
système en considérant uniquement la diffusion de l’oxygène ionique.  
 Dans sa récente synthèse, Cooper96 nomme ce régime le système ouvert. En 
effet, le verre fondu est en permanence à l’équilibre avec l’atmosphère.  Dans ce 
régime, l’oxygène est en large excès devant les éléments multivalents présents dans 
le verre fondu, c’est donc lui qui va imposer l’équilibre (voir section 1.2.2.). Si 
plusieurs éléments multivalents sont présents, ils vont chacun s’équilibrer de manière 
indépendante avec l’oxygène100.  
 Lorsque la température est diminuée, la diffusivité diminue grandement ce qui 
empêche l’échantillon de s’équilibrer avec l’atmosphère. Le couple oxygène n’étant 
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plus le couple majoritaire, les éléments multivalents présents dans la matrice vont 
s’équilibrer entre eux. Cooper nomme ce régime le système fermé actif. Il convient 
de s’attarder plus en détail sur ce régime en reprenant un exemple proche de celui 
de Paul100 ou de Cooper96.  
 
 Soit un système, contenant deux éléments multivalents équilibrés sous air à 
une température donnée. Comme expliqué précédemment, ces deux espèces 
s’équilibrent indépendamment à haute température. Lorsque la température diminue 
suffisamment, le système devient isolé de l’atmosphère et les enthalpies libres de 
réaction des deux couples changent (voir Figure 1.18). Ce changement d’enthalpie 
de Gibbs ne provient pas d’un changement de fraction d’espèce réduite, mais de la 
dépendance en température de l’enthalpie libre standard (voir équation 1.12). Ce 
changement d’enthalpie standard de Gibbs sera donc effectif juste après le 
changement de température, sans nécessiter de phénomène diffusif.  

 
Figure 1.18 : Évolution schématique des potentiels électrochimique en fonction de la 
température pour deux couples redox avec des fractions d’espèces réduites fixées.  

Dans l’exemple de la Figure 1.18, la réaction : 
 

𝑂𝑥1 + 𝑅𝑒𝑑2 → 𝑅𝑒𝑑1 + 𝑂𝑥2 
 
donnera lieu à une diminution de l’enthalpie de Gibbs du système Cette réaction est 
stœchiométrique et tend vers un équilibre où les enthalpies libres de réaction des 
deux couples sont égales. Il est important de noter que cet équilibre n’est pas 

nécessairement atteint, notamment si 𝑅𝑒𝑑2 est en défaut par rapport à 𝑂𝑥1. Cela 
peut avoir lieu si le couple 1 est en défaut de manière générale ou si le couple 1 est 
majoritairement oxydé à la température d’équilibre.   
 
 Cette interaction a lieu dans le régime fermé actif décrit par Cooper96. Ce 
régime définit la gamme de température où la diffusivité est trop faible pour que le 
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système soit à l’équilibre avec l’atmosphère, mais où la dynamique du réseau permet 
une interaction entre les éléments multivalents.  
 Cooper définit enfin un troisième régime, le système fermé inactif, où la 
dynamique du réseau est figée au point où les éléments multivalents ne peuvent plus 
interagir entre eux. Dans ce cas, les potentiels des couples redox ne seront pas 
égaux et l’état redox sera métastable.  
 
 L’interaction entre deux éléments multivalents n’aura donc pas lieu à haute 
température, mais uniquement lorsque la température est diminuée suffisamment 
pour isoler le système de l’atmosphère. Expérimentalement, cette interaction se 
traduit par des phénomènes de transfert de charge lors de la trempe. Il s’agit d’un 
transfert électronique suivant une réaction de la forme de l’équation 1.40. Un tel 
transfert a été observé dans le cas de l’interaction Fe-Cr par exemple17.  
 
 La réaction de transfert de charge peut être vue de deux manières différentes, 
soit en tant qu’un transfert d’électron :  
 

𝐹𝑒3+ + 𝐶𝑟2+ → 𝐹𝑒2+ + 𝐶𝑟3+ 
 
soit en tant que transfert d’oxygène :  
 

𝐹𝑒(𝐼𝐼𝐼)𝑂𝑥
3−2𝑥 + 𝐶𝑟(𝐼𝐼)𝑦

2−2𝑦
→ 𝐹𝑒(𝐼𝐼)𝑂𝑥+1

2−2(𝑥+1)
+ 𝐶𝑟(𝐼𝐼𝐼)𝑂𝑦−1

3−2(𝑦−1)
 

 
 
 Dans le cas d’un échange d’oxygène, le transfert de charge nécessite une 
réorganisation de structure locale. Une telle réorganisation est thermiquement 
activée et pourrait être bloquée à des températures trop basses. Ce mécanisme est 
celui qui est privilégié par Cooper96 ou Paul100 car il explique l’origine de la transition 
entre les régimes fermés actifs et inactifs.  

1.4. Conclusion de l’étude bibliographique 

1.4.1. Stratégie expérimentale 

 Il existe de nombreux facteurs influençant l’équilibre redox des éléments 
multivalents. De multiples études se sont déjà intéressées à l’évolution de cet 
équilibre sous différentes atmosphères et à différentes températures45,46,65. La 
thermodynamique régissant les équilibres redox est bien comprise et il est possible 
de prédire l’équilibre de la plupart des couples multivalents dans des compositions 
simples. De même, les phénomènes diffusifs permettant d’atteindre l’équilibre redox 
ont fait l’objet de plusieurs thèses91,93 et articles86,101.  
 L’interaction entre éléments multivalents a fait l’objet de travaux théoriques 
(notamment ceux de Paul100 et de Cooper96) et d’études à température 
ambiante51,102. Cependant, peu d’études se sont attachées à confirmer que 
l’interaction entre éléments multivalents a lieu lors du refroidissement de 
l’échantillon17. Déterminer si l’interaction entre éléments a lieu à haute température 
ou lors de la trempe a de nombreuses implications industrielles et est également 
important dans le domaine des sciences de la Terre.  

Dans le cas des implications industrielles, notons l’interaction Ce-Fe. À haute 
température, il est préférable que le fer soit sous forme réduite pour favoriser le 
transfert thermique et diminuer la viscosité9,103. De même, il est préférable que le 

Eq1.41 

Eq1.42 
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cérium soit sous forme oxydée pour pouvoir libérer de l’oxygène et participer à 
l’affinage15. Ainsi, la réaction suivante n’est pas désirée à haute température :  
 

𝐹𝑒2+ + 𝐶𝑒4+ → 𝐹𝑒3+ + 𝐶𝑒3+ 
 
En revanche, à température ambiante, il est préférable que le fer soit sous 

forme oxydée et le cérium sous forme réduite puisque ces valences sont moins 
colorantes15,104.  

Dans le cas des sciences de la Terre, une interaction lors de la trempe 
permettrait d’expliquer l’anomalie du zircon observée dans le cas de Ce105,106. En 
effet, à température ambiante, des traces plus importantes de Ce sont mesurées 
dans des zircons par rapport aux autres terres rares. L’explication privilégiée est qu’à 
haute température Ce4+ est présent et a une plus grande affinité pour le zircon que 
les autres ions de terres rares trivalents. Toutefois, étant donné les taux importants 
de Fe2+ en conditions géologiques, la présence de Ce4+ n’est possible que si la 
réaction 1.43 ne se produit pas à haute température, mais lors du refroidissement du 
magma. Cette discussion a fait l’objet de plusieurs articles48,102,107 et ne peut être 
tranchée que grâce à des mesures in situ comme celles effectuées par Berry at al.17 
dans le cadre du couple Fe-Cr.  

 
Le choix fait ici est d’étudier l’état redox à température ambiante de verres 

aluminosilicatés contenant un ou deux éléments multivalents et de le comparer à des 
mesures in situ à haute température. L’objectif est alors de mesurer l’impact d’un 
refroidissement sur l’état d’oxydation des éléments multivalents.  

Les questions principales sont :  
- Comment le redox d’un élément multivalent évolue-t-il lors d’une trempe 

lorsqu’il n’y a pas de deuxième couple présent ?  
- Les éléments multivalents s’équilibrent-ils de manière indépendante à 

haute température ?  
- Observe-t-on un transfert de charge lorsqu’un verre contenant deux 

couples redox est refroidi ?  
- À quelle température ce transfert de charge a-t-il lieu et comment est-il 

influencé par la teneur en élément multivalent présent ?  
 
La stratégie expérimentale est la suivante :  
 
- La grande majorité de l’étude sera faite sous air. Un changement 

d’atmosphère entrainera un rééquilibre diffusif qui est un mécanisme 
disjoint des transferts de charge étudiés ici.  

- Les redox mesurés à haute température seront à l’équilibre et les 
mécanismes permettant d’atteindre ces équilibres ne seront pas discutés. 
Ainsi, le choix des matières premières ou du temps de fusion ne sont pas 
des paramètres d’intérêt.  

- Avant d’étudier l’interaction entre éléments multivalents, il convient déjà de 
déterminer le comportement redox lors d’une trempe quand un seul 
élément multivalent est présent.  

- Pour étudier les interactions entre éléments multivalents, il est nécessaire 
de choisir des couples ayant des potentiels standards suffisamment 
différents pour interagir, mais suffisamment proches pour être présents 
sous leurs deux valences à haute température (voir Figure 1.10 par 

Eq1.43 
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exemple). Les couples Ce3+/Ce4+ , Fe2+/Fe3+  et Sn2+/Sn4+ sont des couples 
d’intérêt pour Corning comme mentionné dans l’introduction générale. A la 
lumière de la classification des couples de Pinet et DiNardo (voir Figure 
1.9), ces trois couples sont des bons candidats pour étudier l’interaction 
entre éléments multivalents.  

- Un ajout trop important de FeO ou de CeO2 entrainera un changement de 
la basicité optique du milieu (voir section 1.2.2.D.). Ce changement de 
basicité optique modifiera l’équilibre redox de tous les éléments présents, 
non pas par interaction directe, mais par changement de l’activité des 
oxygènes. Ainsi, les concentrations choisies seront diminuées au plus près 
des limites de détection expérimentales. Cette volonté de travailler avec 
des éléments dilués permet également d’étudier si le transfert de charge 
suspecté a lieu même à de faibles concentrations. 

- Plusieurs techniques spectroscopiques ont été choisies pour déterminer 
l’état d’oxydation de ces éléments. D’une part la spectroscopie 
d’absorption des rayons X (XAS, X-ray absorption spectroscopy en 
anglais), qui permet d’obtenir l’état d’oxydation même à haute température. 
Cependant, cette technique est difficile d’accès et n’est pas utilisable de 
manière routinière. La spectroscopie Raman et la spectroscopie 
d’absorption optique sont des techniques répandues au laboratoire et qui 
permettent de déterminer, au moins qualitativement, l’état d’oxydation des 
éléments multivalents à température ambiante. Ces deux techniques 
spectroscopiques, ainsi que des mesures en voie humide, permettront de 
valider les mesures obtenues en XAS à température ambiante.  

1.4.2. Choix des compositions 

 En plus d’entrer dans la gamme d’intérêt de composition Corning (voir 
l’introduction générale), la composition choisie doit avoir deux caractéristiques :  
 D’une part, elle doit avoir une basicité optique permettant aux trois couples 
d’intérêt (Ce, Fe et Sn) d’être présents sous deux valences sur au moins une partie 
de la plage de température de travail (1200-1600°C) sous air. D’autre part, sa 
viscosité doit être suffisamment faible pour que l’équilibre thermodynamique soit 
atteint en un temps raisonnable sur cette gamme de température.  
 La composition retenue est un aluminosilicate de sodium (NAS0) dont la 
composition nominale molaire est : 66SiO2-12Al2O3-22Na2O. Cette composition est 
très proche du verre NASF67-10-0 de la thèse de Benjamin Cochain91 qui a été 
utilisée pour des mesures in situ du redox de Fe. La basicité optique de la 
composition NAS0 est de 0,58108, en comparant cette valeur à la Figure 1.9, le 
couple Ce3+/Ce4+ sera majoritaire réduit, tandis que les couples Fe2+/Fe3+ et 
Sn2+/Sn4+ seront majoritairement oxydés. Cette composition remplit donc les deux 
conditions, à savoir une viscosité suffisamment faible pour atteindre l’équilibre et une 
basicité optique adaptée à l’étude des couples d’intérêt. 
 Une seconde composition a aussi été préparée. Il s’agit d’un aluminosilicate 
de sodium et de magnésium (NMAS0) de composition nominale molaire suivante : 
66SiO2-12Al2O3-11Na2O-11MgO. Cette composition a une viscosité plus élevée que 
la composition NAS et une basicité optique de 0,56. Puisque la basicité optique est 
plus faible, les couples Fe2+/Fe3+ et Sn2+/Sn4+seront moins oxydés ce qui permettra 
de mieux étudier des variations redox.  
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Chapitre 2 : Matériels et méthodes 
2.1. Synthèse des verres 

2.1.1. Synthèse des compositions de départ 

Comme discuté dans la section 1.4.2., cette étude se concentre sur deux 
compositions de verre aluminosilicatés. Une composition uniquement sodique 
nommée NAS et une composition contenant à la fois du sodium et du magnésium 
nommé NMAS (Tableau 2.1). 

Tableau 2.1 Compositions nominales des verres de départ NAS0 et NMAS0 
ainsi que leur basicité optique 

Échantillon SiO2 (mol%) Al2O3 

(mol%) 

Na2O (mol%) MgO (mol%) * 

NAS0 66 12 22 0 0.58 

NMAS0 66 12 11 11 0.56 

*Calculé d’après Duffy4 
 
 Étant donné le nombre important d’échantillons à préparer pour étudier les 
couples d’éléments multivalents, il a été décidé de synthétiser les verres NAS0 et 
NMAS0 en grande quantité. Les éléments multivalents seront ajoutés au verre a 
posteriori, cette approche permet de minimiser les écarts de composition entre les 
différents verres dopés.  
  Deux lots d’un kilo chacun ont été préparés pour les compositions NAS0 et 
NMAS0 à partir de SiO2, Al2O3, Na2CO3 et MgO. Les poudres ont été pesées en 
quantités adéquates pour obtenir un kilo des compositions cibles. Le mélange obtenu 
a ensuite été homogénéisé mécaniquement grâce à un agitateur tridimensionnel 
Turbula®. Les matières premières sont ensuite transférées dans des creusets en 
platine et enfournées à 1400°C. La température est augmentée jusqu’à 1650°C en 2 
heures et est maintenue à ce palier pendant 4 heures. Aucun palier de 
décarbonatation n’a été nécessaire grâce à la taille importante des creusets. De plus, 
la décomposition de Na2CO3 se produit à suffisamment basse température par 
rapport à la fusion du verre pour ne pas entrainer de débordement.  
 Les verres ont ensuite été trempés dans l’eau et leur homogénéité a été 
vérifiée par spectroscopie Raman. En effet, la spectroscopie Raman (détaillée à la 
section 2.5.) permet d’étudier la structure du verre, ainsi, une hétérogénéité de 
composition qui traduirait une hétérogénéité structurale serait visible en 
spectroscopie Raman (Figure 2.1). L’échantillon NAS0 était homogène à l’issue de 
ce protocole, mais ce n’était pas le cas de l’échantillon NMAS0, plus visqueux. Le 
verre a donc été broyé et le même protocole de fusion a été appliqué une seconde 
fois. À l’issue de ce second cycle de fusion, le verre obtenu était homogène du point 
de vue du Raman.  
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Figure 2.1 : Spectres Raman du verre NMAS0 après une A) et deux B) fusions. Les 
spectres rouge et noir sont mesurés à deux endroits différents sur l’échantillon. Les 
spectres sont normalisés à leur intensité totale (Voir section 2.5.4.A.) 

2.1.2. Ajout des éléments multivalents 

2.1.2.A. Cas général 

Les protocoles d’ajouts des éléments multivalents sont identiques, quelle que 
soit la matrice considérée (NAS0 ou NMAS0). Pour des raisons de simplicité 
d’écriture, les parties suivantes ne mentionneront que le cas NAS0.  
 

Le verre de départ est manuellement réduit en poudre grâce à un mortier à 
percussion en acier en prenant soin de retirer l’acier résiduel à l’aide d’un aimant. La 
quantité voulue d’éléments multivalents est pesée et ajoutée à la poudre de NAS0, 
les quantités sont adaptées pour obtenir un poids final entre 20 et 30g. Le mélange 
obtenu est broyé dans un mortier automatique sous éthanol. La poudre fine obtenue 
est transvasée dans un creuset en platine ou en alliage platine-or. L’éthanol est 
ensuite retiré, dans un premier temps par combustion, puis à 400°C dans un four 
pour retirer les dernières traces. 

La rampe de chauffe utilisée dépend de l’élément multivalent ajouté pour tenir 
compte d’éventuels effets de moussage, toutefois, la température de synthèse a été 
fixée à 1600°C. L’échantillon est maintenu à cette température pendant 1h30 avant 
d’être refroidi en trempant le fond du creuset dans l’eau. Ce protocole est répété un 
minimum de 3 fois pour garantir l’homogénéité des échantillons aussi bien en termes 
de composition que d’état redox. Trois à quatre spectres Raman sont acquis sur le 
verre obtenu, aussi bien sur la face en contact avec l’air que celle en contact avec le 
creuset. Un dernier cycle de fusion-broyage peut être réalisé si les spectres Raman 
révèlent une hétérogénéité.  

 
 
 
 
 

 

0

0.0005

0.001

0.0015

0.002

0 500 1000 1500
0

0.0005

0.001

0.0015

0.002

0 500 1000 1500

Décalage	Raman	(cm
-1
)

In
te
n
s
it
é
	n
o
rm
a
li
s
é
e A) B)



2.1. Synthèse des verres 

 
 

51 

2.1.2.B. Ajout de l’oxyde de cérium CeO2 

 Le cérium est ajouté sous forme de CeO2 (99.9%, Alfa Aesar). La poudre a été 
séchée au préalable à 900°C pendant une nuit pour retirer l’eau adsorbée à la 
surface des grains. La poudre est ensuite transférée à chaud dans un dessiccateur 
pour prévenir la réhydratation. La quantité de cérium ajoutée varie de 400 ppm 
molaires à 30 000 ppm molaires. Après un palier à 400°C pour retirer les dernières 
traces d’éthanol, la poudre est enfournée dans un four préalablement chauffé à 
1000°C. La température est augmentée jusqu’à 1250°C, température à laquelle des 
bulles se forment dans le verre. Ces bulles proviennent de la dissolution des cristaux 
de CeO2 qui se réduisent en se dissolvant d’après l’équation suivante : 
  

2 ∗ 𝐶𝑒𝑂2(𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡) → 𝐶𝑒2𝑂3(𝑣𝑒𝑟𝑟𝑒) + 1/2𝑂2(𝑔) 

 
 Ce dégagement gazeux est négligeable pour les échantillons contenant moins 
de 1 mol% de CeO2. Dans leur cas, la température peut être augmentée jusqu’à 
1600°C sans risque de débordement. En revanche, pour des échantillons contenant 
1 mol% de CeO2 ou plus, la température doit être augmentée lentement pour éviter 
un débordement du creuset, ce processus peut prendre 6 à 8 heures. Pour les 
hautes concentrations, il a été nécessaire de tremper le verre à des températures 
intermédiaires pour aider à l’évacuation des bulles. En effet, lors de cette trempe, le 
verre plein de bulles se fissure ce qui aide à évacuer une partie du gaz piégé. Le 
dégagement gazeux étant dû à la dissolution de CeO2, il n’a lieu que lors de la 
première montée en température. Une rampe allant de 1000°C à 1600°C est utilisée 
pour les fusions suivantes, y compris pour les hautes concentrations de CeO2. 
 Les verres obtenus dans la matrice NAS0 sont jaunes à partir d’un dopage de 
0,5 mol % de CeO2. La couleur est plus marquée dans la matrice NMAS0. Cette 
coloration sera étudiée à la section 3.1.1.B.  
 

2.1.2.C. Ajout de l’oxyde de fer Fe2O3 

 Le fer est ajouté sous forme de Fe2O3 (99.9% trace metal basis, 
thermoscientific). La poudre a été préalablement séchée à 500°C pendant une nuit, 
elle est ensuite transférée à chaud dans un dessiccateur pour prévenir la 
réhydratation. Une température de séchage plus élevée aurait entrainé une réduction 
partielle de Fe2O3 en FeO et donc une erreur de stœchiométrie. La quantité de fer 
ajoutée est exprimée en FeO et non en Fe2O3. Ainsi, un échantillon dopé avec 1 mol 
% de fer contient 0,5 mol % de Fe2O3. Les quantités de fer ajoutées vont de 500 ppm 
à 30000 ppm molaires, à cela s’ajoute d’éventuelles impuretés des matières 
premières ou contamination lors de la synthèse. 
 Une fois le palier à 400°C effectué pour retirer les dernières traces d’éthanol, 
la poudre est enfournée dans un four préalablement chauffé à 1000°C. La 
température est augmentée jusqu’à 1600°C tout en contrôlant le dégagement 
gazeux. Ce dernier est visible à partir de 1350°C et est causé par la réaction 
suivante :  
 

𝐹𝑒2𝑂3(𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡) → 2 ∗ 𝐹𝑒𝑂(𝑣𝑒𝑟𝑟𝑒) + 1/2𝑂2(𝑔) 

  

Eq2.1 

Eq2.2 
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Le dégagement gazeux observé n’est cependant pas suffisant pour causer un 
débordement du creuset, même aux plus hautes concentrations étudiées. Le 
dégagement gazeux n’est pas visible lors des cycles des fusions suivantes.  

Les verres obtenus dans la matrice NAS sont bleu clair aux basses 
concentrations, verts aux concentrations intermédiaires et vert-brun aux hautes 
concentrations. Les verres obtenus dans la matrice NMAS sont brun foncé. La 
coloration de ces verres sera étudiée à la section 3.2.1.A. 
 

2.1.2.D. Ajout de l’oxyde de d’étain SnO2 

 L’étain est ajouté sous forme de SnO2 (99.7%). La poudre a été préalablement 
séchée à 500°C avant d’être transférée à chaud dans un dessiccateur pour éviter la 
réhydratation. Les quantités d’étain ajoutées varient de 500 ppm molaires à 30000 
ppm molaires.  
 Les synthèses de verres contenant de l’étain ne peuvent pas être réalisées 
dans des creusets en alliage platine-or. En effet, la réaction suivante a lieu entre les 
ions Sn2+ et les ions Au+ qui diffusent dans le verre depuis le creuset : 
 

𝑆𝑛(𝑣𝑒𝑟𝑟𝑒)
2+ + 2 ∗ 𝐴𝑢(𝑣𝑒𝑟𝑟𝑒)

+ → 𝑆𝑛(𝑣𝑒𝑟𝑟𝑒)
4+ + 2 ∗ 𝐴𝑢(𝑚é𝑡𝑎𝑙) 

  
 Le rôle de Sn en tant que réducteur de l’or a déjà été mis en évidence par 
différentes études109,110. La réaction ci-dessus change l’état d’oxydation de Sn dans 
des creusets Pt-Au par rapport aux creusets Pt110. Les autres couples étudiés dans 
ce travail ne sont pas assez réducteurs pour réduire l’or, les deux types de creuset 
peuvent alors être indépendamment utilisés dans ces autres cas.  

Une fois le palier à 400°C effectué pour retirer les dernières traces d’éthanol, 
la poudre est enfournée dans un four préalablement chauffé à 1000°C. La 
température est augmentée jusqu’à 1600°C tout en contrôlant le dégagement 
gazeux. Ce dernier est visible à partir de 1500°C et est causé par la réaction 
suivante :  
 

𝑆𝑛𝑂2(𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡) → 𝑆𝑛𝑂(𝑣𝑒𝑟𝑟𝑒) + 1/2𝑂2(𝑔) 

  
Le dégagement gazeux observé n’est cependant pas suffisant pour causer un 

débordement du creuset, même aux plus hautes concentrations étudiées. Le 
dégagement gazeux n’est pas visible lors des cycles des fusions suivantes. Même à 
l’issue de quatre cycles de fusion-broyage, de légères hétérogénéités sont visibles 
en spectroscopie Raman sans qu’une cinquième fusion les fasse disparaitre.  

Les échantillons obtenus sont incolores, quelle que soit la teneur en étain ou 
la matrice considérée.  

 

2.1.2.E. Ajout de l’oxyde de vanadium V2O5 

 Le vanadium est ajouté sous forme de V2O5 (99%, Supelco, Emplura). La 
poudre a été préalablement séchée à 300°C. Une température de séchage 
supérieure aurait entrainé une réduction partielle du vanadium, ce qui aurait faussé 
la pesée. La quantité de vanadium ajoutée est exprimée en VO2 et non en V2O5 
ainsi, une concentration de 1 mol % en VO2 correspond à un ajout de 0,5 mol % de 
V2O5. 

Eq2.3 

Eq2.4 
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 Lors de la combustion de l’éthanol, la poudre de V2O5 change de couleur, 
passant du jaune caractéristique du vanadium pentavalent à un vert sombre. Ce 
changement de couleur indique une réduction partielle du vanadium, en V6O13 par 
exemple. Il est plus rigoureux de considérer que le réactif introduit est un mélange de 
V6O13 et de V2O5. Cette réduction intervenant après la pesée, elle n’impacte pas la 
composition finale.  

Une fois le palier de 400°C effectué pour retirer les dernières traces d’éthanol, 
la poudre est enfournée dans un four préalablement chauffé à 1000°C. La 
température est augmentée jusqu’à 1600°C tout en contrôlant le dégagement 
gazeux. Ce dernier est visible à partir de 1350°C et est causé par la réaction 
suivante :  

 
𝑉2𝑂5(𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡) → 𝑉2𝑂4(𝑣𝑒𝑟𝑟𝑒) + 1/2𝑂2(𝑔) 

 
Le dégagement gazeux observé n’est pas suffisant pour provoquer un 

débordement du creuset, même aux hautes concentrations étudiées. Le dégagement 
n’est pas visible lors des cycles suivants.  

Les échantillons obtenus dans la matrice NAS sont vert clair. Ceux obtenus 
dans la matrice NMAS sont brun très foncé. La coloration des verres dopés avec 
l’oxyde de vanadium fera l’objet d’une étude présentée à la section 3.4.  

2.1.3. Ajout des éléments multivalents 

 Les échantillons obtenus sont nommés d’après la nomenclature suivante :  
 

 
Matrice de départ :  

- NAS 
- NMAS 

Éléments multivalents :  
- F : fer 
- S : étain 
- V : vanadium 
- La présence de cérium n’est pas mentionnée ici.  

Teneur en dopants (en ‰ (pour mille molaire) : 
- Le premier chiffre se rapporte au cérium, même si l’échantillon n’en 

contient pas.  
- Les chiffres suivants se rapportent aux autres lettres dans leur ordre 

d’apparition.  
Par exemple :  
NASFS0_1_1 est un aluminosilicate de sodium dopé avec 0‰ de CeO2, 1 ‰ (1000 
ppm) de FeO et 1 ‰ de SnO2. 
NASS10_2 est un aluminosilicate de sodium dopé avec 10 ‰ de CeO2 et 2 ‰ de 
SnO2. 
NMASV0_10 est un aluminosilicate de sodium et de magnésium dopé avec 0‰ de 
CeO2 et 10 ‰ de VO2.  
 

Eq2.5 
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Tableau 2.2 Compositions nominales des échantillons étudiés 

 Composition nominale (mol%) 

Nom SiO2 Al2O3 Na2O MgO CeO2 SnO2 Fe2O3 V2O5 

NAS0 66 12 22      

NAS400
a
 65,97 12,00 21,99  0,04    

NAS2 65,87 11,98 21,96  0,2    

NAS5 65,67 11,94 21,89  0,5    

NAS10 65,34 11,88 21,78  1    

NAS13 65,14 11,84 21,71  1,3    

NAS20 64,68 11,76 21,56  2    

NASS2_05 65,84 11,97 21,95  0,2 0,05   

NASS2_2 65,74 11,95 21,91  0,2 0,2   

NASS2_10 65,21 11,86 21,74  0,2 1   

NASS10_2 65,21 11,86 21,74  1 0,2   

NASS10_10 64,68 11,76 21,56  1 1   

NASS10_30 63,36 11,52 21,12  1 3   

NASF2_05 65,85 11,97 21,95  0,2  0,025  

NASF2_2 65,80 11,96 21,93  0,2  0,1  

NASF2_10 65,54 11,92 21,85  0,2  0,5  

NASF10_2 65,27 11,87 21,76  1  0,1  

NASF10_10 65,01 11,82 21,67  1  0,5  

NASF10_30 64,35 11,7 21,45  1  1,5  

NASF30_10 63,69 11,58 21,23  3  1  

NASV10_10 65,01 11,82 21,67  1   0,5 

NASF0_1 65,97 11,99 21,99    0,05  

NASF0_10 65,67 11,94 21,89    0,5  

NASF0_20 65,34 11,88 21,78    1  

NASFS0_05_05 65,95 11,99 21,98   0,05 0,025  

NASFS0_1_1 65,90 11,98 21,97   0,1 0,05  

NASFS0_10_2* 65,27 11,87 21,76   0,2 0,5  

NASFS0_10_10 65,01 11,82 21,67   1 0,5  

NASFS0_10_30* 64,35 11,7 21,45   3 0,5  

NASS0_1 65,93 11,99 21,98   0,1   

NASS0_10 65,34 11,88 21,78   1   

NASS0_20 64,68 11,76 21,56   2   

NASV0_1 65,97 11,99 21,99     0,05 

NASV0_10 65,67 11,94 21,89     0,5 

NMAS0 66 12 11 11     

NMAS2 65,87 11,98 10,98 10,98 0,2    

NMAS5 65,67 11,94 10,95 10,95 0,5    

NMAS10 65,34 11,88 10,89 10,89 1    

NMAS20 64,68 11,76 10,78 10,78 2    

NMASF0_1 65,97 11,99 10,99 10,99   0,05  

NMASF0_20 65,34 11,88 10,89 10,89   1  

NMASFS0_1_1 65,90 11,98 10,98 10,98  0,1 0,05  

NMASS0_1 65,93 11,99 10,99 10,99  0,1   

NMASS0_20 64,68 11,76 10,78 10,78  2   

NMASV0_1 65,97 11,99 10,99 10,99    0,05 

NMASV0_10 65,67 11,94 10,94 10,94    0,5 

NMASVS0_1_1 65,90 11,98 10,98 10,98  0,1  0,05 

NMASVF0_1_1 65,93 11,99 10,99 10,99   0,05 0,05 

NMASVFS0_1_1_1 65,87 11,98 10,98 10,98  0,1 0,05 0,05 
a 

L’échantillon NAS400 contient 400 ppm de cérium et est nommé ainsi par homogénéité avec un article publié.
111

 
* Le compositions réelles de ces échantillons n’ont pas été mesurées par microsonde. 
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2.1.4. Synthèses en conditions réductrices 

2.1.4.A. Creuset de graphite 

 Afin d’obtenir des échantillons plus réduits, certains des verres synthétisés 
précédemment ont été refondus en creuset de graphite. Lors de sa combustion, le 
graphite libère un mélange de gaz CO/CO2, plus réducteur que l’air. Lors d’une 
synthèse en creuset de graphite, un morceau de moins d’un gramme de verre est 
refondu à 1500°C pendant 15 minutes dans un creuset de graphite. Le verre obtenu 
est trempé en le coulant sur une plaque de cuivre. L’état redox des échantillons 
obtenus n’est généralement pas homogène à cause de la taille de l’échantillon et du 
temps nécessaire à la diffusion pour équilibrer le système. Les échantillons 
synthétisés en creuset de graphite portent le suffixe « GC » pour « graphite 
crucible ».  

La fugacité d’oxygène dans le creuset de 1500°C a été estimée à l’aide d’une 
électrode en zircone (voir Annexe 1). La fugacité d’oxygène mesurée est inférieure à 
la limite de détection que l’appareil utilisée qui est de 1 ppm. Ainsi, la fugacité 
d’équilibre est inférieure 10-6 atm.  

 

2.1.4.B. Four tubulaire 

 Pour obtenir des échantillons réduits plus homogène en termes d’état redox et 
avec peu de bulles, des synthèses ont aussi été faites dans un four tubulaire sous 
atmosphère réductrice. Le gaz utilisé est un mélange Ar 97,4%/H2 2,6%. Ce mélange 
de gaz est suffisamment réducteur pour métalliser partiellement Fe et complètement 
Sn, il est en revanche très adapté pour réduire des échantillons contenant Ce.  
 Les échantillons sont fondus à 1350°C pendant 2h dans des creusets en 
alumine. Les verres refroidissent dans le four et ne présentent pas de traces de 
cristallisation ou de démixtion.  
 Les échantillons ainsi obtenus portent le suffixe « H2 ».  

2.1.5. Synthèses à différentes températures 

 Afin de mesurer l’influence de la température de fusion sur l’état redox du 
verre obtenu, certains échantillons ont été refondus en petites quantités à des 
températures variant de 1200°C à 1500°C. La durée de ces fusions est d’au moins 4 
heures pour les plus hautes températures et de 8 heures pour 1200°C afin de 
garantir l’équilibre redox du système. Ces échantillons portent leur température 
d’équilibre en suffixe, par exemple NAS5_1300°C.  

2.1.6. Microsonde électronique 

 Afin de déterminer la composition chimique réelle des échantillons, ces 
derniers ont été mesurés à la microsonde électronique dite de Castaing. Ces 
mesures ont été effectuées sur l’instrument Cameca SX-Five à CAMPARIS. La 
mesure par microsonde électronique repose sur un principe « électron in — photon 
out ».  
 Après métallisation de l’échantillon pour augmenter sa conductivité, il est 
bombardé par des électrons qui vont exciter les électrons des couches électroniques 
de cœur des atomes. Lorsque les atomes se désexcitent, ils émettent des rayons X 
caractéristiques de l’élément excité. La position des raies est alors représentative 
des éléments présents et leurs intensités de leurs concentrations respectives. Les 
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rayons X émis sont mesurés à l’aide de cinq détecteurs par dispersion de longueur 
d’onde (Wavelength Dispersive Spectrometer, WDS).  
 La quantification des éléments présents nécessite une calibration sur des 
standards de compositions connues. La liste des standards utilisés lors de cette 
étude est présentée dans le tableau suivant. 
 
Tableau 2.3 Standards utilisés pour les analyses en microsonde électronique. 

Standard Élément analysé 

Albite (NaAlSi3O8) Na, Si 

Grenat (Mg,Fe)3Al2(SiO4)3 Mg, Al 

FeS2 Fe 

Verre de référence Ce 

SnO2 Sn 

Vanadinite (Pb5(VO4)3Cl) V 

Les conditions de mesures doivent être optimisées. Plus l’intensité des 
électrons est importante, plus celle des rayons X le sera. Il est alors intéressant 
d’augmenter l’intensité du courant primaire pour quantifier les éléments traces. 
Cependant, un flux trop important peut entrainer la migration ou la volatilisation de 
certaines espèces, notamment des alcalins. Les éléments majeurs (Si, Na, Mg et Al) 
sont mesurés en premier, avec une intensité faible.  

- 4 nA et une tension d’accélération des électrons U= 25 kV avec un temps 
de comptage de 10 secondes. 

Les éléments mineurs (Ce, Fe, Sn et V) sont mesurés en second, avec une intensité 
bien plus importante : 

- 200 nA et une tension d’accélération des électrons U= 25 kV avec un 
temps de comptage de 20 secondes. 

 
Dix points ont été mesurés sur chacun des échantillons en prenant soin 

d’éviter d’éventuels défauts de polissages ou bulles. La moyenne de ces dix points 
est présentée dans le tableau ci-dessous sous forme de % massique d’oxyde. Il est 
important de noter que les teneurs en Ce, Fe, Sn et V sont exprimées sous forme de 
CeO2, FeO, SnO2 et V2O3 sans que cela représente une quelconque information sur 
l’état redox des échantillons.  

 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 

 



2.1. Synthèse des verres 

 
 

57 

Tableau 2.4 Compositions analysées à la microsonde électronique. 
L’incertitude sur le dernier chiffre est indiquée entre parenthèses. Le tableau 
initial avec les valeurs en %wt est donné en annexe 2.  

 Compositions mesurées (%mol) 

Nom SiO2 Al2O3 Na2O MgO CeO2 SnO2 FeO V2O3 

NAS0 68,2 (8) 12,5 (2) 19,3 (3)    <0,005  

NAS400 67,9 (9) 12,8 (2) 19,1 (3)  
0,0413 

(2) 
 0,015 (2)  

NAS2 68,4 (9) 12,9 (3) 18,4 (4)  0,194 (5)  0,035 (3)  

NAS5 68,4 (9) 12,6 (3) 18,4 (4)  0,485 (8)  <0,005  

NAS10 67,9 (8) 12,7 (3) 18,5 (4)  0,903 (7)  <0,005  

NAS13 67,3 (9) 12,6 (3) 18,9 (2)  1,217 (3)  0,017 (5)  

NAS20 67,4 (9) 12,5 (2) 18,1 (2)  1,99 (2)  <0,005  

NASS2_05 68,1 (7) 12,9 (2) 19,6 (3)  0,195 (5) 
0,024 
(9)

a
 

0,019 (2)  

NASS2_2 67,8 (8) 13,2 (2) 19,4 (3)  0,187 (6) 0,112 (6) 0,021 (2)  

NASS2_10 67,5 (9) 13,1 (3) 18,8 (3)  0,215 (5) 0,64 (2) 0,021 (2)  

NASS10_2 66,7 (8) 12,8 (2) 18,8 (3)  0,99 (2) 0,15 (2) 0,009 (1)  

NASS10_10 66,4 (6) 12,5 (2) 19,2 (2)  0,985 (4) 0,889 (5) 0,017 (2)  

NASS10_30 65,1 (9) 12,5 (2) 19,0 (2)  0,98 (3) 2,13 (2) 0,014 (3)  

NASF2_05 67,3 (8) 12,8 (2) 19,6 (1)  0,197 (1)  0,067 (1)  

NASF2_2 67,4 (9) 13,0 (2) 19,2 (3)  0,197 (5)  0,208 (4)  

NASF2_10 68,0 (9) 12,1 (2) 18,6 (1)  0,198 (3)  0,99 (2)  

NASF10_2 66,4 (7) 13,0 (2) 19,6 (3)  0,874 (4)  0,212 (4)  

NASF10_10 66,3 (7) 12,7 (2) 19,0 (2)  1,081 (1) 0,020 (2) 1,00 (2)  

NASF10_30 64,8 (9) 12,7 (2) 18,5 (2)  0,862 (7) 0,044 (2) 3,04 (5)  

NASF30_10 66,4 (6) 11,9 (2) 18,0 (3)  2,76 (2)  0,90 (2)  

NASV10_10 66,6 (6) 13,0 (2) 19,0 (2)  0,912 (7)  <0,005 0,45 (1) 

NASF0_1 68,5 (9) 12,3 (2) 19,1 (2)    0,110 (3)  

NASF0_10 68,1 (8) 12,3 (2) 18,7 (2)    0,94 (2)  

NASF0_20 67,4 (8) 12,1 (2) 18,7 (3)    1,86 (2)  

NASFS0_05_05 67,9 (6) 12,5 (3) 19,2 (3)   0,032 (3) 0,048 (8)  

NASFS0_1_1 68,1 (8) 12,2 (2) 19,0 (2)   0,058 (4) 0,099 (1)  

NASFS0_10_10 66,4 (6) 12,6 (2) 19,1 (2)   0,767 (4) 1,01 (1)  

NASS0_1 68,6 (6) 12,2 (2) 19,2 (2)   0,079 (5) 0,011 (3)  

NASS0_10 67,8 (7) 12,3 (2) 18,9 (2)   0,995 (4) 0,008 (3)  

NASS0_20 66,9 (9) 12,9 (3) 19,1 (2)   1,161 (4) 0,039 (3)  

NASV0_1 67,3 (9) 13,1 (3) 19,5 (2)    0,017 (3) 0,052 (2) 

NASV0_10 68,0 (9) 12,1 (1) 19,4 (2)    <0,005 0,452 (5) 

NMAS0 67,7 (9) 13,1 (2) 10,0 (2) 9,2 (3)   <0,005  

NMAS2 67,3 (8) 13,0 (2) 10,1 (2) 9,7 (3) 0,211 (3)  0,017 (2)  

NMAS5 66,4 (7) 12,8 (2) 9,7 (2) 10,5 (5) 0,528 (2) 0,009 (2) 0,025 (3)  

NMAS10 66,2 (9) 12,9 (3) 9,9 (2) 10,0 (4) 1,073 (3)  0,016 (1)  

NMAS20 66,9 (9) 12,8 (1) 9,7 (2) 8,5 (2) 2,086 (4)  0,015 (2)  

NMASF0_1 68,2 (7) 12,3 (2) 9,7 (2) 9,7 (3)  0,010 (2) 0,107 (4)  

NMASF0_20 67,6 (9) 12,1 (2) 9,7 (2) 8,7 (2)  0,008 (2) 1,92 (5)  

NMASS0_1 67,7 (9) 12,9 (3) 9,99 (2) 9,31 (1)  0,062 (4) 0,018 (3)  

NMASS0_20 67,4 (9) 12,7 (2) 9,8 (1) 8,6 (2)  1,31 (1) 0,021 (2)  

NMASV0_1 67,1 (8) 12,6 (2) 9,7 (2) 10,5 (3)   0,019 (2) 0,047 (2) 

NMASV0_10 68,5 (8) 12,2 (2) 9,5 (2) 9,3 (4)   0,019 (3) 0,476 (9) 

 SiO2 Al2O3 Na2O MgO CeO2 SnO2 FeO V2O3 
a Les valeurs en bleu sont données par ICP-MS après dissolution de l’échantillon.  
  

Certains échantillons contiennent du fer sans que celui-ci ait été rajouté lors 
de la synthèse. Puisque les verres de départ NAS0 et NMAS0 ne contiennent pas de 
fer, ce dernier provient vraisemblablement d’une contamination lors de la synthèse, 
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par exemple via les creusets ou les mortiers. Il en va de même pour les quelques 
échantillons contenant de l’étain sans que celui-ci ait été rajouté lors de la synthèse.   
 Pour la majorité des échantillons contenant de l’étain, la concentration en 
SnO2 mesurée est très inférieure à celle batchée (d’un facteur environ 2/3). Afin de 
vérifier si cette différence de concentration est due à la mesure par microsonde ou si 
elle est réelle, la teneur en SnO2 a été mesurée par ICP-MS. Si les mesures en 
microsonde révèlent une répartition hétérogène de Sn dans le verre, les valeurs 
fournies par ICP montrent que la concentration de Sn au global est inférieure à celle 
attendue. Cette différence entre la teneur en SnO2 batchée et la teneur analysée 
n’est pas due à une hydratation de la matière première (perte de moins de 1% en 
masse lors du séchage). La source de cet écart n’a pas été identifiée.  

Dans le reste de l’étude, les concentrations effectives seront utilisées pour 
calculer les rapports redox. Ainsi, cet écart de concentration n’a qu’un impact minime 
sur le reste de la discussion.  

2.2. Caractérisation physique des verres 

2.2.3. Mesure de densité 

 La densité des échantillons est mesurée grâce à la méthode d’Archimède 
avec le toluène comme liquide d’immersion112. La masse volumique est calculée à 
l’aide de la formule suivante : 

 
𝜌 =  

𝑚𝑎𝑖𝑟 ∗ 𝜌𝑡𝑜𝑙

𝑚𝑎𝑖𝑟 − 𝑚𝑡𝑜𝑙
 

 
 Avec 𝑚𝑎𝑖𝑟 la masse de l’échantillon dans l’air, 𝑚𝑡𝑜𝑙 la masse de l’échantillon 
dans le toluène et 𝜌𝑡𝑜𝑙 la masse volumique du toluène.  
 La masse volumique du toluène est fonction de la température et est calculée 
à partir de la formule suivante :  

 
𝜌𝑡𝑜𝑙 =  0,8845 − 0,9159 ∗ 10−3 ∗ 𝑇 + 0,368 ∗ 10−6 ∗ 𝑇2 

 

 Avec 𝑇 la température en degrés Celsius.  
 La masse volumique est exprimée en g.cm-3 et peut être divisée par la densité 
de l’eau à température et pression ambiantes (1 g.cm-3) pour donner la densité qui 
est sans unités.  
 La mesure de densité peut être faussée par la présence de fissure ou de 
bulles dans les échantillons mesurés. Pour réduire les erreurs, la densité est 
mesurée sur au moins dix fragments de verre par composition. Une petite quantité 
des échantillons contenant peu d’éléments multivalents (comme NAS2) ont été 
refondus dans les mêmes conditions pour permettre le départ des bulles.  
 Dans le cadre de la spectroscopie d’absorption optique, il est intéressant de 
calculer le volume molaire de l’échantillon pour déterminer le coefficient d’extinction 
molaire d’une espèce (Voir section 2.4.3). 

 Le volume molaire de l’échantillon est calculé à partir de la mesure de densité 
d’après l’équation suivante : 
 

𝑉𝑚 = 
𝑀é𝑐ℎ

𝜌
 

 

Eq2.6 

Eq2.7 

Eq2.8 
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 Avec 𝑀é𝑐ℎ la masse molaire de l’échantillon en g.mol-1, déterminée par les 

mesures de microsonde. Le volume molaire 𝑉𝑚 est ici exprimé en cm3.mol-1.  

2.2.4. Mesure de viscosité 

 La viscosité du verre de départ NAS0 a été mesurée dans l’état fondu à l’aide 
d’un dispositif dit « de Couette ». Cet appareil décrit par Neuville34 permet de 
mesurer des viscosités de 100 à 105 Pa.s.  

2.2.4.A. Viscosimètre 

 Le principe des mesures de viscosité à haute température repose sur le 
principe de Couette, le liquide est placé dans un creuset dans lequel un plongeur est 
immergé, une description du dispositif est donnée dans Neuville34. Le creuset est 
maintenu dans la zone chaude à l’aide d’une rondelle de soutien en alumine ainsi 
que de tiges s’insérant dans les ailettes du creuset (Figure 2.2). La longueur et la 
position de cette zone chaude ont été déterminées par des mesures de température 
à l’intérieur du creuset. Un écran limite les pertes et gradients thermiques par le haut 
de la colonne en alumine. Ces gradients sont inférieurs à 2°C sur 5 cm en verticale 
et à 1°C sur 2,7 cm en radial. Ces valeurs sont données pour 1250°C et sont plus 
faibles à 1530°C.  
 
 Le creuset utilisé a les dimensions suivantes : 50 mm de hauteur, 27 mm de 
diamètre interne avec une épaisseur de 1 mm. Le creuset utilisé est en alliage 
Pt/Rh10 qui possède une excellente tenue mécanique en température.  
 Le plongeur utilisé a les dimensions suivantes : 5 mm de diamètre pour la tige 
et 14 mm de diamètre au plus large. La hauteur du plongeur est de 21 mm et son 
extrémité est conique (avec un angle de 23°) de façon à limiter les effets de bord. Le 
plongeur utilisé est en alliage Pt/Rh20. 

 

Figure 2.2 : Schéma de l’intérieur du viscosimètre haute température. 

2.2.4.B. Mesure 

 Le creuset est préalablement rempli avec l’échantillon à mesurer avant d’être 
porté à haute température dans un four classique. Cette étape permet d’éliminer les 
bulles d’air prises au piège lors du remplissage du creuset, mais aussi de s’assurer 
qu’aucun phénomène de moussage ne risque de faire déborder le liquide du creuset.  
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 En imposant une vitesse de rotation au plongeur et en mesurant le couple 
appliqué, il est possible de mesurer la viscosité. Cette dernière est mesurée grâce à 
un Rhéomat 115— Mettler qui impose une vitesse de rotation constante entre 
0,05515 et 780 rotations par minutes. Il est possible de vérifier le caractère 
newtonien du fluide considéré en changeant la vitesse de rotation. Cette vérification 
est particulièrement importante pour s’assurer qu’il n’y a pas de seconde phase 
(cristaux ou bulles) dans l’échantillon mesuré113,114.  

Il est important de noter que ce dispositif de Couette ne permet pas d’effectuer 
des mesures absolues de viscosité, mais uniquement des mesures relatives. Le jeu 
de constante d’étalonnage a été établi à l’aide de différents liquides de viscosité 
connue comme des huiles organiques et l’échantillon NBS710a du « National Bureau 
of Standard » pour lequel la courbe de viscosité en fonction de la température est 
connue. Cette calibration a ensuite été vérifiée sur un autre verre standard : NBS717. 
L’incertitude des mesures est de l’ordre de 0,04 log Poise34. La conversion couple-
viscosité est alors possible grâce à cet étalonnage préalable.  
 
 Les mesures de viscosité obtenues sont ensuite modélisées à l’aide d’une 
fonction de TVF (Tamman-Vogel-Fulcher) de la forme suivante : 

 

log(𝜂) =  𝐴 +
𝐵

𝑇 − 𝑇1
 

 
 L’ajustement de cette fonction aux points expérimentaux se fait par la méthode 
des moindres carrés.  
 

2.3. Détermination de l’état rédox par voie humide 

2.3.1. Préparation de l’échantillon 

 Les résultats de mesure en voie humide présentés ici ont été obtenus au 
CETC. Cette méthode permet de déterminer le rapport rédox des couples 
Ce(III)/Ce(IV), Fe(II)/Fe(III) et Sn(II)/Sn(IV). La méthode de détermination du rédox 
du fer est inspirée de celle recommandée par le TC2 de l’ICG115. 
 Une fois la quantité adéquate d’échantillon pesée, le montage est placé sous 
atmosphère neutre pour éviter une interaction avec l’oxygène de l’air. Toutes les 
étapes suivantes ont lieu sous atmosphère neutre. 
 Les échantillons sont tous d’abord dissous dans une solution de 3M HCl : 20M 
HF. Après dissolution, de l’acide borique concentré est ajouté pour neutraliser le HF 
restant et ainsi protéger la verrerie. Le pH de la solution obtenue est ajusté à 4 avec 
un tampon d’acétate d’ammonium.   

2.3.2. Détermination du rédox du fer 

 Quel que soit l’élément d’intérêt, il est important de connaitre les teneurs en 
fer ferreux et en fer total.  
 Un titrage du fer ferreux est réalisé avec de la ferrozine qui va le complexer 
spécifiquement et former un complexe coloré. L’absorbance de la solution à 562 nm 
est mesurée à l’aide d’un spectrophotomètre. L’absorbance obtenue est comparée à 
celle d’une solution étalon de FeCl3 entièrement réduite à l’aide d’acide ascorbique. 
Pour déterminer la teneur en fer total, de l’acide ascorbique est ajouté pour réduire 

Eq2.9 
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complètement les ions ferriques présents en ions ferreux. Le titrage colorimétrique 
est ensuite réalisé pour doser le fer total.  
 
 Les deux étapes précédentes suffisent à obtenir le rapport rédox du fer dans 
l’échantillon.  
 

2.3.3. Détermination du rédox de Ce et de Sn 

 La détermination de l’état rédox des couples Ce(III)/Ce(IV) et Sn(II)/Sn(IV) 
repose sur l’échelle des potentiels rédox présentée ci-après : 
 

 

 
La réaction 1 est la suivante :  
 

𝐶𝑒4+ +  𝐹𝑒2+ → 𝐶𝑒3+ + 𝐹𝑒3+ 
 
La réaction 2 est la suivante : 
 

2 ∗ 𝐹𝑒3+ +  𝑆𝑛2+ → 2 ∗ 𝐹𝑒2+ + 𝑆𝑛4+ 
 

2.3.3.A. Couple Ce(III)/Ce(IV) 

La détermination du rédox du couple Ce(III)/Ce(IV) se fait par ajout d’une 
solution de sel de Mohr (Fe(NH4)2(SO4)2) avant digestion de l’échantillon. Le fer 
ferreux contenu dans le sel de Mohr réagit avec le Ce(IV) éventuellement présent en 
solution en suivant la réaction 2.4 présentée sur la Figure 2.3. 

La quantité de Ce4+ est déterminée par un titrage en retour du Fe2+ grâce à un 
ajout de ferrozine comme détaillé plus haut. La quantité de Ce4+ est donnée par la 
relation suivante : 

𝑛𝐶𝑒(𝐼𝑉) = (𝑛𝐹𝑒(𝐼𝐼)𝑎𝑗𝑜𝑢𝑡é + 𝑛𝐹𝑒(𝐼𝐼)𝑖𝑛𝑖𝑡𝑖𝑎𝑙) − 𝑛𝐹𝑒(𝐼𝐼)𝑚𝑒𝑠𝑢𝑟é 

 
Avec : 𝑛𝐹𝑒(𝐼𝐼)𝑎𝑗𝑜𝑢𝑡é le nombre de mole de fer ferreux ajoutée avec la solution 

de sel de Mohr (obtenu à partir de la concentration de la solution et du volume 

ajouté). 𝑛𝐹𝑒(𝐼𝐼)𝑖𝑛𝑖𝑡𝑖𝑎𝑙 le nombre de mole de fer ferreux initialement présent dans 

l’échantillon (obtenu préalablement par titrage direct avec la ferrozine). Et 

𝑛𝐹𝑒(𝐼𝐼)𝑚𝑒𝑠𝑢𝑟é le nombre de mole de fer ferreux mesuré lors du titrage en retour.  

Cette quantité de Ce4+ mesurée est ensuite comparée à la quantité totale de 
Ce mesurée par microsonde électronique pour donner le rapport rédox.  
 

2.3.3.B. Couple Sn(II)/Sn(IV) 

 La détermination du redox du couple Sn(II)/Sn(IV) est faite en ajoutant une 
solution de FeCl3 avant digestion de l’échantillon. Les ions Fe3+ contenus dans FeCl3 
réagissent avec les ions Sn2+ présents dans l’échantillon en suivant la réaction 2.5. 

Figure 2.3 : Échelle schématique des potentiels 
rédox. Les courbes rouge et noire représentent 
respectivement les réactions utilisées pour doser 
le rédox du cérium et de l’étain. 

Eq2.10 

Eq2.11 

Eq2.12 
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La quantité de Sn2+ est ensuite déterminée grâce à un titrage en retour des ions Fe2+ 
avec la ferrozine, comme détaillé plus haut. La quantité de Sn2+ est donnée par la 
relation suivante :  
 

𝑛𝑆𝑛(𝐼𝐼) = 2 ∗ (𝑛𝐹𝑒(𝐼𝐼)𝑚𝑒𝑠𝑢𝑟é − 𝑛𝐹𝑒(𝐼𝐼)𝑖𝑛𝑖𝑡𝑖𝑎𝑙)  

 
 Un facteur 2 est nécessaire puisque chaque ion Sn2+ peut réduire deux ions 
Fe3+ ajouté avec la solution de FeCl3.  
 Cette quantité de Sn2+ mesurée est ensuite comparée à la quantité totale de 
Sn mesurée par microsonde électronique pour donner le rapport rédox. 

2.4. Spectroscopie d’absorption optique 

 La spectroscopie d’absorption optique est une technique de mesure très 
répandue dans l’étude des verres. Cette spectroscopie mesure l’absorption des 
photons par le matériau. Ces photons peuvent appartenir au domaine du proche 
infrarouge, du visible ou de l’ultraviolet. Cette technique est par conséquent parfois 
nommée « spectroscopie UV-Visible-NIR ». L’énergie des photons incidents est 
comprise entre 0,5 et 6 eV ce qui correspond à une gamme de nombres d’onde de 
10 000 à 55 000 cm-1.  
  
 Cette gamme d’énergie est parfaitement adaptée à l’étude des transitions d-d 
des ions de transition, mais aussi aux effets plasmoniques, aux transferts de charge 
d’intervalence ou oxygène-métal8. Les transitions d-d des ions de transitions sont 
particulièrement sensibles à l’état d’oxydation de l’ion absorbeur, ainsi qu’à son 
environnement local et notamment sa coordinence.  
 

2.4.1. Principe général 

 Les mesures d’absorption optique ont été réalisées en transmission à l’aide 
d’un spectrophotomètre UV-Visible-NIR Perkin-Elmer® Lambda 1050. Afin de couvrir 
une large gamme d’énergie, deux lampes sont utilisées : 

- une lampe au deutérium pour la gamme d’énergie UV > 31 200 cm-1 
- une lampe halogène tungstène pour le domaine visible-proche infrarouge, 

31 200 cm-1>> 3 100 cm-1.  
 

Deux détecteurs sont également utilisés pour couvrir le domaine d’étude : 

- un détecteur photomultiplicateur, 50 000 cm-1>> 12 200 cm-1 

- un détecteur photodiode InGaAs, 12 200 cm-1 >> 4 000 cm-1 
 

La transmittance d’un échantillon est définie par la relation suivante : 
 

𝑇 =
𝐼

𝐼0
 

 

Avec 𝐼 l’intensité du faisceau transmis et 𝐼0 l’intensité du faisceau de 
référence.  
 
Il est commun dans la littérature d’utiliser l’absorbance A au lieu de la 

transmittance T. L’absorbance est définie par la relation suivante : 

Eq2.13 

Eq2.14 
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𝐴 = − log(𝑇) 

 
L’absorbance à une longueur d’onde peut être reliée à la concentration 

d’élément absorbeur dans la matrice grâce à la relation de Beer-Lambert : 
 

𝐴𝜆 = 𝑙. 𝑐. 𝜀𝜆 
 

Avec 𝑙 l’épaisseur de l’échantillon (en cm), 𝑐 la concentration en élément 
absorbeur (en mol.cm-3) et 𝜀𝜆 le coefficient d’extinction molaire de la transition 

électronique responsable de l’absorption à la longueur d’onde  (en cm2.mol-1). 
 

2.4.2. Préparation des échantillons et traitement des spectres 

 Lorsqu’un photon traverse l’échantillon, il peut être soit absorbé, soit diffusé, 
soit réfléchi, soit transmis. On peut alors relier l’intensité incidente et l’intensité 
transmise à l’aide de la relation suivante : 
  

𝐼𝑡𝑟𝑎𝑛𝑠𝑚 = 𝐼𝑖𝑛𝑐 − 𝐼𝑎𝑏𝑠 − 𝐼𝑟é𝑓𝑙é𝑐ℎ𝑖 − 𝐼𝑑𝑖𝑓𝑓𝑢𝑠é 

 
Pour que la relation de Beer-Lambert soit applicable, il est impératif que les 

phénomènes de réflexion et de diffusion soient négligeables devant celui 
d’absorption.  

 

2.4.2.A. Réflexion 

Le phénomène de réflexion est exacerbé si le faisceau incident n’a pas une 
incidence normale par rapport à l’échantillon. C’est pourquoi les échantillons sont 
préparés avec deux faces parallèles. Néanmoins, il existe toujours une réflexion 
spéculaire même en incidence normale à cause de la différence d’indice de réfraction 
entre l’air et le verre.  

 
Il est possible de déterminer le coefficient de réflexion r en utilisant les lois de 

Fresnel en incidence normale :  
  

𝑟(𝑛) = (
𝑛 − 1

𝑛 + 1
)
2

 

 
En considérant un indice de réfraction constant égal à 1,5 pour le verre, le 

coefficient de réflexion est de 4%. En considérant une réflexion sur chacune des 
deux faces de l’échantillon, la part des photons absorbés est de 7,84%. Cette perte 
d’intensité se traduira par une augmentation constante de la ligne de base de 0,035 
U.A sur le spectre en absorbance.  

Cependant, le verre étant un milieu dispersif, son indice de réfraction varie 
avec la longueur d’onde. Par conséquent, l’effet de la réflexion ne peut pas être 
modélisé par une simple soustraction de constante. Il est possible de mieux 
modéliser l’impact de la réflexion sur le spectre116, néanmoins nous nous 
contenterons de soustraire une constante au spectre dans le cadre de cette étude. 

 
   

Eq2.15 

Eq2.16 

Eq2.17 

Eq2.18 
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2.4.2.B. Diffusion 

Le phénomène de diffusion est favorisé par les hétérogénéités des 
échantillons. Les échantillons mesurés ne doivent alors pas présenter de séparation 
de phases, de cristallisation ou, dans notre cas, de bulles. Afin de retirer toutes les 
bulles des échantillons, de petites quantités (<2g) ont été refondues à 1600°C 
pendant 3 heures de manière à terminer l’affinage. Cette étape est nécessaire pour 
les échantillons contenant peu d’éléments multivalents.  

La diffusion est aussi favorisée par la rugosité à la surface des échantillons. 
C’est pourquoi les échantillons ont été polis à la pâte diamantée à un diamètre d’un 
micron. La Figure 2.4 ci-dessous compare les spectres d’absorption optique d’un 
échantillon poli au tapis SiC 2400 (environ 9 microns) et du même échantillon après 
polissage à la pâte diamantée. 

 
Figure 2.4 : Spectres d’absorption optique du verre NASF10_2 après polissage au 
tapis SiC 2400 (bleu) et après polissage à la pâte diamantée à 1 µm (rouge).  

 
Un fond de diffusion est visible sur le spectre de l’échantillon poli jusqu’à un 

tapis de polissage 2400. Ce fond de diffusion dépend du nombre d’onde et est donc 
difficile à retirer en post-traitement, d’où l’importance du polissage des échantillons.  

 

2.4.2.C. Traitement des spectres 

Une fois le spectre acquis, il est important de le corriger de plusieurs effets : 
- la correction du blanc 
- les corrections des sauts de lampe et de détecteurs 
- la normalisation à l’épaisseur 

 

La correction de blanc est nécessaire, car les intensités 𝐼 et 𝐼0 (cf équation 
2.8) sont acquises simultanément et sont donc sur deux trajets optiques différents. 
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Pour rendre ces intensités comparables, il est important de soustraire un blanc où il 
n’y a pas d’échantillon sur les trajets optiques.  

Lors de la mesure, le spectrophotomètre va changer la lampe et le détecteur 
utilisés à des nombres d’onde précis. Ces changements de configuration 
instrumentale sont brutaux et peuvent se traduire par des sauts sur le spectre 
d’absorption optique. Ces sauts sont dus aux différences de gains entre les 
détecteurs, le saut entre le détecteur InGaAs et le photomultiplicateur est mis en 
évidence sur la Figure 2.5. 

Un programme python codé par Théo Caroff permet de corriger le spectre de 
ces effets. Le code supprime les points affectés par le saut et reconstruit la portion 
du spectre par interpolation. (Https://github.com/TheoCaroff/IMPMC_Spectroscopie) 

Enfin, pour pouvoir comparer les échantillons entre eux, il est important de 
normaliser leur absorbance à leur épaisseur. On représentera alors non pas 

l’absorbance, mais l’absorbance linéaire, A,lin, en cm-1.  
 
 

 

Figure 2.5 : Spectres d’absorption optique du verre NASF10_2 sans aucun traitement 
(bleu) et une fois le traitement et la normalisation finis (rouge).  

 

2.4.3. Détermination du coefficient d’extinction molaire 

En connaissant la composition de l’échantillon ainsi que sa densité (section 
2.1.3) il est possible de calculer le coefficient d’extinction molaire d’une transition. 
D’après la loi de Beer-Lambert, on a :  

 

𝜀𝜆 =
𝐴𝜆,𝑙𝑖𝑛

𝑐
 

 
Or c, la concentration ion absorbeur peut être reliée au volume molaire de 

l’échantillon et à la fraction atomique d’ion absorbeur avec l’équation suivante : 

0

1

2

3

4

5

0

0.2

0.4

0.6

0.8

1

5000 10000 15000 20000 25000 30000

Post-Traitement

Brut

A
b
s
o
rb
a
n
c
e
	l
in
é
a
ir
e
	(
c
m
-1
)

A
b
s
o
rb
a
n
c
e
	(U
.A
)

Nombre	d'onde	(cm
-1
)

InGaAs Photomultiplicateur

Eq2.19 



2.4. Spectroscopie d’absorption optique 

 
 

66 

 

𝑐 =
𝑥𝑎𝑡𝑜𝑚𝑖𝑞𝑢𝑒

𝑉𝑚
 

ou :  
 

𝑐 =
𝑥𝑎𝑡𝑜𝑚𝑖𝑞𝑢𝑒 ∗ 𝜌

𝑀
 

 

Avec 𝜌 la masse volumique de l’échantillon (g.cm-3) et 𝑀 la masse molaire de 
l’échantillon. 𝑀 et 𝑥𝑎𝑡𝑜𝑚𝑖𝑞𝑢𝑒 sont calculables à partir des compositions mesurées à la 

microsonde électronique.  
 
On obtient alors : 

𝜀𝜆 =
𝐴𝜆,𝑙𝑖𝑛 ∗ 𝑀

𝑥𝑎𝑡𝑜𝑚𝑖𝑞𝑢𝑒 ∗ 𝜌
 

Avec 𝜀𝜆 en cm2.mol-1.  
 
Il est important de noter que ce coefficient se rapporte à des moles d’atome 

(par exemple Ce3+) et non à des moles d’oxyde (par exemple CeO2). Il est possible 
d’obtenir le coefficient d’extinction molaire en oxyde en remplaçant la fraction 
atomique de l’ion absorbeur pour la fraction molaire de l’oxyde absorbeur. Par 
exemple, dans le cas du coefficient d’extinction molaire de Ce3+ dans NAS (voir 
section 3.1.1.B.), on obtient le calcul suivant : 

 

𝜀𝜆 =
10,58 ∗ 65,8

1,27 ∗ 10−4 ∗ 2431
= 2259 𝑙. 𝑐𝑚−1.𝑚𝑜𝑙−1 

 
En considérant le coefficient de d’extinction molaire pour l’oxyde de cérium 

CeO2, on obtient de calcul suivant :  
 

𝜀𝜆 =
10,58 ∗ 65,8

4,12 ∗ 10−4 ∗ 2431
= 694 𝑙. 𝑐𝑚−1. 𝑚𝑜𝑙−1 

 
Le coefficient d’extinction molaire peut être très sensible à la composition 

chimique de la matrice vitreuse, c’est pourquoi un coefficient déterminé sur une 
matrice est rarement applicable à une autre. 

2.4.4. Spectroscopie optique par microscope.  

Certaines mesures de spectroscopie d’absorption optique nécessitent une 
meilleure résolution spatiale que les 2*10 mm atteignables avec le montage 
classique. C’est notamment le cas de cartographies comme celle présentée à la 
section 3.4.2. Pour réaliser de telles mesures, le montage est modifié pour réduire la 
taille du faisceau à 100*50 µm. La taille du faisceau peut être réduite jusqu’à 
atteindre 20*20 µm bien que ça ne soit pas nécessaire ici. Le détail du montage est 
donné par Chassé et al.117. Ce montage, qui repose sur l’utilisation d’un miroir 
Cassegrain, permet d’obtenir les spectres en transmission avec les mêmes 
paramètres d’acquisition que le montage habituel. Il est toutefois important de noter 
la baisse d’intensité du faisceau incident qui résulte de l’ajout de ce montage. Par 
conséquent, le pas entre chaque point du spectre est doublé pour garder le même 
temps de mesure (environ 15 min).  

Eq2.20 

Eq2.21 

Eq2.22 
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Il est nécessaire de régler correctement le montage pour focaliser la lumière 
sur la face inférieure de l’échantillon. Dans le cas d’une cartographie, cela implique 
de refaire la focalisation à chaque point pour tenir compte d’éventuelle variation 
d’épaisseur, même faible.  

2.5. Spectroscopie Raman 

2.5.1. Principe général 

2.5.1.A. Première approche 

 La spectroscopie Raman repose sur la diffusion inélastique de la lumière par 
la matière. Lorsqu’un échantillon est excité par une source monochromatique de 

fréquence 𝜈0, la lumière peut être diffusée de manière élastique (diffusion Rayleigh) 
ou de manière inélastique (diffusions Stokes et anti-Stokes). La diffusion inélastique 

est minoritaire (~1 photon sur 106).  
 

 

Figure 2.6 : Principe schématique de l’effet Raman, présenté sous la forme d’un 
phénomène d’absorption vers un état virtuel. 

 L’intensité des transitions anti-Stokes est toujours plus faible que celle des 
transitions Stokes, car elles nécessitent l’excitation d’une liaison qui n’est pas dans 
son état vibrationnel fondamental n=0. Dans le cadre de l’étude cette étude seules 
les transitions Stokes seront considérées.  
 Une approche plus complète est présentée en annexe 3. Il est cependant 
important de mentionner une chose qui apparait dans les calculs présentés dans 

l’approche classique. Le signal Raman est proportionnel à (
𝜕𝛼𝑖𝑗

𝜕𝑄𝑘
)
0
, à savoir, la 

variation de la polarisabilité du nuage électronique lors de la vibration de la molécule. 

Ainsi, si (
𝜕𝛼𝑖𝑗

𝜕𝑄𝑘
)
0
= 0 pour une vibration, celle-ci n’est pas active en Raman. Par 

ailleurs, les électrons des liaisons ioniques sont fortement localisés sur l’anion et sont 
par conséquent peu sensibles aux vibrations de la molécule. C’est pourquoi  
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(
𝜕𝛼𝑖𝑗

𝜕𝑄𝑘
)
0
est faible dans le cadre de liaisons ioniques qui sont peu intenses en 

spectroscopie Raman118.  
  

2.5.1.B. Polarisation du signal Raman  

 Nous nous limiterons ici à l’étude de la polarisation du signal Raman par un 
milieu isotrope. 
 L’onde électromagnétique émise par un laser est polarisée rectilignement et la 
spectroscopie Raman est sensible à cette polarisation.  
 

 

Figure 2.7 : Principe schématique de la spectroscopie Raman polarisée, p est le 
tenseur de polarisabilité de la vibration étudiée. L’intensité du signal ayant une 

polarisation parallèle à la polarisation incidente (∥) est notée Ix, l’intensité du signal 

ayant une polarisation perpendiculaire à la polarisation incidente (⊥) est notée Iy. 

 La terminologie souvent utilisée dans l’étude des verres est de nommer VV 
(Vertical-Vertical) le spectre acquis avec la même polarisation que le laser incident et 
VH (Vertical-Horizontal) le spectre acquis avec une polarisation orthogonale à celle 
du laser incident. La polarisation d’une vibration active en spectroscopie Raman est 

caractérisée par son rapport de dépolarisation 𝜌 =
𝐼⊥

𝐼∥
. Ce rapport représente la 

capacité de la vibration à changer la polarisation incidente.  
 Le rapport de dépolarisation est compris entre 0 et 3/4 pour le phénomène 
Raman conventionnel.119 Une vibration parfaitement symétrique aura un rapport de 
dépolarisation nul. Une vibration parfaitement antisymétrique aura un rapport de 
dépolarisation de 3/4. Une vibration ayant une symétrie intermédiaire sera 
partiellement dépolarisée.  
 Ainsi, le spectre acquis en VH sera plus sensible aux vibrations asymétriques et 
antisymétriques que le spectre acquis en VV.  

2.5.2. Instrumentation 

 Les spectres Raman ont été acquis à l’aide d’un spectromètre Labram HR 
Evolution (HORIBA Jobin Yvon). Un laser solide Coherent MX 488 nm à puissance 
variable (de 100 à 1000 mW en sortie de laser) a été utilisé pour la majorité des 
mesures. Une diode laser Ondax à 405 nm à puissance fixe de 50 mW a été utilisée 
pour certaines mesures (voir section 2.5.4.D. pour l’influence de la longueur d’onde 
excitatrice sur le spectre). Les lasers sont focalisés au travers d’un objectif Olympus 
X50 (LMplanFl, WD : 10,6 mm). Le laser est focalisé de manière à avoir une intensité 
maximale sur le pic Boson (voir section 2.5.3) tout en évitant la réflexion du laser. Le 
signal Raman est collecté avec une géométrie à 180° avant d’être filtré au travers 
d’un filtre dichroïque puis d’un filtre ULF (Ultra Low Frequency) dans le cas du laser 
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488 nm (voir Figure 2.8). L’utilisation d’un tel filtre est nécessaire pour mesurer les 
spectres Raman à partir de 20 cm-1 sur cet appareil.  
 Le signal obtenu traverse ensuite un trou confocal à ouverture variable, son 
ouverture influe sur la taille de la zone analysée. Le spectre est recueilli sur un 
détecteur CCD refroidi à -60°C par un module Peltier et après avoir traversé un 
réseau de 1800 traits par mm. Avec ce dispositif expérimental, la résolution en 

nombre d’onde est d’environ 1,7 cm-1 et la résolution spatiale est de l’ordre de 1 𝜇m. 
Afin d’éviter une réponse du réseau dépendante de la polarisation, un scrambler est 
placé après le filtre ULF. En effet, le réseau a tendance à atténuer davantage le 
signal ayant une certaine polarisation ce qui déforme le spectre Raman obtenu. 
L’utilisation d’un scrambler est indispensable pour les mesures effectuées avec le 
laser à 405 nm et reste importante pour celles réalisées à 488 nm avec le montage 
utilisé ici. 
 Les conditions d’acquisition précises (temps d’acquisition, puissance du laser, 
taille du trou confocal et nombre d’accumulations du spectre par exemple) dépendent 
de l’échantillon étudié. Les spectres Raman polarisés (VV et VH) ont été acquis sur 
le même dispositif instrumental en ajoutant une lame demi-onde à l’entrée du 
spectromètre ainsi qu’un analyseur après le filtre dichroïque (voir Figure 2.8). 
L’orientation de l’analyseur détermine si le spectre est mesuré en VV ou VH. 
L’intensité des spectres polarisés est bien plus faible que ceux non polarisés. Par 
conséquent, la puissance laser utilisée est plus importante, le trou confocal est élargi 
et la mesure est plus longue. 
   

 
1. Filtre passe-bande.  
2. Atténuateur (densité optique 
variable). 
3. Diaphragme. 
4. Filtre dichroïque. 
5. Filtre ULF. 
6. Scrambler. 
 
A. Lame demi-onde pour le 
Raman polarisé.  
B. Analyseur pour le Raman 
polarisé. 
 
 
 

Figure 2.8 : Photo du chemin 
optique parcouru par le laser, 
puis par le signal Raman. 
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2.5.3. Spectre Raman d’un aluminosilicate vitreux 

 

Figure 2.9 : Spectre Raman brut, non polarisé, de l’échantillon NAS0 acquis avec 
une longueur d’onde excitatrice de 488 nm. 

 La Figure 2.9 représente le spectre Raman du verre NAS0. Ce spectre servira 
de référence pour la compréhension des différentes vibrations mise en jeu.  
 Comme discuté à la section 2.5.1.A et en annexe 2, les liaisons ionocovalentes 
Si-O et Al-O sont de bien meilleurs diffuseurs Raman que les liaisons mettant en jeu 
des alcalins comme Na-O par exemple. Ainsi, le signal Raman est dû aux vibrations 
du réseau vitreux, modulées par les modificateurs de réseau.  
 
 Le pic autour de 75-80 cm-1 est couramment appelé le pic Boson. Ce pic, ou 
cette anomalie de manière générale, est caractéristique des matériaux amorphes, 
qu’il s’agisse de verres d’oxyde, d’halogène ou bien de polymères. L’origine de cette 
vibration ne fait pas consensus dans la littérature120. Dans le cas des polymères 
organiques, le pic Boson est généralement associé aux vibrations à moyen ordre du 
matériau, sa position est alors reliée à la taille de l’ordre à moyenne distance. Une 
position du pic Boson à plus bas nombre d’onde traduit une augmentation de la taille 
des zones corrélées à moyenne distance121,122. Une autre hypothèse est celle d’une 
vibration liée à des mouvements de librations123–125. Dans le cadre des verres de 
silice, constitués de tétraèdres SiO4, les mouvements de librations d’un tétraèdre ne 
sont pas actifs en Raman pour des raisons de symétrie126. Toutefois, des 
mouvements de librations impliquant plusieurs tétraèdres pourraient être à l’origine 
du signal observé en Raman124. Dans le cadre de cette étude, les évolutions du pic 
boson ne seront pas interprétées.  
  
 La deuxième partie du spectre Raman (de 400 à 700 cm-1) est dominée par des 
vibrations intermoléculaires et plus particulièrement par les vibrations des structures 
en anneaux127–129 . Le pic visible à 490 cm-1 est appelé la bande D1 et est dû aux 
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mouvements de respiration des oxygènes dans des anneaux à quatre tétraèdres. Le 
pic visible à 575 cm-1 est appelé la bande D2 et est dû aux mouvements de 
respiration des oxygènes dans des anneaux à trois tétraèdres. Enfin, le signal 
Raman entre 400 et 490 cm-1 peut-être attribué à des vibrations dans des anneaux 
contenant cinq tétraèdres ou plus130.  
 Dans le cadre de cette étude, les évolutions des trois contributions des anneaux 
ne seront pas interprétées. 
 
 La dernière partie du spectre Raman (de 700 à 1300 cm-1) est dominée par des 
vibrations internes des tétraèdres TO4 (avec T=Si,Al). Cette partie du spectre est 
représentative de la polymérisation du réseau et des espèces Qn définies à la section 
1.1.2. D’après la théorie des groupes, un tétraèdre (symétrie Td) possède plusieurs 
modes de vibrations (voir Figure 2.10)131 
 

 

Figure 2.10 : Schéma des modes vibrationnels d’une molécule de symétrie Td. La 
vibration A1 est une vibration symétrique, les vibrations F2 sont antisymétriques 
triplement dégénérées. Et la vibration E est une flexion asymétrique doublement 
dégénérée. 

 La contribution visible autour de 780 cm-1 est due à la vibration de flexion 
asymétrique (bending) de la liaison Si-O dans un tétraèdre132. Cette vibration 
correspond à la seconde vibration ‘F2’ sur la Figure 2.10 et elle est triplement 
dégénérée, d’où l’appellation T2b.  
 Le premier mode de vibration F2 sur la Figure 2.10 est un mode d’étirement 
asymétrique que nous nommerons T2s. Il est visible sur le spectre de la silice vitreuse 
à 1060 cm-1 128. La position du mode de vibration T2s est très proche quel que soit le 
degré de polymérisation du tétraèdre TO4 considéré131.  
 En revanche, la position de la vibration de symétrie A1 dépend de la 
polymérisation du tétraèdre TO4

128,129. Lorsque la polymérisation du tétraèdre 
diminue, le décalage Raman de la vibration Raman correspondante diminue 
également. De telle sorte que McMillan128 donne les gammes de décalage Raman 
suivantes : Q0: 850 cm-1, Q1 : 900 cm-1, Q2 : 950-1000 cm-1, Q3 : 1050-1100 cm-1 et 
Q4 : 1200 cm-1. L’étude de la gamme 850-1250 cm-1 renseigne donc sur la 
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polymérisation du réseau. Dans le cas des aluminosilicates à haut taux de silice, 
deux bandes sont utilisées pour modéliser la vibration A1 des espèces Q4 (nommées 
Q4(I) et Q4(II)). L’utilisation de deux gaussiennes pour modéliser la vibration d’une 
seule espèce a été justifiée historiquement par la présence d’une asymétrie dans 
l’angle T-O-T des tétraèdres (voir Seifert et al.133 ou Mysen et Virgo134). Toutefois, 
des mesures plus récentes remettent en doute cette interprétation135. Toujours est-il 
que l’utilisation de deux gaussiennes est nécessaire lors de la décomposition du 
spectre (Figure 2.13), leur attribution ne sera pas discutée outre mesure.  
 Il est important de noter que, à polymérisation égale, la nature du modificateur 
de réseau influe sur les positions et la répartition de ces bandes. Des ions avec des 
forces de champ ioniques plus fortes auront tendance à décaler les vibrations vers 
les bas nombres d’onde (ceci est observé dans le cas des mélanges Na/K136 et 
Ca/Na34). De même, les ions alcalino-terreux auront tendance à favoriser l’apparition 
d’espèces Q2 et Q4 au détriment d’espèces Q3 34,137,138. Il est donc important de 
garder en tête la nature du modificateur de réseau lors de la décomposition de cette 
portion du spectre.  

2.5.4. Traitement et décomposition du spectre Raman.  

Le prétraitement et la décomposition des spectres Raman sont réalisés à 
l’aide du logiciel fityk139.  

2.5.4.A. Prétraitement 

Une ligne de base est ajustée dans la région 1350-1500 cm-1, cette région est 
supposée être plane, car aucune vibration n’y est attendued. Dans le cas des 
spectres obtenus en Raman non polarisé, ceux-ci peuvent être normalisés pour 
pouvoir les comparer. Le choix de la normalisation n’est pas trivial. Une normalisation 
à l’aire totale permet de prendre en compte l’entièreté des vibrations de l’échantillon. 
Néanmoins, si l’un des deux spectres à comparer présente une vibration en plus, 
l’aire totale est différente entre les deux spectres ce qui fausse la comparaison 
(Figure 2.11).  

Une normalisation à l’intensité d’un pic arbitrairement choisi est pertinente 
dans deux cas :  

- Si l’intensité d’un pic Raman est constante entre deux spectres.  
- Si l’on souhaite normaliser une seule zone du spectre pour regarder la 

différence entre deux spectres.  

                                            
d
 Si cette ligne de base entraine des valeurs négatives (notamment autour de 850 cm

-1
), la fonction 

utilisée devient alors une spline pour garder l’entièreté du spectre positif.   
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Figure 2.11 : Spectres Raman des échantillons NASF0_10 et NAS0, normalisés au 
maximum d’intensité entre 850 et 1300 cm-1 (rouge et orange), ou normalisés à l’aire 
totale (noir et bleu). 

 Il est important de noter que le choix de la normalisation n’impacte pas la 
décomposition du spectre Raman. Il s’agit juste d’un choix de représentation des 
données. Dans l’exemple de la Figure 2.11, on choisira une normalisation à l’intensité 
pour mettre en évidence l’apparition d’une contribution vers 950 cm-1. La 
normalisation à l’aire donne l’impression que l’apparition de la contribution autour de 
950 cm-1 s’accompagne d’une diminution de la contribution à 1060 cm-1, ce n’est pas 
le cas. Puisqu’une vibration supplémentaire apparait avec l’ajout du fer, toutes les 
autres vibrations paraissent moins intenses. 
  

2.5.4.B. Différence entre les spectres 

 Une fois les spectres normalisés à l’intensité, il est possible de soustraire un 
spectre à un autre. Cette méthode a été utilisée dans le cadre de verres dopés au 
vanadium140 par exemple. L’utilisation de la méthode des différences est intéressante 
pour isoler des contributions Raman qui sont masquées par le signal du verre, 
notamment dans des régions qui sont rarement déconvoluées. C’est le cas des 
verres contenant de l’étain pour lesquels un traitement par différence permet de 
révéler une contribution (Figure 2.12).  
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Figure 2.12 : Spectres Raman des échantillons NAS0 et NASS0_10 (bleu et rouge) 
normalisés au maximum d’intensité entre 300 et 600 cm-1.  La différence entre les 
deux spectres est représentée en noir. 

 Une interprétation succincte des spectres Raman des verres contenant de 
l’étain sera faite dans la section 3.3.3.  
 
 

2.5.4.C. Décomposition des spectres Raman 

 La majorité des décompositions présentées dans cette étude ont été réalisées 
en Raman polarisé. Les spectres effectués en Raman polarisé ne sont pas 
normalisés de manière à conserver l’intensité relative entre les deux spectres. En 
effet, l’intensité relative entre les spectres VV et VH contient l’information sur le 

rapport de dépolarisation 𝜌 et donc sur la symétrie des vibrations mise en jeu.  
Dans cette étude, les spectres Raman seront décomposés que sur la gamme 

800-1300 cm-1 qui sera nommée ‘bande des Qn’. La première étape de la 
décomposition consiste à isoler la zone d’intérêt. Puisque le choix de ligne de base 
ne met pas l’intensité du spectre à 840 cm-1 à 0, il est nécessaire de considérer les 
vibrations à plus bas nombre d’onde pour éviter les effets de troncature à bas 
nombre d’onde.  
   
 Les spectres Raman sont déconvolués à l’aide de fonctions gaussiennes. En 
réalité, les transitions Raman sont des lorentziennes, mais avec l’agitation thermique 
et le désordre inhérent à la matière amorphe, on obtient une distribution gaussienne 
de lorentziennes que nous modélisons avec des gaussiennes simples. Dans le cadre 
de transitions fines, l’utilisation de fonctions pseudo-Voigt peut être judicieuse, nous 
n’y avons cependant pas eu recours dans cette étude.  
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 La Figure 2.13 montre un exemple de décomposition :  

 

Figure 2.13 : Décomposition des spectres VV et VH de l’échantillon NAS0 (A et B 
respectivement). Les spectres ne sont pas normalisés.   

 Deux gaussiennes de « background » sont utilisées pour modéliser la partie du 
spectre à bas nombre d’onde et pour limiter les effets de troncature. Ces bandes sont 
uniquement utilisées pour le modèle et ne seront pas interprétées. Il est important de 
noter que la position de « background (II) » est fixée à 873,15 cm-1, son influence sur 
la décomposition est ainsi minimisée.  
 
 Les spectres acquis suivant les polarisations VV et VH (Figure 2.13.A et Figure 
2.13.B respectivement) ne sont pas modélisés simultanément, mais suivant un 
processus itératif. Une première optimisation du modèle est réalisée sur le spectre 
VV, qui a un meilleur rapport signal sur bruit que le spectre VH. Une fois une 
décomposition satisfaisante obtenue, les gaussiennes sont exportées sur le spectre 
VH. Le modèle est alors optimisé sur le spectre polarisé en VH en fixant les positions 
et les largeurs à mi-hauteur obtenues lors de l’optimisation sur le spectre VV. Si 
aucun modèle satisfaisant n’est obtenu sur le spectre VH, les positions et les 
largeurs à mi-hauteur des bandes sont légèrement modifiées. Le modèle obtenu est 
ensuite réexporté sur le spectre VV, en fixant les nouvelles positions et largeurs à mi-
hauteur.  
 Ce processus est itéré jusqu’à obtenir un résultat satisfaisant sur les spectres 
VV et VH. Cela implique que les positions et largeurs de bandes utilisées ne sont 
optimales ni pour le spectre VV ni pour le spectre VH. Il s’agit d’un compromis entre 
les données obtenues suivant les deux polarisations.  
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 La décomposition des spectres permet d’avoir accès à plusieurs grandeurs 
comme : la position des bandes, leur aire relative et leur rapport de dépolarisation. Le 

rapport de dépolarisation 𝜌 peut être approximé en faisant le rapport des intensités 
non normalisées des spectres VH et VV. Cependant, il est plus correct de faire le 
rapport d’intensité des décompositions obtenues en VH et en VV. Sur la Figure 2.13, 
la vibration Q3 en VV a une intensité de 7730 U.A alors qu’elle a une intensité de 700 
en VH. Le rapport de polarisation est de 0,09, ce qui est cohérent pour une vibration 
de symétrie A1.  
 

2.5.4.D. Cas des verres colorés : Raman résonnant 

 La spectroscopie Raman, telle qu’elle a été décrite à la section 2.5.1.A, fait 
intervenir un état virtuel. Toutefois, lorsque la longueur d’onde excitatrice correspond 
à une absorption du matériau, l’absorption se produit vers un état électronique réel. 
Comme l’absorption est exaltée, le phénomène Raman l’est aussi, il s’agit de l’effet 
Raman résonnant. Ces phénomènes résonnants peuvent déformer le spectre aussi 
bien en termes d’intensité relative que de polarisation ou de position des bandes. 
Une étude approfondie de la spectroscopie Raman de résonance n’est pas 
appropriée ici141,142. Il s’agit cependant de signaler que des phénomènes résonnants 
peuvent avoir lieu lors de l’étude de verres colorés.  
 Commençons par l’étude d’un verre incolore mesuré à l’aide de deux 

longueurs d’onde excitatrices différentes. Le tenseur de polarisabilité [𝛼] d’une 
molécule est dépendant de la longueur d’onde excitatrice et de la température. 
L’équation de Long143 permet de rendre comparable des spectres acquis avec des 
lasers différents :  
 

𝐼𝑐𝑜𝑟𝑟(𝜐) = 𝐼(𝜐) ∗ 20491,83 ∗
𝜐

(𝜐0 − 𝜐)4
∗ (1 − exp (

−ℎ ∗ 𝑐 ∗ 𝜐

𝑘 ∗ 𝑇
)) 

 
avec : 𝜐 le décalage Raman en cm-1, 𝐼(𝜐) l’intensité au décalage Raman, 𝜐0 

l’énergie du laser utilisé en cm-1, ℎ la constante de Planck, 𝑐 la célérité de la lumière 
dans le vide, 𝑘 la constante de Boltzmann, et 𝑇 la température en Kelvin. 20491,8 est 
l’énergie du laser 488 nm exprimée en cm-1, il s’agit là uniquement d’un préfacteur 
sans dimension que l’on utilise pour obtenir une intensité proche de celle du spectre 
avant correction.   

Cette correction a été utilisée dans plusieurs travaux, notamment lors d’étude 
de Raman à haute température144. Néanmoins, elle ne tient pas en compte 
d’éventuels effets résonnants qui s’ajoutent à la dépendance en fréquence du 
tenseur de polarisabilité. L’étude de verres contenant du fer permet de mettre les 
effets résonnant en avant. 

L’ion Fe3+ possède plusieurs bandes d’absorption dans le bleu et le violet (de 
380 à 450 nm). Ainsi, lorsque le spectre Raman est acquis avec le laser bleu à 488 
nm, les effets observés sont dus au Raman classique. En revanche, lorsque la 
mesure est effectuée à 405 nm, des effets résonnants s’ajoutent. La Figure 2.14 met 
en lumière l’impact du Raman résonnant sur un verre contenant du fer.  
 

Eq2.2
3 
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Figure 2.14 : Spectres Raman de l’échantillon NASF0_10 acquis avec des longueurs 
d’onde excitatrices de 405 et 488 nm (rouge et bleu respectivement). Les spectres 
sont corrigés de Long (équation 2.32) puis normalisés au maximum d’intensité entre 
850 et 1300 cm-1. 

 On observe une exaltation d’une contribution autour de 930 cm-1 lorsque la 
longueur d’onde excitatrice choisie est 405 nm. Comme le Raman résonnant n’exalte 
que les vibrations liées à l’espèce absorbante, cette vibration peut être attribuée à 
l’ion Fe3+. L’attribution précise de cette contribution sera faite à la section 3.2.3. 
 L’aire relative de la contribution du fer peut être utilisée pour déterminer son état 
d’oxydation en décomposant le spectre145. Toutefois, cette détermination nécessite 
une calibration préalable, que ce soit en comparant à des données obtenues en 
spectroscopie Mössbauer ou en voie humide. Une calibration faite à 488 nm ne 
fonctionnera pas sur des spectres acquis à 405 nm, comme illustré sur les 
décompositions présentées sur la Figure 2.15. En effet, l’aire relative de la bande ‘Fe’ 
obtenue à 488 nm est de 12,6% contre 15,9% à 405 nm. Cet écart entrainerait une 
différence de détermination redox d’environ cinq points de pourcentage.  
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Figure 2.15 : Décomposition des spectres présentés sur la Figure 2.12 (A : 488 nm, 
B : 405 nm). Voir la Figure 2.13 pour les vibrations du verre NAS0. 

En somme, les effets résonnants ne sont pas à négliger dans le cadre de 
verres colorés. Ces effets peuvent être parasites lors d’une étude de la polarisation 
du spectre ou bien d’une calibration redox. En revanche, ils exaltent les vibrations 
liées à un ion colorant particulier, ils peuvent donc être un atout pour détecter la 
présence d’un ion présent en faible concentration dans la matrice vitreuse. 
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2.6. Spectroscopie d’absorption des rayons X 
 Tous les spectres XANES et EXAFS présentés dans cette thèse ont été traités 
à l’aide du logiciel Larch146.  

2.6.1. Principe général 

 La spectroscopie d’absorption des rayons X (XAS) repose sur l’absorption 
d’un photon X par un électron de cœur. Pour une approche complète de cette 
technique : voir Newville 2014147.  
 

 

 

Figure 2.16 : Spectre XANES au seuil K de Fe acquit sur l’échantillon NASF0_10 

 Dans la région a), l’énergie du photon incident n’est pas suffisante pour exciter 
l’électron de cœur, aucune transition n’est attendue ici. Cette région est nommée la 
zone avant seuil et est utilisée comme ligne de base au spectre.  
 
 La région b) peut comporter un pré-seuil qui correspond à la transition 1s->3d, 
dans le cas des éléments de transition. Cette transition est interdite par la règle de 
Laporte et est donc relativement faible. Pour qu’un spectre présente un pré-seuil, il 
faut que le seuil choisi soit un seuil K et que l’élément d’étude possède une orbitale 
3d partiellement pleine. C’est le cas des seuils K de Fe et de V présentés plus loin. 
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Les spectres acquis aux seuils L3 de Ce et K de Sn ne présentent pas cette 
caractéristique.  
 
 La région c) correspond à la transition d’un électron du niveau de cœur vers le 
continuum. La spectroscopie XANES (X-ray Absorption Near Edge Structure) étudie 
la forme du spectre dans cette région. L’environnement local et l’état d’oxydation de 
l’élément absorbeur influencent la forme du spectre dans cette région.  
 
 La région d) correspond à l’absorption vers le continuum modulé par la 
diffusion du photoélectron émis lors de l’absorption. La spectroscopie EXAFS étudie 
cette région du spectre. Les oscillations permettent de mesurer la coordinence de 
l’atome absorbeur, la nature de ses plus proches voisins ainsi que la distance qui les 
sépare de l’atome absorbeur.   
 
 Dans cette étude, six lignes de lumière différente ont été utilisées :  

Tableau 2.5 : Lignes de lumière utilisées lors de cette étude. 

Ligne de 
lumière 

Localisation Seuil Mode de 
détection 

Taille faisceaua 

ODE148 SOLEIL L3-Ce Transmission 100*120µm 

LUCIA149 SOLEIL L3-Ce Fluorescence 3*3mm 

ROCK150,151 SOLEIL K-Fe Transmission 350x350µm 

SAMBA152 SOLEIL K-Sn Fluorescence 200x300µm 

DiffAbs153 SOLEIL K-V Fluorescence 200x260µm 

FAME154 ESRF L3-Ce et K-
Fe 

Fluorescence 200x80µm 

a 
Au niveau de l’échantillon 

 

Deux modes de détection différents sont présentés dans cette thèse. La 
détection par fluorescence repose sur le phénomène « photon in - photon out ». 
Lorsqu’un atome est excité par des rayons X, il émet des photons X dit secondaires 
dont l’énergie est propre à l’élément excité. Il est alors possible de mesurer l’intensité 
des photons secondaires plutôt que l’absorption des photons incidents. La mesure 
de spectres XAS par fluorescence repose sur l’hypothèse que l’intensité des photons 
X secondaires est proportionnelle à l’absorption des photons X primaires. Cette 
hypothèse est généralement acceptée. La détection par fluorescence est plus 
adaptée à l’étude de faibles concentrations, la détection en transmission permet en 
revanche de sonder l’entièreté de l’échantillon, limitant l’influence des effets de 
surface.  
 

2.6.2. Spécificité de la ligne ODE : mode dispersif 

 La ligne de lumière ODE ou « Optique Dispersive EXAFS » fonctionne en 
mode dispersif. La majorité des lignes de lumière utilise un flux de photons X 
incidents monochromaté dont l’énergie varie au cours du temps. Le mouvement 
mécanique des moteurs qui font varier l’énergie incidente diminue la vitesse 
d’acquisition des spectres.  En revanche, en mode dispersif, le flux de photons 
incident est polychromatique, permettant la mesure de toute la gamme d’énergie d’un 
seul coup. Cette méthode permet de grandement diminuer le temps d’acquisition 
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d’un spectre, rendant les lignes dispersives intéressantes pour des analyses 
operando.148  

Les photons de haute et basse énergie n’interagissent pas avec l’échantillon 
au même point, il y a alors une corrélation entre la trajectoire du photon et son 
énergie. L’homogénéité de l’échantillon, notamment l’absence de bulles, est 
particulièrement critique pour ce genre de mesure. 

Un détecteur résolu spatialement permet d’acquérir le spectre en 
transmission.  Un spectre XANES brut obtenu sur ODE n’est pas exprimé en eV, 
mais en pixel (Figure 2.17). Il est donc nécessaire de convertir les pixels en énergie. 
Un programme Python sur la ligne permet de réaliser cette conversion.   

 
Figure 2.17 : Spectre de l’échantillon NAS20 mesuré à température ambiante. 

A) spectre brut, B) spectre après la conversion pixel-énergie. Le polynôme utilisé ici 
est : X(eV) =5667,63+x*0,264— x2*1,06*10-4+x3*7,31*10-8, avec x la position en 
pixel.  
 
 La conversion est faite à l’aide d’une fonction polynomiale calibrée à partir 
d’une référence de CeO2 mesurée sur ODE et une mesurée sur une ligne classique 
(SAMBA). Une référence différente est acquise chaque jour pour prendre en compte 
d’éventuelles fluctuations de faisceau. 
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2.6.3. XANES au seuil L3 du cérium : ODE, FAME, LUCIA 

 Le seuil L3 de Ce se situe à 5723 eV d’après le X-ray data booklet155. La forme 
de la raie blanche est très sensible à l’état d’oxydation de cérium, comme montré par 
la Figure 2.18.  
 

 

Figure 2.18 : Spectre XANES au seuil L3 de Ce des références cristallines mesurées 
à température ambiante sur la ligne LUCIA. 

 Le cérium trivalent possède une raie blanche fine avec un maximum à 5727,5 
eV. Le spectre d’absorption du cérium tétravalent présente plusieurs caractéristiques 
spectrales à 5720 eV, 5731,5 eV et 5738,5 eV. Voir Bianconi et al.156 pour une 
attribution de ces transitions. Un épaulement est visible à 5727,5 eV sur le spectre de 
CeO2, ce pic est souvent attribué à une réduction en surface de  CeO2

157. Toutefois, 
Bianconi l’observe dans des références complètement oxydées, même en surface, et 
l’attribue à une transition de Ce(IV). 
 
 L’existence d’autant de différences entre les spectres XANES du cérium trivalent 
et tétravalent est favorable à l’utilisation d’une combinaison linéaire entre deux 
spectres de référence pour déterminer le redox de l’échantillon.  
 Les spectres sont d’abord normalisés à l’aide d’une fonction linéaire sur la partie 
avant seuil et par une fonction linéaire pour la partie après seuil. Le traitement des 
spectres s’effectue sur les spectres dit flattened sur le logiciel Larch. Deux spectres 
de références sont utilisés pour la combinaison linéaire, un pour le cérium trivalent et 
un pour le cérium tétravalent. Le choix des références utilisées et leur impact sur la 
combinaison linéaire seront discutés plus en détail dans la section 3.1.1.A.. 
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  La Figure 2.19 ci-dessous donne un exemple de combinaison linéaire :  
 

 

Figure 2.19 : Exemple de combinaison linéaire réalisée sur un spectre acquis sur la 
ligne LUCIA. Le spectre de référence de cérium trivalent choisi dans ce cas est celui 
d’un échantillon synthétisé en creuset de graphite. 

 Dans le cas des mesures effectuées à température ambiante, la combinaison 
peut être réalisée sur une large gamme d’énergie. En revanche, la première 
oscillation EXAFS (5763 eV) est atténuée en température (dampening)158, par 
conséquent, la combinaison linéaire ne sera réalisée que sur la gamme 5700-5760 
eV.  

 Avec cette méthode, le redox du cérium est donné avec une précision de ± 3%.  
 

2.6.4. XANES au seuil K du fer : FAME, ROCK 

2.6.4.A. Construction du diagramme de référence 

 La ligne ROCK150 (SOLEIL) est une ligne de Quick EXAFS destinée aux 
mesures operando pour des batteries et pour la catalyse. En effet, la technologie 
Quick EXAFS permet d’acquérir un spectre EXAFS complet en 250 ms ce qui est 
idéal pour suivre des cinétiques redox. Puisque la rapidité d’acquisition d’un spectre 
est l’atout majeur de ROCK, la ligne privilégie la détection par transmission car le 
temps de réponse des détecteurs en transmission est plus court que celui des 
détecteurs de fluorescence. Par conséquent, ROCK est une ligne parfaitement 
adaptée à des mesures de cinétiques sur des échantillons concentrés.  
 
 La ligne FAME154 (ESRF) est une ligne d’EXAFS classique utilisée aussi pour 
des recherches en sciences des matériaux qu’en sciences de l’environnement. L’une 
des spécificités de la ligne est la possibilité d’acquérir des spectres EXAFS 
d’éléments traces, notamment en mode fluorescence. De plus, le montage de la ligne 
permet d’effectuer des mesures in situ y compris aux températures d’intérêt pour 
cette étude. La ligne FAME est donc parfaitement adaptée à l’étude d’éléments 
multivalents dilués dans un aluminosilicate à haute température.  
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Le seuil K de Fe se situe à 7112 eV d’après le X-ray data booklet155. Comme 
discuté à la section 2.6.1. Le spectre XANES au seuil K de Fe présente un pré-seuil 
qui correspond à la transition 1s-3d. Cette transition faisant intervenir les orbitales de 
valence, elle est sensible à l’environnement local et à l’état d’oxydation du fer. En 
effet, dans le cas d’un échantillon contenant uniquement Fe3+, le centroïde du pré-
seuil se situe à environ 7114,35 eV tandis qu’il se situe à environ 7113 eV dans le 
cas de Fe2+ (Figure 2.22). La transition à l’origine de ce pré-seuil est une transition 
s→ d qui est interdite de symétrie, ces transitions sont plus intenses si le site de l’ion 
absorbeur ne dispose pas d’un centre d’inversion. On observe alors que les ions 
ferriques et ferreux en configuration tétraédrique ont un pré-seuil plus important que 
ceux en configuration octaédrique (avec un centre d’inversion) (Figure 2.22).  
 La détermination de l’état d’oxydation est réalisée à l’aide du diagramme aire-
centroïde, d’abord mis au point par Wilke et al.159 et réutilisé par de nombreuses 
études depuis160–162. Cette méthode se base sur la détermination de l’aire et du 
centroïde du pré-seuil de références cristallines. La Figure 2.20 montre les spectres 
XANES des références cristallines mesurées sur FAME et sur ROCK.  
 

 

Figure 2.20 : Spectres XANES au seuil K de Fe des références minérales. Les 
figures A) et B) présentent les spectres acquis sur la ligne ROCK pour les références 
ferreuses et ferriques (respectivement). Les figures C) et D) présentent les spectres 
acquis sur la ligne FAME pour les références ferreuses et ferriques (respectivement). 

 Pour déterminer l’aire et le centroïde des pré-seuils, la région avant seuil est tout 
d’abord normalisée avec une fonction linéaire. Il est ensuite nécessaire de soustraire 
la contribution de la raie blanche au pré-seuil. Pour ce faire, une fonction 
lorentzienne et une constante sont ajustées sans prendre en compte la forme du pré-
seuil (voir Figure 2.21.A.) Différentes fonctions mathématiques peuvent être utilisées 
pour réaliser l’extraction du pré-seuil et le choix de l’une d’entre elles plutôt qu’une 
autre influe sur le pré seuil obtenu163, voir Berry et al.164 et les références à l’intérieur 
pour une discussion plus poussée.  
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Figure 2.21 : A) Région du pré-seuil de Fe de l’échantillon NASF0_10 mesuré sur la 
ligne FAME. Les pointillés montrent la ligne de base utilisée pour soustraire la 
contribution de la raie blanche. Les points noirs encadrent la zone qui n’est pas prise 
en compte dans le calcul de la ligne de base. B) Décomposition du pré-seuil à l’aide 
de deux fonctions pseudo-Voigt. 

 Deux fonctions pseudo-Voigts sont utilisées pour modéliser le pré-seuil, aucune 
contrainte n’a été placée sur leurs paramètres. Des études précédentes 
recommandent de fixer l’écart entre les deux pseudo-Voigts à 1,5 eV et de rendre 
leur largeur égale afin de diminuer le nombre de variables corrélées101,159,165. Si ces 
étapes améliorent généralement la robustesse du traitement de données, elles n’ont 
pas été nécessaires ici. Il est important de noter que seules l’aire et la position du 
centroïde comptent, la répartition de l’aire entre les deux pseudo-Voigt n’est pas prise 
en compte dans la détermination du redox. En appliquant le traitement précédent sur 
les spectres des références cristallines, on peut tracer le diagramme présenté sur la 
Figure 2.22. 
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Figure 2.22 : Diagramme Aire-Centroïde présentant les paramètres des pré-seuils 
acquis sur les lignes ROCK (carrés rouges) et FAME (losanges bleus). Les 
références en coordinence 4 sont en configuration tétraédrique. 

 Lorsque la coordinence du fer augmente d’une configuration tétraédrique à une 
configuration octaédrique, l’aire relative du pré-seuil diminue. Cela est dû à la 
présence d’un centre d’inversion dans un complexe octaédrique qui diminue 
l’intensité de la transition 1s→3d associée au pré-seuil. Il est important de noter 
qu’un atome de fer en plan carré (coordinence 4) aura un pré-seuil faible à cause du 
centre de symétrie (c’est le cas dans la gillepsite159).  
 Les données obtenues sur ROCK et sur FAME sont en accord malgré la 
différence entre les modes de détections. Cette comparaison montre la robustesse 
de la construction du diagramme tant que les données sont traitées avec le même 
protocole.  
 Puisque les échantillons contenant du fer ont été mesurés sur la ligne FAME, les 
références de cette ligne seront utilisées pour construire le diagramme.  
 

2.6.4.B. Détermination du rapport redox 

 Une fois le diagramme aire-centroïde construit, il est essentiel de représenter les 
évolutions théoriques de l’aire et du centroïde du pré-seuil lors d’un changement 
redox entre deux coordinences précises. La Figure 2.23 montre les évolutions 
théoriques lors d’une réduction depuis du fer ferrique en tétraèdre vers du fer ferreux 
en différentes coordinences.  
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Figure 2.23 : Diagramme Aire-Centroïde construit à partir des références de FAME 
(losanges bleus). Les évolutions théoriques (Eq 2.24) de l’aire et du centroïde du 
pré-seuil lors d’une réduction de Fe(III)(CN4) vers Fe(II) en coordinence 4, 5 ou 6 
(triangle noir, carré violet et rond rouge respectivement). 

 
 L’équation utilisée pour obtenir la position du centroïde à partir du rapport redox 

(R est défini ici comme 
𝐶𝑒3+

𝐶𝑒𝑡𝑜𝑡
) et des références minérales utilisées est la suivante :  

 

𝐶𝑒𝑛𝑡𝑟𝑜ï𝑑𝑒 =  
𝑅 ∗ 𝐶𝑒𝑛𝑡𝑟𝑜ï𝑑𝑒𝐹𝑒(𝐼𝐼) ∗ 𝐴𝑖𝑟𝑒𝐹𝑒(𝐼𝐼) + (1 − 𝑅) ∗ 𝐶𝑒𝑛𝑡𝑟𝑜ï𝑑𝑒𝐹𝑒(𝐼𝐼𝐼) ∗ 𝐴𝑖𝑟𝑒𝐹𝑒(𝐼𝐼𝐼)

𝑅 ∗ 𝐴𝑖𝑟𝑒𝐹𝑒(𝐼𝐼) + (1 − 𝑅) ∗ 𝐴𝑖𝑟𝑒𝐹𝑒(𝐼𝐼𝐼)
 

   
 Il s’agit de la moyenne des centroïdes pondérée par l’aire et le rapport redox. 
Puisque l’aire pondère la moyenne, la relation entre la position du centroïde et le 
rapport redox n’est pas linéaire.  
 
 Le choix du couple de référence pour la détermination du rapport redox est 
primordial. En effet, dans le cas d’un centroïde mesuré à 7114,10 eV, comme pour 
l’échantillon NASF0_10 à 1500°C (voir section 3.2.2.A.) le redox mesuré est de 26 % 
pour la réduction : Fe(III)(CN4) → Fe(II)(CN4), 39 % Fe(II) dans le cas d’une 
réduction Fe(III)(CN4) → Fe(II)(CN5) et 65% Fe(II) dans le cas d’une réduction 
Fe(III)(CN4) → Fe(II)(CN6).  
  
 La meilleure manière de déterminer le couple de référence est de déterminer les 
coordinences des ions Fe3+ et Fe2+ dans le verre. Puisque aucun verre entièrement 
réduit n’a été obtenu, il n’est pas possible de déterminer la coordinence moyenne de 
Fe2+ dans le verre. Toutefois, en accord avec plusieurs études précédentes, une 
coordinence moyenne de 5 sera considérée161,162,166.  
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 Lors des mesures in situ réalisées, les équilibres atteints à 1100°C et 1200°C 
montrent que le fer est entièrement oxydé à ces températures, en accord avec les 
modèles58. Puisque ces mesures donnent accès à la coordinence de Fe3+ dans la 
matrice vitreuse (Figure 2.22), nous utiliserons les spectres à l’équilibre à 1100 ou 
1200°C comme référence oxydée. La réaction modèle utilisé pour déterminer le 
redox est la suivante Fe(III)1100°C  Fe(II)(CN5). L’erreur obtenue sur la détermination 

du redox est estimée à ±7%.  
 

2.6.5. XANES au seuil K de l’étain : SAMBA 

 Le seuil K de Sn se situe à 29200 eV d’après le X-ray data booklet155. Même 
s’il s’agit d’un seuil K, Sn possède des orbitales d pleines quel que soit son degré 
d’oxydation. Par conséquent, aucun pré-seuil n’est attendu dans son spectre. La 
Figure 2.24 ci-dessous présente les spectres XANES des deux références 
cristallines utilisées, SnO et SnO2. Les spectres sont normalisés à l’aide d’une 
fonction linéaire pour la région avant-seuil et une fonction quadratique pour la région 
après-seuil.  

 

Figure 2.24 : Spectres XANES au seuil K de Sn obtenu sur la ligne SAMBA à 
température ambiante.   
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 La raie blanche du spectre 
XANES de SnO2 présente deux 
contributions : une principale à 
29210,5 eV et un épaulement à 29228 
eV. Le spectre de SnO possède une 
forme similaire à celui de SnO2, bien 
que décalée en énergie d’environ 3 eV. 
Le spectre de l’échantillon NASS0_1 
est semblable à ceux des références 
cristallines : la position du seuil de 
NASS0_1 se situe entre ceux de SnO2 
et SnO, indiquant un mélange des 
deux degrés d’oxydation. Deux 
approches sont possibles pour 
déterminer l’état d’oxydation de Sn. La 
première, utilisée par Farges et al.76, 
consiste à mesurée l’énergie à 

𝜇(𝐸) = 0,5. Cette méthode, nommée 
« half-step », permet ensuite de 
déterminer l’état d’oxydation par 
combinaison linéaire entre les 

références cristallines (voir Figure 2.24). Cette méthode a l’avantage d’être simple à 
mettre en place et peu sensible à l’environnement local de Sn. En revanche, elle 
repose sur la position d’un point, ce qui la rend très sensible au rapport signal/bruit.  
 
Il est aussi possible d’appliquer la même méthode à partir de la position en énergie 
du point d’inflexion E0. Toutefois, la détermination de E0 requiert de dériver le spectre 
et cette étape est également très sensible au rapport signal sur bruit.  
 
 Une autre possibilité de détermination du redox est d’effectuer une combinaison 
linéaire de références. Puisqu’aucun échantillon complètement réduit n’a pu être 
obtenu, la référence réduite utilisée sera SnO. En revanche, l’échantillon NASS10_2 
est complètement oxydé à température ambiante (section 4.2.1.C.), deux choix sont 
possibles pour la référence oxydée : SnO2 et NASS10_2. Le tableau ci-dessous 
montre les redox de NASS10_2 mesuré à l’aide des différentes méthodes.  

Tableau 2.6 : Redox de Sn dans l’échantillon NASS0_1 en fonction de la 
méthode de détermination utilisée.    

 %(Sn(II)) 

Échantillon Half-step (±7%) Combinaison 
linéaire SnO2 

(±5%) 

Combinaison linéaire 

NASS10_2 (±5%) 

NASS0_1 32 18 24 

 
 La barre d’erreur associée à la détermination du redox est plus faible dans le 
cas d’une combinaison linéaire. Le choix de la référence oxydée pour la combinaison 
linéaire induit un décalage de 4 à 5 % environ.  
 Le choix de la méthode de détermination du redox de Sn n’est pas triviale, 
notamment en température et il sera discuté dans la section 3.3.1.  
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2.6.6. XANES au seuil K du vanadium : DiffAbs 

Le seuil K du vanadium se situe à 5465 eV d’après le X-ray data booklet155. Le 
spectre XANES de V au seuil K présente un pré-seuil. Ce pré-seuil est dû aux 
orbitales de valence de V, sensibles à l’environnement local. Ce sont donc les 
caractéristiques de ce pré-seuil qui vont être utilisées pour la détermination du redox. 
Les spectres sont normalisés à l’aide d’une fonction affine pour les régions avant et 
après seuil.  
 Plusieurs méthodes ont été utilisées dans la littérature pour la détermination du 
redox de V. La plus complète repose sur un principe très similaire à celui du 
diagramme du Wilke utilisé pour Fe167,168. Pour l’appliquer, il est nécessaire de 
mesurer des références cristallines contenant du vanadium avec différentes 
coordinences et différents degrés d’oxydation. Une combinaison linéaire adaptée 
permet ensuite de déterminer l’état d’oxydation. Malheureusement, un nombre 
insuffisant de références a été mesuré dans le cadre de cette étude.  
 La position de la raie blanche peut aussi être utilisée d’une manière analogue au 
seuil K de Sn169. Toutefois, cette méthode est très sensible au rapport signal/bruit et 
peu adaptée à des mesures en température.   
 
 L’approche retenue ici a déjà été utilisée avec succès pour la détermination du 
redox de V dans les verres49,170. Elle repose sur la construction d’un diagramme 
intensité-centroïde à partir de références cristallines sans prendre en compte la 
coordinence dans la combinaison linéaire. Le diagramme de référence ainsi que 
quelques spectres de références sont présentés sur la Figure 2.26.  
 

 

Figure 2.26 : A) Diagramme intensité-centroïde des références cristallines de 
vanadium mesurées sur DiffAbs (ronds noirs) et par Benzi et al.170 (carrés rouges). 
B) Spectres XANES normalisés au seuil K de V de références cristallines mesurées 
sur DiffAbs. 

 Par rapport au diagramme utilisé pour le fer, ce n’est pas l’aire du pré-seuil, mais 
son intensité normalisée qui peut être reliée au degré d’oxydation de V. La 
normalisation est faite par rapport à l’intensité du post-seuil. Les intensités des pré-
seuils reportées dans la Figure 2.26.A et utilisées dans le reste de l’étude sont 
données après soustraction de la contribution de la raie blanche. Cette contribution 
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est modélisée à l’aide d’une constante et d’une lorentzienne de la même manière 
que pour Fe (voir section 2.6.4.A).  
 La Figure 2.26.A montre que l’état d’oxydation et la coordinence affectent la 
position et l’intensité du pré-seuil. En première approximation, on peut considérer 
que l’intensité du pré-seuil est uniquement due à l’état d’oxydation du vanadium. On 
peut alors déterminer le redox par combinaison linéaire des intensités des références 
les plus proches en énergie.  
 Cette méthode de détermination n’est pas très précise, car elle ne prend pas en 
compte un éventuel changement de coordinence accompagnant le changement 
redox171. Par conséquent, la spectroscopie XANES sera plutôt utilisée comme une 
technique semi-quantitative, permettant d’estimer la coordinence et l’état d’oxydation 
de l’échantillon sans pour autant donner une valeur.  

2.6.7. EXAFS au seuil K-Sn : SAMBA 

 La spectroscopie EXAFS (Extended X-ray Absorption Fine Structure) repose 
sur la diffusion du photoélectron émis à la suite de l’absorption des rayons X 
incidents. Pour une approche plus complète de cette technique, voir Newville, 
2014.147.  
 

Lorsqu’un photon X ayant une énergie supérieure au seuil est absorbé par un 
élément, un photoélectron est éjecté vers le continuum. Lorsque l’écart d’énergie est 
suffisant (>50 eV), le libre parcours moyen du photoélectron lui permet d’être 
rétrodiffusé par un atome environnant. L’onde rétrodiffusée interfère avec l’onde 
initiale émise par l’atome absorbeur, donnant lieu à des interférences. Ces 
interférences peuvent être constructives ou destructives en fonction de l’énergie du 
photoélectron émis (et donc du photon incident). Ce phénomène d’interférence est 
visible sur les spectres EXAFS (Figure 2.27).  

 

 

Figure 2.27 : A) Spectre XAFS de la référence crystalline SnO au seuil K de Sn. B) 
Signal EXAFS correspondant. 

  Puisqu’on ne s’intéresse pas au phénomène d’absorption à proprement parler, 

les spectres EXAFS ne représentent pas le coefficient d’absorption 𝜇(𝐸) mais 

𝜒(𝐸) =
𝜇(𝐸)−𝜇0(𝐸)

∆𝜇
. Avec 𝜇0(𝐸), l’absorption d’un atome isolé en phase gazeuse 

modélisée par une fonction spline et ∆𝜇 le saut d’absorption au seuil. Les spectres 
EXAFS représentent donc l’énergie du photoélectron émis. De plus, on ne 
s’intéresse pas directement à l’énergie du photoélectron émis, mais à son vecteur 
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d’onde k. On représente ainsi l’évolution de 𝜒 en fonction de k comme sur la Figure 
2.27.B.  
 
 Le spectre EXAFS est une superposition des différentes ondes rétrodiffusées 
par l’environnement de l’atome absorbeur. Dans le cadre de SnO, la première sphère 
de coordinence de Sn est constituée de 4 atomes d’oxygène. On s’attend donc à un 
chemin de diffusion [Sn]— O— [Sn] dont l’amplitude est multipliée par 4.  
 
 Il est possible de faire apparaitre ces différentes contributions en effectuant une 
transformée de Fourier du spectre EXAFS présenté sur la Figure 2.27.B. La 
transformée de Fourier s’accompagne d’un filtre passe-bande, ce filtre permet de ne 
pas prendre en compte la partie bruitée du signal à haut k, et la partie à bas k due à 
de la diffusion multiple.  
 

 

Figure 2.28 : Transformée de Fourier du spectre présenté sur la Figure 2.27.B., seul 

le module de 𝜒 est représenté. 

 La transformée de Fourier révèle deux contributions distinctes, la première 
concerne le chemin de diffusion [Sn]— O— [Sn] et le second le chemin [Sn]— Sn— 
[Sn]. Même si l’abscisse est homogène à une distance, la position des pics ne se 
situe pas à la réelle distance Sn-O. Il s’agit d’une distance apparente, plus faible que 
la distance réelle à cause d’un terme de phase dans la rétrodiffusion.  
 
 Le signal EXAFS obtenue est ensuite traité à l’aide du programme FEFF déjà 
intégré à Larch. Il s’agit d’un programme permettant de simuler le signal EXAFS à 
partir d’un fichier CIF. Dans le cadre des références cristallines, les fichiers CIFs des 
structures correspondantes ont été utilisés. Le traitement EXAFS des échantillons 
vitreux sera développé à la section 3.3.3. Le signal EXAFS modélisé par le 
programme FEFF est ensuite optimisé pour correspondre à notre signal en ajustant 
plusieurs paramètres :  
 

-𝑆0
2 : qui correspond au facteur d’atténuation des oscillations EXAFS. Ce facteur est 

considéré comme constant et propre à la campagne de mesure. Puisqu’il s’agit d’un 
terme multiplicatif de l’amplitude des oscillations EXAFS, il est essentiel de le 
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déterminer avant de pouvoir mesurer la coordinence de l’ion absorbeur. 𝑆0
2 a été 

déterminé sur les références SnO et SnO2, la valeur obtenue est de 0,94 ce qui est 
dans la gamme de 0,7 à 1 attendue.  
 
- R(Å) : la distance entre l’atome absorbeur et l’atome diffuseur. Chaque chemin de 
diffusion dispose de son propre paramètre R(Å).  
 

- 2(Å2) : rend à la fois compte du désordre topologique et thermique. Un facteur 2 
important indique une distribution large des distances R. C’est notamment le cas 
dans des matériaux amorphes.  
 
- N : le nombre de chemins de diffusion identique, il s’agit de la coordinence. Une fois 

le facteur 𝑆0
2 déterminé sur un échantillon de structure connu, il est possible de 

déterminer la coordinence d’échantillons inconnus.  
 
 Les résultats du traitement EXAFS au seuil de Sn sont présentés dans la 
section 3.3.3.  
 

2.6.8. Photo ionisation des éléments sous faisceau X.  

 Puisque l’échantillon est exposé à des rayonnements ionisants lors d’une 
mesure XANES, les éléments d’intérêt peuvent changer d’état d’oxydation au cours 
de la mesure172. La vitesse et l’amplitude de la photo ionisation dépendent de 
plusieurs paramètres :  
 

- L’élément d’intérêt : Certains éléments sont plus sensibles que d’autres 
au rayonnement X. Dans notre cas, le cérium se photo-oxyde sous rayons 
X173, tandis que le fer20, l’étain et le vanadium174 se photoréduisent.  

- La concentration en élément : Les éléments dilués sont plus sensibles à 
ces effets20.  

- Le flux surfacique des rayons X.  
- La température : La photo-ionisation reposant sur la création de défauts 

locaux dans la structure, une augmentation de température permet de 
relaxer ces défauts et donc de faire disparaitre les phénomènes de photo-
ionisation.  

- Du temps d’exposition : Par conséquent, lorsqu’un phénomène de photo-
ionisation est visible, le premier spectre acquis est utilisé pour la 
détermination du redox. Cela ne garantit pas que la photo-oxydation n’a 
pas lieu, mais permet de le minimiser. C’est notamment la méthode utilisée 
pour déterminer le redox de l’étain à température ambiante. 

 
 Les cinétiques de photo-ionisation peuvent suivre des lois linéaires ou 
exponentielles en fonction des cas175. Il est par conséquent difficile de les modéliser 
et de les prendre en compte. Une étude détaillée de la photo-oxidation du cérium est 
présentée à la section 4.1.1.B.  
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2.6.9. Mesures XANES in situ   

2.6.9.A. Dispositif instrumental 

 Le dispositif utilisé pour les mesures in situ est un microfour utilisant des fils de 
90Pt/10Ir. Le dispositif est une version modifiée de celui mis au point par Neuville et 
Mysen176. Les fils sont chauffés par effet Joule en faisant passer un courant au 
travers du fil de platine. La conversion ampère-température dépend, entre autres, de 
la géométrie du fil, par conséquent, chaque fil doit être calibré au préalable.  
 
 Les fils sont calibrés à l’aide de plusieurs produits ayant des températures de 
fusion connues. Les composés utilisés lors de cette étude sont reportés dans le 
Tableau 2.7. 

Tableau 2.7 Composés utilisés pour la calibration des fils du micro-four ainsi 
que leur température de fusion.    

Composé Température de fusion (°C) 

KNO3 337 

Ba(NO3)2 592 

Li2CO3 723 

NaCl 801 

K2SO4 1069 

Li2SiO3 1204 

CaMgSi2O3 1391 

CaSiO3 1544 

 
 Chaque point de calibration est répété 4 fois. Les points obtenus sont ensuite 
modélisés à l’aide d’un polynôme d’ordre 2, un exemple est donné sur la  Figure 
2.29.  
 

 

Figure 2.29 : Exemple de calibration Ampère-Température réalisée sur un fil. 
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  La calibration est sensible à d’éventuels courant d’air qui favorisent les 
échanges thermiques convectifs. Puisque les environnements sur les lignes de 
lumières ne sont pas identiques et que certaines disposent de ventilations 

puissantes, l’incertitude sur la température est estimée à ±20°C.  
 

2.6.9.B. Stabilité de l’échantillon 

 L’une des difficultés de la détermination du redox in situ est la stabilité de 
l’échantillon au cours de la mesure. En effet, un des principes de la normalisation des 
spectres XANES est que l’échantillon sondé ne change pas au cours de l’acquisition.  
 Puisque les mesures ont lieu dans un liquide, il est probable que la zone 
sondée par le faisceau de rayons X ne soit pas la même tout au long du spectre. 
C’est notamment le cas pour des échantillons générant des bulles à haute 
température. La Figure 2.30 ci-dessous montre un spectre XANES au seuil K de 
l’étain mesuré à 1500°C. Les irrégularités du post-seuil sont dues à des bulles. 
Lorsque des bulles entrent dans la zone sondée par les rayons X, l’absorbance 
diminue, lorsque ces mêmes bulles quittent la zone sondée par les rayons X, 
l’absorbance augmente. Si ce phénomène permet de savoir si des hétérogénéités 
comme des bulles ou des cristaux sont présents dans le verre, elles sont 
handicapantes pour la normalisation de l’échantillon.  
 

 

Figure 2.30 : Spectre XANES normalisé au seuil K de Sn de l’échantillon NASS10_2 
mesuré à 1550°C sur la ligne SAMBA. 

 Dans le cadre de la ligne DiffAbs, le temps d’acquisition d’un spectre est de 
l’ordre de 20 minutes. Ce temps est trop important pour faire l’approximation que la 
position de l’échantillon n’évolue pas au cours de la mesure ou que la position des 
bulles est fixe. On observe alors une perte de coups au cours du temps qui se traduit 
par une perte d’intensité de fluorescence (Figure 2.31).  
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Figure 2.31 : Spectre XANES normalisé au seuil K de V de l’échantillon 
NMASVF0_1_1 mesuré à 1200°C sur la ligne DiffAbs. 

 Cette perte d’intensité est très handicapante puisqu’elle agit directement sur la 
normalisation des spectres XANES. Or, comme expliquée à la section 2.6.6, la 
détermination redox du vanadium repose sur l’intensité du pré-seuil par rapport à 
celle du post-seuil. La perte d’intensité empêche une normalisation fiable et rend la 
détermination du redox de V en température délicate.  
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Chapitre 3 : Comportement des 
éléments seuls. 
3.0. Avant-propos 
 

 Avant d’étudier les interactions entre éléments multivalents, il convient de 
s’intéresser au comportement des éléments pris individuellement dans le verre. 
L’objectif est de déterminer leur état d’oxydation à température ambiante ainsi que 
leur dépendance vis-à-vis des conditions de synthèse. L’étude de leur comportement 
à haute température est aussi présentée dans ce chapitre, une attention particulière 
est portée sur le lien entre le redox à haute température et celui à basse 
température.  
 

 Rappel de nomenclature :   
- L’échantillon NAS5 contient 5‰ CeO2 molaire, dans la matrice NAS0.  
- L’échantillon NASF0_10 contient 10‰ FeO molaire, dans la matrice NAS0 
- L’échantillon NMASV0_10 contient 10‰ VO2 molaire, dans la matrice 

NMAS0 
 

La nomenclature complète est présentée à la section 2.1.3.  
 

3.1. Comportement de Ce 

 
 L’essentiel des résultats présentés dans cette section ont fait l’objet de deux 
articles différents111,177  
 
 Le Tableau 3.1 résume les techniques utilisées et les échantillons présentés 
dans cette section de l’étude.  
 

Tableau 3.1 Liste des échantillons du Tableau 2.2 étudiés dans la section 3.1. 

Nom 
CeO2 

(mol‰) 
XANES 

Voie 
Humide 

Optique Raman 

NAS400 0,4 P P P  

NAS2 2 P P P P 

NAS5 5 P P R P 

NAS10 10 P P R P 

NAS13 13 P P  P 

NAS20 20 P  R P 
P : Mesures présentées dans la section. 
R : Mesures réalisées mais non présentées. 
 
 
 



3.1. Comportement de Ce 

 
 

98 

3.1.1. Mesures à température ambiante 

3.1.1.A. XANES 

 La mesure à température ambiante de l’état redox de Ce dans les verres est 
possible par spectroscopie XANES à condition que la cinétique de photo-oxydation 
soit suffisamment lente par rapport à la durée d’une mesure. Nous avons effectué 
ces mesures sur trois lignes différentes :  

- ODE, sur laquelle les temps d’acquisition sont suffisamment courts pour 
négliger la photo-oxydation ;  

- LUCIA, sur laquelle un macro-faisceau de 3*3 mm2 a permis de diminuer 
le flux surfacique et ainsi rendre la photo-oxydation lente par rapport aux 
mesures ;  

- FAME, sur laquelle le flux surfacique était trop important et le temps 
d’acquisition trop long pour négliger les effets de photo-oxydation. Seul 
l’échantillon NAS0.4H2 ne présente pas de trace de photo-oxydation à 
température ambiante.   

 
Les spectres acquis sur les lignes ODE et LUCIA sont mesurés avec des 

modes de détection différents. Il est primordial de vérifier que le choix de la ligne de 
lumière n’influe pas sur la détermination du redox de Ce.  

 

Figure 3.1 : A) Spectres XANES ‘flattened’ au seuil L3 de Ce des références 
mesurées en mode fluorescence sur la ligne LUCIA B) Exemple de combinaison 
linéaire des références réalisée sur les spectres acquis sur LUCIA. C) Spectres 
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XANES ‘flattened’ au seuil L3 de Ce des références mesurées en mode transmission 
sur la ligne ODE. D) Exemple de combinaison linéaire des références réalisée sur les 
spectres acquis sur ODE. 

 La Figure 3.1.A présente deux références cristallines, Ce(IV)O2 et Ce(III)PO4 
(monazite) ainsi qu’un verre équilibré en creuset de graphite, NAS10_GC. La 
similitude entre les spectres des échantillons Ce(III)PO4 et NAS10_GC confirme la 
réduction complète de Ce. Cependant, la première oscillation EXAFS est décalée 
vers les plus hautes énergies. Nous pouvons qualitativement en conclure que 
l’environnement local de Ce(III) est différent dans NAS10_GC et dans Ce(III)PO4. 
Cette observation est cohérente avec les résultats de Rygel et al.178 qui obtiennent 
une coordinence de 7 pour Ce(III) dans des verres silico-phosphates par rapport à la 
coordinence 9 observée dans la monazite179.  
 L’échantillon NAS10_GC sera utilisé comme référence réduite pour traiter les 
données de LUCIA et Ce(III)PO4 pour celles de ODE. Il est très difficile d’obtenir un 
échantillon où Ce est complètement oxydé. Comme discuté à la section 1.2.3., le 
couple Ce(III)/Ce(IV) dispose d’un potentiel standard très élevé48,180 et la limite de 
solubilité de Ce(IV) est faible dans les verres62. Par conséquent, Ce(IV)O2 sera utilisé 
comme référence cristalline plutôt qu’un verre partiellement oxydé, ce choix de 
référence entraine un écart d’ajustement autour de 5735 eV. En effet, la raie blanche 
de Ce(IV)O2 possède deux pics bien distincts, alors que le spectre XANES de l’ion 
Ce(IV) dans un matériau amorphe présente probablement deux absorptions moins 
bien définies (voir Figure 3.1.B). 
 
 En dépit du mode de détection différent utilisé pour les mesures et du choix de 
la référence réduite utilisée entre ODE et LUCIA, les redox de Ce obtenus sont 
similaires (Tableau 3.2).  
  

3.1.1.B. Spectroscopie d’absorption optique 

 Pour déterminer l’état d’oxydation de Ce via la spectroscopie d’absorption 
optique, il est nécessaire de déterminer le coefficient d’extinction molaire d’un des 
deux états redox (Ce3+ dans notre cas).  

La configuration électronique de l’ion Ce4+ est 4f05d0 et, par conséquent, 
aucune transition optique n’est attendue hormis un transfert de charge oxygène-
métal (OMCT). Ces transitions sont généralement très intenses et peu exploitables 
pour déterminer l’environnement local de l’ion. La configuration électronique de l’ion 
Ce3+ est 4f15d0 et, par conséquent, une transition 4f5d est envisageable. Cette 
transition est autorisée de spin et de symétrie et présente donc un coefficient 
d’extinction molaire plus important que les transitions d-d des éléments de 
transitions.  
 Les absorptions des ions Ce3+ et Ce4+ se situent dans l’UV181,182; or c’est aussi 
dans ce domaine que l’on trouve les OMCTs des ions Fe2+ et Fe3+ présents dans le 
verre en tant qu’impuretés116. Il est alors nécessaire de soustraire les absorptions 
des ions Fe pour déterminer avec précision celle des ions Ce.  
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Figure 3.2 : A) Spectre d’absorption optique du verre NAS0 équilibré sous air 
(courbe rouge) et sous atmosphère réductrice (courbe bleue). Les contributions des 
OMCTs de Fe sont mises en lumière. B). Spectre d’absorption optique du verre 
NAS0.4 équilibré sous air (courbe rouge) et sous atmosphère réductrice (courbe 
bleue). C) Décomposition du spectre d’absorption optique du verre NAS0.4H2 après 
soustraction de l’absorption du verre non dopé NAS0H2. Le résidu (courbe verte 
pointillée) est multiplié par 5 pour plus de clarté. L’absorption de la matrice vitreuse 
est aussi représentée (courbe orange). D) Décomposition du spectre d’absorption 
optique du verre NAS0.4 après soustraction de l’absorption du verre non dopé NAS0. 
Les bandes d’absorption de Ce(III) sont représentées en bleu, celles de Ce(IV) en 
violet et celle de la matrice vitreuse en orange. Une ligne de base a été soustraite à 
tous les spectres pour prendre en compte la réflexion.  

 La présence de bandes associées aux OMCTs du fer sur la Figure 3.2.A 
montre que l’échantillon NAS0 est légèrement contaminé par Fe (<50 wt ppm FeO ; 
voir Tableau 2.4). Toutefois, les absorptions OMCTs étant très intenses, même une 
faible quantité de Fe donnera lieu à une absorption non négligeable. Cette 
observation est d’autant plus importante que les OMCTs de Fe3+ et de Fe2+ n’ont pas 
la même énergie183. Pour s’affranchir correctement de l’absorption des ions Fe, il est 
nécessaire de soustraire le spectre de l’échantillon NAS0 synthétisé dans les mêmes 
conditions (sous air ou sous Ar/H2) au spectre du verre contenant Ce.   
 Lors de la réduction de l’échantillon NAS0.4 vers NAS0.4H2, l’absorption des 
OMCTs de Ce4+ dans la gamme 35 000-45 000 cm-1 diminue. En revanche, 
l’absorption autour de 32 000 cm-1 reste constante. Cette observation indique que 
Ce3+ et Ce4+ contribuent à l’absorption dans cette région du spectre. Il est par 
conséquent essentiel de correctement modéliser les absorptions de Ce3+ sur un 
verre entièrement réduit avant de décomposer le spectre d’un échantillon contenant 
les deux valences.  
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Comme montré sur son 

spectre XANES (Figure 3.3), 
l’échantillon NAS0.4H2 est 
entièrement réduit (à la photo-
oxydation près). Par conséquent, 
l’absorption à 31 646 cm-1 est 
uniquement due à Ce3+. Puisque 
les orbitales 5d sont séparées en 
cinq niveaux distincts en 
l’absence de symétrie particulière, 
cinq transitions 4f-5d différentes 
sont attendues104.  

La Figure 3.2.B présente la 
décomposition du spectre 
d’absorption optique de 
l’échantillon NAS0.4H2. Cinq 
gaussiennes sont utilisées pour 
décomposer le signal. Une 
fonction pseudo-Voigt a été 
utilisée pour modéliser 
l’absorption de la matrice 
vitreuse. En effet, les spectres 
saturent avant le maximum 
d’absorption de la matrice, ainsi 
seule une montée abrupte à haut nombre d’onde est visible sur le spectre. Cette 
montée est mieux modélisée par une fonction plus abrupte qu’une gaussienne 
comme une pseudo-Voigt. Le maximum d’absorption se situe à 31 646 cm-1. Il est 
possible de déterminer le coefficient d’extinction molaire en utilisant la composition 
du verre déterminée à la microsonde électronique ainsi que la densité présentée 
dans Donatini et al.111 (la densité de NAS0.4 est considérée comme égale à celle de 
NAS0). Le coefficient d’extinction molaire de Ce(III) déterminé de cette manière est 

de 713 ±  30 l.mol-1.cm-1, ce qui est en accord avec les valeurs obtenues dans la 
littérature104,184.  

 
Pour déterminer le rapport redox dans le cadre de l’échantillon NAS0.4, il est 

nécessaire de distinguer l’absorption due à Ce3+ de celle due à Ce4+. Les bandes 
utilisées pour la décomposition du spectre de NAS0.4H2 ont été reportées sur le 
spectre de NAS0.4. Deux autres gaussiennes ont été rajoutées pour modéliser 
l’OMCT de Ce4+. L’utilisation de deux gaussiennes, bien que commune dans la 
littérature184, sous-entend qu’il existe deux distributions de distances Ce(IV)-O dans 
le verre, soit sous la forme de deux sites distincts pour Ce(IV) soit d’un site fortement 
distordu.  

 L’état redox obtenu pour l’échantillon NAS0.4 est de 78 ± 5% Ce3+. L’une des 
limitations de cette méthode de détermination réside dans la prise en compte des 
absorptions des ions Fe2+ et Fe3+. En effet, puisque les teneurs en Fe des 
échantillons NAS0 et NAS0.4 ne sont pas les mêmes (<50 ppm et 150 ppm molaires 
respectivement (Tableau 2.4), la soustraction des spectres ne permet d’éliminer 
totalement les contributions du fer qui impactent la détermination du redox.  
L’utilisation de la spectroscopie d’absorption optique pour déterminer le redox de Ce 
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n’est applicable qu’aux échantillons ne contenant pas ou très peu de Fe (<50 ppm). 
Cette technique semble très prometteuse pour l’étude de Ce dans  des verres de 
silice codopés avec d’autres terres rares185–187, car ces compositions ne contiennent 
pas de Fe. 

 3.1.1.C. Comparaison des techniques 

Le Tableau 3.2 ci-dessous présente l’état redox de Ce dans la matrice NAS0 
en fonction de la teneur en CeO2 ajoutée au verre et de la méthode de détermination 
utilisée.  

Tableau 3.2 État redox à température ambiante de la série NASx mesuré avec 
différentes techniques.   

 %Ce(III) 

Sample 
XANES 
(LUCIA) 

XANES (ODE) 
Voie 

humide 
Spectroscopie d’absorption 

optique 

NAS0.4 933  842 785 

NAS2 793  822 645 

NAS5 793  832  

NAS10 803 803 792  

NAS13 793 783 822  

NAS20  813   

 
Comme discuté dans la section 3.1.1.A, les résultats obtenus sur les lignes 

LUCIA et ODE sont similaires ; la ligne LUCIA permet néanmoins de mesurer des 
échantillons avec de plus faibles concentrations en CeO2 puisque la mesure est 
effectuée en mode fluorescence. Pour la suite de cette partie, nous prendrons si 
possible les valeurs mesurées sur LUCIA pour l’état d’oxydation à l’ambiante.  

Les mesures réalisées en voie humide sont en accord avec celles faites en 
spectroscopie XANES. Nous pouvons donc conclure que le protocole de dissolution 
de l’échantillon ne change pas l’état d’oxydation de Ce. Cette observation confirme 
une hypothèse importante régulièrement faite en voie humide.  

À cause des coefficients d’extinction molaires importants pour les ions Ce3+ et 
Ce4+, seuls les échantillons contenant les plus basses teneurs en Ce ont pu être 
mesurés en spectroscopie d’absorption optique. Les résultats obtenus par cette 
méthode, bien que qualitativement proches, sont différents de ceux obtenus par 
spectroscopie XANES ou par voie humide. Cela peut être dû à l’impact de la 
contamination de Fe sur les spectres optiques qui biaise la détermination de l’état 
redox.  

Comme discuté à la section 1.2.2.F., la teneur en élément multivalent peut 
influencer les coefficients d’activité des ions Ce3+ et Ce4+. Les résultats présentés 
dans le Tableau 3.2 montrent que, sur la gamme de 2‰ à 20‰, le redox de Ce est 
d’environ 80 % réduit et est indépendant de sa concentration. Le redox de 
l’échantillon NAS0.4 suit la même tendance en voie humide, mais apparait comme 
plus réduit en spectroscopie XANES. En considérant que les mesures de XANES 
sont justes, deux hypothèses peuvent justifier l’écart de redox entre NAS0.4 et 
NAS2. La première est l’influence de la concentration totale en Ce, les coefficients 
d’activités des ions Ce dévieraient de la loi de Henry pour une concentration 
comprise entre 0.4‰ et 2‰ (section 1.2.2.F.). Aucun résultat ne permet d’infirmer ou 
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de confirmer cette hypothèse. La seconde hypothèse est celle d’une réaction entre 
Fe et Ce. En effet, à une concentration aussi basse de Ce, la teneur en Fe introduite 
par contamination n’est plus négligeable. L’interaction croisée entre Ce et Fe fait 
l’objet de la section 4.1 

 

3.1.2. Mesure du redox en fonction de la température 

3.1.2.A. Spectres XANES obtenus sur ODE et FAME 

 Afin de comprendre l’état d’oxydation observé à température ambiante, il est 
nécessaire de mesurer l’état d’équilibre à différentes températures.  

Pour ce faire, les échantillons ont été refondus dans le micro-four décrit à la 
section 2.6.9.A. Grâce à la faible quantité d’échantillons nécessaire à ce genre de 
mesure, les temps nécessaires pour atteindre les équilibres sont relativement courts, 
variant de 2h à 900°C à moins de 5 minutes à 1500°C. Aucune mesure n’a pu être 
acquise pour des températures comprises entre 1100 et 1300°C à cause de la 
cristallisation de CeO2. Une légère cristallisation de surface est suspectée à 1000 et 
1100°C, néanmoins l’acquisition du spectre XANES en transmission permet de 
rendre moins importants les effets de surface. Aucune oxydation lente n’a été 
observée à ces température ce qui indique que la cristallisation de CeO2 en surface 
est trop faible pour influencer le redox total de l’échantillon. 

  
Figure 3.4 : A) Évolution du redox de Ce dans NAS20 mesuré sur ODE en 

fonction de la température d’équilibre. B) Spectres XANES ‘flattened’ 
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correspondants. Le spectre à température ambiante est donné pour l’échantillon 
dans le fil chauffant après la trempe. C) Évolution du redox de Ce mesuré sur FAME 
en fonction de la température d’équilibre. Le redox mesuré à température ambiante 
sur LUCIA est aussi représenté. D) Spectres XANES ‘flattened’ correspondants.  

 
 Les spectres XANES sur la Figure 3.4.A montrent une réduction progressive 
de Ce lors d’une augmentation de température. Une observation similaire peut être 
faite sur les mesures sur FAME, bien que le nombre de mesures réalisées soit plus 
faible. Cette réduction n’est pas linéaire et suit une fonction sigmoïde.  
 Il est important de noter que les valeurs obtenues in situ sur les lignes ODE et 
FAME sont légèrement différentes, les redox obtenus sur FAME sont plus oxydés de 
6-8% environ que ceux obtenus sur ODE ou LUCIA. Il apparait que cette différence 
provient du choix de la référence réduite utilisée (Ce(III)PO4 pour ODE, NAS10_GC 
pour LUCIA et NAS0.4H2 pour FAME, voir Figure 3.3). En effet, utiliser la référence 
acquise sur LUCIA pour traiter les spectres acquis sur FAME permet d’obtenir des 
valeurs similaires à celles obtenues sur ODE ou LUCIA. Cependant, nous avons 
décidé d’utiliser les références acquises sur leurs lignes respectives plutôt que de 
comparer des spectres venant de lignes différentes. Ainsi, nous utiliserons les 
valeurs de ODE, comparables à celles faites à température ambiante, pour décrire le 
comportement de Ce en température. Les mesures faites sur FAME ne seront 
utilisées que qualitativement ici, mais seront détaillées à la section 4.1 notamment. 
La similitude entre la valeur mesurée à température ambiante et les valeurs à haute 
température sera discutée à la section 3.1.3.  
 

3.1.2.B. Modélisation Thermodynamique 

 La représentation de l’évolution du redox en fonction de la température 
présentée sur les Figure 3.4.A et C permet une bonne visualisation des amplitudes 
de changement redox au cours d’une montée en température. Mais cette 
représentation n’est pas la plus adaptée pour remonter à des grandeurs 
thermodynamiques.  
En considérant la réaction de réduction suivante :  
 

𝐶𝑒4+ +
1

2
𝑂2− → 𝐶𝑒3+ +

1

4
𝑂2(𝑔) 

  
on peut obtenir l’équation suivante (le développement mathématique complet est 
présenté à la section 1.2) 

 

log (
[𝐶𝑒3+]

[𝐶𝑒4+]
) = −

∆𝑟𝐻

2,303𝑅𝑇
− 𝐶 

  
avec ∆𝑟𝐻, l’enthalpie de réduction en kJ.mol-1, R la constante des gaz parfaits en 
l.mol-1.K-1, T la température en K et C, une constante vis-à-vis de la température en 
J.mol-1.K-1.  
 
 
 
 

Eq3.1 

Eq3.2 
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 Cette constance C regroupe l’influence de l’atmosphère, de la composition du 

verre, le rapport du coefficient d’activité ainsi que de l’entropie de réduction ∆𝑟𝑆. 
Exception faite de la fugacité d’oxygène (ici égale à 0,21 atm), le reste des 
paramètres est difficilement mesurable. On peut donc réécrire l’équation 3.2 de la 
manière suivante : 
 

log (
[𝐶𝑒3+]

[𝐶𝑒4+]
) = −

∆𝑟𝐻

2,303𝑅𝑇
−

1

4
log (𝑓𝑂2(𝑔)

) − ∆𝑟𝑆𝑎𝑝𝑝𝑎𝑟𝑒𝑛𝑡  

 
avec ∆𝑟𝑆𝑎𝑝𝑝𝑎𝑟𝑒𝑛𝑡 une grandeur homogène à une entropie de réduction, mais qui 

prend en compte la composition du verre ainsi que le rapport des coefficients 
d’activité. Mesurer cette entropie apparente permet de comparer différents couples 
redox entre eux.  
 L’équation 3.3 montre que le rapport redox suit une fonction linéaire en 
fonction de l’inverse de la température. En effectuant une régression linéaire, il est 
possible de déterminer l’enthalpie de réduction à partir de la pente et l’entropie 
apparente de réduction à partir de l’ordonnée à l’origine. 
 La Figure 3.5 ci-dessous présente cette régression linéaire et la compare au 
modèle de Pinet et al.55 Le modèle de Pinet a été développé pour des verres silicatés 
et borosilicatés avec des basicités optiques comprises entre 0,52 et 0,65. Le modèle 
a été mis au point par des mesures de voltampérométrie in situ pour des 
températures comprises entre 900 et 1250°C. Les températures d’équilibres étudiées 
ici ne rentrent pas dans la gamme d’utilisation du modèle. De plus, la matrice 
NAS est un verre aluminosilicaté qui ne fait pas partie de la gamme de composition 
couverte par les modèles.  Les hautes températures et la différence de composition 
peuvent expliquer les écarts entre nos mesures et les valeurs prédites par le modèle.  

 

Figure 3.5 : Évolutions du log du rapport redox de Ce en fonction de l’inverse 
de la température. La droite rouge est une régression linéaire sur les données. Les 
carrés orange sont calculées à partir de l’étude de Pinet et al.55. 
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 Le coefficient de détermination (R2) est très proche de 1 ce qui confirme 
l’expression de l’équation 3.3. Cette observation n’est pas triviale puisqu’elle implique 
que l’enthalpie de réduction est indépendante de la température sur la gamme 
étudiée.  
 Les paramètres thermodynamiques calculés à partir de la régression linéaire 
ci-dessus sont les suivants :  
 

 ∆𝑟𝐻 = 45,0 ± 0,8 𝑘𝐽.𝑚𝑜𝑙−1 
et 

 ∆𝑟𝑆𝑎𝑝𝑝𝑎𝑟𝑒𝑛𝑡 = 39 ± 0,8 𝐽. 𝐾−1.𝑚𝑜𝑙−1 

 
 Ces valeurs sont proches de celles déterminées par voltampérométrie dans la 

littérature80. Pereira et al.80 donnent par exemple ∆𝑟𝐻 = 63,7 𝑘𝐽.𝑚𝑜𝑙−1 et 
∆𝑟𝑆𝑎𝑝𝑝𝑎𝑟𝑒𝑛𝑡 = 42  𝐽. 𝐾−1. 𝑚𝑜𝑙−1 en s’appuyant sur le modèle de Pinet55. Les valeurs 

d’enthalpies de réduction variant entre 20 kJ.mol-1 et 200 kJ.mol-1 en fonction des 
éléments, la différence entre 45 kJ.mol-1 et 64 kJ.mol-1 n’est pas très importante. Par 
ailleurs, nos mesures coïncident avec celles prédites par le modèle pour les hautes 
températures (voir Figure 3.5). Cela montre que, même si les constantes 
thermodynamiques sont différentes, les valeurs prédites sur la gamme d’intérêt sont 

identiques. Il est également important de noter que les valeurs de  ∆𝑟𝐻 et de 
∆𝑟𝑆𝑎𝑝𝑝𝑎𝑟𝑒𝑛𝑡 sont dépendantes de la composition ce qui peut expliquer cet écart.  

 

3.1.3. Influence d’une trempe sur le redox du cérium 

 À l’aide de la droite présentée à la Figure 3.5, il est possible de prédire l’état 
d’équilibre de Ce à différentes températures et notamment à température ambiante.  
L’état d’oxydation attendu à l’équilibre à température ambiante est de 0% Ce3+ 
contrairement aux 80% observés expérimentalement (Figure 3.4.A). Il apparait que 
l’état d’oxydation de Ce à température ambiante est hors équilibre. 
 

3.1.3.A. Évolution du redox lors du refroidissement de 
l’échantillon 

 Pour comprendre d’où provient cet écart à l’équilibre, il est nécessaire de 
comprendre comment l’état d’oxydation varie lorsque l’on refroidit un échantillon 
depuis un état d’équilibre haute température. 
 Pour cela, nous avons équilibré l’échantillon NAS20 à 1500°C dans le micro-
four avant de diminuer la température à 620°C (𝑇𝑔 = 612°𝐶). Le changement de 
température est très rapide (<10 s). Ainsi, nous mesurons l’évolution du redox de 
l’échantillon à la suite d’un changement de température et non pendant celui-ci. 
  

A l’aide des constantes thermodynamiques déterminées à la section 3.1.2.B., 
il est possible de prédire l’état d’oxydation à l’équilibre à 620°C qui est de 14% Ce3+. 
Cette valeur est très inférieure aux 75% observés après 4 heures à 620°C. Il apparait 
sur la Figure 3.6.B que l’état d’oxydation haute température est figé lors de la trempe 
et que le redox mesuré à température ambiante est représentatif d’un état haute 
température. 
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Figure 3.6 A) Spectres XANES ‘flattened’ au seuil L3 de Ce en fonction du 
temps après le changement de température. B) Évolution de l’état redox de Ce en 
fonction du temps après le changement de température. Seules les extrémités des 
barres d’erreur sont représentées par souci de clarté. 

 Puisque, dans le cas de l’échantillon NAS20, Ce est le seul élément 
multivalent présent à des concentrations supérieures à 50 ppm, le mécanisme de sa 
réoxydation est nécessairement diffusif. En effet, pour se réoxyder, Ce doit donner un 
électron à une espèce qui peut l’accepter et seul l’oxygène de l’atmosphère peut 
remplir ce rôle. Puisque l’échange d’électron en tant que tel est extrêmement rapide, 
l’étape cinétiquement déterminante est celle de la diffusion de cette espèce pouvant 
accepter un électron (oxydant).  
 

3.1.3.B. Comparaison avec le modèle diffusif 

 Les phénomènes diffusifs ont été décrits dans le chapitre 1 (voir section 1.3.1).  
 
 À la suite des observations faites sur la Figure 3.6, il est intéressant de 
comparer la vitesse de trempe expérimentale à la cinétique diffusive attendue. La 
cinétique diffusive est contrôlée par la diffusion de l’oxygène à haute température et 
par les cations modificateurs aux températures plus basses84,92,101. Ces coefficients 
de diffusion dépendent principalement de la matrice et non pas de l’élément étudié, il 
est possible d’utiliser ceux mesurés sur des verres contenant du fer et de les 
appliquer à notre étude. Les modèles présentés sur la Figure 3.7 utilisent les valeurs 
obtenues par Magnien et al.92.  

Les verres que nous étudions sont plus visqueux à haute température que 
ceux de Magnien et al. Par conséquent, les vitesses d’oxydation diffusive présentées 
sur la Figure 3.7 sont surestimées par rapport à celles de notre système. 
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Les processus limités par la diffusion sont linéaires en fonction de la racine 

carrée du temps188, avec l’équation 3.4 ci-dessous reliant le temps t, le coefficient de 
diffusion D et l’épaisseur du verre affecté par le rééquilibrage diffusif d : 
 

𝑑 = √4 ∗ 𝐷 ∗ 𝑡 
 
 Puisque les mesures sur ODE sont réalisées en transmission, le redox mesuré 
est le redox moyen de l’échantillon. Nous mesurons alors le redox de la couche de 
surface d’épaisseur d affectée par la diffusion, mais aussi le verre dont le redox est 
celui de l’équilibre à 1500°C et qui n’a pas encore été affecté par la diffusion.  
 L’état d’équilibre à 1500°C a été déterminé comme égal à 78% Ce3+ par 
spectroscopie XANES in situ (voir section 3.1.2.A). Le redox à l’équilibre à 620°C est 
de 14% Ce3+ d’après les paramètres thermodynamiques déterminés à la section 
3.1.3.A. En notant L l’épaisseur totale de l’échantillon (et donc L-d l’épaisseur de 
l’échantillon qui n’a pas été affecté par la diffusion) on obtient l’équation 3.5 reliant le 
redox théorique mesuré et la profondeur affectée par la diffusion.  

 
[𝐶𝑒(𝐼𝐼𝐼)]

[𝐶𝑒(𝑡𝑜𝑡)]
=

0,78 ∗ (𝐿 − 𝑑) + 0,14 ∗ 𝑑

𝐿
 

 
En utilisant l’équation 3.4, il est possible de relier le rapport redox théorique au 

temps avec, pour seuls paramètres, l’épaisseur totale et le coefficient de diffusion.  
 

[𝐶𝑒(𝐼𝐼𝐼)]

[𝐶𝑒(𝑡𝑜𝑡)]
=

0,78 ∗ (𝐿 − √4 ∗ 𝐷 ∗ 𝑡) + 0,14 ∗ √4 ∗ 𝐷 ∗ 𝑡

𝐿
 

 
Dans le cadre des expériences réalisées dans le micro-four chauffant, 

l’épaisseur est estimée à 300 µm. Il reste alors à estimer la valeur du coefficient de 
diffusion pour modéliser l’influence de la diffusion sur l’évolution du rapport redox de 
Ce.  

 
Un premier modèle grossier pour la valeur du coefficient de diffusion est de 

choisir une valeur constante égale à 1,1x10-10 m2.s-1. Cette valeur est celle 
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température, mais qui a une autre 
valeur près de Tg (D=1x10-15 m2.s-1) 
(carrés violets).  

Eq3.4 

Eq3.5 

Eq3.6 
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déterminée par Magnien et al.92 à 1500°C. Ce modèle sous-estime grandement le 
temps requis pour atteindre l’équilibre et le rend comparable au temps requis pour 
tremper l’échantillon. En effet, l’échantillon atteint l’équilibre prédit de 14% Ce3+ après 
une centaine de secondes (Figure 3.7 courbe noire).  

Il est aussi possible de modéliser le coefficient de diffusion pour une loi 
d’Arrhenius (voir l’étude de Magnien et al.92 pour les valeurs utilisées). Dans ce 
scénario, l’état d’oxydation de Ce change de 78% Ce3+ à 73% Ce3+ au cours du 
changement de température. De plus, l’état d’oxydation après 15 000s est toujours 
de 65% Ce3+ (voir Figure 3.7 triangles bleus). Le redox d’équilibre est uniquement 
atteint après 236h.  

Cependant, une hypothèse de ce second modèle est que les processus 
diffusifs qui ont lieu à haute température et près de Tg sont les mêmes et peuvent 
être modélisé par une seule loi d’Arrhenius. Cette hypothèse n’est probablement pas 
valide sur une aussi grande gamme de température puisque la nature des espèces 
diffusives change en fonction de la température84,92,101. Par conséquent le coefficient 
de diffusion à haute température et celui près de Tg ne suivent pas la même loi.  

Un troisième modèle est donc présenté sur la Figure 3.7 (carrés violets) où le 
coefficient de diffusion à haute température suit la même loi d’Arrhenius que le 
modèle précédent, mais le coefficient de diffusion à 620°C est pris égal à 1x10-15 
m2.s-1 (donné par Magnien et al.92 à Tg) au lieu de la valeur de 8,8x10-14 m2.s-1 qui 
provient de l’extrapolation de la loi d’Arrhenius à 620°C.  

Dans le cas de ce modèle, l’état d’oxydation de Ce varie toujours de 78% Ce3+ 
à 73% Ce3+ au cours du changement de température, toutefois, le redox après 15 
000s est de 71% Ce3+ et l’équilibre est atteint après 870 jours. Ce modèle montre 
qu’une fois le changement de température effectué, le processus diffusif a lieu sur 
une échelle de temps très différente de celle de l’expérience présentée sur la Figure 
3.6.B. Cette différence d’échelle serait encore plus prononcée dans le cadre d’une 
fusion en creuset où les quantités de verre sont bien plus importantes.  

 
En considérant le troisième modèle présenté plus haut, il apparait que la 

diffusion ne peut pas rééquilibrer l’échantillon lors de la trempe. Cette conclusion 
confirme celle faite sur les Figure 3.4.A et Figure 3.6.B où l’on observe que le redox à 
température ambiante est le redox haute température, figé lors de la trempe.  

3.1.4. Influence du cérium sur la structure du verre.  

 Maintenant que les états d’oxydation de Ce à température ambiante, à haute 
température et lors d’un refroidissement de l’échantillon ont été étudiés, il est 
intéressant de se demander comment les différents degrés d’oxydation de Ce 
influencent la structure du verre.  
 

3.1.4.A. Impact de l’ajout de CeO2 sur le spectre Raman 

 Lorsque CeO2 est ajouté au verre NAS0 en concentration croissante, la 
principale variation du signal Raman a lieu dans la région 800-1100 cm-1 (Figure 3.8). 
Une contribution autour de 975 cm-1 croît avec l’ajout de CeO2 et cette contribution 
est plus visible sur les spectres VH que les spectres VV. Cette observation indique 
que la vibration à l’origine de cette contribution est moins symétrique que les 
vibrations des espèces Qn (voir section 2.5). Par ailleurs, on observe un décalage 
vers les bas nombres d’onde de la région 800-1350 cm-1. Ceci est dû à l’ajout d’un 
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ion lourd dans la matrice vitreuse qui change les forces de tous les oscillateurs 
présents.  
 
 Une observation tout à fait analogue peut être faite dans le cadre du verre 
NMAS0, (Figure 3.9). Cependant, puisque la décomposition du spectre Raman des 
verres NMASx est bien plus complexe que celle des verres NASx138,189. 
L’interprétation se limitera alors à cette analyse qualitative des spectres. Nous 
pouvons cependant émettre l’hypothèse que les deux systèmes se comportent 
qualitativement de la même manière.  

 

Figure 3.8 : Spectres Raman des verres NASx en polarisation VV A) et VH C). 
B) et D) sont les régions d’intérêt des spectres tracés en A) et C), respectivement. 
Tous les spectres sont normalisés tel que leur maximum d’intensité dans la gamme 
800-1350 cm-1 est égal à 1. 

0

0.5

1

1.5

2

0 250 500 750 1000 1250 1500
0

0.2

0.4

0.6

0.8

1

750 1000 1250

0

0.5

1

1.5

2

2.5

3

0 250 500 750 1000 1250 1500
0

0.2

0.4

0.6

0.8

1

750 1000 1250

Décalage	Raman	(cm
-1
)

In
te
n
s
it
é
	n
o
rm
a
li
s
é
e

C) D)

A) B)VV

VH VH

VV



3.1. Comportement de Ce 

 
 

111 

 

Figure 3.9 : Spectres Raman non polarisés des verres NMASX dopés avec CeO2. 

 

3.1.4.B. Décomposition Raman 

 Afin d’étudier l’impact de CeO2 sur la structure du verre, il est essentiel de 
décomposer la région d’intérêt pour faire ressortir les contributions des différentes 
espèces Qn. La décomposition du verre non dopé est détaillée dans les sections 
2.5.3 et 2.5.4.C ainsi que dans Donatini et al.111.  
 Nous avons vu dans les sections précédentes que le redox de Ce est 
indépendant de sa teneur sur la gamme 2‰-20‰.  Il est donc possible de traiter, 
dans un premier temps, les spectres des verres NASx sans nous soucier de l’état 
d’oxydation de Ce.  
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Figure 3.10 : Décomposition A) des spectres VV et C) des spectres VH du 
verre NAS0. Décomposition B) des spectres VV et D) des spectres VH du verre 
NAS10. Des décompositions supplémentaires sont données en annexe 4 

L’ajout de CeO2 dans le verre mène à l’ajout d’une nouvelle bande dans la 
décomposition. Cette bande, dont la position est indépendante de la teneur en CeO2 
ajoutée, est centrée à 925 cm-1. Cette nouvelle contribution est attribuée à la 
formation d’espèces Q2 dont la charge des oxygènes non-pontants est au moins 
partiellement compensée par Ce. Cette contribution est nommée Q2(Ce) pour la 

différencier de la vibration Q2(Na). Les rapports de dépolarisation  des vibrations 
Q2(Ce) et Q2(Na) sont attendus proches du fait de la similitude entre les tétraèdres 
responsables des deux vibrations. Les rapports de dépolarisation présentés dans le 
Tableau 3.3 sont similaires pour les vibrations Q2(Ce) et Q2(Na) ce qui va dans le 

sens de l’attribution faite. Les rapports de dépolarisation  des vibrations de 
l’échantillon NAS20 seront étudiés ultérieurement.  

 
La vibration de ces espèces Q2(Ce) est décalée vers les bas nombres d’onde 

par rapport à celles des espèces Q2(Na). Ce phénomène peut être expliqué par la 
force de champ ionique supérieure des ions Ce3+ et Ce4+ par rapport à Na+. En effet, 
une force de champ ionique plus importante induit une polarisation de la liaison Si-
NBO, diminuant la constante de force de la vibration associée et décalant le signal 
Raman vers les bas nombres d’onde.190 
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Tableau 3.3 Résultats des décompositions Raman des verres NASx. 

Bande  NAS0 NAS2 NAS5 NAS10 NAS13 NAS20 

Q
2
(Ce) 

Position (cm
-1

)  925,1 925,1 925,1 925,1 925,1 

Aire relative (%)
a 

 2,40,8 5,10,6 6,80,6 7,80,6 10,50,8 

Rapport de 

dépolarisation () 
 0,32 0,35 0,39 0,38 0,60 

Q
2
(Na) 

Position (cm
-1

) 958,9 958,9 960,9 963,5 963,5 966,5 

Aire relative (%) 100,8 100,8 9,20,8 100,8 100,8 10,70,8 

Rapport de 

dépolarisation () 
0,27 0,33 0,34 0,34 0,31 0,49 

T2S 

Position (cm
-1

) 1011,8 1011,8 1011,8 1011,8 1011,8 1011,8 

Aire relative (%) 161 191 201 201 211 211 

Rapport de 

dépolarisation () 
0,33 0,3 0,31 0,29 0,28 0,45 

Q
3
 

Position (cm
-1

) 1064,8 1064,8 1064,8 1066.4 1066,4 1066,4 

Aire relative (%) 492 442 422 412 402 392 

Rapport de 

dépolarisation () 
0,09 0,10 0,09 0,08 0,07 0,12 

Q
4
(I) 

Position (cm
-1

) 1118,1 1118,1 1118,1 1118,1 1118,1 1118,1 

Aire relative (%) 201 211 211 191 181 161 

Rapport de 

dépolarisation () 
0,14 0,15 0,15 0,14 0,14 0,22 

Q
4
(II) 

Position (cm
-1

) 1169,8 1169,8 1169,8 1169,8 1169,8 1169,8 

Aire relative (%) 5,50,6 4,40,6 3,80,8 3,80,8 3,60,8 3,30,8 

Depolarization ratio 

() 
0,21 0,21 0,18 0,19 0,16 0,28 

a) L’aire relative est donnée pour les spectres VV. 

 
De telles contributions ont déjà été observées dans la littérature lors de l’ajout 

d’ions de terre rare dans un verre silicaté190–192. Ces études décrivent l’apparition 
d’espèces Q2 et Q3 au moins partiellement compensées par les ions de terre rare. 
Dans le cas de cette étude, seule une contribution Q2(Ce) a pu être isolée de 
manière convaincante. Cependant, le rapport de dépolarisation de la bande T2s 
diminue avec l’ajout de Ce tandis que son aire relative augmente (Figure 3.11). Cette 
observation peut être interprétée comme l’apparition d’une faible contribution Q3(Ce) 
à un nombre d’onde proche de la vibration T2s. Puisqu’une vibration Q3 possède une 
symétrie A1, son rapport de dépolarisation est plus faible que celui d’une vibration 
T2s. Ainsi la superposition d’une vibration A1 (Q

3(Ce)) et F2 (T2s) aura un rapport de 
dépolarisation plus faible qu’une vibration F2 (T2s) seule.  

Puisque les positions des bandes Q3 et T2s sont dépendantes de la matrice 
vitreuse, il a été possible d’identifier la vibration Q3(Ce) dans un verre sodo-calcique 
(voir section 3.1.4.D). En revanche, la présence d’une éventuelle vibration Q3(Ce) 
dans la matrice NAS ne sera pas discutée.  

 
L’apparition d’une contribution Q2(Ce) implique la formation de liaison Ce-NBO 

dans le verre. Dans le cadre de travaux réalisés sur des verres de silice dopés avec 
des terres rares, il a été montré que l’ajout d’oxygènes non pontants dans un verre 
de silice augmente grandement la solubilité des ions de terre rare193–195. Ce 
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comportement est expliqué par la coordinence importante des ions de terre rare qui 
nécessite la présence d’oxygène non pontants pour être satisfaite.  

 
L’apparition et l’augmentation de 
la contribution Q2(Ce) se font 
essentiellement au détriment de 
la vibration Q3. Une légère 
diminution de l’aire relative des 
vibrations Q4 est aussi visible. 
L’ajout de CeO2 se traduit alors 
par une dépolymérisation du 
réseau vitreux. Cet effet a déjà 
été observé dans le cadre de 
l’ajout d’autres ions de terre 
rare190,192,196–198.  
 

Les rapports de 
dépolarisation des vibrations de 
l’échantillon NAS20 sont très 
élevés (Tableau 3.3). Cette 
observation est particulièrement 
visible dans le cadre de la 

vibration Q2(Ce) où  atteint 0,6, 
ce qui est une valeur peu 
vraisemblable pour une vibration 
de symétrie A1. L’augmentation des rapports de dépolarisation avec l’augmentation 
de la quantité de CeO2 ajoutée est attribuée à un phénomène de Raman résonnant. 
Ce dernier se produit lorsque la longueur d’onde excitatrice est proche d’une 
transition optique du matériau (voir section 2.5.4.D.). Or, les échantillons présentent 
une coloration jaune de plus en plus marquée avec l’ajout de CeO2 ce qui révèle une 
absorption dans le bleu. Pour les verres contenants les plus fortes teneurs en CeO2, 
les absorptions des ions Ce3+ et Ce4+ ne sont pas nulles à 488 nm qui est la longueur 
d’onde excitatrice utilisée. Les phénomènes de Raman résonnant peuvent 
grandement modifier le rapport de dépolarisation d’une vibration119,141. Les effets de 
résonance ont tendance à exalter les vibrations qui sont liées aux ions absorbeurs, 
soit, dans notre cas, la vibration Q2(Ce). Ceci explique pourquoi les rapports de 
dépolarisation augmentent grandement entre les échantillons NAS10 et NAS20 et 
que cette augmentation soit plus marquée pour la vibration Q2(Ce). Il devrait être 
possible de s’affranchir de cet effet en effectuant les mesures à une longueur d’onde 
plus importante, comme 532 nm.  

 Jusque-là, cette étude en spectroscopie Raman ne s’est pas préoccupée du 
degré d’oxydation de Ce. Or, la spectroscopie XANES a confirmé que les deux 
valences étaient présentes dans le verre. D’après les résultats présentés à la section 
3.1.3.A., l’état d’oxydation à température ambiante est représentatif de l’état à haute 
température avant la trempe. En équilibrant des échantillons à différentes 
températures et atmosphères avant de les tremper, il est possible d’obtenir des 
verres avec des proportions différences de Ce3+ et de Ce4+. Des mesures Raman sur 
ces verres permettent de distinguer les contributions des ions Ce3+ et Ce4+.  
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nouvelle bande dans la décomposition. Cette bande, 
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CeO2 ajoutée, est centrée à 925 cm-1. Cette nouvelle 

contribution est attribuée à la formation d’espèces Q2 

dont la charge des oxygènes non-pontants est au 

moins partiellement compensée par Ce. Cette 

contribution est nommée Q2(Ce) pour la différencier 

de la vibration Q2(Na). Les rapports de 

dépolarisation  des vibrations Q2(Ce) et Q2(Na) 

sont attendus proches du fait de la similitude entre les 

tétraèdres responsables des deux vibrations. Les 

rapports de dépolarisation présentés dans le Tableau 

3.3 sont similaires pour les vibrations Q2(Ce) et 

Q2(Na) ce qui va dans le sens de l’attribution faite. 

Les rapports de dépolarisation  des vibrations de 

l’échantillon NAS20 seront étudiés ultérieurement.  
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Figure 3.12 : A) Spectres Raman à température ambiante de l’échantillon 
NAS10 équilibré à différentes températures. Le spectre d’un échantillon équilibré en 
creuset de graphite est aussi présenté. Les spectres sont normalisés à l’intensité 
entre 800 et 1350 cm-1. B) Évolution de l’aire relative de la bande Q2(Ce) en fonction 
des conditions d’équilibre du verre. 

 La Figure 3.12 montre bien que, lorsque la température d’équilibre est 
augmentée (lorsque l’échantillon est réduit), l’aire relative de la bande Q2(Ce) 
mesurée à température ambiante diminue. Par ailleurs, la bande Q2(Ce) est toujours 
visible dans l’échantillon NAS10_GC qui est complètement réduit (Figure 3.1.A), cela 
indique que Ce3+ contribue à cette vibration. Puisqu’un changement de redox de 80% 
Ce3+ à 100% Ce3+ mène à un doublement de l’aire de la contribution Q2(Ce), il est 
possible de conclure que, même si les deux espèces contribuent à la vibration, Ce4+ 
y contribue davantage. Une explication est que Ce3+ préfère former des espèces 
Q3(Ce) et que, lorsqu’il est oxydé en Ce4+, la charge positive additionnelle requiert un 
oxygène non-pontant supplémentaire ce qui favorise l’apparition d’espèces Q2(Ce) 
(voir section 3.1.4.D.). Cette observation indique que les ions Ce3+ et Ce4+ occupent 
des sites différents et que Ce4+ a un effet dépolymérisant plus fort sur le réseau que 
Ce3+. 
 Le fait que les ions Ce3+ et Ce4+ n’aient pas le même environnement implique 
que la réaction de réduction s’accompagne aussi d’une réorganisation du réseau 
d’oxygène. Ce genre de réorganisation requiert bien plus d’énergie qu’un simple 
transfert électronique et sera plus facilement figé par une trempe rapide qu’un 
transfert d’électron. Cette observation peut expliquer qu’aucun rééquilibrage du 
redox, même partiel, n’ait été observé lors de la trempe, alors que les modèles 
présentés sur la Figure 3.7 prédisent un changement redox d’environ 5% à 10% lors 
de la trempe. Ces modèles se basent sur le comportement du fer dont le 
changement redox ne requiert peut-être pas la même réorganisation structurale que 
Ce. Si le changement redox de Ce s’accompagne bien d’un changement de structure 
locale, il est possible que cette réorganisation ne puisse se faire lors de la trempe ce 
qui explique que le redox soit complètement figé comme sur la Figure 3.6. 
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3.1.4.C. Calibration redox 

 La section précédente a mis en lumière l’influence de l’état d’oxydation du 
cérium sur le spectre Raman de l’échantillon. Il est alors envisageable d’utiliser la 
spectroscopie Raman pour déterminer l’état d’oxydation de Ce à température 
ambiante et, d’après les résultats présentés à la section 3.1.3.A., à haute 
température juste avant la trempe.  
 Puisque l’état d’oxydation ne change pas au cours de la trempe, il est possible 
d’utiliser les mesures effectuées en XANES in situ (section 3.1.2.) pour convertir la 
température avant la trempe présentée sur la Figure 3.12.B en une concentration en 
Ce4+. Les résultats de cette conversion sont présentés sur la Figure 3.13 ci-dessous.  

 

Figure 3.13 : Évolution de l’aire relative de la bande Q2(Ce) en fonction de la 
concentration en Ce4+ exprimé en oxyde. Le calcul de la concentration de Ce prend 
en compte les compositions mesurées par microsonde ainsi que les états d’oxydation 
mesurés in situ par spectroscopie XANES. Chaque symbole correspond à une teneur 
totale différente en CeO2. La régression linéaire est faite sur les échantillons de 
NAS5 à NAS20. L’intervalle de confiance à 99% de la régression est représenté en 
bleu. 

 Pour des concentrations totales comprises entre 5‰ et 20‰, l’aire relative de 
la bande Q2(Ce) suit une loi linéaire par rapport à la concentration d’ion Ce4+. 
 Les décompositions de l’échantillon NAS2 ne suivent cependant pas la même 
tendance, même en considérant l’intervalle de confiance. Extrapoler la régression 
linéaire jusqu’à la teneur en Ce4+ de l’échantillon NAS2 équilibré à 1600°C (plus 
basse concentration de Ce4+ pour l’échantillon NAS2) donne une valeur prédite de 
4,3% pour l’aire relative de la bande Q2(Ce). Cette valeur est très proche de celle 
mesurée pour l’échantillon NAS5 équilibré à 1600°C (de 5,1%). Cependant, malgré 
les teneurs en Ce4+ proches de ces deux échantillons, leurs spectres sont différents 
(Figure 3.8). La différence de comportement entre NAS2 et les échantillons plus 
concentrés ne peut donc pas être uniquement attribuée à la décomposition du 
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spectre. Le modèle linéaire ne peut vraisemblablement pas être extrapolé aux 
basses concentrations.  
 En utilisant la régression présentée sur la Figure 3.13, et en connaissant la 
teneur totale en CeO2, il est possible de déterminer l’état d’oxydation de Ce en 
utilisant la spectroscopie Raman. Cette méthode permet d’estimer rapidement un 
redox et ne requiert pas de préparation de l’échantillon au préalable. Cependant, la 
spectroscopie Raman est très sensible à la composition du verre. La droite présentée 
sur la Figure 3.13 est valable dans le cas de la matrice NAS0, mais n’est 
probablement pas applicable telle quelle à d’autres systèmes.  

3.1.5. Influence du redox sur la polymérisation et la viscosité d’un verre 
sodo-calcique.  

 À l’aide de la spectroscopie Raman, nous avons établi que l’ajout de CeO2 
dans le verre entrainait l’apparition de liaisons Ce-NBO ainsi qu’une dépolymérisation 
du réseau. Il a également été montré que Ce3+ et Ce4+ n’avaient ni le même 
environnement local ni le même rôle structural. En effet, Ce4+ semble entrainer une 
dépolarisation du réseau plus importante. Il est alors intéressant de se demander 
quelle est l’influence d’un ajout de CeO2 sur la viscosité d’un verre et notamment 
comment cette influence change avec l’état d’oxydation du cérium. Pour ce faire, une 
étude collaborative avec Luiz Pereira de Ludwig Maximilians Universität München a 
été réalisée177.  
 

3.1.5.A. Protocole expérimental 

 La composition de verre choisie est celle d’un verre sodo-calcique (voir 
Tableau 3.4) dans lequel 1,3 %mol de Ce2O3 ont été ajoutées.  

Tableau 3.4 Composition nominale du verre sodo-calcique utilisé. 

 Composition nominale (mol%) 

 SiO2 Al2O3 Fe2O3 MgO CaO Na2O K2O 

WG-Ce-free 72,5 0,3 0,2 3,3 9,8 13,7 0,1 

 
 Le verre contenant du cérium a été placé dans un viscosimètre de Couette 
permettant de travailler sous atmosphère contrôlée199–201. Le contrôle de 
l’atmosphère, et donc de la fugacité d’oxygène, se fait à l’aide d’un mélange de gaz 
CO/CO2. Le verre contenant du cérium est porté à 1200°C dans le viscosimètre et 
équilibré avec des atmosphères de plus en plus réductrices (Tableau 3.5). Chaque 
étape de réduction dure au moins 6 jours pour s’assurer que l’échantillon atteigne 
l’équilibre et la viscosité est mesurée en continu. À l’issue de chacun des paliers de 
réduction, quelques milligrammes d’échantillon sont prélevés à l’aide d’une tige en 
alumine avant d’être trempés dans l’eau. Cette méthode d’échantillonnage a été 
choisie pour tremper le liquide le plus vite possible de façon à figer l’état redox haute 
température (voir section 3.1.3.) 

Tableau 3.5 Nomenclature et conditions d’équilibre des échantillons 

Échantillon Atmosphère Log(fO2, atm) 

Ce-free Air -0,723 

WG-1,3-Ce-a Air -0,723 

WG-1,3-Ce-b CO2 (20) -2,870 

WG-1,3-Ce-c CO/CO2 (16/4) -10,133 
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Une fois trempés, les échantillons sont ensuite mesurés en spectroscopie 
XANES et en spectroscopie Raman afin de déterminer leur état d’oxydation et leur 
structure. La température de transition vitreuse est mesurée par calorimétrie à 
balayage (DSC, rampe de 10 K.min-1, sous argon), permettant de comparer les 
viscosités basse température des échantillons. En effet, il est possible de retrouver la 
viscosité autour de Tg à partir d’une mesure de calorimétrie202. L’équation 3.7 permet 
de relier la viscosité à Tg en fonction de la composition du verre et des paramètres 
de la mesure de DSC : 
 

log10(ηat Tg) = K − log10(|𝑞𝑐,ℎ|) 

  

avec ηat Tg, la viscosité du verre à la température de transition vitreuse, |𝑞𝑐,ℎ| les 

vitesses des rampes de chauffe et de refroidissement utilisées lors des mesures de 
DSC et K, le shift factor, qui est fonction de la composition du verre.203 Afin d’obtenir 
ce shift factor, l’approche de « l’excès d’oxyde » présentée par Gottsman et al.203 a 
été utilisée. L’excès d’oxyde d’un système est calculé en soustrayant le pourcentage 
molaire d’Al2O3 (considéré comme un formateur de réseau) à la somme des 
pourcentages molaires des oxydes modificateurs (MgO, CaO, Na2O, K2O et Ce2O3). 
Ici, Ce est considéré comme un modificateur de réseau (voir section 3.1.4.) Cette 
hypothèse n’a que peu d’influence puisque notre système est déjà fortement 
dépolymérisé et donc peu sensible à l’excès d’oxyde (voir Gottsman et al.203 pour les 
détails.) En utilisant la valeur calculée de l’excès d’oxyde, il est possible d’obtenir le 
shift factor à l’aide de l’équation 3.8203 :  
 

K = 10.321 − 0.175 ln(𝑥) 

  
avec x la valeur de l’excès d’oxyde en mol%. Comme discuté précédemment, le shift 
factor est peu sensible à l’excès d’oxyde dans le cadre d’échantillons dépolymérisés, 
par conséquent, le shift factor utilisé est le même pour tous les échantillons quel que 
soit l’état d’oxydation de Ce.  

 

3.1.5.B. Mesure de viscosité 

 Les viscosités à 1200°C des échantillons Ce-free et WG-1.3-Ce2O3-a 
(équilibrés sous air) sont identiques dans la barre d’erreur. De même, la viscosité du 
verre contenant du cérium est restée constante au cours du temps lorsque 
l’atmosphère du four a été changée (Tableau 3.6), si bien que les viscosités au début 
et à la fin de chaque palier d’équilibrage sont identiques.  
 Lors de l’ajout de Ce2O3 dans le verre, la température de transition vitreuse 
augmente de 17°C. De même, lorsque Ce est réduit, la température de transition 
vitreuse augmente (Tableau 3.6). Ainsi, à température constante, la viscosité basse 
température augmente avec l’ajout de Ce2O3. 
 
 
 
 
 
 

Eq3.7 

Eq3.8 
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Tableau 3.6 Excès d’oxydes, Shift factor et Tg des échantillons étudiés ainsi 
que leurs viscosités à 1200°C et à Tg. 

Échantillon 
Log(𝜂 ; Pa.s) 

à 1200°C 

(±0,02) 

Excès 
d’oxydea 

Shift 
factor 

Tg (°C) 
(±2) 

Log(𝜂 ; Pa.s-

1) à Tg (±0,1) 

Ce-free 1,88 28,07 9,74 594 10,5 

WG-1,3 Ce2O3-
a 

1,90 27,82 9,74 611 10,5 

WG-1,3 Ce2O3-
b 

1,89 27,56 9,74 614 10,5 

WG-1,3 Ce2O3-
c 

1,89 25,51 9,75 616 10,5 

a Calculé à partir des compositions mesurées en microsonde 
 
 L’ajout de Ce2O3 n’influe pas sur la viscosité à haute température. En 
revanche, la valeur de Tg change et, la viscosité à Tg étant constante (10,5 Pa.s-1) , 
les viscosités à température constante augmente avec l’ajout de Ce2O3. Un 
comportement similaire est observé dans le cas de silicates contenant du fer où 
l’impact du redox du fer sur la viscosité est plus importante à basse température qu’à 
haute température199,204. Dans le cas de compositions fortement dépolymérisées, ce 
qui est le cas ici, un léger changement de composition ou de structure n’a en général 
que peu d’influence sur la viscosité à haute température199,204.  
 L’influence de l’ajout de lanthanides sur la viscosité de verres silicatés a déjà 
été étudiée dans la littérature (voir Müller et Dingwell71 ainsi que Müller et al.72). Il a 
été observé que l’ajout de Ce entraine une légère diminution de la viscosité à haute 
température et une forte augmentation de la température de transition vitreuse (et 
donc de viscosité à basse température). La même tendance est observée ici, mais 
avec une amplitude moindre puisque la quantité de Ce ajouté est plus faible.  
 
 La réduction de Ce augmente les températures de transition vitreuse et donc 
la viscosité à basse température (Tableau 3.6). Cette observation a déjà été faite par 
Cicconi et al.205 et indirectement par Müller et Dingwell71 ainsi que Müller et al.72. En 
effet, ils étudient l’impact de l’ajout d’ions lanthanides sur la viscosité de verres (NS2 
et CMAS, respectivement). Leurs mesures montrent que l’ajout d’ions de terre rare 
entraine une diminution de la viscosité de plus en plus importante à mesure que le 
numéro atomique de l’ion diminue. L’ajout de Ce ne suit cependant pas cette 
tendance et entraine des valeurs de viscosité plus faible que celles attendues. 
L’hypothèse évoquée est que les autres ions lanthanides sont présents sous forme 
trivalente (exception faite de Eu) alors que Ce est un élément multivalent. Leur 
hypothèse est que Ce4+ augmente moins la viscosité que Ce3+.  
 Les résultats présentés ici corroborent cette hypothèse puisqu’une oxydation 
de Ce entraine une diminution de la viscosité basse température (passage de WG-
1,3-Ce2O3-c à WG-1,3-Ce2O3-a). L’hypothèse selon laquelle Ce4+ diminue la 
viscosité par rapport à Ce3+ semble donc vérifiée. Cette observation est par ailleurs 
cohérente avec les mesures en spectroscopie Raman présentées à la section 3.1.4 
puisque Ce4+ semblait être principalement à l’origine de la formation d’espèces 
Q2(Ce) et entrainait donc une dépolymérisation du réseau (voir Figure 3.12) 
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3.1.5.C. Mesure redox de Ce : XANES 

Jusqu’à présent, les redox des conditions a à c ont été comparés 
qualitativement. Si cette approche reste utile pour différencier les rôles des ions Ce3+ 
et Ce4+ sur la viscosité, il est possible de déterminer le rapport redox à chacune des 
étapes de réduction à l’aide de la spectroscopie XANES au seuil L3 de Ce.  

 
La Figure 3.14 montre l’évolution 

du spectre XANES mesuré sur LUCIA de 
la série de verre WG-1,3-Ce en fonction 
de la condition d’équilibre. On observe 
bien une réduction progressive de Ce 
lorsque l’on passe de la condition a à la 
condition c (Tableau 3.7). Notons que 
les spectres XANES des échantillons 
WG-1,3-Ce-c et NAS10_GC sont 
identiques. Or, l’échantillon NAS10_GC 
a été utilisé comme référence réduite 
dans la section 3.1.1.A. ainsi, le redox de 
l’échantillon WG-1,3-Ce2O3-c est 
considéré comme entièrement réduit et 
sera utilisé comme référence pour les 
combinaisons linéaires.  

  
Le fait que le redox de Ce à 

température ambiante soit différent en 
fonction des conditions de fusion 
imposées confirme deux points. D’une 
part, les échantillons ont bien des redox 
différents, mais la même viscosité à haute température. D’autre part, le protocole 
d’échantillonnage a conservé le redox haute température lors de la trempe (voir 
section 3.1.3).  

Pour s’assurer que le redox observé à température ambiante est cohérent 
avec les conditions d’équilibre haute température, les données ont été comparées 
avec le modèle de Pinet et al.55. Comme montré sur la Figure 3.15 ainsi que le 
Tableau 3.7, les valeurs de redox mesuré à température ambiante sont cohérentes 
avec les redox prédits à haute température par le modèle. Ces résultats confirment 
que le redox de Ce a été figé lors de la trempe, mais aussi que les 6 jours ont été 
suffisants pour que le verre atteigne l’équilibre thermodynamique.  

 
 
 
 
 
 
 
 

Figure 3.14 : Spectres XANES 
‘flattened’ au seuil L3 de Ce mesuré en 
mode fluorescence sur LUCIA. Les 
spectres des échantillons WG-1,3-Ce-c et 
NAS10_GC sont superposés. 
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Tableau 3.7 : Redox du cérium mesuré à l’ambiante en XANES et prédit à 
1200°C en fonction de la fugacité d’oxygène. 

Échantillon 
Log(fO2, 

atm) 
Redox à l’ambiante 
(XANES) (%Ce(III)) 

Redox à l’équilibre à 
1200°C (Pinet et al.55) 

(%Ce(III))a 

Ce-free -0,723 - - 

WG-1,3-Ce2O3-
a 

-0,723 67 (±3) 61 (±5) 

WG-1,3-Ce2O3-
b 

-2,870 84 (±3) 85 (±5) 

WG-1,3-Ce2O3-
c 

-10,133 100 100 (±5) 

a Calculé en utilisant la composition nominale 

 

Figure 3.15 : Équilibre redox de Ce à 1200°C dans le verre WG en fonction de 
l’atmosphère d’équilibre d’après les travaux de Pinet el al.15. Les mesures effectuées 
à température ambiante sont aussi indiquées. 

3.1.5.D. Spectroscopie Raman : Influence de Ce sur la structure 
du verre.  

 Il a été montré précédemment que la spectroscopie Raman était non 
seulement sensible à la présence de CeO2 dans le verre, mais aussi à son état 
d’oxydation (voir section 3.1.4). La Figure 3.16 présente les décompositions des 
spectres Raman pour les différents échantillons WG, en considérant les mêmes 
vibrations que pour la composition NAS0 (voir sections 3.1.4 et 2.5.4). Toutefois, une 
seule contribution Q4 suffit à modéliser la partie à haut nombre d’onde de la zone 
d’intérêt. De même, une seule fonction de background a été utilisée pour éviter les 
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effets de troncature des spectres. La vibration à 950 cm-1 est attribuée à des espèces 
Q2. Contrairement au verre NAS0 qui ne contient que Na comme modificateur de 
réseau, WG Ce-free contient à la fois Na, Ca et Mg dans une moindre mesure, par 
conséquent, cette vibration est nommée Q2 plutôt que Q2(Na). 

 

Figure 3.16 : Décompositions des spectres Raman non polarisés des verres 
WG Ce-free A) ainsi que des verres WG-1,3-Ce2O3-a, b et c B), C) et D) 
respectivement. La bande Q3(I) est remplie sur la figure A) pour des raisons de 
visibilité. 

Une contribution supplémentaire est nécessaire pour expliquer l’épaulement 
visible autour de 980 cm-1. Cette contribution est attribuée à des espèces Q3, appelé 
Q3(I). L’utilisation de vibrations Q3 distinctes peut être justifiée par la pluralité de 
modificateurs de réseau mentionnée plus tôt. En effet, la position des vibrations des 
espèces Qn est sensible au cation modificateur34,136,138,189. Cette diversité 
d’environnement ne se traduit pas par l’apparition d’une seconde contribution Q2. 
Toutefois, la largeur de la bande Q2 est assez importante (environ 34 cm-1 ; HWHM) 
et laisse penser qu’il existe une grande variété d’espèces Q2 dans le verre. Chacune 
de ces espèces contribue au signal à une fréquence différente ce qui induit un 
élargissement apparent de la contribution Q2.  
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Lors de l’ajout de Ce2O3 dans le verre, une nouvelle contribution est 
nécessaire pour modéliser le spectre, elle est attribuée à des espèces Q2 au moins 
partiellement compensées par Ce (voir section 3.1.4). Cette vibration est centrée à 
911cm-1 par rapport à 950 cm-1 pour la vibration Q2. Ce décalage peut s’expliquer par 
la force de champ ionique plus importante des cations Ce3+ (0,53 Å-2) et Ce4+ (0,79 Å-

2) par rapport aux ions Na (0,19 Å-2), Ca (0,33 Å-2), et Mg (0,46 Å-2)32,34,136.  
La contribution Q3(I) augmente significativement lors de l’ajout de Ce2O3 dans 

le verre. Bien qu’il soit envisageable que des espèces Q3(II) se transforment en 
espèces Q3(I), l’hypothèse retenue ici est celle de l’apparition d’espèces Q3(Ce), 
analogues aux espèces Q2(Ce)191,192. Ces nouvelles espèces Q3 sont décalées par 
rapport aux Q3(II) en raison de la force de champ ionique plus importante des ions 
Ce et vibrent à une fréquence proche des Q3(I) ce qui les rend difficilement 
dissociables. Une observation similaire a été faite dans le cadre de la matrice NAS, 
où l’apparition d’une contribution d’espèces Q3(Ce) vibrant à plus bas nombre d’onde 
que la Q3 du verre est suspectée (voir section 3.1.4.) 

Lorsque les conditions deviennent de plus en plus réductrices, les 
contributions des vibrations Q2(Ce) et Q3(I) diminuent (voir Figure 3.16 et Figure 
3.17). Néanmoins, les vibrations Q2(Ce) et Q3(Ce) sont toujours présentes même 
lorsque l’échantillon est complètement réduit. Une observation similaire avait été faite 
dans le cas de la composition NAS0 où Ce4+ était le principal responsable de 
l’apparition des espèces Q2(Ce) bien que Ce3+ y contribue également. Ces résultats 
montrent que Ce3+ et Ce4+ jouent des rôles structuraux différents dans le verre, Ce4+ 
est le principal responsable de l’apparition des espèces Q2(Ce) alors que Ce3+ 
semble principalement former des unités Q3(Ce).  

 

3.1.5.E. Lien structure-viscosité basse température  

 La section précédente établit les différentes contributions présentes dans les 
spectres Raman des échantillons. L’apparition d’espèces Q2(Ce) lors de l’ajout de 
Ce2O3 signale une dépolymérisation du réseau, cette dépolymérisation est d’autant 
plus importante que le cérium est oxydé dans le verre. Afin de mieux étudier cette 
dépolymérisation, les aires relatives des différentes contributions sont reportées dans 
la Figure 3.17. La vibration Q3(Ce) ne pouvant être isolé de Q3(I), l’aire est donnée 
pour la somme des deux contributions, mais la variation est principalement attribuée 
à Q3(Ce).  

Puisque les verres contenant du cérium sont colorés, les vibrations Q2(Ce) et 
Q3(Ce) peuvent être exaltées par des effets résonnants. Par conséquent, la 
comparaison des aires relatives ne renseigne pas forcément sur les proportions 
exactes des différentes espèces ; l’analyse de la polymérisation sera ainsi purement 
qualitative et non quantitative.  
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Figure 3.17 : Aire relative des contributions Raman mises en évidence par les 
décompositions présentées sur la Figure 3.16. 

Lors de l’ajout de Ce2O3 dans le verre, les aires relatives des contributions 
Q2(Ce) et Q3(I)+Q3(Ce) augmentent au détriment de l’aire des espèces Q3(II) et Q4. 
On observe bien une dépolymérisation du réseau. De même, lorsque Ce est réduit 
(cas c), l’aire relative de la bande Q2(Ce) diminue fortement. Une diminution, plus 
faible de l’aire de la contribution Q3(I)+Q3(Ce) est aussi à noter. On retrouve bien les 
conclusions faites sur le système NAS, à savoir que l’ajout de Ce dépolymérise le 
réseau silicaté. Lorsque Ce est complètement réduit, les aires relatives des 
contributions Q3(II) et Q4 sont proches de celles de Ce-free. Il apparait alors que 
cette dépolymérisation est principalement due à Ce4+.  

Le changement de viscosité à basse température lors de la réduction de Ce 
(Tableau 3.6) apparait alors comme une conséquence directe d’une repolymérisation 
du réseau lorsque Ce4+ se réduit en Ce3+. Cette observation corrobore les résultats 
de Müller et Dingwell71 ainsi que Müller et al.72(voir section 3.1.5.B.) En revanche, le 
lien entre la structure et l’augmentation de viscosité lors de l’ajout de Ce2O3 est 
moins évident. Considérons l’échantillon WG-1.3-Ce2O3-c qui ne contient que Ce3+, 
la décomposition de son spectre Raman révèle que les aires des contributions Q3(II) 
et Q4 sont identiques à celles obtenues par la décomposition du verre WG Ce-free 
(Figure 3.17). Cela implique que la polymérisation des deux échantillons est 
semblable. La différence de Tg de 22°C entre WG-1.3-Ce2O3-c et WG Ce-free 
(Tableau 3.6) ne peut donc pas être expliquée par un changement de polymérisation 
du réseau. 

La principale différence entre les décompositions Raman des verres WG Ce-
free et WG-1.3-Ce2O3-c est la conversion d’espèces Q3(II) en espèces Q3(Ce) ce qui 
n’affecte pas la polymérisation du réseau. La force de champ ionique de l’ion Ce3+ 
(0,53 Å-2) étant supérieure à celles de Na+ (0,19 Å-2), Ca2+ (0,33 Å-2) et Mg (0,46 Å-

2)32, il en découle que la liaison Ce-NBO a un caractère plus covalent et est par 
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conséquent plus forte que celles faisant intervenir des ions alcalins ou alcalino-
terreux. Puisque la structure Si-O-Ce3+-O-Si est forte en comparaison de celles 
faisant intervenir des ions Ca2+ ou Na+, la formation de ces unités Q3(Ce) au 
détriment des Q3(II) augmente la force du réseau. L’augmentation de viscosité à 
basse température ne provient donc pas d’une polymérisation du réseau, mais d’un 
renforcement des liaisons faisant intervenir des oxygènes non-pontants.  

Lors de l’oxydation de Ce3+ en Ce4+, une partie des espèces Q3(Ce) se 
transforme en Q2(Ce) ce qui diminue la viscosité. Dans le cadre des mesures 
présentées ici, Ce3+ est toujours l’espèce majoritaire, y compris sous air. Puisque la 
viscosité de WG-1.3-Ce2O3-a est supérieure à celle de WG-1.3-Ce-free (Tableau 
3.6), il apparait que le renforcement du réseau dû à Ce3+ l’emporte sur la 
dépolymérisation causée par Ce4+. Il serait toutefois intéressant de mesurer la 
viscosité d’un verre contenant uniquement Ce4+ afin de voir si sa viscosité à basse 
température est plus basse que celle du verre non dopé. Malheureusement, la faible 
limite de solubilité de Ce4+ et son potentiel redox important rendent cette mesure 
délicate62,107.  

Puisque les viscosités à haute température des différents échantillons sont 
identiques, mais qu’elles diffèrent au voisinage de Tg, la fragilité de ces systèmes 
change lors de l’ajout de Ce et de sa réduction. Ce phénomène a déjà été observé 
lors de l’ajout de lanthanides72.  
 

 

Conclusions 
 

 L’état d’oxydation de Ce dans le verre peut être déterminé par voie 
humide, spectroscopie d’absorption optique, spectroscopie XANES 
et spectroscopie Raman.  

 L’état d’oxydation de Ce à température ambiante est indépendant de 
sa concentration sur la gamme de 2‰ à 20‰.  

 Ce3+ est l’espèce majoritaire dans les conditions de synthèse du 
verre NAS. L’équilibre redox varie de 44% Ce(III) à 900°C à 77% 
Ce(III) à 1500°C .  

 L’état d’oxydation de Ce à température ambiante est représentatif de 
son état avant la trempe, car la diffusion n’est pas assez rapide pour 
rééquilibrer le système.  

 L’ajout de Ce entraine l’apparition d’une nouvelle contribution en 
spectroscopie Raman, qui est attribuée à l’apparition d’espèces 
Q2(Ce).  

 L’ajout de Ce entraine une dépolymérisation du réseau vitreux ; le 
cérium tétravalent est principalement à l’origine de cette 
dépolymérisation.  

 L’ajout de Ce2O3 dans un verre sodo-calcique donne lieu à une 
augmentation de viscosité à basse température. Cette augmentation 
est plus conséquente lorsque le cérium est réduit.  
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3.2. Comportement de Fe 

Tableau 3.8 Liste des échantillons du Tableau 2.2 étudiés dans la section 3.2.   

Nom 
FeO 

(mol‰) 
XANES 

Voie 
Humide 

Optique Raman 

NASF0_1 1 P  P R 

NASF0_10 10 P R P P 
P : Mesures présentées dans la section. 
R : Mesures réalisées mais non présentées.  

3.2.1. Mesures à température ambiante 

3.2.1.A Spectroscopie d’absorption optique 

 Les ions Fe2+ et Fe3+ confèrent tous les deux une coloration au verre, bleue 
pour le fer ferreux et jaune-brune pour le fer ferrique. La spectroscopie d’absorption 
optique permet donc de mesurer le rapport redox du fer dans un échantillon, une fois 
le coefficient d’extinction molaire connu. Dans le cadre de cette étude, les 
coefficients d’extinction molaire des transitions associées aux ions Fe2+ et Fe3+ ne 
sont pas connus, la spectroscopie d’absorption optique sera donc utilisée de manière 
qualitative. 

 

Figure 3.18 : A) Spectres d’absorption optique normalisés à l’épaisseur des 
échantillons NASF0_1 et NASF0_10. B) Spectres normalisés au maximum 
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d’intensité en dessous de 15000 cm-1. La section de 10000 à 12500 cm-1 du spectre 
de NASF0_1 a été interpolée par une fonction quadratique pour pallier au saut de 
détecteur.  

Les spectres d’absorption optique des échantillons contenant du fer révèlent la 
présence des deux états de valences. En effet, les absorptions à 5000 et 10000 cm-1 
sont toutes deux dues à Fe2+, tandis que les absorptions à 20500, 22500, 23900 et 
26300 cm-1 sont dues à Fe3+. Enfin, le front d’absorption UV au-dessus de 27500 cm-

1 est attribué au transfert de charge oxygène métal O-Fe3+ 8,51,183. Si l’absorption 
optique de Fe2+ est plus intense que celles de Fe3+, cela ne signifie pas que Fe2+ est 
la valence majoritaire. En effet, le coefficient d’extinction molaire des transitions liées 
à Fe2+ est très supérieur à ceux des transitions liées à Fe3+. Cette différence est due 
aux configurations électroniques des deux ions. En effet Fe3+ est un ion d5 donc les 
transitions d-d qui lui sont associées sont interdites de spin, contrairement aux 
transitions d-d liées à Fe2+ dont la configuration est d6. 
 Les spectres des échantillons NASF0_1 et NASF0_10 présentent plusieurs 
différences, notamment sur la partie IR du spectre. En comparant les absorptions de 
l’ion Fe2+ dans différents environnements cristallins, il est possible de faire le lien 
entre l’environnement local de Fe2+ et son absorption183 (voir notamment les travaux 
de Taran  et Rossman206 ainsi que le site de Rossmane pour les spectres des 
références cristallines). La bande à 5000 cm-1 est plus intense dans l’échantillon 
NASF0_10 par rapport au pic principal de Fe2+. Cette transition peut être attribuée à 
Fe2+ en tétraèdre (staurolite), Fe2+ en coordinence cinq (grandidiérite ou joaquinite) 
ou à Fe2+ en octaèdre (hypersthène). Toutefois, la configuration octaédrique 
possédant un centre d’inversion, les transitions associées sont peu intenses et il 
faudrait donc une grande proportion de Fe2+ en coordinence 6 pour donner lieu à une 
transition aussi intense.  
 Par ailleurs, l’hypothèse faite à la section 2.6.4.B. pour le traitement XANES 
est que la coordinence moyenne de Fe2+ dans le verre est de 5. Cette hypothèse est 
justifiée par l’asymétrie caractéristique de la bande d’absorption large autour de 
10000 cm-1 qui se retrouve dans les absorptions optiques de la grandidiérite ou de la 
joaquinite. L’interprétation choisie ici est que Fe2+ est distribué sur des sites de 
coordinence 4, 5 et 6 distordus207.  
 Le changement de forme de la bande de Fe2+ peut être interprété comme un 
changement de distribution de ces sites. Par exemple, Galoisy et Calas208 ont 
observé dans des obsidiennes la présence d’un pic symétrique centré à 8000 cm-1 
qui est absent des spectres des compositions industrielles116. Ils attribuent le 
caractère gaussien et la finesse du pic à la réduction du nombre d’environnements 
présents dans le verre pour donner un environnement de Fe2+en octaèdre déformé 
proche de la magnétite.  
 Contrairement au spectre du verre NASF0_10 qui indique une large 
distribution de sites de coordinence 4, 5 et 6, le spectre de l’échantillon NASF0_1 
présenté à la Figure 3.18.B montre que les ions Fe2+ sont localisés dans une 
proportion importante en sites octaédriques déformés bien définis. Ce changement 
pourrait être attribué à de la clusterisation aux basses concentrations de FeO208.  
 Les bandes d’absorption à plus haut nombre d’onde, attribué à Fe3+ sont aussi 
différentes entre les échantillons NASF0_1 et NASF0_10. Les cinq bandes attendues 
dans le cadre d’un ion Fe3+ en site tétraédrique (ferriorthoclase) sont visibles à 
20500, 22500, 23900 et 26300 cm-1 et devinable à 17000 cm-1 183. Le fait que les 

                                            
e
 http://minerals.gps.caltech.edu/FILES/Visible/Index.html 
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bandes de Fe3+ soient plus intenses pour NASF0_1 que pour NASF0_10 suggère 
que le fer ferrique a un environnement différent dans NASF0_1 et dans NASF0_10.  
  
 En somme, la spectroscopie d’absorption optique confirme que les deux 
valences sont bien présentes dans le verre à température ambiante et que la 
concentration totale de fer semble influer sur son environnement.  
 

3.2.1.B. Spectres XANES obtenus sur FAME (800°C) 

  Bien que les questions de coordinence de Fe pourraient être étudiées par le 
biais de la spectroscopie XANES, la photo-réduction de Fe3+ en Fe2+ sous irradiation 
X empêche de déterminer l’état d’oxydation et la coordinence de Fe à température 
ambiante dans le verre (Figure 3.19). Cette observation est d’autant plus vraie pour 
les échantillons peu concentrés en Fe20. La différence entre les spectres XANES 
mesurés à température ambiante et à 800°C peut être attribuée à la disparition de la 
photo-réduction sous faisceau. En effet, les effets de photo-réductions disparaissent 
quand une température suffisamment haute est atteinte. Étant donné le flux 
surfacique sur la ligne FAME, une température supérieure à Tg est nécessaire pour 
effacer cet effet de photo-réduction, la température choisie ici est de 800°C.   

 

Figure 3.19 : A) Spectres XANES ‘flattened’ au seuil K de Fe de l’échantillon 
NASF0_10 à température ambiante et à 800°C. B) Spectres XANES ‘flattened’ au 
seuil K de Fe de l’échantillon NASF0_1 à température ambiante et à 1000°C. Les 
spectres à haute température sont donnés juste après le changement de 
température. Les spectres ont été mesurés sur la ligne FAME.  
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Il est tout de même possible de 
mesurer indirectement le redox à 
température ambiante en mesurant le 
redox juste après le changement de 
température à 800°C. En effet, les 
échantillons ne seront plus photo-
réduits à cette température et ils seront 
suffisamment visqueux pour pouvoir 
négliger un éventuel changement redox 
dû à la diffusion avant le premier 
spectre. La Figure 3.20 montre la 
stabilité du redox de Fe dans 
l’échantillon NASF0_10 à 800°C.  
 Le centroïde du pré-seuil 
augmente avec la montée en 
température, notamment à cause de la 
disparition de l’épaulement à basse 
énergie. Cet épaulement est 
caractéristique de Fe2+ et donc sa 
disparition indique la disparation de la 
photo-réduction de l’échantillon (voir 
section 2.6.4.). En revanche, aucun 
décalage du pré-seuil vers les hautes 
énergies ou d’augmentation de l’aire du pré-seuil n’est observé. Ces deux 
phénomènes auraient révélé une réoxydation lente due à un phénomène diffusif. 
Puisqu’ils ne sont pas observés, il est possible de conclure que le redox à 800°C est 
stable sur la durée d’un spectre (7min30).  
 L’hypothèse sera faite que le véritable redox à température ambiante est le 
redox à 800°C juste après le changement de température. Dans le cas de 
l’échantillon NASF0_10, le redox obtenu est de 32% Fe2+. Cette valeur confirme bien 
la présence des deux degrés d’oxydation du fer dans l’échantillon comme montré par 
spectroscopie d’absorption optique à la section 3.2.1.A. La valeur de 32% Fe2+ 
indique également que l’échantillon étudié n’est pas à l’équilibre redox. En effet, les 
modèles thermodynamiques évoqués à la section 1.2.2.E prédisent un redox à 
l’équilibre >99% Fe3+ pour des températures inférieures à 1200°C43,58,209. Il est alors 
probable que l’état d’oxydation observé à température ambiante soit représentatif de 
l’état haute température depuis lequel il est trempé. Cette observation a été faite 
dans le cadre des verres contenant du Ce, trempés selon des protocoles identiques 
(voir section 3.1.3). 

3.2.2. Mesure du redox en fonction de la température 

 Afin de déterminer si le redox à température ambiante provient bien d’un état 
haute température qui a été figé lors de la trempe, il est nécessaire de mesurer l’état 
d’oxydation de Fe in situ.  
 

3.2.2.A Spectre XANES obtenus sur FAME 

 La Figure 3.21 présente l’évolution de l’état redox de Fe en fonction de la 
température. Comme mentionné dans la section précédente, Fe est photo-réduit à 
température ambiante, l’amplitude de cette réduction est de l’ordre de 20%. Pour une 

Figure 3.20 Zone du pré-seuil des spectres 
XANES ‘flattened’ au seuil K de Fe à 
température ambiante (ronds noirs), juste 
après le changement de température à 
800°C (carrés rouges) et après 2h à 800°C 
(losanges bleus).  
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température supérieure à Tg, ce phénomène de photo-réduction disparait et le redox 
de Fe est stable au cours du temps.  
 Lorsque la température est augmentée davantage, le mécanisme diffusif 
permettant la réoxydation de Fe est accéléré et l’échantillon s’oxyde au cours du 
temps. Ainsi, le temps requis pour atteindre l’équilibre diminue d’environ 1h à 1100°C 
jusqu’à moins de 5 minutes à 1500°C. La Figure 3.21.A. montre que Fe est plus 
oxydé à 1100°C qu’à 1000°C. Or, une augmentation de température doit se traduire 
par une réduction de l’échantillon à l’équilibre. Il apparait que le redox n’est pas à 
l’équilibre à 1000°C contrairement aux redox à plus hautes températures, nous ne 
considérerons alors que les états d’oxydation pour des températures supérieures ou 
égales à 1100°C. 

 

Figure 3.21 : A) Redox de Fe dans l’échantillon NASF0_10 mesuré sur FAME en 
fonction de la température. B)  Exemple des pré-seuils mesurés à 800, 1100 et 
1500°C. 

 
 Lorsque la température augmente davantage, Fe se réduit progressivement 
jusqu’à obtenir une valeur de 26% Fe(II) à 1500°C. La similitude entre la valeur 
mesurée à 1500°C et la valeur mesurée à 800°C juste après le changement de 
température semble indiquer que le redox de Fe est figé lors de la trempe. Cette 
observation est analogue à celle faite pour Ce et sera discutée à l’aide de la 
spectroscopie Raman à la section 3.2.3.  
 

3.2.2.B Modélisation thermodynamique.  

 À partir des mesures présentées sur la Figure 3.21, il est possible de remonter 
aux grandeurs thermodynamiques qui régissent l’équilibre Fe(II)/Fe(III) (Voir section 
1.2.2). 
 
 En considérant la réaction de réduction simple suivante : 
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2
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on obtient la relation suivante entre le rapport redox et l’entropie de réduction Δ𝑟𝐻 : 
 

log (
[𝐹𝑒2+]

[𝐹𝑒3+]
) = −

∆𝑟𝐻

2,303𝑅𝑇
−

1

4
log (𝑓𝑂2(𝑔)

) − ∆𝑟𝑆𝑎𝑝𝑝𝑎𝑟𝑒𝑛𝑡 

 
avec ∆𝑟𝐻, l’enthalpie de réduction en kJ.mol-1, R la constante des gaz parfaits en 
l.mol-1.K-1, T la température en K et ∆𝑟𝑆𝑎𝑝𝑝𝑎𝑟𝑒𝑛𝑡, l’entropie de réduction apparente 

J.mol-1.K-1 (voir section 3.1.2.B).  
 
 La régression linéaire est 
moins convaincante que celle 
obtenue pour Ce (Figure 3.5). 
Cette différence est 
principalement attribuée à la 
mesure à 1400°C qui est plus 
oxydée que prévu par le modèle.  
 
 L’enthalpie de réduction 
calculée à partir de la régression 
linéaire et de l’équation 3.10 est 
de : 
 

∆𝑟𝐻=170±25 kJ.mol-1.  
∆𝑟𝑆𝑎𝑝𝑝𝑎𝑟𝑒𝑛𝑡=97±14 J.mol-1.K-1 

  
 Cette valeur d’enthalpie de 
réduction est assez différente de 
celle mesurée par Johnston dans 
NS2 (67SiO2-33Na2O) qui est 
d’environ 26 kJ.mol-1 45. Cette 
différence peut être attribuée à la 
différence de composition entre NS2 et NASF0_10 (basicités optiques de 0.62 et 
0.58 respectivement)108. En effet, la valeur donnée par Johnston45 pour l’enthalpie de 
réduction de Ce dans NS2 est de 7,1 kJ.mol-1 par rapport aux 45 kJ.mol-1 obtenus à 
la section 3.1.3. En comparant les rapports des enthalpies de réductions de Ce et Fe 
mesurées par Johnston dans NS2 et ceux mesurés dans NAS, on obtient les 
rapports suivants : 
 

∆𝑟𝐻𝐶𝑒(𝐽𝑜ℎ𝑛𝑠𝑡𝑜𝑛)

∆𝑟𝐻𝐹𝑒(𝐽𝑜ℎ𝑛𝑠𝑡𝑜𝑛)
= 0,27 

 
∆𝑟𝐻𝐶𝑒(𝑁𝐴𝑆)

∆𝑟𝐻𝐹𝑒(𝑁𝐴𝑆)
= 0,26 

 
 Il apparait alors que les différences observées entre les valeurs mesurées par 
Johnston et celles de cette étude conservent les différences de comportement entre 
les éléments. On peut attribuer cette observation à la différence de composition du 
verre ainsi qu’à la technique de mesure utilisée (voltampérométrie vs XANES). 

Eq3.10 
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Figure 3.22 : Évolution du log du rapport redox 
de Fe en fonction de l’inverse de la température. 
La droite rouge est une régression linéaire sur 
les données.  
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  La valeur d’enthalpie de réduction de Fe permet de prédire l’état 
d’oxydation de Fe à l’équilibre en fonction de la température. L’état d’oxydation 
attendu à température ambiante est de 100% Fe(III), cependant, l’état mesuré à 
800°C, représentatif de la température ambiante, est de 32% Fe(II). Cette valeur se 
situe entre celle mesurée à 1500°C et celle prédite à l’équilibre à 1600°C qui est de 
38% Fe(II).  
 Il apparait alors que l’état d’oxydation à température ambiante est 
représentatif de l’état haute température depuis lequel il est trempé.  

3.2.3. Évolution du redox de l’échantillon lors d’une trempe.  

 Si, de manière analogue à ce qui a pu être montré pour Ce, l’état d’oxydation 
de Fe est figé lors de la trempe, il devrait être possible de contrôler l’état d’oxydation 
à température ambiante en contrôlant les conditions de fusion.  
 La spectroscopie Raman est sensible au redox de Fe dans le verre99,210. Plus 
spécifiquement, elle est sensible à la vibration antisymétrique mettant en jeu Fe(III) 
tétraédrique et un tétraèdre de silice (voir Figure 3.23 et Spiekermann et al.131) 
 

 

Figure 3.23 : Schéma de la vibration antisymétrique entre le tétraèdre FeO4
5- (vert) et 

le SiO4
4- (bleu). 

 Cette vibration faisant intervenir le réseau silicaté, sa position est sensible à la 
composition du verre et se situe entre 900 et 990 cm-1. Dans le cas de la composition 
NAS, cette bande est centrée à 931 cm-1 (Figure 3.24). Le rapport de dépolarisation 

𝜌 de la bande associée à Fe3+ est de 0,63 ce qui est en accord avec une vibration 
antisymétrique (voir section 2.5.1.B.). Ce rapport de dépolarisation important 
explique pourquoi la vibration liée à Fe est plus visible dans le spectre acquis en 
polarisation VH. Il est important de noter que cette vibration ne prend en compte que 
les ions ferriques en tétraèdres145.  
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Figure 3.24 : Décomposition des spectres Raman de l’échantillon NASF0_10 
mesurés en polarisation VV et VH, A) et B) respectivement.  

 Puisque la spectroscopie Raman est sensible aux ions ferriques en tétraèdre, 
il est possible de suivre l’évolution de l’état d’oxydation de Fe grâce à la 
spectroscopie Raman. Si cette méthode a déjà été utilisée à des fins de 
quantification de l’état redox99,145, nous ne l’utiliserons ici qu’à des fins qualitatives, 
car les concentrations de Fe sont bien inférieures à celles utilisées dans les études 
précédentes ce qui rend le pic moins facilement isolable.  
 Les mesures XANES présentées à la section 3.2.2 semblent indiquer que le 
redox de Fe est figé lors de la trempe. Ainsi, des échantillons équilibrés à différentes 
températures devraient avoir des rapports redox différents et donc des spectres 
Raman différents.  
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Figure 3.25 : A) Spectres Raman normalisés de l’échantillon NASF0_10 équilibré à 
différentes températures. B) Spectres Raman acquis à différentes profondeurs dans 
l’échantillon (surf pour surface et -20 pour 20 µm sous la surface). Les spectres sont 
acquis avec une longueur d’onde excitatrice de 405 nm.   

 Les spectres présentés sur la Figure 3.25 sont acquis avec une longueur 
d’onde excitatrice de 405 nm pour bénéficier de l’effet résonnant présenté à la 
section 2.5.4.D. Lorsque la température d’équilibre de l’échantillon est diminuée, 
l’aire de la bande attribuée à Fe3+ augmente ce qui révèle une oxydation. Ces 
résultats montrent que le redox de Fe à température ambiante dépend de la 
température depuis laquelle il est trempé. En revanche, lorsque l’on ne sonde plus la 
surface de l’échantillon, mais plus en profondeur, l’aire relative de la bande Fe3+ 
diminue. Étant donné les temps de fusion des échantillons (allant de 1h30 à 1600°C 
jusqu’à 5 heures à 1300°C), l’hypothèse qu’ils soient hors équilibre est peu probable, 
d’autant que le Fe est ajouté sous forme de Fe2O3. Si le verre n’avait pas atteint 
l’équilibre, son cœur devrait être plus oxydé or, la Figure 3.25.B montre l’inverse.   
 L’hypothèse retenue ici est celle d’un rééquilibre partiel lors de la trempe. 
Même si la trempe a lieu en une dizaine de secondes grâce aux faibles quantités de 
verre utilisées, la diffusion est en mesure d’affecter les premiers microns sous la 
surface. Des modèles de diffusion obtenus à partir des travaux de Magnien et al.92 
sur Fe sont présentés sur la Figure 3.7. Tous les modèles prévoient une réoxydation 
partielle lors de la trempe de l’échantillon. Si la Figure 3.7 présente cette oxydation 
comme un changement de redox total, il est plus juste de le considérer comme 
l’apparition d’une couche oxydée d’épaisseur d. Dans le cas du troisième modèle 
présenté sur la Figure 3.7, l’épaisseur d de cette couche pour un échantillon trempé 
depuis 1500°C est de 28 µm. 
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 Si aucun gradient de la sorte 
n’a été observé dans le cas de Ce 
(voir section 3.1.3) les spectres 
Raman présentés sur la Figure 
3.25.B. et les résultats de 
décomposition de la Figure 3.26 
montrent bien que Fe s’est réoxydé 
en surface lors de la trempe.  
 Les résultats de 
décomposition (Figure 3.26) 
montrent que, s’il existe un gradient 
de redox de Fe depuis la surface 
des échantillons, ce gradient 
conserve l’influence de la 
température d’équilibre sur le redox 
de Fe. Ce gradient de redox de Fe 
lors de la trempe n’influence pas les 
spectres d’absorption optique 
puisque les échantillons sont polis, 
ce qui enlève l’épaisseur réoxydée.  
 Les résultats Raman 
corroborent ceux de XANES, à 
savoir que le redox de Fe est figé 
lors de la trempe d’un échantillon. Néanmoins, par rapport à la conclusion tirée dans 
le cadre de Ce, la diffusion est suffisamment rapide pour réoxyder l’échantillon sur 
une trentaine de microns. Cet ordre de grandeur de vingt microns pour l’épaisseur de 
la couche réoxydée par diffusion sera retrouvé dans un autre contexte à la Figure 
4.10. 

Conclusions 
 La structure locale autour de Fe est sensible à sa concentration totale.  

 Un phénomène de photo-réduction empêche la mesure du redox de 
Fe à température ambiante par XANES. Néanmoins, il est possible 
d’assimiler le redox à 800°C à celui à l’ambiante.  

 Fe est complètement oxydé à l’équilibre pour des températures 
inférieures à 1100°C. En revanche, le redox de Fe à 800°C est hors 
équilibre et ressemble au redox à haute température.  

 La spectroscopie Raman est sensible à la présence de Fe3+ en 
tétraèdre. Cette vibration étant antisymétrique, la spectroscopie 
Raman polarisée est particulièrement adaptée à son étude.  

 Le redox de Fe à température ambiante est dépendant de la 
température depuis laquelle il est trempé. Néanmoins une couche de 
réoxydation d’une trentaine de microns se forme au cours de la 
trempe. Cette observation est en accord avec les modèles diffusifs.  
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Figure 3.26 : Aire relative de la bande Fe(III) 
obtenue par décomposition en fonction de la 
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3.3. Comportement de Sn 

Tableau 3.9 Liste des échantillons du Tableau 2.2 étudiés dans la section 3.3 

Nom SnO2 (mol‰) XANES 
Voie 

Humide 
Optique Raman 

NASS0_1 1 P   P 

NASS0_10 10 P   P 

NASS0_20 20 P  R P 
P : Mesures présentées dans la section 
R : Mesures réalisées mais pas présentées 

 

3.3.1. Spectres XANES obtenus sur SAMBA 

3.3.1.A. Mesure à température ambiante. 

 Comme discuté dans la section 2.6.5, plusieurs traitements sont possibles 
pour obtenir le redox de Sn à partir de la spectroscopie XANES au seuil K. Il est 
possible de prendre la position du point à la moitié du saut (méthode half-step). Il est 
aussi possible d’effectuer une combinaison linéaire, soit à partir de deux références 
cristallines, soit à partir d’une référence cristalline et d’un verre comme dans le cas 
de Ce. Le Tableau 3.10 présente les redox obtenus en fonction de la méthode 
choisie.  
 

Tableau 3.10 Redox de Sn à température ambiante déterminé par différentes 
méthodes de traitement des spectres XANES au seuil K de Sn. 

 %(Sn(II)) 

Échantillon Half-step (±8%) 

Combinaison 
linéaire SnO2 

(±5%) 

Combinaison linéaire 

NASS10_2 (±5%)* 

NASS0_1 32 18 24 

NASS0_10 14 13 17 

NASS0_20 7 6 13 
La référence utilisée pour Sn(II) est SnO pour les deux combinaisons linéaires. 
*L’échantillon NASS10_2 est considéré comme entièrement oxydé (voir section 4.2.1.C) 

 
 Les différences de redox obtenues en fonction de la méthode utilisée sont 
importantes. Le choix de NASS10_2 comme référence oxydée pour la combinaison 
linéaire donne des redox plus réduits d’environ 5 à 6% par rapport à la méthode half-
step. Le redox donné par la méthode half-step est moins précis en raison de sa 
grande sensibilité au rapport signal sur bruit (voir section 2.6.5).  
 Indépendamment de la méthode 
utilisée, il apparait que le redox de Sn 
dépend fortement de sa concentration. 
Sn est plus réduit lorsqu’il est dilué (voir 
Figure 3.27) 
 Cette dépendance en 
concentration a été décrite peut être 
expliquée par la cristallisation de SnO2 à 
une température proche de celle 
d’équilibre des verres. En effet, la limite 
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de solubilité de SnO2 est très faible dans le verre76 et il est nécessaire d’augmenter la 
température à plus de 1500-1550°C pour faire fondre les cristaux de SnO2 (voir 
Figure 3.30.B.). La température d’équilibre étant 1600°C ce qui est très proche des 
températures où la cristallisation est observée, la concentration totale en Sn influe 
sur son redox comme présenté à la section 1.2.2.F. 
 
 Sn se photo-réduit lentement sous le faisceau lorsqu’il est présent à basse 
concentration, notamment dans le cas de NASS0_1. Par conséquent, si le redox 
donné dans le Tableau 3.10 pour les échantillons NASS0_10 et NASS0_20 est 
calculé à partir d’une moyenne des dix spectres acquis, celui donné pour NASS0_1 
ne prend en compte que le premier spectre. On s’affranchit au mieux de la photo-
réduction et la différence de redox entre NASS0_1 et les autres concentrations ne 
peut pas être attribuée à l’influence du faisceau. 

L’utilisation d’une combinaison linéaire semble être le meilleur choix puisque 
les barres d’erreur sont moins importantes que pour la méthode half-step. Il est 
cependant nécessaire de vérifier si la combinaison linéaire est toujours la méthode à 
privilégier pour le calcul de rédox à partir des mesures de XANES à haute 
température. 
 

3.3.1.B Influence de la température sur la raie blanche de Sn.  

 Les combinaisons linéaires utilisées dans la section précédente utilisent des 
références mesurées à température ambiante. Une des conditions pour que la même 
combinaison linéaire soit applicable à haute température est que les signatures 
spectrales des références soient indépendantes de la température.  
 Même si la spectroscopie d’absorption des rayons X est une spectroscopie de 
cœur, elle n’est pas insensible à la température. La sensibilité en température d’un 
spectre XAS peut provenir de plusieurs sources. La première est le changement de 
distribution des états quantiques dû aux vibrations thermiques211,212. Si cet effet a été 
montré sur des éléments légers comme Si ou Al, Sn est un élément lourd et son seuil 
K se trouve à une énergie bien plus importante (29 keV par rapport à 1,8 ou 1,6 
keV). Cet effet est donc probablement moins important au seuil K de Sn. La seconde 
source de variation en température peut être un changement d’environnement local, 
comme la coordinence, lorsque la température augmente. De telles variations 
d’environnements locaux ont été observées dans le cas de Fe213 ou de Ni214.  
 La Figure 3.28 présente l’évolution du spectre XANES de l’échantillon 
NASS10_2 en fonction de la température. 
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Figure 3.28 : Spectre XANES ‘flattened’ au seuil K de Sn de l’échantillon NASS10_2 
mesuré à différentes températures. 

 L’échantillon NASS10_2 est complètement oxydé à température ambiante 
d’après la méthode half-step et les combinaisons linéaires. C’est d’ailleurs la 
référence vitreuse choisie pour l’une des combinaisons linéaires (voir section 2.6.5.). 
Lorsque la température augmente, l’intensité de l’absorption à 29210 eV diminue 
sans pour autant que celle de l’épaulement à 29225 eV ne change (Figure 3.28). Or, 
ces deux contributions sont présentes à la fois dans le spectre de SnO2 et de SnO. 
Le changement de leur intensité relative ne peut donc pas être attribué à un 
changement redox. De même, la position de la raie blanche ne varie pas avec la 
température (méthode half-step). Or, dans le cas du XANES au seuil K de Sn, le 
décalage de la raie blanche vers les basses énergies est l’indicateur le plus probant 
d’une réduction de Sn. Il apparait alors que l’échantillon NASS10_2 est 
complètement oxydé depuis la température ambiante jusqu’à 1300°C et que les 
différences entre les spectres présentés à la Figure 3.28 ne peuvent pas être 
attribuées à un changement redox de Sn.  
 En plus du changement d’intensité à 29210 eV, la position de la première 
oscillation EXAFS est décalée de 29268 eV à 29272 eV environ. Ce décalage peut 
être attribué à une variation de la distance Sn-O qui changerait avec la température. 
Une variation de la distance Sn-O peut être due à un changement de la coordinence 
de Sn et notamment à une augmentation de celle-ci. Toutefois, la compréhension des 
changements des formes de seuil en fonction de la température nécessite une étude 
à part entière qui sort du cadre des travaux présentés ici.  
 
 Le changement de la structure du seuil en température est handicapant pour 
la détermination du redox par combinaison linéaire (Figure 3.29). 
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Figure 3.29 : Exemple de combinaison linéaire réalisée à différentes températures 
pour l’échantillon NASS0_1. 

 Le rapport d’intensité entre la contribution à 29210 eV et 29225 eV change en 
fonction de la température (Figure 3.29). Or, les spectres utilisés pour la combinaison 
linéaire ont des rapports d’intensité entre ces deux contributions fixes. Une 
combinaison linéaire entre ces références ne peut donc pas déterminer un redox sur 
des spectres ayant un rapport d’intensité entre les deux contributions variables. Par 
exemple, la décomposition présentée sur la Figure 3.29.B. surestime l’intensité à 
29210 eV et sous-estime celle à 29225 eV. De même, la raie blanche du modèle est 
décalée vers les basses énergies par rapport aux données.  

Il n’est donc pas possible d’utiliser une combinaison linéaire pour déterminer 
le redox de Sn à haute température. C’est pourquoi la détermination de redox sera 
faite à l’aide de la méthode half-step et ce, même à température ambiante. 
 

3.3.1.C. Détermination du redox in situ.   

 Comme discuté à la section précédente, Sn est complètement oxydé dans 
l’échantillon NASS10_2 pour des températures inférieures à 1300°C. On peut tirer la 
même conclusion à partir des mesures effectuées sur l’échantillon NASS0_1 (Figure 
3.30) 
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Figure 3.30 : A) Spectres XANES ‘flattened’ au seuil K de Sn mesurés à différentes 
températures dans l’échantillon NASS0_1. B) Évolution du redox de Sn dans 
l’échantillon NASS0_1 en fonction de la température.  

 La raie blanche pour le spectre acquis à 1300°C est à la même position que 
pour SnO2 ce qui indique que Sn est entièrement oxydé à cette température.  
  Lorsque la température atteint 1610°C, la position de la raie blanche est 
proche de celle observée à température ambiante. Cette observation implique que le 
redox à 1610°C est proche de celui mesuré à température ambiante, ce que l’on peut 
constater sur la Figure 3.30.B. Notons que le redox mesuré à température ambiante 
est partiellement réduit et semblable au redox haute température. Cette observation 
sera discutée plus en détails à la section 3.3.2.  
 
 On observe une oxydation de Sn 
autour de 1500°C, ce décalage est 
attribué à une cristallisation de SnO2. 
Ce décalage est visible même pour les 
plus faibles teneurs en Sn bien que le 
domaine de cristallisation augmente 
avec la teneur en Sn dans le verre. 
Cette propension de Sn à cristalliser 
rend les mesures in situ complexes 
(voir section 2.6.9.B), d’autant plus à 
hautes concentrations de SnO2. 
Toutefois, il est possible d’utiliser les 
mesures présentées sur la Figure 
3.30.B pour remonter aux paramètres 
thermodynamiques tels que l’enthalpie 
de réduction.  
  

L’ajustement linéaire donne un 
résultat satisfaisant sur les données 
(Figure 3.31). Toutefois, la gamme de 
température mesurée est plus 
restreinte que celle mesurée pour Ce. Il 
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serait intéressant de mesurer l’équilibre de Sn à des températures supérieures à 
1610°C pour vérifier cette linéarité.  
 

En considérant la réaction simple suivante : 
 

 𝑆𝑛4+ + 𝑂2− → 𝑆𝑛2+ +
1

2
𝑂2(𝑔) 

 
on obtient la relation suivante entre le rapport redox et l’enthalpie de réduction 

Δ𝑟𝐻 qui est analogue à celles obtenues pour Ce ou Fe (sections 3.1.2.B. et 3.2.2.B): 
 

log (
[𝑆𝑛2+]

[𝑆𝑛4+]
) = −

2 ∗ ∆𝑟𝐻

2,303𝑅𝑇
− 𝐶 

 
Par rapport aux modèles thermodynamiques établis pour les autres éléments, 

l’entropie apparente ne sera pas extraite de la constante C du fait des barres d’erreur 
importantes.  Il est important de noter le facteur 2 au numérateur, car la réaction 
considérée échange deux électrons. L’enthalpie de réduction obtenue est : 

∆𝑟𝐻=160±25 kJ.mol-1. Cette valeur est assez différente de celle obtenue par 
Johnston45 qui est de 41 kJ.mol-1 dans NS2. En comparant les rapports des 
enthalpies de réductions de Ce et Sn mesurées par Johnston dans NS2 et ceux 
mesurés dans NAS on obtient les rapports suivants : 
 

∆𝑟𝐻𝐶𝑒(𝐽𝑜ℎ𝑛𝑠𝑡𝑜𝑛)

∆𝑟𝐻𝑆𝑛(𝐽𝑜ℎ𝑛𝑠𝑡𝑜𝑛)
= 0,18 

 
∆𝑟𝐻𝐶𝑒(𝑁𝐴𝑆)

∆𝑟𝐻𝑆𝑛(𝑁𝐴𝑆)
= 0,28 

 
Si les rapports entre les enthalpies de réduction de Ce et de Fe sont les 

mêmes dans NAS et NS2 (voir section 3.2.2.B), ce n’est pas le cas pour les 
enthalpies de réduction de Ce et de Sn. Cette différence peut venir de la différence 
de concentration de Ce et Sn utilisée dans notre étude (10 mol‰ de CeO2, contre 1 
mol‰ de SnO2). Une autre hypothèse est que le redox de Sn est plus sensible à la 
composition du verre que ne le sont Ce et Fe. Cette hypothèse semble la plus 
probable puisque Sn échange 2 électrons lors de sa réduction contrairement à Ce et 
Fe. Son redox est donc bien plus sensible au potentiel de l’oxygène présent à la 
puissance 1 et non 1/2 dans sa constante d’équilibre redox (voir section 1.2.2.A. et 
1.2.2.E.).  

3.3.2. Évolution du redox de l’échantillon lors d’une trempe 

 La Figure 3.30.B montre déjà que le redox de Sn à température ambiante 
n’est pas à l’équilibre, car l’équilibre attendu est de 100% Sn4+ pour des 
températures inférieures à 1300°C (d’après la droite de la Figure 3.31). La même 
observation peut être faite pour les échantillons NASS0_10 et NASS0_20 à partir 
des données du Tableau 3.10. Il apparait donc que le redox de Sn à température 
ambiante provient du redox à haute température, figé lors de la trempe.  

Afin de vérifier cette hypothèse, il convient de mesurer l’évolution du redox de 
Sn après un refroidissement de 1610°C à 620°C (Figure 3.32). 

Eq3.12 

Eq3.11 
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Figure 3.32 : Spectres XANES ‘flattened’ au seuil K de Sn à l’équilibre à 1610°C et 
juste après le changement de température à 620°C 

 La position de la raie blanche du spectre après le changement de température 
à 620°C indique que Sn est complètement oxydé. Cette observation est en 
désaccord avec les mesures acquises à température ambiante qui montrent que le 
redox de Sn est figé lors de la trempe. Aucune des mesures que nous avons pu 
réaliser à la suite un refroidissement n’a donné de résultats similaires à ceux acquis 
à température ambiante.  
 Cette différence implique que les trempes en creuset et en fil chauffant ne sont 
pas comparables dans le cas de Sn. Cette observation diffère de celle faite sur les 
autres éléments, les mesures effectuées en fil chauffant pour Ce sont en accord avec 
celles faites en creuset (voir section 3.1.3.) par exemple. 

3.3.3. Structure locale de Sn : EXAFS et Raman 

 La spectroscopie EXAFS permet d’obtenir des informations sur la structure 
locale de Sn. Dans le cas de notre étude, nous cherchons à savoir si les ions Sn(II) 
et Sn(IV) ont des coordinences différentes, mais aussi si des clusters de Sn sont 
présents dans le verre. En effet, SnO2 a tendance à cristalliser même à faible 
concentration (0,1mol% SnO2) et à haute température (1500°C). Il est donc 
raisonnable d’envisager la présence de clusters riches en Sn qui pourraient se 
former lors de la trempe.  
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Figure 3.33 : A) Spectres EXAFS des références cristallines et de l’échantillon 
NASS0_20. B) Modules des transformées de Fourier des spectres EXAFS présentés 
sur la figure A. Les principaux chemins de rétrodiffusion sont indiqués. 

 Comme présenté sur la Figure 3.33.B, le chemin de rétrodiffusion Sn-O 
observé dans l’échantillon NASS0_20 est très proche de celui observé dans le cas 
de SnO2. Cette analyse qualitative indique que la première sphère de coordinence de 
Sn dans NASS0_20 est similaire à celle de Sn dans SnO2. Aucun pic assimilé à un 
chemin de rétrodiffusion Sn-Sn n’est visible dans l’échantillon NASS0_20. Il n’y a 
donc aucune trace de ségrégation de Sn dans l’échantillon le plus concentré en Sn. Il 
est important de noter qu’il n’est pas possible de différencier un chemin Sn-Si d’un 
chemin Sn-Al en spectroscopie EXAFS. Le chemin Sn-T* indiqué sur la Figure 
3.33.B représente le chemin entre Sn et son second voisin, qu’il s’agisse de Si ou de 
Al.  
 
 La Figure 3.34 présente les ajustements réalisés sur les échantillons 
NASS0_1 et NASS0_20. Le fichier .cif utilisé pour effectuer les calculs FEFF est celui 
d’une structure Eakerite (SnCa2Al2Si6O22H6) qui provient de Uchida et al.215. Voir 
Newville147 page 65 pour une description de FEFF.  
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Figure 3.34 : A) Spectres EXAFS ajustés. B) Transformée de Fourier des spectres 
EXAFS ajustés. Seules les deux premières sphères de coordinence sont modélisées. 

 Les ajustements de la Figure 3.34.A présentent une déviation par rapport aux 
données aux bas k (<4 Å-1). Cette déviation peut être expliquée par un phénomène 
de diffusion multiple qui n’est pas pris en compte par la théorie de l’EXAFS. Les 
résultats des ajustements sont présentés pour les références et les échantillons 
NASS0_20 et NASS0_1 dans le Tableau 3.11.  
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Tableau 3.11 Résultat du traitement EXAFS présenté sur la figure 3.34. Seule la 
première sphère de coordinence est présentée pour SnO et SnO2 

Échantillon Voisin N R(Å) σ2 (Å2) 


2 
réduit 

%Sn(II) 

SnO O 
3,9 

± 0,4 
2,20± 0,01 0,007±0.001 26,43* 100 

SnO2 O 
5,7 

± 0,6 
2,05± 0,01 0,002±0.0009 1,80 0 

NASS0_1 
O 

5,1 

± 0,4 
2,04± 0,01 0,003±0.0007 

1,86 
32 

(±8%) 
Si 2 ± 1 3,30± 0,02 0,007±0.006 

NASS0_20 

O 
5,8 

± 0,4 
2,04± 0,01 0,003±0.0005 

1,57 7 (±8%) 

Si 
2,3 

± 0,9 
3,32± 0,01 0,004±0.003 

 

 Le 2 réduit est assez élevé pour la référence SnO à cause de la complexité 
de la seconde sphère de coordinence de cette structure. En effet, 3 groupes de 4 
atomes de Sn forment la deuxième sphère de coordinence de l’atome absorbeur. 
Étant donné les faibles différences entre ces trois distances Sn-Sn, la répartition 
correcte de ces 12 atomes de Sn est complexe ce qui entraine une augmentation du 


2 réduit.  

 La coordinence de Sn dans l’échantillon NASS0_20 est identique à celle de 
Sn dans SnO2, ce qui confirme l’interprétation qualitative faite à partir de la Figure 
3.33. Dans le cas de NASS0_1, la coordinence de Sn est plus faible que dans 
NASS0_20 et est intermédiaire entre celle de SnO et de SnO2. La différence de 
redox entre les échantillons NASS0_1 et NASS0_20 est l’origine la plus probable de 
cet écart de coordinence. En effet, Sn est presque complètement oxydé dans le cas 
de NASS0_20 alors qu’il est significativement réduit dans NASS0_1. Il apparait alors 
que, dans la matrice NAS, la coordinence de Sn4+ est de 6 et celle de Sn2+ lui est 
inférieure. Une conclusion similaire a été faite par Farges et al.76 pour des 
échantillons de compositions 
naturelles.  

La distance Sn-Si mesurée 
pour l’échantillon NASS0_20 
correspond à l’une de celles 
observées dans l’Eakerite (3.333 Å) 
(voir Figure 3.35, fichier .cif de 
Kossiakoff et Leavens216.) Il apparait 
alors que le polyèdre de 
coordinence de Sn4+ dans la matrice 
NAS est un octaèdre relié par les 
sommets aux tétraèdres des 
formateurs de réseaux.  

Figure 3.35 : Structure locale de Sn 
dans l’Eakerite. Les liaisons Sn-O et 
les distances Sn-O et Sn-Si sont 
mises en évidence.  

2,030 Å 
3,333 Å 

3,331 Å 
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Puisque la structure locale autour de Sn4+ est proche de celle de l’Eakerite, il 

est raisonnable de comparer les spectres Raman des verres NAS contenant de Sn à 
celui de l’Eakerite. Comme discuté à la section 2.5.4.B., le traitement des spectres 
Raman des verres contenant Sn s’effectue par différence. L’ajout de SnO2 dans le 
verre mène à l’apparition d’une contribution autour de 540 cm-1 (voir Figure 3.36.B). 
Le pic caractéristique de SnO2 cassitérite est situé à 632 cm-1 ce qui est plus décalé 
du pic observé dans nos échantillons que le pic de l’Eakerite. 
 

 

Figure 3.36 : A) Spectres Raman de la série de verres NASS0_x. Les spectres 
sont normalisés à l’aire. B) Différence entre le spectre de NASS0_20 et de NAS0, ce 
qui est positif est plus intense dans le spectre de NASS0_20. Le spectre de l’Eakerite 
de la base de données RRUFF est aussi présenté. 

 En plus de l’apparition d’une nouvelle contribution à 540 cm-1, l’évolution de la 
forme de la contribution autour de 1050 cm-1 indique une dépolymérisation du réseau 
du verre. En effet, le maximum de cette bande semble décalé vers les bas nombres 
d’onde, ce qui traduit une transformation d’espèces Qn en espèces Qn-1. Il est 
cependant nécessaire de noter que, si le changement de cette région parait 
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important, il est exacerbé par la normalisation choisie. En effet, l’apparition d’une 
nouvelle contribution diminue l’intensité des contributions existantes lorsque le 
spectre est normalisé à l’aire totale.  
 L’impact de l’ajout de SnO2 est plus flagrant en faisant la différence entre les 
spectres de NAS0 et NASS0_20. La différence révèle un pic fin et asymétrique à 542 
cm-1, ainsi qu’une diminution de l’intensité autour de 1090 cm-1. Cette diminution peut 
être attribuée à une diminution des espèces Q3 et Q4 (voir Figure 3.13). De plus, une 
légère augmentation de l’intensité est visible autour de 920 cm-1 et peut s’apparenter 
à l’apparition d’espèces Q avec des degrés de polymérisation plus faibles. Il apparait 
alors que l’ajout de Sn4+ diminue la polymérisation du réseau.  
 En comparant la position du pic mis en évidence par différence et le spectre 
de l’Eakerite, il apparait que la contribution liée à l’ajout de SnO2 dans le verre est 
proche du pic principal de l’Eakerite. La différence de position peut être expliquée par 
de nombreux facteurs tels que la présence de Na+ dans la matrice NAS 
contrairement au Ca2+ de l’Eakerite, ou encore le caractère amorphe de nos 
échantillons. Ces résultats confirment ceux obtenus en spectroscopie EXAFS que la 
structure locale de Sn dans l’Eakerite est proche de celle de Sn dans NAS. Le pic 
caractéristique de SnO2 cassitérite est situé à 632 cm-1 ce qui est plus décalé du pic 
observé dans nos échantillons que le pic de l’Eakerite.  
 
 

 
 
 
 

Conclusions 
 

 Le redox de Sn est sensible à sa concentration totale ; Sn est plus 
réduit lorsqu’il est dilué.  

 La mesure de redox de Sn en température est complexe en raison du 
changement de structure de la raie blanche avec la température.  

 Sn est entièrement oxydé à l’équilibre pour des températures 
inférieures à 1300°C.  

 La faible solubilité de SnO2 empêche la mesure du redox autour de 
1500°C et cela est particulièrement vrai pour les hautes 
concentrations de SnO2.  

 Le redox de Sn semble être figé lors de la trempe.  

 La structure locale de Sn4+ est un octaèdre d’oxygènes relié par les 
sommets aux tétraèdres de Si, similaire à la structure de l’Eakerite. En 
revanche, la coordinence de Sn2+ est plus faible. 

 L’ajout de SnO2 dans le verre est visible en spectroscopie Raman via 
l’apparition d’une contribution vers 540 cm-1 
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3.4. Comportement de V 

3.4.1. Espèces présentes dans le verre à température ambiante 

 Comme discuté à la section 1.2.2.G., le vanadium possède 4 degrés 
d’oxydation stable dans les verres : V2+, V3+, V4+ et V5+. Toutefois, étant donné le 
faible potentiel redox du couple V2+/V3+, V2+ n’est observé qu’à des fO2 très basses 
(inférieures à 10-15 atm d’après les travaux de Kavner et al.171). Puisque nos mesures 
sont faites sous air, V2+ n’est pas du tout attendu dans notre système.  
 

3.4.1.A. Spectres XANES obtenu sur DiffAbs 

 Comme discuté à la section 2.6.6, la détermination du redox du vanadium par 
spectroscopie XANES au seuil K de V se fait à partir de l’intensité du pré-seuil, tandis 
que la position de son centroïde renseigne sur sa coordinence. Une intensité plus 
importante implique un échantillon plus oxydé tandis qu’un centroïde à plus basse 
énergie implique une coordinence plus faible.  
 Toutefois, V est photo-réduit à température ambiante et ce, même pour les 
échantillons fortement concentrés en V (voir Figure 3.37.B). Lanzirotti et al.217 ont 
étudié ce phénomène de manière poussée. 

 

Figure 3.37 : A) Spectres XANES ‘flattened’ au seuil L3 de V de l’échantillon 
NMASV0_1. B) Spectres XANES normalisés au seuil L3 de V de l’échantillon 
NASV0_10. Les spectres présentés sont les premiers acquis à la température 
indiquée. 

 L’hypothèse faite ici est la même que celle proposée à la section 3.2.1.B. pour 
Fe, à savoir que le redox mesuré pour le premier spectre à 600-700°C est 
représentatif de l’état à température ambiante. En effet, la diffusion redox est très 
lente pour ces températures, ce qui rend un équilibrage des échantillons peu 
probable. Toutefois, cela ajoute une hypothèse à la détermination du redox du 
vanadium qui est déjà peu précise.  
 Les intensités et les centroïdes des spectres présentés sur la Figure 3.37.B 
sont reportés dans le diagramme de référence Figure 3.38 (voir section 2.6.6 pour la 
construction du diagramme ainsi que l’obtention des valeurs). 
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Figure 3.38 : Intensité et centroïde du pré-seuil des spectres des échantillons 
NASV0_1 (losanges) et NASV0_10 (triangles) à température ambiante (symboles 
pleins) et à 600°C (symboles creux). Le diagramme des références est présenté à la 
section 2.6.6.  

 Les intensités des pré-seuils à 600°C des échantillons NASV0_1 et 
NASV0_10 sont proches, ce qui indique que leurs redox sont similaires. Il apparait 
donc qu’il n’y a pas de dépendance en concentration du redox de V sur la gamme 
1mol‰-10mol‰. En revanche, les intensités à température ambiante sont différentes 
ce qui implique que NASV0_1 est plus photo-réduit que NASV0_10. 

Au vu des positions des centroïdes, l’équilibre redox semble principalement 
avoir lieu entre V5+O4 et V4+O5, ce qui est également l’équilibre principal mis en 
évidence par McKeown et al.218. Toutefois, d’autres études observent la présence de 
V5+O5 en spectroscopie XANES49,167,219. 

Ce mélange potentiel de coordinence de V5+ rend la détermination du redox 
peu fiable puisque les intensités de pré-seuils de V5+O4 et de V5+O5 sont très 
différentes. Il est cependant possible de dire que le vanadium est présent sous un 
mélange des valences V4+ et V5+ dans le verre avec un redox moyen supérieur à 4,5 
(plus de 50% de V5+).  
 

3.4.1.B. Spectroscopie d’absorption optique 

 La valence du vanadium dans les verres a été largement étudiée par 
spectroscopie d’absorption optique19,220,221. En effet, chaque valence du vanadium 
apporte une coloration différente au verre : jaune pour V5+, bleue pour V4+, verte pour 
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V3+ et violette pour V2+ 222. L’échantillon NASV0_10 a une coloration verte qui peut 
soit indiquer la présence de V3+ soit un mélange V4+/V5+. L’ion V5+ ayant une 
configuration électronique d0, la seule absorption optique associée est le transfert de 
charge oxygène métal O-V5+ dans l’UV. Pour ce qui est de l’ion V4+, qui possède une 
configuration électronique d1, une seule transition est attendue en configuration 
octaédrique. Toutefois, trois transitions sont observées expérimentalement19,221 
(Figure 3.39). L’absorption de V4+ dans le verre est semblable à celle de l’ion 
vanadyle VO2+ qui possède une double liaison V=O qui est bien plus courte que les 
autres liaisons V-O de l’octaèdre223. L’observation de trois transitions en 
spectroscopie d’absorption optique est attribuée à une compression tétragonale de 
l’octaèdre. Cette observation est d’ailleurs cohérente avec les mesures réalisées en 
XANES puisque V4+ n’est pas en coordinence 6. Dans le cas de l’ion V3+, deux 
transitions sont attendues et observées expérimentalement19. V3+ semble être en 
coordinence octaédrique dans le verre.   
 

 

Figure 3.39 : Spectres d’absorption optique normalisés à l’épaisseur des échantillons 
NAS0 et NASV0_10. Les absorptions des différentes valences du vanadium sont 
mises en évidence.  

 Le spectre d’absorption optique de l’échantillon NASV0_10 met en évidence la 
présence des trois transitions associées à V4+. Il apparait alors que l’ion V4+ occupe 
un site de symétrie plus basse qu’un octaèdre. Le transfert oxygène métal O-V5+ est 
bien visible et est responsable de l’absorption très intense dans le proche UV. 
Aucune transition associée à l’ion V3+ n’a pu être identifiée dans le verre.  
 
 Les mesures de spectroscopie d’absorption optique confirment bien celles 
réalisées en spectroscopie XANES, à savoir que l’échantillon contient un mélange de 
V4+ et de V5+.  
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3.4.1.C. Raman 

 La spectroscopie Raman est un outil intéressant pour étudier la structure 
locale des ions V4+ et V5+ puisque la liaison V=O donne une contribution fine et 
intense en spectroscopie Raman224,225. Pour attribuer les contributions Raman aux 
différentes valences du vanadium, des réductions préliminaires en creuset de 
graphite ont été réalisées, le spectre Raman obtenu est nommé NASV0_10_C sur la 
Figure 3.40.  
 

 

Figure 3.40 : Spectres Raman non normalisés et non polarisés des échantillons 
NAS0, NASV0_10 et NASV0_10 refondus en creuset de graphite. Les contributions 
liées à l’ajout de V2O5 sont mises en lumière. La différence entre les spectres 
NASV0_10 et NASV0_10_C (en vert) est modélisée à l’aide de deux fonctions 
gaussiennes.  

 La comparaison entre les spectres NAS0 et NASV0_10 met en lumière 
l’apparition de 5 bandes différentes lors de l’ajout d’oxyde de vanadium. Les mesures 
effectuées en spectroscopie XANES et d’absorption optique indiquent que les 
valences présentes sont V4+ et V5+. Il est donc raisonnable de considérer que les 
cinq contributions Raman sont attribuables à ces deux valences.  
 Lors de la réduction en creuset de graphite, les contributions situées à 250 et 
380 cm-1 disparaissent. Il en va de même pour celles à 860 et 920 cm-1. Ces quatre 
contributions sont donc associées à V5+. Plus particulièrement : 
 

- Les contributions à 250 et 380 cm-1 sont attribuées aux espèces V5+O5 et 
aux vibrations de flexion internes aux bipyramides à base 
triangulaires224,226.  

- La contribution à 860 cm-1 est attribuée à la vibration d’élongation de 
symétrie A1 du tétraèdre V5+O4.

227,228. Cette vibration est par exemple 
présente dans le spectre Raman de la Vanadinite.  
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- La contribution à 920 cm-1 est attribuée à la vibration d’élongation 
symétrique de la liaison V5+=O224,226. Cette vibration est par exemple 
présente dans le spectre Raman de V2O5.  

La différence entre les spectres NASV0_10 et NASV0_10_C met en évidence 
la disparition des deux dernières contributions. La modélisation par deux 
gaussiennes indique que l’environnement de V5+ dans le verre est bien défini et 
réparti en deux coordinences : V5+O4 et V5+O5.  

Moisii et al.225 ont publié une étude très complète sur la spectroscopie Raman 
de xerogels de silice dopés avec V2O5 et attribuent une contribution à 686 cm-1 à une 
vibration V-O-V qui proviendrait d’une clusterisation de V5+. Aucune contribution de la 
sorte n’est visible sur le spectre de NASV0_10 ce qui semble indiquer que les 
concentrations de travail sont trop faibles pour observer une clusterisation de V.   
 
 La cinquième contribution observable sur le spectre de NASV0_10 est un 
épaulement du pic de V5+O4 à 956 cm-1. Toutefois, elle devient la seule contribution 
additionnelle lorsque l’échantillon est réduit en creuset de graphite. Cet épaulement 
semble dû aux ions V4+, présents dans l’échantillon synthétisé sous air, mais qui 
deviennent prépondérants après la réduction.  
 L’attribution précise de cet épaulement n’est pas triviale. Elle peut être due à 
la vibration d’élongation de la liaison V4==O224. Une autre hypothèse est celle d’une 
vibration d’élongation symétrique des groupements VO3

227. Cette vibration provient 
des groupements O4V-O-VO4 où chaque vanadium est doublement lié à un oxygène, 
la vibration est une vibration d’élongation entre V et les trois oxygènes simplement 
liés.  Une telle structure a été mise en évidence dans des minéraux tels que la 
Cavansite (Ca(VO)SiO4O10.4H2O) où V4+ est en coordinence 5229 ainsi que plusieurs 
autres mineraux230. 
 La spectroscopie Raman polarisée permet de différencier davantage ces deux 
possibilités. Une vibration d’élongation symétrique V4+=O doit donner lieu à une 

contribution entièrement polarisée en spectroscopie Raman (𝜌=0). En effet, il s’agit 
d’une vibration symétrique d’une liaison terminale et donc peu sensible au caractère 
amorphe du verre. Moisii et al.225 observent d’ailleurs un rapport de dépolarisation 
extrêmement faible pour la vibration symétrique V5+=O (0,06). On peut donc 
s’attendre à un rapport de dépolarisation similaire dans le cas de la vibration 
symétrique V4+=O. La bande à 920 cm-1 est bien éteinte en polarisation VH (voir 
Figure 3.41), mais la vibration à 956 cm-1 l’est beaucoup moins. Il parait donc peu 
probable que cette contribution soit due à une vibration symétrique d’un oxygène 
terminal V4+=O.  
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Figure 3.41 : Spectres Raman polarisés de l’échantillon NASV0_10. Les 
spectres ne sont pas normalisés. 

 Le rapport de dépolarisation de la contribution à 956 cm-1 semble donc plus 
cohérent avec une vibration VO3 qui aura un caractère moins symétrique que dans 
un cristal de par le caractère amorphe du verre.  
 Cicconi et al.140 émet l’hypothèse que cette région du spectre Raman contient 
plus de vibrations liées au vanadium et suggère que les vibrations de VO3 et de 
V4+=O sont toutes les deux visibles sur le spectre. La vibration Raman V4+=O ne 
permet pas de discriminer entre V4+O6 et V4+O5 puisque les deux structures 
possèdent le groupement vanadyle. En revanche, la vibration VO3 n’est présente que 
dans V4+O5.  
 
 Aucune vibration pouvant s’apparenter à V3+ n’a été identifiée, que ce soit 
dans l’échantillon NASV0_10 ou NASV0_10_C. Dans le cas de l’échantillon 
NASV0_10_C, deux explications sont possibles : soit il ne contient que V4+, soit les 
vibrations associées à la structure V3+O6 sont très faibles, voire inexistantes. Il n’est 
donc pas possible d’exclure la présence d’ions V3+ dans l’échantillon NASV0_10_C.  

Tableau 3.12 Attribution des contributions Raman dues à l’ajout de V.  

Décalage Raman (cm-1) Structure locale associée 

250 V5+O5 

380 V5+O5 

860 V5+O4 

920 V5+O5 

956 V4+O5 ou V4+O6 

 
 
 
 

0

5000

10000

15000

20000

25000

30000

500 1000 1500

NASV0_10_VV
NASV0_10_VH

In
te
n
s
it
é
	(
U
.A
)

Décalage	Raman	(cm
-1
)



3.4. Comportement de V 

 
 

154 

3.4.1.D. Conclusion 

 Les spectroscopies XANES, d’absorption optique et Raman indique que le 
vanadium est présent dans l’échantillon NASV0_10 en tant que mélange de V4+ et de 
V5+.  
 Les spectroscopies XANES et Raman suggèrent que les ions V5+ sont 
présents dans deux environnements : V5+O4 ainsi que V5+O5. En revanche, la 
spéciation des ions V4+ est moins claire en spectroscopie Raman. Les mesures 
effectuées en spectroscopie XANES indiquent cependant que l’ion V4+ a une 
coordinence 5 et une structure proche de celle de la Cavansite.  
 Aucune des trois spectroscopies n’a mis en évidence la présence d’ions V3+ 
dans l’échantillon. 

3.4.2. Profil de réduction  

 Afin d’étudier plus en détail l’équilibre V4+/V5+, l’échantillon NASV0_10 a été 
refondu suivant un nouveau protocole.  
 

- Le verre est refondu dans un creuset d’alumine de 5 mm de diamètre et 
équilibré sous air à 1400°C pendant 3 heures, cette étape permet aussi à 
une partie des bulles piégées dans le verre d’en sortir. Le faible diamètre 
du creuset permet de limiter la convection. Le creuset est chargé en 
plusieurs fois à chaud afin de limiter les chocs thermiques et d’obtenir une 
hauteur de verre satisfaisante. 

- Le creuset est ensuite refroidi à 1000°C avant d’être placé dans un creuset 
de graphite préalablement porté à 1000°C pour éviter de fissurer le creuset 
d’alumine à cause du choc thermique.  

- La température est ensuite augmentée jusqu’à 1400°C et est maintenue 
pendant 4h15.  

- L’échantillon est ensuite refroidi avec l’inertie du four jusqu’à 1000°C puis 
placé dans un four préchauffé à 900°C où il termine son cycle de 
refroidissement jusqu’à 550°C où il est maintenu pendant 12 h.  

- Le four est finalement éteint et l’échantillon est refroidi jusqu’à température 

ambiante avec l’inertie du four (~6h).  
 

Ce protocole permet de créer un gradient de diffusion que l’on considère uni 
axial (voir section 1.3.1.A.) par rapport à une fusion en 
creuset de graphite où la forme de l’échantillon n’est 
pas contrôlée. La profondeur de l’échantillon affectée 
par l’atmosphère réductrice dépend alors du temps 
d’équilibre sous atmosphère réductrice, ici 4h15. La 
Figure 3.42 montre l’échantillon obtenu une fois poli 
pour la spectroscopie d’absorption optique. 

 
 

 
 
 

Figure 3.42 : Photo de l’échantillon NASV0_10 obtenu 
à l’aide du protocole décrit précédemment.  
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Il est important de noter que, de par la mouillabilité importante d’Al2O3 par le 

verre, un ménisque important se forme en surface. Afin de toujours considérer un 
gradient uniaxial, les mesures sont faites depuis le creux du ménisque et 
perpendiculairement au fond du creuset (Figure 3.42).  

Il est important de noter que l’échantillon est une tranche d’un cylindre, il ne 
s’agit donc pas d’un pavé droit. La hauteur de l’échantillon depuis le creux du 
ménisque est de 6,5 mm environ.  

 
Le verre au fond du creuset d’alumine a une couleur jaune-vert pâle qui est 

proche de celle de l’échantillon fondu en creuset de platine et qui a été attribuée à un 
mélange V4+/V5+. L’échantillon en surface du creuset est quant à lui d’une couleur 
beaucoup plus sombre qui révèle en changement de chromophore et donc de degré 
d’oxydation. Une bande plus sombre est visible à l’interface entre ces deux 
domaines. Cette bande sombre n'est pas perpendiculaire à l’axe de la diffusion et est 
plus épaisse sur les bords du creuset. Cette observation peut indiquer un caractère 
partiellement convectif bien que cela soit surprenant au vu de la taille du creuset. 
Aucune trace de pollution due au creuset d’Al2O3 n’a été vue en spectroscopie 
Raman.  

 
Afin de mieux comprendre la relation entre la couleur de l’échantillon et le 

redox de V dans le verre, des profils en spectroscopie d’absorption optique et en 
spectroscopie Raman ont été réalisés suivant la ligne verticale de la Figure 3.42. 

 

3.4.2.A. Spectroscopie Raman 

 Comme discuté à la section 3.4.1.C., la spectroscopie Raman est sensible à la 
présence de l’ion V5+ et ce, quelle que soit sa coordinence. La zone la plus sensible 
à la présence de V5+ est la gamme 800-1000 cm-1 puisqu’on y trouve les 
contributions des groupements V5+=O et V5+O4. Ces deux contributions sont visibles 
pour des profondeurs supérieures à 4 mm (spectres orange et bleu clair sur la Figure 
3.43.B) ce qui indique bien que le verre au fond du creuset en alumine n’est pas 
réduit. En revanche, les contributions des ions V5+, y compris celles à 250 et 350 cm-

1 sont absentes pour des profondeurs inférieures à 3 mm (spectres bleu et vert sur la 
Figure 3.43.B).  
 Le spectre acquis juste sous la surface du ménisque est légèrement plus 
oxydé que ceux acquis entre 300 et 3000 µm de la surface. Cette observation 
indique une réoxydation lente de la surface de l’échantillon durant son 
refroidissement. En effet, le verre n’est pas trempé pour éviter des fissures, cela 
laisse le temps à un processus diffusif de partiellement réoxyder la surface de 
l’échantillon. La profondeur de cette réoxydation est d’environ 200 µm.  
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Figure 3.43 A) Évolution de l’aire entre 800 cm-1 et 1000 cm-1. Le maximum d’aire est 
fixé à 1 et sert de référence pour les autres points. B) Exemple de spectres Raman 
aux extrémités du profil, les spectres correspondent aux points de couleur sur la 
figure A. Le domaine utilisé pour le calcul de l’air est représenté C) Spectres Raman 
de la partie centrale du profil de 2500 à 4500 µm. Les spectres rouges sont espacés 
de 300 microns. Tous les spectres sont étagés pour des raisons de clarté. Les 
spectres ne sont pas normalisés, seule une ligne de base constante entre 1300 et 
1500 cm-1 a été utilisée. 

0

0.2

0.4

0.6

0.8

1

1.2

0 800 1600 2400 3200 4000 4800 5600 6400

A
ir
e
	n
o
rm
a
li
s
é
e
	e
n
tr
e

	8
0
0
	e
t	
1
0
0
0
	c
m
-1

Profondeur	(µm)

0

5000

10000

15000

20000

25000

0 500 1000 1500

In
te
n
s
it
é
	(
U
.A
)

Décalage	Raman	(cm
-1
)

0

10000

20000

30000

40000

0 500 1000 1500

In
te
n
s
it
é
	(
U
.A
)

Décalage	Raman	(cm
-1
)

Profondeur

A)

B)

C)



3.4. Comportement de V 

 
 

157 

 La forme de l’évolution de l’aire entre 800 et 1000 cm-1 en fonction de la 
profondeur est sigmoïdale (voir Figure 3.43.A). Cette observation confirme que le 
processus à l’œuvre est limité par la diffusion. En effet un profil de diffusion doit 
suivre une fonction erreur qui a une forme sigmoïdale. Il est possible d’approximer le 
coefficient de diffusion à partir de la profondeur où l’on observe une réduction (Figure 
3.43.A) et du temps de synthèse.  
 

𝐷 = 4 ∗ 𝑑2 ∗ 𝑡 
 
avec D, le coefficient de diffusion, d la profondeur réduite et t le temps de 
l’expérience. Dans notre cas, t vaut 4h15 soit 15300 s et d vaut soit 3mm soit 4mm 
selon qu’on considère la fin du premier palier ou le début du second palier de la 
sigmoïde. On obtient alors un coefficient de diffusion compris entre 2,4*10-9 et 
4,2*10-9 m2.s-1. Ces coefficients de diffusions sont très supérieurs à ceux prédits par 
la relation d’Eyring pour la diffusivité des ions O2- qui est de 3,4*10-13 m2.s-1(voir 
section 1.3.2.B., pour la formule et 5.1.1.B. pour la mesure de viscosité).   

En revanche, les valeurs de coefficient de diffusion obtenues sont du même 
ordre de grandeur que ceux de l’oxygène moléculaire92. Ce résultat est attendu 
puisque l’expérience a été réalisée à haute température et que le principal 
mécanisme de diffusion œuvrant dans cette gamme de température est la diffusion 
de l’oxygène.  

Puisque l’atmosphère extérieure est plus réductrice que le verre, qui a été 
équilibré sous air, l’oxygène moléculaire diffuse de l’échantillon vers l’extérieur. 
Aucune trace de CO/CO2 n’est visible sur les spectres Raman ce qui indique que le 
gaz réducteur ne pénètre pas dans l’échantillon. 

 
L’expérience met en lumière la réduction d’un verre contenant V4+/V5+ en un 

verre contenant V4+ (et peut-être V3+). Les contributions de V5+O4 et de V5+O5 
augmentent simultanément ce qui signifie que les deux se forment en même temps 
dans le verre.  

 

3.4.2.B. Spectroscopie d’absorption optique.  

 Comme discuté à la section 3.4.1.B., la spectroscopie d’absorption optique est 
sensible à la présence des ions V4+. D’après les résultats obtenus en spectroscopie 
Raman, une diminution des bandes d’absorption liées aux ions V4+ est attendue 
lorsque la mesure est effectuée à une plus grande profondeur. On considère donc 
l’aire entre 6 000 et 12 000 cm-1 qui correspond à la bande d’absorption la plus 
intense liée à V4+ (Figure 3.44.A). Il apparait que la disparition de cette bande suit 
une loi sigmoïdale inverse à celle observée en Raman pour les contributions de V5+ 
(Figure 3.47). Il est important de noter que l’intensité de cette bande n’est jamais 
nulle puisque V4+ est également présent au fond du creuset (Figure 3.44.B). 
L’intensité des bandes liées à V4+ au fond du creuset est plus faible que celle 
observée sur la Figure 3.39 en raison de la différence de température de fusion, 
1400°C pour le profil contre 1600°C sur la Figure 3.39. Le verre au fond du creuset 
est donc plus oxydé que celui synthétisé à 1600°C.  
 L’aire de la contribution de V4+ n’est pas constante sur la gamme 0-3000 µm 
de profondeur. Si une explication simple pourrait être une variation d’épaisseur 
d’échantillon, la Figure 3.44.B. montre que les spectres des points rouges et verts 
sont différents. En effet, une contribution large centrée autour de 20 000 cm-1 

Eq3.13 
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disparait lorsque l’on se rapproche de la surface du creuset. Aucune absorption n’est 
attendue dans cette gamme de nombre d’onde, en effet, les positions des bandes de 
V4+ dans NAS sont très proches de celles observées dans NS2 par Leister et al.220. 
Or, ils n’observent aucune contribution centrée à 20000 cm-1 et ce, quel que soit l’état 
d’oxydation du vanadium considérée. Il parait peu probable que la contribution à 20 
000 cm-1 soit due à une absorption de V3+ ou de V4+ qui serait décalée.  
 La spectroscopie d’absorption optique révèle deux régimes lors de la 
réduction. Tout d’abord une augmentation des contributions V4+ au détriment du 
transfert de charge O-V5+ (décalage du front UV vers les hautes énergies, voir Figure 
3.44.C). Puis, la diminution d’une contribution centrée autour de 20 000 cm-1 lorsque 
l’on se rapproche davantage de la surface. L’évolution de l’aire dans la gamme 12 
000-25 000 cm-1 est présentée à la Figure 3.45. 
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Figure 3.44 : A) Évolution de l’aire entre 6000 et 12 000 cm-1 en fonction de la 
profondeur dans l’échantillon. Le maximum d’aire est fixé à 1 et sert de référence 
pour les autres points. La longueur de la zone de mesure est de 50 µm par point. B) 
exemple de spectres d’absorption optique aux extrémités du profil. Les spectres 
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correspondent aux points de couleur sur la figure A. La zone utilisée pour le calcul 
d’aire est représentée. C) Spectres d’absorption optique de la partie centrale du profil 
de 3200 à 4200 µm (vers le fond du creuset). Les spectres rouges sont espacés de 
300 µm. Les spectres ne sont pas normalisés, seule une ligne de base constante a 
été utilisée. Le saut de détecteur se situe à 11 615 cm-1. 

 Contrairement à l’évolution de l’aire entre 6000 et 12 000 cm-1 qui ne prend en 
compte que V4+, l’évolution de l’absorption centrée à 20 000 cm-1 ne forme pas une 
sigmoïde. En effet, après un maximum d’absorption vers 3200 µm de profondeur, 
l’aire diminue jusqu’à une valeur asymptotique de 0,8. Ainsi un échange simple 
V4+/V5+ n’est pas suffisant pour expliquer l’absorption dans cette gamme de nombre 
d’onde, et donc la couleur brune de l’échantillon autour de 3200 µm de profondeur 
(Figure 3.42). 
 

 

Figure 3.45 : Évolution de l’aire normalisée des spectres optiques entre 12 000 et 20 
000 cm-1 en fonction de la profondeur. Les points en couleur sont reportés sur le 
diagramme CIE de la Figure 3.46.  

 La couleur associée à chaque spectre est représentée sur le diagramme CIE 
sur la Figure 3.46. Pour des profondeurs supérieures à 5000 µm, l’échantillon est 
d’une couleur jaune vert clair (point orange). À mesure que la profondeur diminue, 
les points s’éloignent du centre du diagramme, ce qui indique que l’échantillon 
devient de plus en plus coloré et sombre (points bleu clair et vert). Ensuite, dans la 
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gamme 3000-3500 µm de profondeur, l’échantillon gagne une couleur brune plus 
marquée qui est aussi observable sur la Figure 3.42 (point bleu foncé).  

 
 

 

Figure 3.46 : Données colorimétriques du profil reportées sur le diagramme CIE. Les 
points colorés correspondent à ceux présentés sur la Figure 3.45. Le diagramme est 
construit pour une épaisseur d’échantillon de 1,367 mm.  

 Enfin, pour des profondeurs inférieures à 2900 µm, le comportement de la 
couleur de l’échantillon change et ce dernier devient de plus en plus vert (point 
rouge). Cette représentation sur le diagramme CIE représente bien les trois régimes 
observés à l’œil nu sur l’échantillon.  
 

 3.4.2.C. Origine de la coloration.  

 La représentation sur le diagramme CIE et l’évolution de l’aire entre 12 000 et 
20 000 cm-1 révèlent un comportement différent pour la gamme d’épaisseur 3000-
3500 cm-1 par rapport au reste de l’échantillon.  
 La Figure 3.47 présente simultanément les évolutions des différentes zones 
spectrales considérées en Raman et absorption optique. 
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Figure 3.47 : Évolution des aires normalisées obtenues en spectroscopie Raman 
(carrés noirs, 800-1000cm-1) ainsi qu’en spectroscopie d’absorption optique (ronds 
rouges, 6000-12000 cm-1 et ronds bleus, 12000-20000 cm-1). 

 Comme discuté à la section 3.4.2.A, l’aire entre 800 et 1000 cm-1 sur les 
spectres Raman est sensible à la présence de V5+. Il apparait que l’apparition de V5+ 
visible en spectroscopie Raman est inversement corrélée à la disparition de V4+ en 
absorption optique (points rouges). Ainsi, en première approximation, l’échange 
ayant lieu est V4+

V5+. L’apparition de V5+ observée en spectroscopie Raman n’a 
pas lieu à l’exacte profondeur de la disparition de V4+ (décalage d’environ 300 µm). 
Ce décalage est principalement attribué à la différence d’épaisseur sondées par 
entre les deux spectroscopies. La spectroscopie Raman sonde la surface du profil et 
prend donc en compte la profondeur par rapport au creux du ménisque. La 
spectroscopie d’absorption optique sonde toute l’épaisseur de la lame de verre. Or, 
la surface de l’échantillon n’est pas constante sur toute l’épaisseur (Figure 3.42), la 
spectroscopie sonde alors une profondeur moyennée par rapport à l’atmosphère.  

L’évolution de l’aire entre 12 000 et 20 000 cm-1 en absorption optique suit 
celle obtenue entre 6000 et 12 000 cm-1, ce qui indique que les deux zones sont 
sensibles à V4+. Toutefois, on observe un décrochement juste après le sommet de la 
sigmoïde, qui correspond à la disparition d’une contribution large à 20 000 cm-1. 
Cette large contribution est responsable de la coloration brune observée dans la 
partie centrale de l’échantillon (Figure 3.42 et Figure 3.46).  

En comparant les profondeurs auxquelles la disparition de ce décrochement a 
lieu et l’aire obtenue en spectroscopie Raman, il apparait que ce décrochement a lieu 
en même temps que la disparition totale de V5+ (gamme 2900-3100 µm). Ainsi, la 
bande d’absorption à 20 000 cm-1 disparait en même temps que l’ion V5+. Toutefois, 
aucune bande d’absorption liée à V5+ n’est attendue aux alentours de 20 000 cm-1. 
De même, la concentration de V5+ à des profondeurs de 2900-3100 cm-1 est faible 
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par rapport à celles observées à des profondeurs supérieures. Il parait donc peu 
probable que cette absorption soit uniquement due à V5+.  

Une autre hypothèse pour expliquer la couleur est celle d’un transfert de 
charge d’intervalence. L’hypothétique transfert de charge d’intervalence entre V4+/V5+ 
peut se produire sur toute la gamme de profondeur où les deux espèces coexistent. 
D’après les mesures spectres Raman et d’absorption optique, les deux ions 
coexistent pour des profondeurs supérieures à 2900 µm (Figure 3.43.A et Figure 
3.44.B. ). Or, l’absorption à 20 000 cm-1 n’est visible que sur une gamme restreinte 
de profondeurs (de 2900 à 3500 µm Figure 3.45 et Figure 3.46). Un transfert de 
charge d’intervalence entre V4+/V5+ ne peut pas expliquer cette gamme restreinte de 
profondeur et n’est probablement pas la cause de l’absorption.  L’hypothèse retenue 
ici est celle du transfert de charge d’intervalence V3+-V5+, en effet possèdent des 
coefficients d’extinction molaire supérieurs de plusieurs ordres de grandeur à ceux 
des transitions d-d8,208 . Ainsi, une faible concentration de V3+ et de V5+ peut être à 
l’origine d’une bande d’absorption assez intense.  

La coexistence des valences V3+/V4+/V5+ a déjà été observée dans des verres 
silicatés19,231. Farah231 observe notamment leur coexistence pour un verre équilibré 
sous une fO2 de 10-4 atm, à 1600°C et avec une basicité optique de 0,9.  

La coexistence des trois valences sur une gamme de fugacité d’oxygène est 
également en accord avec les mesures XANES présentées dans l’étude de Sutton et 
al.49. En effet, leurs données présentent une unique sigmoïde pour les équilibres 
V3+/V4+ et V4+/V5+ et non deux sigmoïdes séparées (voir section 1.2.2.G). Ainsi, 
lorsque le redox moyen de l’échantillon est de 4, il s’agit en réalité d’un mélange de 
V3+/V4+ et V5+ avec V4+ présent en majorité. 

 
Il est possible de considérer les profils présentés sur la Figure 3.47 non pas 

en fonction de la profondeur, mais en fonction de la fugacité d’oxygène (ou du 
potentiel redox). La fugacité d’oxygène pour des profondeurs inférieures à 2800 µm 
est constante et égale à l’atmosphère réductrice (<10-6 atm). La fugacité d’oxygène 
d’équilibre pour des profondeurs supérieures à 4500 µm est constante et égale à 
0,21 atm. La fugacité d’oxygène pour des profondeurs comprises entre ces deux 
bornes suit une fonction erreur d’une valeur à l’autre. La coexistence de V3+ et de V5+ 
apparait alors pour une fugacité d’oxygène légèrement supérieure à celle imposée 
par le creuset de graphite. Il est probable que le redox moyen de V à 2600 µm et à 
3100 µm ne soit pas très différent, mais que cette différence influe sur la coloration 
de l’échantillon. L’étude de Sutton et al. présente plusieurs échantillons dans 
lesquels la valence moyenne du vanadium est proche de 4, ce qui implique une 
coexistence de V3+, V4+ et V5+. Ces échantillons ont été équilibrés à des fugacités 
d’oxygènes comprises entre 10-8 et 10-6 atm en fonction de la composition et de la 
température, une température plus basse augmentant le redox moyen du vanadium 
(oxydation). Toutefois, la gamme de fugacité d’oxygène de 10-8 à 10-6 atm, couplée à 
une température d’équilibre entre 1400 et 1500°C, semble donner un redox moyen 
du vanadium de  4. 

La fusion en creuset de graphite réalisée ici à 1400°C impose une fugacité 
d’oxygène inférieure à 10-6, il est par conséquent vraisemblable que la fugacité 
d’oxygène d’équilibre de la zone brune (entre 3000 et 3500 µm de profondeur) soit 
comprise entre 10-8 et 10-6 atm. Cela impliquerait un redox moyen de 4 et donc une 
coexistence de V3+ et de V5+ qui permettrait le transfert de charge d’intervalence.  
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3.5. Applications à d’autres compositions 
 

Jusqu’à présent, les résultats présentés se sont concentrés sur la composition 
NAS. Cette section porte sur quelques résultats obtenus sur la composition NMAS 
pour vérifier s’ils sont cohérents avec ceux obtenus pour NAS. Pour rappel, la 
basicité optique de la matrice NAS0 est de 0,58 comparée à 0,56 pour NMAS0108. 
Malgré le faible écart de basicité optique, les éléments multivalents doivent être 
qualitativement plus réduits, dans la matrice NMAS que dans la matrice NAS. Cette 
différence de basicité optique est assez faible si l’on considère l’échelle incluant des 
verres d’aluminates ou de borates. Toutefois, cet écart est comparable à celui entre 

du verre à vitre (basicité optique de 0,57) et le verre Valor utilisé dans les flacons de 
vaccins (basicité optique de 0,54)232. L’écart de basicité optique entre NAS et NMAS, 
bien que faible dans l’absolu, est significative dans un contexte industriel.  

3.5.1. Cérium 

 Le redox de Ce a déjà été étudié dans les matrices NAS ainsi que WG dans la 
section 3.1. La Figure 3.48 suivante présente les spectres XANES au seuil L3 de Ce 
acquis dans les différentes matrices.  

Conclusion 
 

 La détermination du redox de V par spectroscopie XANES n’est pas 
très sensible de par la méthode utilisée et la photo-réduction 
observée à température ambiante.  

 La spectroscopie XANES renseigne cependant sur la présence de 
V4+ et de V5+ dans l’échantillon NASV0_10 équilibré sous air. V4+ 
semble être présent sous la forme d’unités V4+O5 tandis que V5+ 
semble être présent sous la forme d’un mélange V5+O4/V

5+O5. 

 La spectroscopie Raman est sensible à V4+ et V5+ et permet de 
confirmer la présence des deux valences ainsi que des structures 
V5+O4/V

5+O5 dans l’échantillon.  

 La spectroscopie d’absorption optique est sensible à V4+. 

 Le profil de réduction réalisé permet de confirmer que le phénomène 
limitant la réduction est la diffusion de O2 depuis le verre vers 
l’extérieur. 

 L’utilisation des spectroscopies Raman et d’absorption optique 
permet de suivre l’apparition de V5+ conjointement à la disparition de 
V4+ 

 Le profil de réduction réalisé permet d’identifier la coexistence de 
V3+/V4+ et V5+ sur une gamme de fugacité d’oxygène restreinte. Cette 
coexistence est responsable de la couleur brune d’une section de 
l’échantillon.  
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Figure 3.48 : Spectres XANES ‘flattened’ au seuil L3 de Ce mesurés sur LUCIA à 
température ambiante 

 Dans le cas de la série de verre NMAS, aucune différence notable de redox 
n’est observée en fonction de la concentration (Tableau 3.13) 
 

Tableau 3.13 État redox à température ambiante de Ce dans différentes 
compositions de verre. 

 %Ce(III) 

Mol‰ 

CeO2 

NAS 

XANES
a
 

NAS 

Voie Humide 

NMAS 
XANES 

NMAS Voie 
Humide 

WG-1,3 Ce-a 

XANES (1200°C) 

NAS 
estimé à 
1200°C 

2 793 842 933    

5 793 822 943    

10 803 832 983    

13 793 792   673 645 

20 813  943 951   

a 
Les données complètes sont données dans le Tableau 3.2 

 
 Dans le verre NMAS, Ce est plus réduit que dans le verre NAS d’environ 15%. 
Pour atteindre ce redox dans le cas de la matrice NAS, il faudrait une température 
supérieure à 2300°C si la synthèse est faite sous air (voir Figure 3.5). L’écart de 
redox entre WG-1,3-Ce-a et NAS est dû à la fois à la différence de température 
d’équilibre et à la différence de composition. Pour distinguer les deux effets, il est 
possible de comparer le redox de Ce prédit à 1200°C dans la matrice NAS. A l’aide 
des constantes thermodynamiques obtenus dans la section 3.1.2.B, on obtient un 
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rédox de 64% Ce(III) à 1200°C dans NAS, dans la barre d’erreur la mesure dans 
WG. Ainsi, l’écart de redox de Ce est principalement dû à la différence de 
température d’équilibre et non à la différence de basicité optique (0,56 pour NAS et 
0,57 pour WG). Un changement de composition induit un changement de viscosité et 
donc de température d’équilibre dans un contexte industriel. En effet, il n’est pas 
nécessaire d’augmenter la température au-delà de 1300°C pour fabriquer un verre à 
vitre. Cependant, la température doit être augmenté au-dessus de 1500°C pour 
homogénéiser un aluminosilicate de composition NAS. C’est cette différence de 
température d’équilibre, induite par la différence de composition, qui explique les 
différences de redox de Ce dans les matrices NAS et WG, l’influence de la basicité 
optique n’intervient qu’au deuxième ordre.  

Les conclusions faites sur le comportement de Ce dans la matrice NAS sont 
également valides pour la matrice NMAS : l’indépendance du redox de Ce vis-à-vis 
de sa concentration, mais aussi le fait que l’état d’oxydation à température ambiante 
soit représentatif d’un état haute température.  Les mesures indiquent que la basicité 
optique est un indicateur fiable pour estimer qualitativement les changements redox 
entre compositions de verre.  
 

3.5.2. Étain 

 Le XANES au seuil K de Sn présenté à la section 3.3 montre que Sn est très 
majoritairement oxydé dans la matrice NAS.Comme attendu par la basicité optique, 
Sn est plus réduit dans la matrice NMAS que dans la matrice NAS (voir Figure 3.49 
et Tableau 3.14). 
 
 La raie blanche des 
échantillons NMAS est décalée 
vers les basses énergies par 
rapport aux échantillons NAS. Ce 
décalage indique une proportion 
de Sn réduit plus important dans la 
matrice NMAS que dans la matrice 
NAS.  

Comme discuté à la section 
3.3.1.A, la teneur en SnO2 impacte 
grandement le redox de Sn dans 
le verre. Cette observation est 
toujours vraie dans le cas des 
échantillons NMAS.  

En combinant l’effet de la 
matrice ainsi que celui d’une faible 
concentration (NMASS0_1), la 
proportion de Sn2+ atteint 51 % 
sans changer la température ou 
l’atmosphère d’équilibre.  
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Figure 3.49 : Spectre XANES ‘flattened’ au 
seuil K de Sn acquis sur SAMBA à température 
ambiante 
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Tableau 3.14 État redox à température ambiante de Sn dans différentes 
compositions de verre. 

 %(Sn(II)) 

Mol%SnO2 
NAS XANES 

half-step 

NMAS XANES 

half-step 

0,1 328 518 

1 148  

2 78 258 

 
 Le spectre EXAFS de l’échantillon NMASS0_20 montre une coordinence de 
Sn plus faible que pour l’échantillon NASS0_20 (voir Figure 3.50 ainsi que le 
Tableau 3.15). Cette coordinence plus faible est attribuée à l’état d’oxydation plus 
réduit dans la matrice NMAS.  
 

 

Figure 3.50 : Spectres EXAFS des échantillons NASS0_20 et NMASS0_20 ainsi que 
les ajustements correspondants. 

Tableau 3.15 : Résultats du traitement EXAFS présenté sur la Figure 3.50. Seule 
la première sphère de coordinence est présentée pour SnO et SnO2 

Échantillon Voisin N R(Å) σ2 (Å2) 


2 
réduit 

%Sn(II) 

SnO O 3,9 ± 0,4 2,20± 0,01 0,007±0,001 26,43 100 

SnO2 O 5,7 ± 0,6 2,05± 0,01 0,002±0,0009 1,80 0 

NASS0_20 
O 5,8 ± 0,4 2,04± 0,01 0,003±0,0005 

1,57 7 
Si 2,3 ± 0,9 3,32± 0,01 0,004±0,003 

NMASS0_20 
O 5,0± 0,3 2,01± 0,01 0,006± 0,0006 

0,24 25 
Si 0,7± 0,6 3,28± 0,02 0,003± 0,005 

Voir Table 3.8 pour le traitement EXAFS dans le cas NAS 
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 Les mesures XAFS montre que Sn a un comportement similaire dans les 
matrices NAS et NMAS. La différence d’état d’oxydation peut être expliquée par la 
différence de basicité optique entre les deux matrices vitreuses.  

3.6. Conclusion 

 Le but de ce chapitre était de comprendre le comportement des différents ions 
multivalents d’intérêt lorsque ce sont les seuls éléments multivalents présents dans 
le verre. Ce chapitre a permis de déterminer les évolutions en température de Ce, Fe 
et Sn pour pouvoir prédire leur redox à l’équilibre dans la matrice NAS.  

Un résultat important de cette étude est que les redox à température ambiante 
de Ce, Fe et Sn sont liés au redox haute température, car ce dernier est figé lors de 
la trempe. En effet, lorsqu’un seul élément multivalent est présent dans le verre, le 
seul mécanisme à sa disposition pour se rééquilibrer est un mécanisme diffusif. Or la 
diffusion est un mécanisme trop lent par rapport aux vitesses de trempe réalisée 
dans cette étude. Cette observation permet d’obtenir des informations sur les 
processus hautes températures à partir de mesures ex-situ relativement simples, 
mais aussi de prédire l’état d’oxydation à température ambiante en connaissant les 
conditions de synthèse.  

La détermination de l’état redox à température ambiante est possible par des 
techniques de paillasse comme la spectroscopie Raman ou d’absorption optique, 
plus accessible que les techniques XAS. Ces techniques permettent notamment de 
déterminer l’état d’oxydation de Ce, Fe et V dans la matrice étudiée. Toutefois, 
l’avantage des techniques XAS est qu’elles sont plus quantitatives si les 
phénomènes de photo-oxydation peuvent être évités.  

En plus de renseigner sur l’état d’oxydation d’un élément, ces techniques 
mesurent d’autres propriétés de l’échantillon. Au cours de ce chapitre, l’influence du 
redox de Ce sur la polymérisation du réseau a été mise en évidence par 
spectroscopie Raman, tandis que la spectroscopie optique a permis d’expliquer les 
couleurs d’échantillons contenant du vanadium.  
  
 Maintenant que les comportements des espèces d’intérêt sont mieux compris, 
il est possible de s’intéresser aux interactions croisées entre éléments multivalents.  
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Chapitre 4 : Interaction entre 
éléments multivalents 
 

4.0. Avant-propos 

Dans le chapitre précédent nous nous sommes intéressés au comportement des 
éléments multivalents pris indépendamment. Les résultats ont permis d’établir des 
modèles thermodynamiques pour Ce, Fe et Sn. Maintenant que le comportement en 
température de ces éléments est mieux compris, il est intéressant d’étudier leur 
interaction. La stratégie expérimentale est de synthétiser des verres contenant deux 
éléments multivalents et de comparer les redox obtenus aux échantillons ne 
contenant qu’un seul élément. 

 
 Rappel de nomenclature :   

- L’échantillon NAS5 contient 5‰ CeO2 molaire, dans la matrice NAS0.  
- L’échantillon NASF2_10 contient 2‰ CeO2 molaire et 10‰ FeO molaire, 

dans la matrice NAS0. 
- L’échantillon NASFS0_1_1 contient 1‰ FeO molaire et 1‰ SnO2 molaire, 

dans la matrice NAS0. 

4.1. Interaction Ce-Fe 
Le Tableau 4.1 résume les techniques utilisées et les échantillons présentés 

dans cette section. Le rapport CeO2/FeO est introduit pour quantifier les proportions 
relatives des deux espèces. Ce rapport est calculé à partir des concentrations 
mesurées par microsonde électronique.  
 

Tableau 4.1 Liste des échantillons du Tableau 2.2 étudiés dans la section 4.1. 

Nom 
CeO2 

(mol‰) 
FeO 

(mol‰) 
XANES 

Ce 
XANES 

Fe 
Voie 

Humide 
Optique 

CeO2/FeO 

NAS2 0,2 0 P  P P 5,5 

NASF2_05 0,2 0,05 P P P P 3,2 

NASF2_2 0,2 0,2 P P P P 0,9 

NASF2_10 0,2 1 P P P P 0,2 

NAS10 1 0 P   P >200 

NASF10_2 1 0,2 P   P 4,0 

NASF10_10 1 1 P   P 1,1 

NASF10_30 1 3 P   P 0,3 

NASF30_10 3 1    P 3,1 

NASF0_1 0 0,1  P  P <0,1 

NASF0_10 0 1  P P P <0,01 
P : Mesures présentées dans la section. 
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4.1.1. Mesures à température ambiante 

4.1.1.A. Spectroscopie d’absorption optique 

 La spectroscopie d’absorption optique a été utilisée avec succès pour 
déterminer, au moins qualitativement, le redox de Ce et de Fe (voir sections 3.1.1.B 
et 3.2.1.A).  

 

Figure 4.1 : Spectres d’absorption optique des échantillons contenant différentes 
concentrations de CeO2 et de FeO. A) Série NASF2_X. B) Série NASF10_X. C) 
Série NASFX_2 avec l’absorption de NASF0_1 multipliée par deux par la rendre 
comparable à celle des autres échantillons. D) Série NASFX_10.  

 Le maximum d’absorption de Ce3+ à 31646 cm-1 est visible sur les échantillons 
faiblement concentrés (Figure 4.1.A), toutefois, le transfert de charge O-Fe3+ a lieu 
dans la même gamme d’énergie233. Dans le cas des échantillons ne contenant que 
du Ce étudiés à la section 3.1.1.A., leur faible taux de fer permet de s’affranchir de 
cette contribution et de déterminer le redox de Ce. Cependant, les échantillons 
étudiés ici possèdent trop de fer pour qu’une approche similaire fonctionne ici. Par 
conséquent, l’état redox de Ce ne sera pas estimé par cette méthode. 
 Le spectre d’absorption optique présente une bande intense autour de 10 000 
cm-1 qui est attribuée à Fe2+, les bandes à 22 400, 23 700 et 26 200 cm-1 sont 
attribuées à Fe3+ 116,183,234. Le coefficient d’absorption de Fe2+ est plus important que 
celui de Fe3+, il est donc plus pertinent de suivre les variations de l’absorption à 10 
000 cm-1. Les spectres d’absorption optique de NASF0_10 et de NASF2_10 sont très 
proches autour de 10 000 cm-1, ainsi, l’ajout de Ce en défaut par rapport à Fe ne 
change pas le redox de ce dernier à température ambiante. En revanche, lorsque la 
concentration de Ce augmente, l’intensité de cette absorption diminue de manière 
importante, jusqu’à ne plus être visible pour NASF10_30. Ce changement implique 
que Fe est plus oxydé à température ambiante avec l’ajout de Ce. La même 
tendance est visible sur la Figure 4.1.B où le taux de Ce est maintenu constant avec 
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un taux de Fe variable. L’absorption autour de 10 000 cm-1 devient visible dès que 
FeO est ajouté en concentration au moins égale à CeO2.  
 Ce changement de redox de Fe en présence de Ce se traduit par un 
changement de couleur de l’échantillon. L’échantillon NASF0_10 présente une 
couleur verte marquée due à la somme des absorptions de Fe2+ et de Fe3+. En 
revanche, l’échantillon NASF10_10 est de couleur jaune puisque l’absorption de Fe2+ 
n’est plus présente. Le coefficient d’absorption des transitions dues à Fe2+ étant plus 
intense que celui des transitions dues à Fe3+, une oxydation de Fe induit une 
augmentation de la transmittance de l’échantillon et donc une décoloration de celui-
ci. Cette observation explique l’utilisation de CeO2 en tant qu’agent décolorant dans 
le verre15,235. La Figure 4.1 montre que l’ajout de CeO2 avec un rapport CeO2/FeO de 
3,2 (NASF2_05) permet d’oxyder entièrement Fe. Ainsi, l’ajout de CeO2 permet de 
décolorer les impuretés de Fe issues des matières premières.  
 

4.1.1.B. Photo-oxydation XANES au seuil L3 de Ce 

 Il a été montré à la section 3.1.1.A. que les mesures effectuées à température 
ambiante sur les lignes ODE et LUCIA ne présentaient pas de trace de photo-
oxydation pour les échantillons contenants uniquement Ce. Toutefois, les mesures 
réalisées sur des échantillons contenant à la fois Ce et Fe montrent que l’oxydation 
de Ce sous faisceau est plus importante en présence de Fe (Figure 4.2). Cette 
tendance est visible aussi bien sur les lignes ODE, LUCIA et FAME. Toutefois, du fait 
du flux surfacique important sur la ligne FAME, il n’est pas possible d’étudier la 
photo-oxydation.  
 

 

Figure 4.2 : A) Cinétique de photo-oxydation mesurée sur la ligne LUCIA pour la 
série NASF10_X. B) Cinétiques de photo-oxydation des échantillons NAS10 et 
NASF10_10 mesurée sur la ligne ODE. Un ajustement exponentiel a été réalisé sur 
les données de NAS10. Un ajustement biexponentiel a été réalisé sur les données 
de l’échantillon NASF10_10. Une version complète de cette figure, avec les 
paramètres d’ajustement et des exemples de spectres est disponible en annexe 5.   
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 En l’absence de Fe, le redox de Ce ne change que de 2% au bout de trois 

scans sur la ligne LUCIA (~650s) . Dans les mêmes conditions de mesures, il 
change de plus de 5% lorsque l’échantillon contient du fer en excès (Figure 4.2.A.). 
Le redox de Ce atteint rapidement un plateau où il reste stable pour le reste des 
mesures. La mesure du redox de Ce est possible sur la ligne LUCIA en ne 
considérant que le premier scan, et ce même en présence de Fe. S’il est 
envisageable que l’échantillon soit légèrement photo-oxydé dans ce laps de temps, 
la résolution temporelle de la ligne ne permet pas d’être plus précis (La partie 
XANES du spectre est acquise en environ 90 s).  
 Du fait de son mode de fonctionnement dispersif, la résolution temporelle 
d’ODE est très supérieure à celle de LUCIA (Un spectre total est acquis entre 1 et 2 
secondes). Il est donc possible d’étudier la cinétique de photo-oxydation de Ce sur la 

ligne ODE. Du fait de la plus petite taille de faisceau que sur LUCIA (100*120𝜇m 
contre 3*3mm), le flux surfacique est plus important sur ODE et donc la cinétique 
plus rapide.  
 Dans le cas de l’échantillon NAS10, qui ne contient que Ce, la cinétique de 
photo-oxydation est lente et de faible amplitude (Figure 4.2.B). Ce comportement est 
correctement modélisé par un ajustement exponentiel, ce qui est cohérent avec une 
cinétique de photo-oxydation limitée par l’absorption de l’élément photosensible175. 
L’ajustement exponentiel donne un temps caractéristique de 300 s, ce qui est très 
supérieur au temps nécessaire à l’acquisition d’un spectre sur la ligne ODE. Lorsque 
Fe est également présent dans l’échantillon, un ajustement biexponentiel est 
nécessaire pour modéliser le comportement de Ce. Cela implique la coexistence de 
deux mécanismes de photo-oxydation, chacun ayant son propre temps 
caractéristique.  

L’une des deux exponentielles présente un temps caractéristique de 260 s, ce 
qui est semblable aux 300 s mesurées dans le cas de l’échantillon NAS10. Le 
mécanisme responsable de cette photo-oxydation est donc présent dans les deux 
échantillons ; on la nommera exponentielle lente. La seconde exponentielle possède 
un temps caractéristique d’environ 30 s soit un ordre de grandeur plus rapide que 
l’autre ; on la nommera exponentielle rapide. La présence de cette composante 
rapide est visible sur la Figure 4.2.B. où Ce dans NASF10_10 s’oxyde rapidement 
avant d’évoluer de manière similaire à Ce dans NAS10.  

Puisque le temps caractéristique de cette seconde exponentielle est plus court 
que celui de la première, le mécanisme à l’origine possède une énergie d’activation 
plus faible. L’exponentielle lente est attribuée à la photo-oxydation de Ce associée à 
la création d’un défaut électronique. La formation d’un défaut électronique dans la 
structure est un processus couteux en énergie ce qui explique le temps 
caractéristique important. L’exponentielle rapide est liée à un processus moins 
couteux en énergie, l’attribution choisie ici est celle d’un échange électronique entre 
Ce et Fe. Ainsi, lors de la photo-oxydation de Ce, un ion Fe3+ à proximité capte 
l’électron et se réduit en Fe2+. Ce mécanisme ne formant pas de défaut électronique, 
il est moins couteux en énergie.  

 

𝐹𝑒3+ +  𝐶𝑒3+ + ℎ𝜐 → 𝐶𝑒4+ + 𝐹𝑒2+ 
 
Ce transfert d’électron à température ambiante implique une certaine 

proximité entre Ce et Fe.  L’existence d’une liaison Ce-O-Fe a été mise en évidence 
par Schreiber236 grâce à des mesures effectuées en RPE. Des échanges 
électroniques similaires ont été mis en évidence entre Ce et Mn237 ou Ce et V222. 

Eq 4.1 
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Figure 4.3 : Spectres XANES ‘flattened’ au seuil L3 de Ce acquis sur FAME pour 
l’échantillon NASF2_2 à différentes températures. Les spectres sont acquis juste 
après le changement de température. 

Les vitesses d’oxydation sur les lignes LUCIA et ODE sont suffisamment 
lentes par rapport à l’acquisition d’un spectre pour pouvoir mesurer le redox du 
cérium à température ambiante. Ce n’est en revanche pas le cas des mesures 
effectuées sur la ligne FAME où le flux surfacique et le temps d’acquisition sont plus 
grands que sur la ligne ODE. Il n’est donc pas possible de mesurer l’état d’oxydation 
de Ce à température ambiante à partir des spectres acquis FAME. Cependant, les 
phénomènes de photo-ionisations sous faisceau disparaissent lorsque la 
température est augmentée suffisamment20 (voir section 3.2.1.B. pour un exemple 
dans le cas de Fe). Les spectres XANES obtenus sur FAME au seuil L3 de Ce ne 
présentent aucune trace de photo-oxydation pour des températures supérieures à 
600°C (~Tg) (Figure 4.3).  

 Il est possible de mesurer le redox de Ce par spectroscopie XANES sur la 
ligne FAME tant que la température est supérieure à 600°C. Néanmoins, les redox 
obtenus sur FAME sont systématiquement plus oxydés que ceux obtenus sur les 
lignes LUCIA et ODE (d’environ 5 à 6%). Cela semble être dû au choix du spectre de 
référence utilisé pour Ce(III). En effet, traiter les spectres XANES de FAME en 
utilisant la référence de la ligne LUCIA donne les mêmes valeurs de redox que 
LUCIA. À l’inverse, utiliser la référence de FAME pour la combinaison linéaire des 
spectres de LUCIA donne les mêmes valeurs de redox que sur LUCIA.  

Afin de ne pas introduire de biais dans la détermination redox, les résultats de 
chaque ligne ont été traités avec les références correspondantes. Par conséquent, 
les valeurs de redox mesurées sur FAME ne sont pas comparables dans l’absolu. 
Seules les tendances et les évolutions seront comparées. 
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4.1.1.C. XANES au seuil L3 de Ce à température ambiante.  

 

Figure 4.4 : Spectres XANES ‘flattened’ au seuil L3 de Ce obtenus sur LUCIA à 
température ambiante avec différentes teneurs en fer. 

Le redox du cérium obtenu par XANES est donné sur le premier spectre acquis aussi 
bien sur LUCIA que sur ODE pour éviter l’influence de la photo-oxydation. La Figure 
4.4 montre que, plus la teneur en fer est importante (rapport CeO2/FeO faible), plus 
l’intensité du pic à 5729 eV est importante au détriment de celle de l’épaulement vers 
5740 eV.  Ce changement de forme spectral informe sur une réduction du cérium lors 
de l’ajout de Fe. Les valeurs de redox déterminées par combinaison linéaire sont 
présentées dans le Tableau 4.2.  

Tableau 4.2 Redox de Ce déterminés à température ambiante sur LUCIA et sur 
ODE.  

 
 
  
 
 
 
 
La réduction de Ce induite par l’ajout de Fe atteint les 15% lorsque Fe est introduit 
en excès (CeO2/FeO = 0,3). Cette observation est cohérente avec la réaction 
chimique suivante qui prévoit la réduction de Ce4+ par Fe2+ :  

𝐹𝑒2+ +  𝐶𝑒4+ → 𝐹𝑒3+ + 𝐶𝑒3+ 
 

0

0.5

1

1.5

2

2.5

3

5700 5730 5760 5790

NAS10

NASF10_2

NASF10_10

NASF10_30

µ
(E
)	
n
o
rm
a
li
s
é

Energie	(eV)

 %Ce(III) 

Échantillon LUCIA ODE 

NAS10 80±3% 80±3% 

NASF10_2 81±3% 84±3% 

NASF10_10 87±3% 86±3% 

NASF10_30 95±3% 95±3% 

Eq 4.2 
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 Cette réaction a lieu dans le sens direct du fait des potentiels standards des 
couples Ce3+/Ce4+ et Fe2+/Fe3+ (Tableau 1.2 et Figure 1.9). Ce4+ est l’oxydant le plus 
fort dans le système tandis que Fe2+ est le réducteur le plus fort, ces deux ions vont 
donc réagir.  
 De manière analogue aux résultats présentés dans la section 3.1, les redox 
déterminés avec les spectres XANES obtenus sur les lignes ODE et LUCIA sont 
identiques dans l’incertitude de mesure. Étant donné la meilleure qualité des 
spectres obtenus sur LUCIA, les valeurs utilisées par la suite pour le redox de Ce à 
température ambiante seront celles de cette ligne.  
 

4.1.1.D. XANES au seuil K de Fe à 800°C, FAME. 

  Le flux surfacique est trop important sur la ligne FAME par rapport au temps 
d’acquisition des mesures pour s’affranchir de la photo-réduction de Fe par le 
faisceau. Par conséquent, il n’est pas possible de mesurer sur FAME le redox de Fe 
à température ambiante20. Il a été montré 
à la section 3.2.1.B. que le redox de Fe 
mesuré à 800°C juste après le 
changement de température n’était pas 
significativement différent de celui à 
température ambiante.  
 La  Figure 4.5 présente un 
exemple de décomposition des pré-seuils 
des spectres XANES au seuil K de Fe. 
Lorsque le rapport CeO2/FeO augmente, 
la contribution à basse énergie, attribuée 
à Fe2+, diminue. Le redox de Fe à 
température ambiante dans les différents 
échantillons est présenté dans le  
Tableau 4.3.  

Tableau 4.3 Redox de Fe déterminés à 
800°C sur FAME 

Échantillon %Fe(II) 

NASF0_10 32±7% 

NASF2_10 33±7% 

NASF2_2 14±7% 

NASF2_05 0±7% 

 
 Lorsque le rapport CeO2/FeO 
augmente, Fe est de plus en plus oxydé. 
En comparant les résultats obtenus à 
800°C par spectroscopie XANES et ceux 
obtenus à température ambiante par spectroscopie d’absorption optique, on obtient 
les mêmes interprétations. En effet, le redox de Fe est identique à 800°C entre les 
échantillons NASF0_10 et NASF2_10. La 
Figure 4.1.D. montre que ces deux 
échantillons présentent les mêmes 
spectres d’absorption optique à 
température ambiante. Cela confirme que 
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de Fe après soustraction de la raie 
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acquis à 800°C sur la ligne FAME. 
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le redox mesuré par XANES à 800°C est représentatif de l’état redox à température 
ambiante.  
 De même, lorsque la teneur en CeO2 excède celle de FeO, le redox de Fe 
déterminé par spectroscopie XANES indique que Fe est entièrement oxydé. Cette 
observation corrobore les spectres d’absorption optique présentés à la Figure 4.1. En 
effet, les spectres optiques des échantillons contenant plus de CeO2 que de FeO ne 
présentent pas de bande d’absorption associés à Fe2+ ce qui indique bien que Fe est 
présent uniquement sous la forme de Fe3+.  
 La contribution à basse énergie, que l’on peut associer à Fe2+, a une aire plus 
importante dans l’échantillon NASF2_10 que dans l’échantillon NASF2_2.  
  
 Les redox de Fe et Ce obtenus à température ambiante sont en accord avec 
la réaction présentée à l’équation 4.2. L’interaction entre Ce et Fe dans les verres 
silicatés a déjà été observée à température ambiante236,238. Toutefois, les résultats 
présentés dans le chapitre 3 montrent que les redox de Ce et de Fe sont figés lors de 
la trempe de l’échantillon. Il est donc pertinent de vérifier si l’interaction entre ces 
éléments a également lieu à haute température ou si elle provient d’un transfert de 
charge lors de la trempe.  

Tableau 4.4 Redox de Ce et de Fe mesurés par voie humide 

Échantillon 
%Ce(III) Voie 

humide (±2%) 

%Fe(II) Voie 

humide (±2%) 

NAS10 79  

NASF0_10  12 

NASF2_10 81 10 

NASF2_2 83 6 

NASF2_05 76 0 
a Redox obtenu à 800°C 

 
 Les redox de Fe obtenus en voie humide et en XANES suivent la même 
tendance lorsque le rapport CeO2/FeO augmente (Tableau 4.3). Fe est 
progressivement plus oxydé lors de l’ajout de Ce jusqu’à devenir complètement 
oxydé lorsque Ce est ajouté en excès. Cette observation est cohérente avec les 
spectres d’absorption optique présentés à la Figure 4.1). Notons également que, 
quelle que soit la technique utilisée (XANES, optique, voie humide), le redox de Fe 
mesuré est identique pour les échantillons NASF0_10 et NASF2_10. Cela indique 
qu’un ajout de Ce en défaut ne modifie pas de manière significative le redox de Fe. 

Les valeurs de redox de Ce obtenus en voie humide sont assez différentes de 
celles obtenues avec les spectres XANES acquis sur la ligne LUCIA (Tableau 4.2) et 
ne montrent pas d’influence notable de Fe sur le redox de Ce à température 
ambiante.   
 

4.1.2. Équilibre redox à haute température 

  Lorsque le rapport CeO2/FeO varie de 200 à 0,3 (de NAS10 à NASF10_30), 
la différence de redox observée à température ambiante est de 15%. Toutefois, 
lorsque l’on compare les équilibres redox à haute température, la teneur en Fe ne 
semble pas influer l’état redox de Ce (Figure 4.6). 
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Figure 4.6 : A) Évolution de l’équilibre redox du cérium déterminée à l’aides des 
spectres XANES acquis in situ sur la ligne ODE en fonction de la température. B) 
Exemple de spectres. Les données pour NAS20 sont celles présentées dans le 
chapitre 3. C) Évolution de l’équilibre redox du cérium déterminée à l’aides des 
spectres XANES acquis in situ sur la ligne FAME en fonction de la température. D) 
Exemple de spectres.  

 Les redox d’équilibre obtenus pour différents rapports CeO2/FeO sont 
identiques à l’incertitude de mesure près. Cette observation est particulièrement 
marquante sur la Figure 4.6.D. où les spectres des échantillons NASF2_2 et NAS2 
sont superposables à 1500°C. Il apparait donc que le changement de 15% du redox 
de Ce à température ambiante lors de l’ajout de Fe n’est pas présent à haute 
température. 
 La même observation peut être faite sur les spectres XANES obtenus sur les 
deux lignes utilisées. Ainsi, même si les valeurs de redox obtenus sur FAME et ODE 
sont différentes, les données montrent que l’équilibre redox de Ce est indépendant 
de la présence de Fe.  
 
 L’évolution avec la température de l’état redox de Fe déterminée à l’aide des 
spectres XANES mesurés sur FAME est présentée sur la Figure 4.7.  
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Figure 4.7 :  Évolution de l’état redox de Fe déterminée à l’aide des spectres XANES 
acquis sur FAME en fonction de la température. Tous les points à l’exception de ceux 
à 800°C sont considérés comme étant à l’équilibre thermodynamique (voir section 
3.2.1.B.)  

 Les redox d’équilibre de Fe semblent indépendants de la teneur en Ce. En 
effet, à 1500°C, les échantillons NASF2_05 et NASF0_10 présentent le même état 
redox. Cette observation est très différente de celle faite à 800°C et présentée dans 
le Tableau 4.3.  
 
 Les mesures d’équilibre in situ au seuil L3 de Ce et au seuil K de Fe montrent 
que les équilibres redox des éléments sont indépendants. Cette conclusion est 
cohérente avec les travaux de Paul100 et de Cooper96 puisque le système est en 
équilibre avec l’atmosphère (section 1.3.3.). En revanche, les états redox mesurés à 
température ambiante sont différents de ceux depuis lesquels ils sont trempés. Cette 
observation diffère de celles faites dans le chapitre 3 dans des verres ne contenant 
qu’un seul élément multivalent. En effet, lorsqu’un seul élément multivalent est 
présent dans le verre, l’état redox haute température est figé lors de la trempe. Cette 
observation peut d’ailleurs être faite sur la Figure 4.7 pour les échantillons 
NASF0_10 et NASF2_10 pour lesquels les redox à 800°C sont représentatifs des 
équilibres à haute température.  
  
 Il apparait alors que l’introduction de Fe (ou de Ce) ne change pas l’équilibre 
haute température de l’autre élément. L’état à température ambiante est en revanche 
affecté par une interaction entre les deux ions. Il est nécessaire de s’intéresser à 
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l’évolution du redox lors d’un refroidissement d’un échantillon afin de comprendre la 
source de la différence de redox entre haute et basse température.  

4.1.3. Mécanisme diffusif lors du refroidissement de l’échantillon 

 L’une des difficultés de l’étude des mécanismes ayant lieu lors de la trempe 
est qu’il n’est pas possible de refroidir l’échantillon jusqu’à température ambiante à 
cause de l’effet photo-ionisant du faisceau. En effet, la cinétique de photo-oxydation 
du cérium (ou de photo-réduction du fer) s’ajouterait aux cinétiques de changement 
redox liées à la trempe.  
 L’expérience réalisée ici consiste à refroidir un échantillon équilibré à 1500°C 
jusqu’à 900°C et à suivre l’évolution des spectres XANES au seuil L3 de Ce. La 
température de 900°C étant très supérieure à celle de transition vitreuse des 

échantillons (~600°C), aucun phénomène de photo-oxydation n’est attendu.  
 Comme montré sur la Figure 4.8, le cérium s’oxyde au cours du temps lorsque 
la température est diminuée. La cinétique d’oxydation suit une loi linéaire en fonction 
de la raciné carrée du temps, ce qui implique que le mécanisme responsable de 
cette oxydation est d’origine diffusive84,239 (section 1.3.2).  
 

 

Figure 4.8 : A) Évolution du redox de Ce déterminée à l’aide des spectres XANES 
acquis sur FAME en fonction du temps à la suite d’un refroidissement de 1500°C à 
900°C. B) L’évolution est représentée en fonction de la racine carrée du temps. La 
droite est un ajustement linéaire des données. 

 Les cinétiques d’oxydation de Ce des échantillons NAS2 et NASF2_10 sont 
très similaires, ce qui implique que les mécanismes sont identiques. Ainsi, l’ajout de 
FeO, même en excès, ne modifie pas le mécanisme diffusif de réoxydation du 
cérium. Il est important de noter que cette observation est valable uniquement 
lorsque les teneurs en éléments multivalents sont faibles, une teneur plus importante 
en FeO modifierait la viscosité du verre fondu et donc la diffusivité91.  
 Puisque le mécanisme diffusif d’oxydation de Ce est le même en présence de 
FeO, la diffusion ne peut pas être responsable de l’interaction observée à 
température ambiante entre Ce et Fe.   
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4.1.4. Transfert de charge Ce-Fe 

 Lorsque la température est diminuée jusqu’à 900°C, le phénomène de 
diffusion est assez rapide pour équilibrer l’état redox de Ce au cours du temps. Cette 
observation indique que le système à 900°C peut être considéré comme un système 
ouvert au sens de Cooper96. La transition du système ouvert au système fermé actif 
s’effectue en diminuant davantage la température. La Figure 4.9 montre l’évolution 
de l’état redox lorsque la température est diminuée jusqu’à 600°C ou 700°C.  
 

 

Figure 4.9 : A) Évolution de l’état d’oxydation de Ce déterminée à l’aide des spectres 
XANES acquis sur ODE pour l’échantillon NASF10_30 après un changement de 
température de 1500°C à 600°C. Chaque point correspond à une moyenne de 4 
spectres. B) Spectres XANES correspondants. Le spectre à 600°C présenté est le 
premier acquis après le changement de température.  C) Évolution de l’état 
d’oxydation de Ce déterminée à l’aide des spectres XANES acquis sur FAME pour 
l’échantillon NASF2_10 après un changement de température de 1500°C à 700°C. 
D) Spectres XANES correspondants. Le spectre à 700°C présenté est le premier 
acquis après le changement de température.   
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 Deux phénomènes différents sont visibles sur la Figure 4.9.C. D’une part, une 
réduction brusque et importante qui coïncide avec le changement de température et 
d’autre part, une réoxydation lente. La cinétique de réoxydation lente est attribuée à 
un mécanisme diffusif. La cinétique diffusive à 700°C est responsable d’une 
réduction de moins de 4% en une heure, tandis que la cinétique à 900°C est 
responsable d’une réduction de 15% dans le même temps (Figure 4.8).  
 La réduction brusque observée lors du changement de température est trop 
rapide pour être attribuée à un mécanisme diffusif. Il apparait alors que, lorsque la 
température est suffisamment diminuée, Ce et Fe interagissent via un transfert de 
charge. Une observation similaire a déjà été faite pour le couple Fe-Cr17. L’amplitude 
de ce transfert de charge est en accord avec les mesures réalisées à température 
ambiante sur la ligne LUCIA (Tableau 4.2). En effet, l’état d’oxydation de l’échantillon 
NAS10 est de 80% réduit ce qui correspond au redox à 1500°C pour NAS10 et 
NASF10_30. Lors de la trempe, le redox de NAS10 est figé tandis que celui de 
NASF10_30 est réduit par le transfert de charge. L’amplitude de cette réduction est 
de 13% ce qui est très similaire à l’écart observé à température ambiante entre les 
redox de Ce dans les échantillons NAS10 et NASF10_30.  
 Le mécanisme de transfert de charge est également indirectement observé 
dans le cas de Fe. En effet, il a été montré à la section 4.1.2. que l’équilibre à haute 
température de Fe était indépendant de la teneur en Ce. Toutefois, ce n’est pas le 
cas de l’état d’oxydation à température ambiante (Figure 4.7). Cette différence entre 
les redox à haute et basse température indique qu’un mécanisme supplémentaire 
intervient lors de la trempe avec l’ajout de Ce. Le transfert de charge entre Fe2+ et 
Ce4+ est supposé dans plusieurs études sur le fractionnement magmatique de 
Ce48,105,107. En effet, le fractionnement magmatique de Ce dans le zircon (qui sera 
détaillé dans la section 5.3) est un phénomène observé expérimentalement qui 
implique l’indépendance de Ce et de Fe à haute température et l’existence d’un 
transfert de charge. C’est également dans ce contexte que Berry et al.17 ont mis en 
évidence le transfert de charge entre Fe3+ et Cr2+ lors de la trempe de l’échantillon. 
Ce transfert de charge est tout à fait analogue à celui présenté ici entre Fe2+ et Ce4+.  
 Le transfert de charge peut être modélisé par la réaction suivante : 
 

𝐹𝑒2+ +  𝐶𝑒4+ → 𝐹𝑒3+ + 𝐶𝑒3+ 
 

 Il s’agit de la même réaction que celle observée à température ambiante. Le 
résultat important n’est donc pas la nature de la réaction en jeu, mais que cette 
réaction a lieu lors de la trempe et non pas à haute température.  

Une autre réaction possible est la suivante : 
 

𝐹𝑒𝑂5
8− +  𝐶𝑒𝑂8

12− → 𝐹𝑒𝑂4
5− + 𝐶𝑒𝑂9

15− 

 
 On considère ici un échange d’oxygène plutôt qu’un échange électronique. 
Une telle réaction implique qu’un changement de coordinence a lieu lors du transfert 
de charge. Les résultats présentés ici ne permettent pas aisément de différencier les 
deux mécanismes, en effet, les mesures effectuées en spectroscopie XANES ne 
donnent pas assez d’informations pour statuer sur l’état de coordinence.  

Les deux mécanismes ont des implications physico-chimiques différentes, en 
effet, un échange électronique ne peut avoir lieu que sur une courte distance 
(transfert d’une orbitale de Fe à une orbitale de Ce). En revanche, un transfert 
d’oxygène peut se produire sur une distance plus longue. Une autre implication 

Eq 4.3 

Eq 4.4 
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majeure du mécanisme présenté à l’équation 4.3 est que le transfert d’oxygène 
nécessite une mobilité locale. Cette mobilité locale peut disparaitre lorsque la 
température est suffisamment diminuée, entrainant une diminution de la diffusivité. 
Un mécanisme impliquant un transfert d’oxygène possède donc une température 
limite en dessous de laquelle la mobilité de l’oxygène est trop faible pour assurer la 
réaction entre Fe2+ et Ce4+. Dans le modèle de Cooper96 décrit à la section 1.3.3., 
cette température correspond à la transition entre le régime fermé actif, où les 
éléments interagissent, et le régime fermé inactif où les éléments ne peuvent pas 
interagir. Ainsi, si le transfert de charge est assuré par un transfert d’oxygène, une 
trempe suffisamment rapide pourrait, théoriquement, figer un système contenant 
deux éléments multivalents en passant directement au régime fermé inactif.  

Si le transfert de charge se produit via un transfert électronique (équation 4.2), 
le transfert d’électron est instantané et indépendant de la diffusivité du milieu. Il 
n’existe alors pas de régime fermé inactif.  

Le mécanisme de transfert électronique n’est envisageable que si les deux 
ions sont proches au point d’avoir un recouvrement orbitalaire pour permettre 
l’échange d’électron. De même, le mécanisme de transfert d’oxygène n’est 
envisageable que si l’oxygène peut diffuser sur une distance supérieure à la distance 
Ce-Fe lors de la trempe. Quel que soit le mécanisme considéré, la distance Ce-Fe 
est un paramètre important. Cette distance est, statistiquement parlant, plus grande 
lorsque leurs concentrations sont faibles. Ainsi, il est plus pertinent de réaliser le 
calcul de la distance Ce-Fe sur un échantillon peu concentré présentant le 
phénomène de transfert de charge. C’est le cas de l’échantillon NASF2_2 pour 
lequel le Tableau 4.2 et le Tableau 4.3 montrent la présence d’un transfert de 
charge.  

4.1.5. Mécanisme de transfert de charge 

4.1.5.A. Calcul de la distance Ce-Fe 

L’objectif de cette section est d’estimer la distance moyenne théorique entre 
Ce et Fe en considérant une répartition aléatoire des ions dans le verre. L’échantillon 
utilisé dans cette section est l’échantillon NASF2_2.  

Il existe plusieurs manières de calculer la distance entre deux ions dans un 
verre. Les deux méthodes utilisées ici nécessitent de calculer la concentration non 
pas en pourcentage d’oxyde, mais en mol.cm-3. Pour obtenir cette valeur, il est 
d’abord nécessaire de calculer le nombre de moles de verre dans un litre ce qui est 
calculable à partir de la masse volumique de l’échantillon et de sa masse molaire.  

 

𝐶𝑣𝑒𝑟𝑟𝑒 =
𝜌

𝑀𝑣𝑒𝑟𝑟𝑒
= 3.69 ∗ 10−2 ± 3 ∗ 10−4 𝑚𝑜𝑙. 𝑐𝑚−3 

 
 La valeur de masse volumique utilisée ici est celle de NAS2 qui vaut 2,435 
g.cm-3. La valeur pour la masse molaire est celle calculée à partir de la composition 
déterminée par la microsonde électronique. Puisque le pourcentage molaire de CeO2 

dans NASF2_2 est de 0,20%, la concentration en CeO2 est de 7,38 ∗ 10−5 𝑚𝑜𝑙. 𝑐𝑚−3. 
Toutefois, il est plus approprié de raisonner en concentration d’ions Ce plutôt qu’en 
concentration d’oxyde. Le pourcentage atomique de Ce dans NASF2_2 étant de 
0,065 at%, la concentration en ions Ce peut être calculée avec la formule suivante : 
 

𝐶𝑣𝑒𝑟𝑟𝑒 ∗ 𝑥𝑎𝑡𝑜𝑚𝑖𝑞𝑢𝑒 ∗ 𝑁𝐴 

Eq 4.5 

Eq 4.6 
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 La concentration en ions Ce obtenues est de 1,44 ∗ 1019 𝑎𝑡. 𝑐𝑚−3. Un calcul 

analogue donne une concentration atomique de Fe de 1,52 ∗ 1019 𝑎𝑡. 𝑐𝑚−3. 
 

 Modèle sphérique simple :   
 

À partir de ces concentrations ioniques, il est possible de calculer le volume 
moyen contenant un seul ion cérium (ce qui correspond à l’inverse des 
concentrations déterminées plus tôt). Dans le cas du cérium, ce volume est égal à 

7,5 ∗ 104 Å3. En faisant l’hypothèse que ce volume exclusif a la forme d’une sphère 
centrée sur l’ion, le rayon de cette sphère est la distance moyenne entre deux ions 
cérium.  

 

La distance obtenue est 𝑟 = √
3

4𝜋
∗ 7.5 ∗ 104

3
= 26 Å dans le cas de la distance 

Ce-Ce. Un calcul analogue donne une distance de 26 Å pour la distance Fe-Fe.  
 
En additionnant les concentrations de Ce et de Fe, il est possible de calculer 

la distance moyenne entre deux éléments multivalents. Cette distance sous-estime la 
distance Ce-Fe puisqu’elle prend aussi en compte les proximités Fe-Fe et Ce-Ce. En 
utilisant les mêmes formules que précédemment, mais avec une concentration en 

ions de 2,96 ∗ 1019 𝑎𝑡. 𝑐𝑚−3, on obtient une distance de 21 Å. 
 
En considérant la répartition des ions comme étant aléatoire, la distance 

moyenne entre les ions Ce et Fe est comprise entre 21 et 26 Å.  
 
Formule de Chandrashekhar : 
 
L’approche précédente est assez simpliste et une estimation plus réaliste de la 

distance moyenne entre les deux ions peut être obtenue grâce à la formule 676 de 
Chandrashekhar240. Cette formule fait également l’hypothèse que les ions sont 
répartis aléatoirement dans le verre.  

 

𝐷 = 0.55396 ∗ 𝑛−
1
3 

 

avec 𝐷, la distance entre les deux ions, et 𝑛, la concentration entre les ions.  
En utilisant cette formule et les concentrations ioniques obtenues 

précédemment, on obtient les distances suivantes : 

Ce-Ce distance = 23 Å 

Fe-Fe distance = 23 Å 
 
Il est possible d’additionner les concentrations ioniques en Ce et Fe pour 

calculer la distance entre deux éléments multivalents, indépendamment de leur 
nature. Ce calcul est analogue à celui réalisé avec le modèle sphérique simple et 

donne une distance de 18 Å. Ainsi, la distance moyenne entre les ions Ce et Fe dans 
l’échantillon NASF2_2, en considérant une répartition aléatoire, est comprise entre 

18 et 26 Å. Ces distances sont trop grandes pour que des ions Ce et Fe répartis 
aléatoirement échangent un électron par recouvrement orbitalaire. 

 

Eq 4.7 



4.1. Interaction Ce-Fe 

 
 

184 

4.1.5.B. Calcul de la distance parcourue par O2-  

Afin de déterminer si le transfert de charge est dû à un mécanisme de 
transfert d’électron ou de transfert d’oxygène, il est intéressant de déterminer si 
l’oxygène a le temps de diffuser de Fe à Ce lors du refroidissement de l’échantillon.  
 
 La distance parcourue par diffusion durant un temps donné est reliée au 
coefficient de diffusion par la formule suivante : 
 

𝑟 = 2 ∗ √𝐷 ∗ 𝑡 
 
 Pour les mesures réalisées en microfour, la quantité d’échantillons utilisée est 
très faible. Par conséquent, le refroidissement de 1500°C à 600°C a lieu en moins de 
10 s. L’évolution de la température au cours de temps est modélisée par la même 
fonction que dans la Figure 3.7.  
 Les coefficients de diffusion utilisés dans ce modèle sont ceux mesurés par 
Cochain pour le verre NAF67_10_091.  La composition molaire de ce verre est 
67SiO2-10Al2O3-23Na2O ce qui est très proche de la composition NAS0. Le 
coefficient de diffusion de l’oxygène y a été déterminé à l’aide de l’ajustement TVF 
des mesures de viscosité et de la formule d’Eyring (section 1.3.2.B.). L’équation 
mathématique de la courbe utilisée pour modéliser le coefficient de diffusion est la 
suivante : 
 

𝐷 = 
1,30 ∗ 10−23 ∗ 𝑇

2,8 ∗ 10−10 ∗ 10
−2,91+

5738
𝑇−454,7

 

 
 Notons que nous utilisons des coefficients de diffusion macroscopiques pour 
représenter un déplacement à l’échelle de quelques dizaines d’Ångströms, ce qui est 
une approximation. De même, le déplacement de l’oxygène n’est pas dû à un 
gradient de concentration ce qui est le cas dans un processus diffusif. Toutefois, 
cette approche permet d’estimer la distance que les ions oxygènes peuvent parcourir 
lors de la trempe.  

En utilisant les valeurs de coefficient de diffusion données par l’équation 4.9 
ainsi que la relation 4.8, il est possible de déterminer la distance parcourue par 
l’oxygène lors de la trempe. Les résultats de ce modèle sont présentés sur la Figure 
4.10. La distance parcourue par l’oxygène lors de la trempe est de l’ordre de la 
quinzaine de microns. Cette distance est supérieure de quatre ordres de grandeur à 

la distance Ce-Fe calculée plus haut (22 Å). Par conséquent, un ion oxygène a le 
temps d’être échangé entre Ce et Fe pour assurer le transfert de charge. La vitesse 
de trempe devrait être au moins 10000 fois supérieure pour espérer figer le transfert 
d’oxygène.   
 Ce résultat implique que, lors de la trempe d’un échantillon, une épaisseur de 
15 µm sera affectée par la diffusion. Cet ordre de grandeur d’épaisseur a été observé 
expérimentalement par spectroscopie Raman dans le cas de l’échantillon NASF0_10 
(Figure 3.26).  

Eq 4.8 

Eq 4.9 
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Figure 4.10 : Évolution du coefficient de diffusion de O2- lors de la trempe de 
l’échantillon NAF67_10_0 de 1500°C à 600°C en échelle logarithmique (courbe 
noire). Distance parcourue par l’oxygène par diffusion lors d’une trempe de 1500°C à 
600°C (courbe rouge). 

4.1.5.C. Apport des mesures à température ambiante : 

 Les calculs de distance Ce-Fe réalisés à la section 4.1.5.A. ainsi que le 
modèle de diffusion présenté à la section 4.1.5.B. laissent entendre que le 
mécanisme le plus probable lors de la trempe est celui d’un transfert d’oxygène. 
Toutefois, les mesures de cinétiques de photo-oxydation à température ambiante 
montrent que Ce et Fe peuvent échanger un électron à température ambiante. Cela 
implique que les ions Ce3+ et Fe3+ sont à proximité à température ambiante. Une 
conclusion similaire a été obtenue par Schreiber236 à l’aide de mesures de RPE. Les 
ions Ce sont connus pour se trouver à proximité d’ions de métaux de transition dans 
les verres silicatés222,237.  
 Or, la proximité entre les ions Ce et Fe à température ambiante ne peut pas 
être expliquée par le mécanisme de transfert d’oxygène. Deux options sont 
envisageables : 
 

- Les ions Ce et Fe ne sont pas répartis aléatoirement à haute température. 
La proximité Ce-Fe s’établirait déjà avant la trempe qui figerait cette 
proximité. Par conséquent, si un transfert électronique est possible à 
température ambiante (section 4.1.1.B.) il doit être possible lors de la 
trempe.  
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- Les ions Ce et Fe sont répartis aléatoirement à haute température, mais, 
lors de la trempe, on observe la diffusion de Fe2+ vers Ce4+ (ou de Ce4+ 
vers Fe2+) :  

 

𝐹𝑒𝑂5
8− +  𝐶𝑒𝑂8

12− → 𝑂4𝐹𝑒5+ − 𝑂 − 𝐶𝑒𝑂8
15− 

 
 Le coefficient de diffusion de Fe2+ à basse température (<1100°C) est 
supérieur à celui de l’oxygène239. Par conséquent, si le mécanisme de diffusion de 
l’oxygène est possible, il en va de même pour la diffusion de Fe2+ vers Ce4+.  
 Les mesures présentées ici ne permettent pas de distinguer les deux 
hypothèses puisque, même si Ce et Fe sont répartis aléatoirement dans le verre à 
haute température, la trempe est suffisamment lente pour permettre de se 
rapprocher (par mouvement Brownien) et d’interagir via à transfert de charge. 
Effectuer les mesures avec des vitesses de trempes 10000 fois supérieures pourrait 
permettre de distinguer les deux mécanismes (voir section 4.1.5.B). Si le transfert de 
charge est observé pour de telles vitesses de trempe, seul le mécanisme de transfert 
électronique est possible ce qui implique que Ce et Fe sont à proximité l’un de l’autre 
à haute température.   

Il est important de noter que le modèle de diffusion présenté sur la Figure 4.10 
est indépendant du couple d’éléments étudié. Par conséquent, si le transfert 
d’oxygène peut avoir lieu dans la matrice NAS pour le couple Ce-Fe, il peut avoir lieu 
pour n’importe quel couple d’éléments multivalents.  
 

4.1.6. Impact du rapport CeO2/FeO sur le transfert de charge 

 Quel que soit le mécanisme considéré, le transfert de charge entre Ce et Fe 
est une réaction stœchiométrique. Par conséquent, le rapport CeO2/FeO doit 
grandement influencer la possibilité du transfert de charge. En effet, l’élément 
présent en défaut verra son redox beaucoup plus affecté que l’élément présent en 
excès. Cette observation est en accord avec les valeurs présentées dans le Tableau 
4.2 et le Tableau 4.3. Pour déterminer le changement redox lors de la trempe, il est 
nécessaire de faire la différence entre le redox avant et après le refroidissement de 
l’échantillon. Dans l’idéal, le calcul de cette différence doit être identique pour le 
redox de Ce et celui de Fe. Toutefois, les mesures n’ont pas été acquises dans les 
mêmes conditions pour les deux éléments, l’approche présentée ici est donc 
améliorable en refaisant les mesures dans les mêmes conditions pour Ce et Fe. 

 Dans le cas de Ce, la différence sera prise entre le redox à l’équilibre à 
1500°C et le redox après le refroidissement à 600 ou 700°C. Dans le cas de Fe, la 
différence sera prise entre le redox à l’équilibre de NASF0_10 et le redox à 800°C. 
Puisque le redox haute température de Fe n’a pas été mesuré pour tous les 
échantillons, le redox de NASF0_10 sera utilisé comme référence. Ce choix est 
justifié par le fait que le redox de Fe à haute température est indépendant de la 
présence de Ce (Figure 4.7). 
 

La Figure 4.1 et le Tableau 4.5 présentent les évolutions de redox lors de la 
trempe pour Ce et Fe. Lorsque le rapport CeO2/FeO augmente, la variation redox de 
Ce lors du transfert de charge diminue. Pour des valeurs de CeO2/FeO>3, le redox 
de Ce n’est pas affecté par le transfert de charge. En revanche, le redox de Fe tend 
vers un état complètement oxydé. De même, lorsque le rapport CeO2/FeO est 
inférieur à 0,3, le redox de Fe n’est pas affecté par le transfert de charge. En 

Eq 4.10 
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revanche, le redox de Ce tend vers un état complètement réduit. Cette observation 
implique que, lorsque l’un des deux éléments est présent en excès par rapport à 
l’autre (ici d’au moins un facteur 3), son redox n’est pas affecté par le transfert de 
charge. Cela est cohérent avec plusieurs observations faites plus tôt sur les 
similitudes des redox de Fe dans NASF0_10 et NASF2_10 ou entre les redox de Ce 
entre NAS10 et NASF10_2.  
 

 
Figure 4.11 : Évolution des redox du cérium (losanges noirs) et du fer (carrés rouges) 
lors de la trempe en fonction du rapport CeO2/FeO mesuré à la microsonde.  
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Tableau 4.5 Évolution de l’état d’oxydation de Ce et de Fe dut au processus de 
transfert de charge en fonction du rapport CeO2/FeO mesuré.  

Échantillon CeO2 /FeO 
mesuré 

Delta redox Ce (%)a 

±6% 

Delta redox Fe 

(%)b ±14% 

NAS10 >200 -1  
NASF10_2 4.0 -2  
NASF2_05 3.2  -32 

NASF30_10 3.1 -1  
NASF10_10 1.1 10  

NASF2_2 0.9 7 -18 

NASF10_30 0.3 13  
NASF2_10 0.2 13 1 
NASF0_10 <0.01  0 

a  
La différence de redox est calculée à partir de l’état d’équilibre à 1500°C et de l’état d’oxydation juste après le 

changement de température à 600 ou 700°C (figure 4.9)  
b
 La différence de redox est calculée à partir de l’état d’équilibre à 1500°C pour l’échantillon NASF0_10 et de 

l’état d’oxydation mesuré à 800°C ( figure 4.7). Voir texte pour les détails.  
 

Lorsque la valeur du rapport CeO2/FeO est moins extrême (comprise entre 0,3 
et 3), les redox de Ce et de Fe sont affectés par la présence de l’autre élément. C’est 
particulièrement vrai lorsque les deux éléments sont ajoutés en quantités égales 
(CeO2/FeO=1). Dans ce cas, on observe une réduction partielle de cérium et une 
oxydation partielle du fer lors du refroidissement de l’échantillon.  

En mettant en commun ces résultats et ceux présentés lors du chapitre 3, il 
est possible de tirer la conclusion générale suivante :  

Le redox de Ce observé à température ambiante est représentatif de l’état 
haute température depuis lequel il est trempé modulé par le phénomène de transfert 
de charge. Lorsque Ce est le seul élément multivalent présent, ou s’il est présent en 
excès par rapport à Fe, le redox à température ambiante sera identique au redox à 
haute température.  

 
Lors de la section 3.1.1.C., le redox de Ce dans l’échantillon NAS400 a été 

déterminé comme plus réduit que dans les échantillons plus concentrés en Ce (93% 
Ce(III) par rapport au 80% Ce(III) attendu). L’une des hypothèses évoquées alors 
était l’interaction entre Ce et les impuretés de Fe. Maintenant que l’interaction Ce-Fe 
a été étudiée, il est possible de discuter cette hypothèse.  

Le rapport CeO2/FeO mesuré par microsonde électronique pour l’échantillon 
NAS400 est de 2,8. Malgré la faible teneur en CeO2 ajouté, CeO2 reste en large 
excès par rapport à l’impureté de fer. La valeur du rapport CeO2/FeO est telle que le 
redox de Ce ne doit pas être affecté lors de la trempe (Figure 4.11). Or, la différence 
de redox entre NAS400 et NAS2 à température ambiante est de 13%. Cette 
différence est du même ordre de grandeur que celle observée lors du transfert de 
charge pour des échantillons avec des rapports CeO2/FeO <0,3. Ainsi, la 
concentration de FeO dans l’échantillon NAS400 est trop faible pour expliquer le 
décalage d’état redox à température ambiante. Une autre hypothèse serait l’influence 
de la concentration totale en Ce sur son état redox. Il a été montré à la section 
3.3.1.A. que le redox de Sn était fonction de la concentration totale en SnO2. De 
même, le redox de Fe est fonction de sa concentration totale20. Ainsi, si le redox de 
Ce est indépendant de sa concentration sur la gamme 2‰-20‰, il ne l’est peut-être 
pas lorsque la concentration est diminuée davantage.  
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4.1.7. Seuil de température pour l’observation du transfert de charge Ce-
Fe 

 Si le phénomène de transfert de charge apparait clairement lorsque 
l’échantillon est refroidi à 700°C, il ne l’est pas lorsque la température est diminuée à 
seulement 900°C (Figure 4.8). Il apparait alors que le phénomène de transfert de 
charge ne se produit que si la température est suffisamment diminuée100.  
 Il est intéressant de comparer ce phénomène au modèle de Cooper96 
présenté à la section 1.3.3. Lorsque la température est supérieure à 900°C, la 
mobilité des ions dans le verre NAS est suffisamment importante pour que 
l’échantillon échange avec l’atmosphère. Le système est alors dans le régime ouvert 
où les ions multivalents interagissent avec l’oxygène de l’atmosphère. Dans ce 
régime, les éléments multivalents s’équilibrent avec l’atmosphère et agissent de 
manière indépendante. En effet, le couple O(-II)/O(0) est présent en concentration 
bien plus importante que Ce ou Fe. Par conséquent, c’est ce couple qui impose 
l’équilibre redox du système. Les résultats de XANES in situ présentés dans la 
section 4.1.2 confirment que Fe et Ce sont indépendants à haute température. 
L’expérience présentée sur la Figure 4.8 montre bien que le mécanisme d’oxydation 
est de nature diffusive ce qui implique une interaction avec l’atmosphère. 
 Lorsque la température est diminuée suffisamment, la mobilité des ions chute 
drastiquement. Le système est alors virtuellement coupé de son environnement et 
devient un système fermé. Sans l’atmosphère pour agir comme un tampon redox, les 
deux éléments multivalents vont interagir via un transfert de charge. La transition 
entre le système ouvert, où les éléments sont indépendants, et le système fermé 
actif, où le transfert de charge a lieu, dépend de la mobilité des ions dans le système. 
Intrinsèquement, cette transition dépend aussi de la taille du système considéré. En 
effet, un échantillon plus volumineux sera plus facile à isoler de l’atmosphère à la 
suite d’un refroidissement. Un exemple est présenté sur la Figure 4.10 qui montre 
qu’une épaisseur de 25 µm sera affectée par la diffusion lors de la trempe de 
l’échantillon. Dans le cas des expériences réalisées dans le microfour, cette 
épaisseur de 15 µm n’est pas négligeable. En revanche, dans un contexte industriel 
où l’échelle des échantillons est plutôt de l’ordre du mètre, ces 15 µm sont 
négligeables.  
 La transition entre le régime ouvert et le régime fermé actif est fonction de la 
mobilité ionique et se traduit dans nos expériences par une température seuil en 
dessous de laquelle le transfert de charge se produit. D’après la Figure 4.8 et la 
Figure 4.9, le transfert de charge se produit entre 700 et 900°C. Cette température 
seuil (et donc cette mobilité seuil) est dépendante de la composition du verre. En 
effet, on peut s’attendre à ce qu’un verre plus polymérisé présente une mobilité 
ionique plus faible et donc une température de seuil plus importante. Toutefois, le 
modèle de Cooper implique que la transition entre les régimes ouvert et fermé actif 
est due à la mobilité de la matrice et pas au couple d’éléments multivalents. Par 
conséquent, la température seuil pour le transfert de charge dans NAS est la même 
quelle que soit le couple d’éléments considéré tant que leur concentration est 
suffisamment faible pour ne pas changer la structure du verre.  L’indépendance de la 
température seuil vis-à-vis du couple étudié sera discutée à la section 4.2 à la 
lumière des résultats sur le couple Ce-Sn.  
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4.2. Interaction Ce-Sn 
 

Le Tableau 4.6 résume les techniques utilisées et les échantillons présentés 
dans cette section. Puisque cette section étudie l’interaction entre Ce et Sn, le 
rapport CeO2/SnO2 est introduit pour quantifier les proportions relatives des deux 
espèces. Ce rapport est calculé à partir des concentrations mesurées par 
microsonde électronique.  

 

Tableau 4.6 Liste des échantillons du Tableau 2.2 étudiés dans la section 4.2. 

Nom 
CeO2 

(mol‰) 
SnO2 

(mol‰) 
XANES 

Ce 
XANES 

Sn 
Voie Humide 

CeO2/SnO2 

NASS2_2 0,2 0,2 P   1,7 

NASS2_10 0,2 1 P  P 0,3 

NAS10 1 0 P   >200 

NASS10_2 1 0,2 P  P 6,6 

NASS10_10 1 1 P P  1,1 

NASS10_30 1 3 P P  0,5 

NASS0_20 0 2  P  0 
P : Mesures présentées dans la section. 

Conclusions 
 

 Le redox de Ce observé à température ambiante est plus réduit 
dans les échantillons contenant Fe. De même, Fe est plus oxydé à 
température ambiante lorsque Ce est aussi présent dans 
l’échantillon.  

 À température ambiante, les ions Ce3+ et Fe3+ sont suffisamment 
proches pour échanger un électron.  

 Les équilibres hautes températures de Ce et de Fe sont 
indépendants de la présence de l’autre élément multivalent, même 
lorsque ce dernier est en excès. 

 Lors d’un refroidissement de l’échantillon de 1500 à 900°C, la 
cinétique d’oxydation de Ce est de nature diffusive. Cette cinétique 
est indépendante de la présence de Fe.  

 Lors d’un refroidissement de l’échantillon de 1500 à 700 ou 600°C, 
un transfert de charge a lieu entre Ce4+ et Fe2+. L’amplitude de ce 
transfert de charge dépend du rapport CeO2/FeO et est plus 
importante pour l’élément présent en défaut.  

 Lorsque l’un des deux éléments multivalents est présent en large 
excès par rapport à l’autre (concentration 3 fois supérieure), son 
redox n’est pas affecté par le transfert de charge. Par conséquent, 
son redox à température ambiante est le même que le redox depuis 
lequel il est trempé.   
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4.2.1. Mesures à température ambiante 

4.2.1.A. Photo-oxydation au seuil L3 de Ce 

 La section 4.1.1.B étudie la cinétique de photo-oxydation de Ce en présence 
de Fe. Un travail similaire a été réalisé ici dans le cas du couple Ce-Sn. La Figure 
4.12.A. montre qu’un ajustement biexponentiel est nécessaire pour modéliser la 
cinétique de photo-oxydation. L’une des deux exponentielles a un temps 
caractéristique de l’ordre de 280 s, ce qui est très similaire à celui observé pour 
NAS10. La seconde exponentielle est plus rapide d’environ un ordre de grandeur. 
Cette observation est identique à celle faite pour la cinétique dans l’échantillon 
NASF10_10. La Figure 4.12.B. montre d’ailleurs que les cinétiques de photo-
oxydation de Ce dans les échantillons NASS10_10 et NASF10_10 sont similaires, 
débutant par une oxydation rapide avant de suivre un régime plus lent.  
 

 

Figure 4.12 : A) Cinétique de photo-oxydation de Ce dans l’échantillon NASS10_10, 
les mesures sont effectuées sur la ligne ODE. La courbe rouge est un ajustement bi 
exponentiel.   B) Comparaison des cinétiques de photo-oxydation de Ce dans 
NAS10, NASS10_10 et NASF10_10 

 
 Par analogie avec l’Eq. 4.1, le mécanisme expliquant l’exponentielle rapide 
dans l’oxydation de Ce dans NASS10_10 est : 
 

𝑆𝑛2+ + 𝐶𝑒4+ + ℎ𝜐 → 𝑆𝑛3+ + 𝐶𝑒3+  
  

La forme trivalente de Sn est une forme métastable qui a déjà été observée 
dans d’autres matériaux à la suite d’une irradiation241,242. Les ions Sn3+ peuvent 
ensuite réagir avec le reste du verre pour retrouver une valence habituelle (II ou IV), 
ou peuvent perdurer en tant que défaut.  La présence d’ions Sn3+ pourrait être 
vérifiée par spectroscopie RPE notamment.  

L’étude des cinétiques de photo-oxydation permet d’arriver aux deux 
conclusions suivantes : 
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Sn4+ et Ce3+ peuvent échanger un électron à température ambiante et cela 
implique que les deux ions sont suffisamment proches. 

Puisque la cinétique de photo-oxydation de Ce est identique pour les 
échantillons NASF et NASS, il est possible de déterminer le redox de Ce à 
température ambiante pour les échantillons NASS (voir section 4.1.1.B.) 
 

4.2.1.B. Mesures au seuil L3 de Ce à température ambiante 

 

Figure 4.13 : Spectres XANES ‘flattened’ au seuil L3 de Ce mesurés à température 
ambiante sur LUCIA 

Le spectre utilisé pour la détermination du redox de Ce à température ambiante est 
le premier spectre acquis, cela est vrai aussi bien pour les mesures effectuées sur la 
ligne LUCIA que sur la ligne ODE. 
 Lorsque le rapport CeO2/SnO2 diminue, l’intensité du pic à 5729 eV dû à Ce3+ 
augmente. Les valeurs de redox mesurées sont reportées dans le Tableau 4.7.  
 

Tableau 4.7 Redox de Ce mesuré par XANES à température ambiante. 
 
 
 

 
 
 
 
La réduction de Ce lors de l’ajout de Sn est très similaire à celle observée 

dans les cas des échantillons contenant Ce et Fe (Tableau 4.2). La réduction de Ce 
induite par l’ajout de Sn en excès (CeO2/SnO2=0,5) atteint 13%. La réaction qui a lieu 
entre Ce et Sn est la suivante : 
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𝑆𝑛2+ +  2 ∗ 𝐶𝑒4+ → 𝑆𝑛4+ + 2 ∗ 𝐶𝑒3+ 
 

Lorsque la teneur en SnO2 est inférieure à celle de CeO2, comme dans le cas 
de l’échantillon NASS10_2, le redox de Ce est identique à celui de l’échantillon 
NAS10. Les mesures réalisées sur LUCIA et ODE donnent des résultats identiques 
dans la barre d’erreur. Du fait de la meilleure qualité des spectres obtenus sur la 
ligne LUCIA, ce sont ces valeurs qui ont été retenues pour le redox à température 
ambiante.  
 

4.2.1.C. Mesures XANES au seuil K de Sn à température 
ambiante 

 Puisque la spectroscopie XANES au seuil L3 de Ce montre une réduction de 
Ce en présence de Sn, il est logique de s’attendre à une oxydation de Sn en 
présence de Ce. C’est ce que le Tableau 4.8 met en avant.  
 

Tableau 4.8 Redox de Sn à température ambiante déterminé par différentes 
méthodes de traitement des spectres XANES au seuil K de Sn. 

 %(Sn(II)) 

Échantillon Half-step (±8%) 

Combinaison 
linéaire SnO2 

(±5%) 

Combinaison linéaire 

NASS10_2 (±5%) 

NASS0_1 32 18 24 

NASS0_10 14 13 17 

NASS0_20 7 6 13 

NASS10_2 -4 0 0 

NASS10_10 0 0 0 

NASS10_30 -4 0 3 
La référence utilisée pour Sn(II) est SnO pour les deux combinaisons linéaires. 

 
 Sn est entièrement oxydé dès lors que CeO2 est ajouté au système. Cette 
conclusion est vraie quelle que soit la méthode de détermination redox utilisée. Par 
ailleurs, le spectre XANES de l’échantillon NASS10_2 a été utilisé dans le chapitre 3 
comme échantillon entièrement oxydé pour la combinaison linéaire (Figure 4.14). 
 La raie blanche du spectre de NASS10_2 est à plus haute énergie que pour 
l’échantillon NASS0_1. Cela indique que Sn est plus oxydé dans l’échantillon 
NASS10_2 que dans NASS0_1. 
 

Eq 4.12 
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Figure 4.14 : Spectres XANES ‘flattened’ au seuil K de Sn acquis à température 
ambiante sur la ligne SAMBA. 

  Ainsi, les mesures effectuées au seuil K de Sn confirment que la réaction qui a 
lieu est de la forme de l’équation 4.12. Cette interaction entre Ce et Sn est cohérente 
avec la classification des potentiels des couples redox donnée dans le chapitre 1. En 
effet, le potentiel standard du couple Ce3+/Ce4+ est supérieur à celui du couple 
Sn2+/Sn4+ ce qui explique que Ce4+ réagisse avec Sn2+.  
 

Les redox de Sn et de Ce obtenus par voie humide et en XANES suivent la 
même tendance lorsque le rapport CeO2/SnO2 augmente. Ce est réduit lors de l’ajout 
de Sn tandis que Sn est entièrement oxydé dès que l’échantillon contient CeO2, 
même en défaut. Les différences de redox de Ce lors de l’ajout de SnO2 sont moins 
marquées en voie humide qu’en spectroscopie XANES. Une observation identique a 
été faites dans le Tableau 4.4 pour les échantillons contenant Ce et Fe.  
 

Tableau 4.9 Redox de Ce et de Fe mesurés par voie humide et par XANES à 
température ambiante. 

Échantillon 
%Ce(III) Voie 

humide (±2%) 

%Sn(II) Voie 

humide (±2%) 

%Ce(III) 
LUCIA 

(±3%) 

%Sn(II) 
SAMBA 

(±8%) 

NAS10 79  80  

NASS10_2 89 0 81 0 

NASS10_10   88 0 

NASS10_30   93 3 

NASS2_10 94 0   
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 Il est important de noter que, de par la méthode utilisée pour la détermination 
redox de Ce et de Sn, les mesures en voie humide surestiment la teneur en Sn(IV) et 
Ce(IV) pour les échantillons contenant à la fois Ce et Sn. En effet, le dosage de 
Sn(II) s’effectue par dosage en retour d’ions Fe2+ suite à l’ajout d’ions Fe3+.  
 

𝑆𝑛2+ +  2 ∗ 𝐹𝑒3+ → 𝑆𝑛4+ + 2 ∗ 𝐹𝑒2+  
 
 Cependant, les ions Fe2+ ainsi créés peuvent réagir en solution aqueuse avec 
des ions Ce4+ via la réaction suivante :  
 

𝐹𝑒2+ +  𝐶𝑒4+ → 𝐹𝑒3+ + 𝐶𝑒3+  
 
 Ainsi, le dosage des ions Fe2+ sous-estimera la concentration d’ion Sn(II). Un 
raisonnement similaire permet d’arriver à la conclusion que la teneur en ions Ce(IV) 
sera surestimée. Cela n’explique cependant pas pourquoi la teneur en Ce(III) 
mesurée dans l’échantillon NASS2_10 est différente en fonction de la technique 
utilisée. Il est possible que les éléments multivalents réagissent entre eux lors de la 
dissolution de l’échantillon. Cela n’a pas été observé dans le chapitre 3 où le cérium 
était le seul élément multivalent présent dans le système. Cette hypothèse pourrait 
également expliquer les différences de redox observées entre voie humide et XANES 
pour les échantillons NASF (Tableau 4.4). 

4.2.2. Équilibre redox de Ce à haute température 

 L’interaction entre Ce et Sn peut soit avoir lieu à haute température, soit lors 
d’un transfert de charge lors de la trempe de l’échantillon. Pour infirmer ou confirmer 
la première hypothèse, l’équilibre redox a été mesuré à différentes températures. Les 
spectres XANES à haute température présentés sur la Figure 4.15 des échantillons 
NAS2 et NASS2_10 sont superposables. Cette observation indique que le redox à 
l’équilibre de Ce est indépendant de la présence de Sn, même lorsque ce dernier est 
présent en excès (CeO2/SnO2=0,3). 

Eq 4.13 

Eq 4.14 



4.2. Interaction Ce-Sn 

 
 

196 

 

Figure 4.15 : Spectres XANES ‘flattened’ au seuil L3 de Ce pour différents 
échantillons équilibrés à haute température. Les spectres ont été acquis sur la ligne 
FAME.   

 Les différences de redox de Ce observées à température ambiante ne sont 
pas notables à haute température. Cette conclusion est vraie aussi bien pour les 
données acquises sur la ligne ODE que pour celles acquises sur la ligne FAME 
(Figure 4.16). Il est important de rappeler que les redox de Ce obtenus sur ODE sont 
plus oxydés que ceux obtenus sur FAME. Cela est dû au choix de spectre de 
référence réduite pour la combinaison linéaire (voir section 4.1.1.D.). La conclusion 
est que l’équilibre haute température de Ce est indépendant de la présence de Sn, 
tout comme il l’était de la présence de Fe.  

 

Figure 4.16 : Évolution de l’équilibre redox du cérium déterminée par l’analyse des 
spectres XANES acquis in situ sur la ligne ODE (A) et FAME (B) en fonction de la 
température. 
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Étant donné les barres d’erreurs très importantes liées à la détermination 
redox de Sn en température, il n’est pas pertinent de comparer les redox à l’équilibre 
de Sn entre les échantillons NASS0_1 et NASS10_2. Cependant, d’après le modèle 
de Cooper96 et les résultats obtenus dans le cas du couple Ce-Fe, l’équilibre haute 
température s’effectue avec le couple oxygène. Cela est vrai quel que soit l’élément 
multivalent considéré. L’hypothèse selon laquelle l’équilibre redox de Sn à haute 
température est indépendant de la présence de Ce est justifiée et sera faite ici.  

4.2.3. Transfert de charge lors du refroidissement de l’échantillon 

Afin d’observer le phénomène de transfert de charge, il est nécessaire de 
diminuer suffisamment la température d’un échantillon pour passer du régime ouvert 
au régime fermé actif. Dans le cas du couple Ce-Fe, un refroidissement de 1500 à 
700°C était suffisant pour effectuer cette transition. La Figure 4.17 montre la 
différence de comportement redox de Ce entre les échantillons NASF2_10 et 
NASS2_10. Lors du refroidissement de NASF2_10, l’épaulement de Ce4+ devient 
beaucoup moins marqué ce qui indique une réduction. En revanche, aucune 
différence notable n’est visible lors du refroidissement de NASS2_10. Les différences 
de post-seuils peuvent être attribuées à un phénomène de dampening qui est 
l’atténuation des oscillations EXAFS avec la température.   

 

Figure 4.17 : Spectres XANES ‘flattened’ au seuil L3 de Ce acquis sur la ligne FAME. 
Les spectres nommés 700 sont acquis juste après le refroidissement à 700°C. 

 En comparant les évolutions du redox de Ce suite à un refroidissement dans 
les échantillons NASF2_10 et NASS2_10, il apparait que le comportement est 
différent dans les deux cas. La Figure 4.18 montre plusieurs choses, elle rappelle 
notamment qu’à 1500°C, le redox de Ce est identique dans NASF2_10 et dans 
NASS2_10. Après le refroidissement, Ce se réduit via un transfert de charge dans le 
cas de NASF2_10 avant d’être lentement réoxydé par la diffusion. En suivant le 
même protocole pour l’échantillon NASS2_10, aucune réduction liée à un transfert 
de charge n’est observable. Au cours des expériences synchrotron réalisées, aucun 
transfert de charge entre Ce et Sn n’a été observé lors de refroidissements de 
1500°C à 700 ou 600°C.  
 Les mesures effectuées à température ambiante, que ce soit en spectroscopie 
XANES ou en voie humide, montrent que Ce et Sn ont interagi. Puisque cette 
interaction n’a pas lieu à 1500°C, elle doit se produire durant la trempe de 
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l’échantillon. L’hypothèse avancée ici est que la température n’a pas été 
suffisamment diminuée pour entrer dans le régime fermé actif. Ainsi, le transfert de 
charge se produirait pour une température comprise entre l’ambiante et 600°C. Cette 
observation n’est pas sans rappeler celle faite dans le cas du couple Ce-Fe où un 
refroidissement jusque 900°C ne suffisait pas à provoquer un transfert de charge. Le 
fait qu’aucun transfert de charge ne soit observé lors d’un refroidissement à 600°C 
est particulièrement intrigant puisqu’il va à l’encontre du modèle développé par 
Cooper96 et qui était en accord avec les résultats précédents. La transition entre le 
régime ouvert et le système fermé actif dépend de la mobilité à longue distance des 
ions oxygènes. En effet, le régime ouvert s’arrête lorsque la température est trop 
basse pour permettre la diffusion depuis l’extérieur. Cette diffusivité à longue 
distance dépend de la composition du verre et non de la nature des éléments 
multivalents présents, du moins, aux faibles concentrations étudiées ici. Il apparait 
donc que la température est le paramètre le plus important au-delà de son influence 
sur la diffusivité.   

 

Figure 4.18 : Évolution du redox de Ce à la suite d’un refroidissement de 1500°C à 
700°C dans les échantillons NASS2_10 et NASF2_10. Les valeurs sont celles issues 
de l’analyse des données ont été acquises sur la ligne FAME.  
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 Si cette différence de température critique entre les couples Ce-Fe et Ce-Sn 
n’est pas très importante pour des études à température ambiante, elle peut l’être 
lors de la recuisson d’un échantillon. Il serait intéressant de poursuivre l’étude en 
trempant à des températures plus basses. Néanmoins, à cause du phénomène de 
photo-oxydation, la spectroscopie XANES ne permet pas de telles mesures sur les 
échantillons étudiés.  En effet, la cinétique de photo-oxydation s’ajouterait à 
l’éventuel transfert de charge et il serait difficile de correctement séparer les deux 
processus.  

L’étude des cinétiques de photo-oxydation de Ce sous faisceau de rayons-X 
(section 4.2.1.A.) montre qu’il existe une proximité Ce-Sn puisqu’ils peuvent 
échanger un électron à température ambiante. Il est raisonnable de considérer que 
les interactions entre Ce et Fe et Ce et Sn suivent le même mécanisme, mais que la 
température critique à partir de laquelle ce mécanisme débute est différente.  

4.2.4. XANES au seuil K de Sn 

 Comme présenté à la section 3.3.2., le redox de Sn dans NASS0_1 n’est pas 
figé lors de la trempe en fil chauffant. En effet, lors de la trempe, Sn se réoxyde 
entièrement. Il n’est donc pas surprenant d’observer le même phénomène dans le 
cas de l’échantillon NASS10_10 par exemple (Figure 4.19). Si un tel comportement 
pourrait être attribué à un transfert de charge entre Ce et Sn, il est aussi observé 
dans un échantillon ne contenant que SnO2. L’impureté de Fe présente dans 
l’échantillon NASS0_1 semble également insuffisante pour être responsable du 
changement redox lors de la trempe (SnO2/FeO>6).  
 

 

Figure 4.19 : Spectres XANES ‘flattened’ au seuil K de Sn pour l’échantillon 
NASS10_10 avant et après un refroidissement jusque 620°C. Les spectres ont été 
acquis sur la ligne SAMBA.  
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 4.3. Interaction Fe-Sn 

 Le couple Fe-Sn est le moins étudié des trois couples dans ce projet. 
Toutefois, quelques mesures ont été réalisées et permettent de comparer le 
comportement de ce couple d’éléments avec celui de Ce-Fe et Ce-Sn.  
 

4.3.1. Redox à température ambiante 

4.3.1.A. Spectroscopie d’absorption optique 

 La mesure du redox de Fe à température ambiante par spectroscopie XANES 
est compromise par sa photoréduction sous faisceau. La spectroscopie d’absorption 
optique permet de qualifier les différences de redox de Fe à température ambiante 
lors de l’ajout de Sn. En comparant les spectres d’absorption optique des 
échantillons NASF0_10 et NASFS10_10, il apparait que l’absorption autour de 10 
000 cm-1 est plus intense dans le cas de NASFS0_10_10 que pour NASF0_10.  
 
 
 

Conclusions 
 

 À température ambiante, Ce est réduit avec l’ajout de Sn tandis que 
Sn est oxydé par l’ajout de Ce. Sn est entièrement oxydé par l’ajout 
de Ce même lorsque le rapport CeO2/SnO2=0,3.  

 À température ambiante, les ions Ce3+ et Sn4+ sont suffisamment 
proches pour échanger un électron.  

 L’équilibre à haute température de Ce est indépendant de la présence 
de Sn, même lorsque Sn est ajouté en excès. 

 Lors d’un refroidissement de l’échantillon de 1500 à 700 ou 600°C, 
aucun transfert de charge n’est observé entre Sn2+ et Ce4+.  

 Puisque les redox à température ambiante sont sensibles à la 
présence de l’autre élément, le transfert de charge doit se produire 
pour une température inférieure à 600°C.  

 Le mécanisme derrière l’interaction Ce-Sn est très similaire à celui 
derrière l’interaction Ce-Fe. Toutefois, la température critique en 
dessous de laquelle le phénomène intervient est différente.  
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Figure 4.20 : Spectres d’absorption optique normalisés à l’épaisseur pour les 
échantillons NASF0_10 et NASFS0_10_10.  

 Des différences sont aussi visibles dans la région >25 000 cm-1, associée aux 
absorptions de l’ion Fe3+. Néanmoins, ces différences semblent davantage liées au 
front UV qu’aux absorptions d-d de Fe3+. Le front UV étant dû aux transferts de 
charge oxygène-métal de Fe3+, Fe2+ ainsi qu’aux différentes valences de Sn, il est 
difficile de l’attribuer à un état d’oxydation particulier. De plus, l’absorption d-d de 
Fe3+ à 26 000 cm-1 se détache moins de l’absorption du front UV dans le spectre de 
NASFS0_10_10 que dans celui de NASF0_10. Cela peut être interprété comme une 
diminution de la concentration de Fe3+ lors de l’ajout de Sn, ce qui est en accord 
avec l’augmentation d’intensité de la bande de Fe2+ autour de 10 000 cm-1.  
 Ces résultats obtenus en spectroscopie d’absorption optique sont en accord 
avec l’échelle des potentiels standards. En effet, le potentiel standard du couple 
Fe3+/Fe2+ est supérieur à celui de Sn4+/Sn2+. Par conséquent, la réaction attendue 
est : 
 

2 ∗ 𝐹𝑒3+ +  𝑆𝑛2+ → 2 ∗ 𝐹𝑒2+ + 𝑆𝑛4+  
 

4.3.1.B. Mesures XANES au seuil K de Sn à température 
ambiante 

 La spectroscopie XANES au seuil K de Sn permet de confirmer que la 
réaction qui a lieu suit une équation de la forme 4.15. La raie blanche du spectre de 
NASFS0_10_10 est décalée vers les hautes énergies par rapport à celle de 
NASS0_10. Cette observation indique que Sn est plus oxydé en présence de Fe 
(Tableau 4.10). 
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Figure 4.21 : Spectres XANES ‘flattened’ au seuil K de Sn mesuré sur SAMBA à 
température ambiante.  

Tableau 4.10 Redox de Sn à température ambiante déterminé par différentes 
méthodes de traitement des spectres XANES au seuil K de Sn. 

 %(Sn(II)) 

Échantillon Half-step (±8%) 

Combinaison 
linéaire SnO2 

(±5%) 

Combinaison linéaire 

NASS10_2 (±5%) 

NASS0_1 32 18 24 

NASS0_10 14 13 17 

NASS0_20 7 6 13 

NASFS0_10_2 0 0 2 

NASFS0_10_10 0 0 2 

NASFS0_10_30 4 0 6 
La référence utilisée pour Sn(II) est SnO pour les deux combinaisons linéaires. 

 
 Lorsque la teneur en SnO2 devient supérieure à celle en FeO 
(NASFS0_10_30), une fraction, faible, de Sn est présente sous forme de Sn(II). Les 
mesures de XANES à température ambiante sont cohérentes avec la réaction 
présentée à l’équation 4.15.  
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4.3.2. Mesures à haute température 

 De manière analogue au travail présenté pour le couple Ce-Sn à la section 
4.2., la spectroscopie XANES au seuil K de Sn n’est pas assez précise pour 
comparer les redox à haute température des échantillons du couple Fe-Sn. En 
revanche, la spectroscopie XANES au seuil K de Fe permet de vérifier si le redox de 
Fe à haute température dépend de la présence de Sn ou pas. 

 

Figure 4.22 : A) Évolution en fonction de la température du centroïde et de l’aire du 
pic de préseuil de Fe dans NASFS0_1_1 (triangles verts). Les points des références 
minérales sont indiqués (losanges bleus). Les points de NASF0_10 à 1200 et 
1500°C sont aussi représentés en noir (rond et triangle respectivement). B) Évolution 
du redox de Fe en fonction de la température. Tous les points pour des températures 
supérieures à 800°C sont considérés comme étant à l’équilibre. 

 La représentation dans le diagramme Aire-Centroïde de la Figure 4.22.A. 
permet de constater que, non seulement le redox de Fe est similaire dans 
NASFS0_1_1 et NASF0_10, mais en plus, la coordinence de Fe n’est pas différente 
entre les deux échantillons. En comparant les redox de Fe obtenus à haute 
température pour l’échantillon NASFS0_1_1 et ceux obtenus dans le cas du couple 
Fe-Ce, il apparait que Fe s’équilibre indépendamment de Sn à haute température.  
 La différence de redox de Fe observée qualitativement à température 
ambiante entre NASF0_10 et NASFS0_10_10 (Figure 4.20) ne peut donc pas être 
attribuée à une différence d’équilibre haute température. Par manque de temps, 
aucune expérience n’a été réalisée pour vérifier la présence d’un transfert de charge 
lors de la trempe d’échantillons contenants la paire Fe-Sn. Toutefois, du fait des 
différences de redox à haute et basse température, et, par analogie aux résultats 
pour les couples Ce-Fe et Ce-Sn, la présence d’un transfert de charge semble très 
probable.  
 

4.3.3. Mesure de redox ternaire Ce-Fe-Sn 

 Si aucun échantillon n’a été synthétisé en rajoutant les trois éléments 
multivalents, Fe est toujours présent en tant qu’impureté provenant des matières 
premières. Ainsi, dans les échantillons contenant la paire Ce-Sn, Fe est présent en 
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faibles quantités. Du fait de ces faibles concentrations, seule l’analyse en voie 
humide permet la détermination du redox de Fe dans ce cas à température 
ambiante.  
 

Tableau 4.11 Redox de Fe à température ambiante déterminé par analyse en 
voie humide 

Échantillon Éléments présents %(Fe(II)) Voie Humide 

NASF0_10 Fe 14 

NASF2_10 Fe-Ce 13 

NASF2_2 Fe-Ce 7 

NASF2_05 Fe-Ce 0 

NASS2_10 Fe-Ce-Sn 33 

 

 L’échantillon NASS2_10 contient environ 170 ppm molaires de FeO d’après la 
mesure effectuée en voie humide. Dans l’échantillon NASS2_10 le rapport 
SnO2/(FeO+CeO2) est de 2,7 et donc en excès. Les résultats obtenus dans le cas 
des couples Ce-Fe et Fe-Sn ont montré que Ce oxydait Fe tandis que Sn le réduisait. 
Les mesures de voie humide dans l’échantillon NASS2_10 montrent que Sn réduit 
Fe même lorsque Ce est présent. Le redox de Ce dans NASS2_10 est par ailleurs de 
94 % Ce(III) par rapport aux 80% observé dans un échantillon ne contenant que Ce 
(Tableau 4.9). Sn est présent en quantité suffisamment importante pour réduire à la 
fois Ce et Fe dans cet échantillon. Ce résultat est particulièrement intéressant dans 
un contexte industriel puisque Fe est toujours présent en tant qu’impureté dans les 
matières premières. 

4.4. Conclusions 

 
 Le but de ce chapitre était de comprendre les interactions entre éléments 
multivalents aussi bien à température ambiante qu’à haute température et lors de la 
trempe. Ce chapitre permet notamment de comparer les comportements de Ce, Fe 
et Sn pris indépendamment et par paires.  

Conclusions 
 

 À température ambiante, Sn est oxydé par l’ajout de Fe. L’oxydation est 
totale lorsque Fe est ajouté en excès ou en quantité similaire à Sn. 
Cependant, Sn est partiellement réduit lorsque Fe est ajouté en défaut. 

 À température ambiante, Fe est réduit par l'ajout de Sn bien que cette 
réduction ne soit pas totale. 

 L’équilibre redox à haute température de Fe est indépendant de la 
présence de Sn. La coordinence de Fe à haute température est 
également indépendante de la présence de Sn.  

 Lorsque Ce, Fe et Sn sont présents dans le verre avec Sn en excès, Sn 
réduit aussi bien Ce et Fe.  
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Un résultat important de cette étude est que les redox à température ambiante 
sont sensibles à l’ajout d’un autre élément multivalent. Les tendances obtenues sont 
en accord avec les séries électrochimiques établies dans la littérature, à savoir 
Sn2+/Sn4+<Fe2+/Fe3+<Ce3+/Ce4+ en termes de pouvoir oxydant. Toutefois, cette 
interaction redox n’est pas observée à haute température où les éléments 
multivalents s’équilibrent indépendamment. Ce résultat est toujours vrai pour 
l’élément introduit en défaut dans la paire. De même, la présence d’un second 
élément multivalent ne modifie pas la cinétique diffusive qui assure l’équilibre à haute 
température.  

L’interaction entre éléments multivalents se produit via un mécanisme de 
transfert de charge lors de la trempe. L’amplitude de ce transfert de charge est 
fonction du rapport des concentrations des éléments multivalents présents. L’état 
redox de l’élément en excès sera moins affecté que celui de l’élément en défaut. Le 
redox à température ambiante est alors le redox à haute température modulé par un 
éventuel transfert de charge. Le mécanisme précis du transfert de charge (transfert 
d’électron ou transfert d’oxygène) n’est pas clair. Toutefois, l’existence d’une 
proximité Ce-Fe et Ce-Sn à température ambiante laisse penser qu’il s’agit soit d’un 
transfert d’électron soit d’un transfert d’un des deux ions multivalents (section 
4.1.5.C.). Le phénomène de transfert de charge est observé entre 700 et 900°C dans 
le cas du couple Ce-Fe tandis qu’il est attendu à moins de 600°C dans le cas du 
couple Ce-Sn. Si l’indépendance des éléments à haute température et l’existence 
d’un transfert de charge sont prédites par la littérature, la différence de température 
critique n’est pas anticipée par les modèles thermodynamiques.   
 Puisque les comportements redox à haute température sont indépendants de 
la présence des autres éléments, il est possible d’utiliser les résultats du chapitre 3 
pour prédire les redox à haute température et les propriétés associées dans des 
verres contenant plusieurs éléments multivalents. De plus, le lien entre redox à haute 
et basse température est mieux compris même pour des échantillons contenant deux 
éléments multivalents.  
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Chapitre 5 : Implications et limitations 
 

Au cours des chapitres 3 et 4, plusieurs résultats ont été mis en évidence sur le 
comportement des éléments multivalents dans les aluminosilicates vitreux et fondus. 
Toutefois, ces résultats ont été obtenus sur des verres de composition simplifiée et à 
l’échelle du laboratoire (plusieurs dizaines de grammes). Il est donc essentiel de 
s’interroger sur la pertinence de ces résultats dans des contextes plus complexes, 
comme dans le cas d’applications industrielles ou en sciences de la terre.  

5.1. Implications industrielles  

5.1.1. Affinage des aluminosilicates   

5.1.1.A. Contexte 

 Les trois éléments multivalents principaux de cette étude (Ce, Fe et Sn) ont 
tous un intérêt industriel. Dans cette section, nous nous limiterons à l’utilisation de Ce 
et Sn en tant que potentiels agents d’affinage15,78. L’affinage est la partie du 
processus verrier permettant d’éliminer les bulles de gaz du liquide, il est décrit  à la 
section 1.2.4.D, toutefois, il convient de rappeler quelques points importants du 
processus d’affinage par les oxydes multivalents243. Bien qu’il puisse exister des 
différences d’élaboration entre deux verres distincts, il est possible de distinguer trois 
parties différentes. Tout d’abord la fusion des matières premières lors de laquelle les 
fondants, comme Na2CO3, vont se décomposer en libérant du CO2. Ensuite, 
l’affinage, qui permet notamment aux bulles de CO2 et d’air piégées de s’échapper 
du liquide visqueux. Enfin, le formage qui consiste à mettre en forme le matériau.   
 L’affinage se produit en deux étapes distinctes bien que la seconde se 
confonde généralement avec la suite du processus verrier78. L’affinage primaire se 
produit à haute température (TA1). A ces températures, les éléments multivalents se 
réduisent et libèrent de l’oxygène au travers de la réaction suivante par exemple :  
 

𝐶𝑒4+ +
1

2
𝑂2− ⇌ 𝐶𝑒3+ +

1

4
𝑂2(𝑔) 

 
 Ces bulles d’oxygènes coalescent avec les bulles de gaz déjà présentes (CO2, 
Air…) pour donner des bulles de taille plus importante, qui ont alors plus de facilité à 
s’échapper du verre fondu visqueux12,79. Toutefois, quelques bulles d’oxygène de 
petite taille peuvent subsister après l’affinage primaire. L’affinage secondaire consiste 
à diminuer la température de travail (TA2) pour déplacer l’équilibre dans le sens 
indirect, ainsi l’oxygène résiduel sera utilisé pour l’oxydation des éléments 
multivalents103. L’écart de température entre TA1 et TA2 est au moins de 50°C pour 
changer le redox des couples multivalents présents244.  
 Pour qu’un oxyde d’élément multivalent soit efficace, il faut donc qu’il libère 
une quantité importante d’oxygène lors de la montée en température jusque TA1, puis 
qu’il absorbe une quantité importante d’oxygène lors de la descente en température 
de TA1 à TA2.  
 
 

5.1.1.B. Comparaison des oxydes multivalents étudiés  

Eq5.1 
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Les données thermodynamiques obtenues expérimentalement dans le cas 
des couples Ce3+/Ce4+, Fe2+/Fe3+ et Sn2+/Sn4+ (Figure 3.5, Figure 3.22 et Figure 
3.31)permettent de prédire l’évolution en température des différents couples à l’aide 
notamment de l’équation 1.17. Les équations utilisées pour construire la Figure 5.1 
sont les suivantes : 

 

%𝐶𝑒(𝐼𝐼𝐼) = 100 ∗
10(

2336
𝑇

+1,8)

1 + 10(
2336

𝑇
+1,8)

 

 

%𝑆𝑛(𝐼𝐼) = 100 ∗
10(

17062
𝑇

+8,5)

1 + 10(
17062

𝑇
+8,5)

 

 

%𝐹𝑒(𝐼𝐼) = 100 ∗
10(

9047
𝑇

+4,6)

1 + 10(
9047

𝑇
+4,6)

 

 
 Les barres d’erreurs sont propagées à partir des erreurs sur l’ajustement des 
données expérimentales dans le chapitre 3. 

 

Figure 5.1 : Évolutions théoriques du redox à l’équilibre de 1 mol% de CeO2, 
de 1 mol% de FeO et de 0,1 mol% de SnO2 dans NAS sous air. Les domaines de 
cristallisation de CeO2 et de SnO2 sont représentés en violet et bleu respectivement. 
La ligne verte horizontale représente la gamme de température où les mesures ont 
été effectuées. 
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 Le couple Ce3+/Ce4+ est le premier à se réduire lors d’une montée en 
température, suivi du couple Fe2+/Fe3+ et enfin du couple Sn2+/Sn4+. Cette évolution 
est cohérente avec la classification des couples présentée à la Figure 1.9. La pente 
de la sigmoïde de Ce est plus faible que celle des deux autres éléments, lié à 
l’enthalpie de réduction plus faible pour Ce (45 kJ.mol-1) par rapport à celle de Fe 
(170 kJ.mol-1) et celle de Sn (160 kJ.mol-1).  

Toutes les mesures XANES effectuées in situ sont réalisées sur un verre 
homogène dans lequel les éléments multivalents sont déjà présent. Dans le cas du 
processus d’affinage, des oxydes cristallins sont ajoutés en tant que matières 
premières dans le mélange vitrifiable. Les oxydes ajoutés sont toujours la forme 
oxydée de l’élément multivalent qui, lors de sa réduction, libèrera de l’oxygène via 
une équation de la forme 5.1. Ces oxydes doivent d’abord se dissoudre dans le verre 
avant de pouvoir se réduire, c’est pourquoi les domaines de cristallisation de 
Ce(IV)O2 et Sn(IV)O2 observés expérimentalement sont reportés sur la Figure 5.1. Il 
est plus juste de considérer le Ce comme complètement oxydé pour des 
températures inférieures à 1250°C et le redox de Sn comme complètement oxydé 
pour des températures inférieures à 1550°C. Il est important de noter que ces 
valeurs sont données dans le cas de la matrice NAS.  
 Lorsque la température de l’échantillon NAS10 est augmentée au-dessus de 
1250°C, les cristaux de CeO2 fondent et Ce4+ est partiellement réduit en Ce3+. 
L’équilibre redox du couple Ce3+/Ce4+ attendu à 1250°C est de 67 % réduit. Ainsi, 
l’ajout d’une mole de CeO2 dans le mélange vitrifiable va libérer 0,67*0,25 mole 
d’O2(g) à 1250°C (Eq 5.1). À cette même température de 1250°C, l’ajout de Fe2O3 ou 
de SnO2 n'entrainera pas de dégagement d’oxygène.  
 En revanche, si la température de l’affinage primaire est de 1600°C, les 
cristaux de SnO2 fondront et l’étain sera partiellement réduit. L’équilibre redox 
attendu à 1600°C pour le couple Sn2+/Sn4+ est de 21 % réduit. Ainsi, l’ajout d’une 
mole de SnO2 va libérer 0,21*0,5 mol d’O2(g) à 1600°C. Cependant le redox de Sn est 
sensible à la concentration totale en SnO2, une augmentation de celle-ci se traduira 
notamment par un équilibre redox plus oxydé. Ainsi, multiplier par dix la 
concentration de SnO2 n’entrainera pas une multiplication par dix du dégagement 
gazeux du fait de la dépendance en concentration de l’équilibre redox.  
 
 Au vu des chiffres avancés dans les deux paragraphes précédents, il 
semblerait que CeO2 soit un meilleur agent affinant que SnO2. Toutefois, il est 
nécessaire de prendre en compte la viscosité du verre fondu lors du processus 
d’affinage. La courbe de viscosité du verre NAS0 pour la gamme de température 
d’intérêt est présentée sur la Figure 5.2. Grâce au modèle TVF appliqué, il est 
possible d’exprimer la température de l’axe des abscisses de la Figure 5.1 en tant 
que viscosité. Les résultats présentés sur la Figure 5.3 supposent que les viscosités 
des verres NAS0, NAS10, NASF0_10 et NASS0_1 sont égales à haute température, 
il faut vérifier cette hypothèse. En effet, dans le cas du verre NAS10, il a été montré 
dans la section 3.1.5 que la viscosité à 1200°C d’un verre silico-sodocalcique 
contenant 2,6 mol% de CeO2 était identique à celle du même verre non dopé.  
 De même, l’ajout de 0,5 mol% de Fe2O3 est trop faible pour entrainer une 
variation significative de viscosité à haute température (voir par exemple Cochain91).  
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 L’influence de l’ajout de SnO2 sur la viscosité des alumino-silicates n’a pas été 
étudiée. Toutefois, du fait de la 
faible teneur en SnO2 du verre 
NASS0_1 (0,1 mol%) il semble 
peu probable que la viscosité à 
haute température du verre 
NASS0_1 soit très différente de 

celle de NAS0.  
 
 
 
 
 
 

 

Figure 5.3 : Équilibres redox des couples d’intérêts dans la matrice NAS 
présentés à la Figure 5.1 exprimés en fonction des mesures de viscosité présentées 
sur la Figure 5.2. La figure se limite à la gamme de viscosité mesurée. Les domaines 
de cristallisation de CeO2 et SnO2 sont également indiqués.    
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 La gamme de viscosité recherchée pour l’affinage primaire est de 

101 à 101,3𝑃𝑎. 𝑠 car une telle viscosité permet l’évacuation des bulles de gaz piégées 
dans le verre fondu12. Dans le cas du verre NAS0, cette gamme de viscosité n’est 
pas atteinte même pour une température de 1610°C. À défaut de pouvoir atteindre 
les viscosités adéquates, nous considérerons la température de l’affinage primaire 

égale à 1610°C (𝜂 = 101.5𝑃𝑎. 𝑠) et la température d’affinage secondaire comme étant 

100°C plus basse soit 1510°C (𝜂 = 102𝑃𝑎. 𝑠).La variation d’état d’oxydation associé 
à ce changement de température est de 3% pour le couple Ce3+/Ce4+ et de 14% pour 
le couple Sn2+/Sn4+. De plus, SnO2 libère deux fois plus d’oxygène par mole réduite 
que CeO2.  

 La réduction de CeO2 s’effectue à des viscosités supérieures à 103𝑃𝑎. 𝑠. A ces 
viscosités, les bulles ne peuvent pas s’échapper du verre fondu et on observe un 
phénomène de moussage (foaming) 81,82. La formation d’une couche de mousse 
isolante à la surface du bain de verre diminue l’efficacité du transfert thermique et 
donc du processus de fusion.  
 CeO2 n’est pas un agent affinant adapté pour des compositions requérant une 
température d’affinage supérieure à 1400°C. En revanche, CeO2 peut être une option 

pour des compositions ayant des viscosités de l’ordre de 101 à 101,3𝑃𝑎. 𝑠 à des 
températures de 1200-1300°C.  
 En revanche, SnO2 est un agent affinant efficace dans le cas des 
aluminosilicates étudiés. En effet, il se réduit dans la bonne gamme de température 
(>1500°C) et un petit changement de température entraine un changement redox 
important. SnO2 est un affinant utilisé pour remplacer As2O3 et Sb2O5 qui étaient les 
agents affinants historiques des écrans LCD12. Toutefois, le SnO2 a une faible limite 
de solubilité dans les verres et son ajout est donc limité à de faibles teneurs (<0,2 
wt%).13 

5.1.2. Mesure du redox à température ambiante 

L’objectif de cette section est de déterminer s’il est possible de prédire le 
redox à température ambiante d’un verre contenant deux éléments multivalents à 
partir des paramètres de fusion. Il a été montré dans le chapitre 4 que le redox à 
température ambiante est représentatif d’un état haute température modulé par le 
phénomène de transfert de charge.  
 
 L’équilibre haute température s’établit en interaction avec l’atmosphère tandis 
que le transfert de charge a lieu en système fermé. Par conservation de la charge, il 
apparait que la quantité d’espèces réduites doit être conservée lors du transfert de 
charge. On peut alors introduire les notions de concentration totale réduite, dans le 

cas de Ce et Fe,  𝐶𝑟𝑒𝑑 = 𝐶𝑒3+ + 𝐹𝑒2+ ainsi que la grandeur 
𝐶𝑒3+

𝐶𝑟𝑒𝑑
. La concentration 

totale réduite est uniquement dépendante de l’équilibre tandis que la répartition en 
espèce réduite est dépendante du transfert de charge. Ces deux notions seront 
utilisées dans les exemples suivants.  

Le transfert de charge du couple Ce-Fe suit l’équation 5.5 qui implique une 
réaction stœchiométrique entre Ce et Fe.  
 

𝐶𝑒4+ + 𝐹𝑒2+ → 𝐶𝑒3+ + 𝐹𝑒3+ 
  

En utilisant les courbes d’équilibre redox présentées sur la Figure 5.1, il est 
possible de prédire les concentrations de Ce4+ et de Fe2+ à haute température. Dans 

Eq5.5 
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un premier modèle, considérons que la réaction entre Ce4+ et Fe2+ est totale. La 
quantité de Ce4+ à température ambiante est alors celle présente à haute 
température, moins celle consommée par le transfert de charge. La quantité 
consommée par le transfert de charge est égale à la quantité de matière du réactif 
limitant entre Ce4+ et Fe2+. On peut alors écrire l’équation suivante :  

 

𝐶𝑒𝑎𝑚𝑏
4+ = 𝐶𝑒𝐻𝑇

4+ − 𝑀𝑖𝑛(𝐶𝑒𝐻𝑇
4+; 𝐹𝑒𝐻𝑇

2+) 
 

avec 𝐶𝑒𝐻𝑇
4+ et 𝐹𝑒𝐻𝑇

2+ les quantités de matière à l’équilibre à haute température des ions 
correspondants. De manière analogue, la quantité de Fe2+ à température ambiante 
est donnée par la formule suivante :   

 

𝐹𝑒𝑎𝑚𝑏
2+ = 𝐹𝑒𝐻𝑇

2+ − 𝑀𝑖𝑛(𝐶𝑒𝐻𝑇
4+; 𝐹𝑒𝐻𝑇

2+) 

 

Figure 5.4 : Évolutions du redox de Fe A) et de Ce B) à température ambiante 
en fonction de la température d’équilibre dans le verre NAS. Les points 
correspondent aux valeurs mesurées par XANES à température ambiante (à 800°C 
pour Fe).  
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 La Figure 5.4 présente les redox observés à température ambiante, dans le 
cas des échantillons ne contenant que Fe ou que Ce, le redox à température 
ambiante est identique au redox haute température depuis lequel il est trempé. De 
plus, il a été montré que le redox à l’équilibre d’un élément à haute température était 
indépendant de la présence du deuxième. Par conséquent, le redox à l’équilibre 
haute température de Fe suit la courbe ‘Fe seul’ de la Figure 5.4.A quel que soit le 
rapport Fe/Ce. De même, le redox à l’équilibre haute température de Ce suit la 
courbe ‘Ce seul’ quel que soit le rapport Fe/Ce.  

Pour des températures d’équilibre inférieures à 1200°C, le redox de Ce à 
température ambiante n’est pas affecté par le transfert de charge puisqu’il n’y a pas 
de Fe2+ à ces températures. Lorsque la température augmente, l’interaction Ce-Fe 
s’ajoute à l’effet réducteur de la hausse de température. Le redox de Ce à 
température ambiante ne suit alors plus une loi sigmoïdale en fonction de l’inverse de 
la température d’équilibre (Figure 5.4.B). Il existe une gamme de température, 
fonction du rapport Fe/Ce, sur laquelle Fe2+ existe à haute température, mais pas à 
température ambiante. Cette gamme de température peut être déterminée pour le 
ratio Fe/Ce = 1 en comparant les courbes ‘Fe seul’ et Fe/Ce : 1 sur la Figure 5.4.A. 
on trouve dans ce cas que cette gamme est de 1200 à 1500°C environ. Plus le 
rapport Fe/Ce est important, plus cette gamme de température est restreinte.   

Enfin, lorsque la température est suffisamment élevée (<1500°C pour Fe/Ce 
=1) Ce est entièrement réduit à température ambiante et la concentration de Fe2+ 
augmente. Dans ce modèle, Fe se réduit à partir du moment où la concentration 
réduite totale (Ce3++Fe2+) excède celle de Ce, sinon, tout Fe2+ sera oxydé par le Ce4+ 
restant. À cause de l’hypothèse d’une réaction totale entre Ce4+ et Fe2+, il n’y a 
aucun domaine de coexistence de Fe2+ et de Ce4+. Notons que les mesures XANES 
de redox de Fe sont en accord avec les valeurs prédites par ce modèle (points sur la 
Figure 5.4). En revanche, les valeurs mesurées à température ambiante pour Ce 
sont plus oxydées que celle prédite.  
 
 L’hypothèse, selon laquelle la réaction entre Ce4+ et Fe2+ est forte, elle peut 
être vérifiée à l’aide d’un second modèle plus complexe (voir section 1.3.3 et les 
travaux de Paul100 ou de Cooper96). En connaissant les valeurs d’enthalpie et 
d’entropie de réduction pour les couples Ce3+/Ce4+ et Fe2+/Fe3+, il est possible de 
déterminer le changement d’enthalpie libre de réaction de chacun des couples lors 
d’une baisse de température depuis 1500°C avant un changement d’état d’oxydation. 
L’enthalpie de réduction est reliée au rapport redox via l’équation générique 
suivante : 
 

∆𝑟𝐺𝑟𝑒𝑑 = ∆𝐻0 − ∆𝑆0 ∗ 𝑇 + 𝑅𝑇 ∗ ln (
𝑅𝑒𝑑

𝑂𝑥
) +

𝑛𝑇

4
∗ ln(𝑓𝑂2) +

𝑛

2
∗ ln(𝑎𝑂2−) 

 
 Les valeurs d’enthalpie de réduction présentées au chapitre 3 sont des 
valeurs d’enthalpies de réduction ‘apparentes’ puisqu’elles tiennent aussi compte de 
l’activité des ions oxygènes.  
 
On obtient les équations de droite suivantes :  
 

∆𝑟𝐺𝑟𝑒𝑑(𝐶𝑒) = 45000 − 39 ∗ 𝑇 + 8,314 ∗ 𝑇 ∗ ln (
[𝐶𝑒3+]1773

[𝐶𝑒4+]1773
) +

1

4
∗ 𝑇 ∗ ln (0,21) 

  

Eq5.9 

Eq5.8 
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∆𝑟𝐺𝑜𝑥(𝐹𝑒) = −170000 + 97 ∗ 𝑇 + 8,314 ∗ 𝑇 ∗ ln (
[𝐹𝑒2+]

1773

[𝐹𝑒3+]1773
) −

1

4
∗ 𝑇 ∗ ln (0,21) 

 
 On considère la réduction de Ce et l’oxydation de Fe d’où les changements de 
signes.  
  
 Ces droites représentent l’évolution d’enthalpie libre de chacun des couples 
redox à la suite d’un changement de température. Il est important de noter qu’aucun 
changement redox n’accompagne ces changements de température théoriques. Ces 
droites représentent donc l’instant après le refroidissement mais avant le transfert de 
charge. La Figure 5.5 montre que, si les deux couples sont à l’équilibre à haute 
température, notamment avec le couple oxygène, ils ne sont plus à l’équilibre après 
un refroidissement. Le transfert de charge est le phénomène que le système utilise 
pour palier la divergence des droites. Les deux couples vont donc interagir jusqu’à ce 
que les enthalpies libres des deux réactions soient égales. Lorsque les rapports 
redox Ce3+/Ce4+ et Fe2+/Fe3+ changent, les pentes des droites changent également 
jusqu’à ce que les droites se croisent à la température après le refroidissement.   
 

 

Figure 5.5 : Évolutions des enthalpies libres de réaction pour la réduction de Ce et 
l’oxydation de Fe en fonction de la température.  

 Considérons l’exemple suivant : Un verre contenant autant de Fe et de Ce est 

équilibré à 1500°C avant d’être refroidi à 700°C. On cherche donc les valeurs de 
𝐹𝑒2+

𝐹𝑒𝑡𝑜𝑡
 

et de 
𝐶𝑒3+

𝐶𝑒𝑡𝑜𝑡
 vérifiant les deux équations suivantes à 700°C :  

 
∆𝑟𝐺𝑟𝑒𝑑(𝐶𝑒) = ∆𝑟𝐺𝑜𝑥(𝐹𝑒) 
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𝐹𝑒2+ + 𝐶𝑒3+ = 𝐶𝑜𝑛𝑠𝑡𝑎𝑛𝑡𝑒 
 
 En effet, le transfert de charge ayant lieu en système fermé, la concentration 
réduite totale est constante.  À l’équilibre à 1500°C, la fraction de Ce3+ est de 0,74 et 
celle de Fe2+ est de 0,13, la concentration réduite totale sera égale à 0,87. Il est 
important de noter que, puisque les concentrations de Ce et de Fe sont égales dans 
cet exemple, il est possible d’utiliser les quantités de matière, concentrations et 
fractions d’espèce réduite de manière interchangeable.  
 
 En résolvant le système d’équation 5.11, 5.12, on trouve que la fraction de 
Ce3+ après le transfert de charge est de 0,869995 et celle de Fe2+ de 0,000005. On 
peut alors calculer la répartition d’espèce réduite entre les couples Ce3+/Ce4+ et 
Fe2+/Fe3+. On trouve alors :  
 

𝐶𝑒3+

𝐶𝑟𝑒𝑑
= 99,9994% 

 

𝐹𝑒2+

𝐶𝑟𝑒𝑑
= 0,0006% 

 
 La réaction entre Ce4+ et Fe2+ peut donc être considérée comme totale, ce qui 
est en accord avec la différence de potentiel standard entre les couples Ce3+/Ce4+ et 
Fe2+/Fe3+ (voir section 1.2.3). Deux couples ayant des potentiels standards plus 
proches pourraient interagir lors de la trempe sans pour autant donner lieu à une 
réaction totale ou quasi totale. 
 
 Il est possible de prévoir, à l’aide de la Figure 5.4, les redox à température 
ambiante en connaissant les paramètres de fusion. Les évolutions théoriques 
approximent bien les valeurs de redox pour le couple Fe2+/Fe3+ bien qu’elles aient 
tendance à surestimer la proportion de Ce3+ par rapport aux mesures. Cette 
déviation peut avoir deux origines, la première est un léger rééquilibre diffusif lors de 
la trempe en creuset qui est moins rapide que celle en fil chauffant. La seconde est la 
photo-oxydation de Ce sous le faisceau de rayons-X. Les valeurs mesurées de redox 
de Ce présentée sur la Figure 5.4 sont les premiers points mesurés sur LUCIA (voir 
section 4.1.1.B.). Il est possible que l’échantillon soit partiellement photo-oxydé 
malgré toutes les précautions prises.  

5.2. Limitations industrielles : Influence des matières premières 
   Dans le premier chapitre, les différents paramètres influençant l’équilibre redox 
des éléments multivalents ont été listés. Toutefois, il existe plusieurs manières 
d’influencer l’état redox de manière transitoire, notamment via l’ajout de différentes 
matières premières. Une façon empirique d’estimer le pouvoir oxydant d’une 
composition en matières première d’un verre est d’utiliser le « nombre redox du 
batch » aussi appelé nombre redox de Simpson103,245. Cette méthode consiste à 
attribuer un coefficient à chaque matière première et à faire une moyenne pondérée 
par la composition massique rapporté à 2000 kg de sable. Il est possible de 
synthétiser un verre NS2 (67SiO2-33Na2O), en pesant 2000 kg de sable et 1730 kg 
de Na2CO3. Les coefficients associés au sable et à Na2CO3 sont nuls donc le nombre 

Eq5.12 
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redox du batch et de 0. Il est possible de synthétiser le même verre avec 2000 kg de 
sable 50 kg de NaNO3 et 1710 kg de Na2CO3, le nombre redox du batch sera alors 
de 50 *0,67 soit 33,5.  

Par rapport au concept de basicité optique utilisée précédemment, le nombre 
redox de Simpson n’utilise pas la composition en oxyde, mais en matière première. Il 
différencie donc l’ajout de carbonates de celui de nitrates comme dans l’exemple. 
Plus le nombre redox de Simpson est grand, plus le batch sera oxydant.  
 Cette méthode est très répandue dans le cas des verres contenant le 
chromophore Fe-S où un redox particulier doit être atteint pour obtenir la couleur 
ambre (voir section 1.2.4.A.). Empiriquement, la couleur ambre est obtenue pour un 
nombre de Simpson inférieur à -1867. L’ajout de carbone, quelle que soit sa forme, 
diminue le nombre redox de Simpson. Il en va de même pour des matières premières 
réduites comme la pyrite (FeS2) qui vont diminuer le nombre redox par rapport à 
l’utilisation de Fe2O3.  
 Il est important de noter que l’ajout de FeS2 par rapport à Fe2O3 ne change 
pas le redox du verre à l’équilibre, mais uniquement transitoirement. Cela est plus 
flagrant dans le cas de l’utilisation de nitrates par rapport aux carbonates. En effet, 
NaNO3 peut remplacer totalement ou en partie Na2CO3. Lors de la montée en 
température, les deux sels vont se décomposer de la manière suivante :  
 

𝑁𝑎2𝐶𝑂3 ⇌ 𝑁𝑎2𝑂 + 𝐶𝑂2(𝑔) 

 
2𝑁𝑎𝑁𝑂3 ⇌ 𝑁𝑎2𝑂 + 2 ∗ 𝑥𝑂2 + 2 ∗ 𝑁𝑂2−𝑥(𝑔) 

 
 La décomposition d’un sel de nitrate (ou de sulfate) libère davantage 
d’oxygène dans le verre fondu que celle d’un carbonate. Le mélange fondu sera 
donc plus oxydé transitoirement jusqu’à atteindre l’équilibre thermodynamique qui est 
indépendant des matières premières utilisées. Cependant le temps requis pour 
atteindre cet équilibre est très important. On peut prendre pour référence les 4h15 
requises à 1450°C pour équilibrer 3 mm du verre NASV0_10 (voir section 3.4.2.). Il 
n’est donc pas étonnant que l’équilibre ne soit pas atteint dans un contexte industriel 
où les dimensions des fours sont de l’ordre de la dizaine de mètres, et ce malgré le 
transport convectif qui apparait à ces échelles. C’est pourquoi l’utilisation de 
carbonates ou de nitrates, bien que n’ayant pas d’influence sur l’équilibre 
thermodynamique, a un impact sur l’état d’oxydation du verre final. La différence 
entre la suroxydation transitoire due à l’ajout de nitrates et l’état d’équilibre 
thermodynamique dépend du processus de fusion, notamment de sa durée et de la 
température. Simpson et Myers245 insistent sur le fait que le nombre redox idéal doit 
être optimisé pour chaque processus et chaque ligne de production. Augmenter la 
durée de fusion permet au système de s’approcher de son redox d’équilibre ce qui 
diminue le caractère oxydant des nitrates par rapport aux carbonates.   
 
 Les résultats présentés au cours des chapitres 3 et 4 ainsi que les calculs de 
prédiction du redox s’appuient sur l’équilibre thermodynamique. En l’absence 
d’équilibre thermodynamique, la concentration totale réduite n’est pas prédictible, ce 
qui rend les méthodes présentées à la section 5.1.2 inappropriées.   

Eq5.13 

Eq5.14 
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5.3. Implications en sciences de la terre : Fractionnement 
magmatique 
 
 Les échantillons naturels ont des compositions bien plus complexes que celles 
étudiées ici. Ils contiennent notamment plusieurs éléments multivalents, à l’état de 
trace ou non, qui peuvent interagir lors de la trempe comme montré au chapitre 4. Il 
est donc difficile de faire le lien entre le redox observé à température ambiante et les 
conditions d’équilibre magmatiques.  
 Pour déterminer les conditions redox (fugacité d’oxygène et température) dans 
lesquels un magma s’est équilibré, il est nécessaire d’utiliser d’autres méthodes que 
la détermination redox à température ambiante. Cette détermination peut être 
réalisée de manière plus fiable via ce qui est appelé des oxybaromètres246,247 qui 
sont dus au fractionnement magmatique. 

Le fractionnement magmatique est un phénomène géologique observé dans 
un système biphasé contenant une phase fondue (magma) et une phase cristalline. 
Des éléments du magma, à l’état de traces ou non, peuvent alors quitter le magma et 
entrer dans la structure cristalline en tant qu’impureté. Il est alors possible de 
mesurer le coefficient de partage (D) d’un élément en comparant sa teneur dans un 
cristal par rapport à son abondance dans le magma environnant248.  

 

𝐷𝑀 =
[𝑀𝑐𝑟𝑖𝑠𝑡𝑎𝑙]

[𝑀𝑚𝑎𝑔𝑚𝑎]
 

 
Le coefficient de partage dépend du cristal étudié et de l’élément trace 

d’intérêt. Parmi les couples cristal/trace notables, on note les terres rares dans le 
zircon105,249, le chrome dans l’olivine250 ou le vanadium dans des spinelles251.  
 Le coefficient de partage traduit la capacité de l’ion trace à substituer un site 
de la structure du cristal. Cette substitution est d’autant plus simple que l’ion trace 
possède la même charge et un rayon ionique proche de l’ion qu’il substitue. 
Expérimentalement, le coefficient de partage des ions de même charge suit une loi 
parabolique en fonction de leur rayon ionique. Cette observation a donné lieu à la 
théorie des contraintes de réseau (lattice strain theory)252 qui permet de prédire le 
coefficient de partage d’un ion dans un cristal. Si l’exactitude de cette théorie est 
débattue dans la communauté253, elle est très répandue et amplement suffisante 
pour la présente discussion. La Figure 5.6 illustre bien le lien entre la taille de l’ion 
trace et sa capacité à entrer dans la matrice.  
 

Eq5.15 
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Figure 5.6 : Évolution du coefficient de partage des ions de terre rare (et Sc) 
dans du zircon en fonction de leur rayon ionique effectif. La courbe rouge est un fit 
polynomial d’ordre 2 des points. La figure est reproduite de Burnham et Berry105. 

 L’exemple précédent ne considère que des ions trivalents. En effet, le 
coefficient de partage est spécifique d’une valence et non d’un élément. Par 
conséquent, les coefficients de partage de Ce et Eu, qui peuvent être présent sous 
des formes autres que trivalentes, ne sont pas présentés sur la Figure 5.6. Le 
coefficient de partage de Ce4+ dans le zircon est très supérieur à celui de Ce3+ 

puisqu’il a la même charge que Zr4+ (DCe(III)<1 et DCe(IV)~1000)254 (équation 5.15). Par 
conséquent la partage de Ce dans le zircon est dicté par Ce4+ et on observe une 
« anomalie positive »105,255 . À l’inverse, le coefficient de partage d’Eu2+ est inférieur à 
celui d’Eu3+ puisque la différence de charge avec Zr4+ est plus importante, on 
observe alors une « anomalie négative »105,106. Ces comportements anormaux par 
rapport à ceux des autres éléments de terre rare sont sensibles à la fugacité 
d’oxygène (Figure 5.7). Plus la fugacité d’oxygène d’équilibre du magma est 
importante, plus le couple Ce3+/Ce4+ sera oxydé. L’augmentation de la proportion de 
Ce4+ se traduit par un fractionnement dans le zircon plus important pour Ce que pour 
les autres éléments de terre rare.  
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Figure 5.7 : Coefficients de partage des terres rares déterminés par LA-ICP-
MS montrant les anomalies de Ce et d’Eu normalisées aux éléments voisins105 en 
fonction de la valeur de log(fO2). 

 En étudiant la quantité de Ce dans les zircons par rapport aux autres éléments 
de terre rare, il est possible de déterminer les conditions redox, notamment la 
fugacité d’oxygène, à laquelle se fractionnement s’est produit, d’où le terme 
oxybaromètre.  
 

Comme présenté sur la Figure 5.7, le coefficient de partage de Ce varie d’un 
ordre de grandeur lorsque la fugacité d’oxygène d’équilibre varie de 10-2 à 10-5 atm.  
La variation est en revanche bien plus faible lorsque la fugacité d’oxygène varie de 
10-7 à 10-10 atm. Cette observation est expliquée par le fait que la fraction de Ce(III) 
suit une loi sigmoïdale en fonction de la fugacité d’oxygène (section 1.2.2.C.). Le 
redox du couple Ce3+/Ce4+ varie peu entre 10-7 et 10-10 atm puisque ces conditions 
se situent sur un plateau de la sigmoïde. En revanche, des fugacités d’oxygène de 
l’ordre de 10-3 atm se situent dans le domaine où le rapport Ce3+/Ce4+ dépend de la 
fugacité d’oxygène105. L’oxybaromètre Ce/zircon sera donc bien plus sensible à des 
variations de fO2 dans la gamme 10-2-10-5 atm que dans la gamme 10-7-10-10 atm. 
Cette gamme de sensibilité, qui correspond à la partie centrale de la sigmoïde, est 
différente pour chaque élément multivalent. Cette gamme de sensibilité est 
notamment observée à des fugacités d’oxygène plus basses (<10-7 atm) du fait du 
potentiel de réduction plus faible du couple Eu2+/Eu3+.  

En somme, l’étude du fractionnement de Ce est adapté pour des fugacités 
d’oxygènes supérieures à 10-6 tandis que le fractionnement d’Eu est pertinent pour 
des fugacités d’oxygène inférieures à 10-7. Il est important de noter que le choix 
d’oxybaromètre dépend également de la composition du magma, indépendamment 
de la gamme de fugacité d’oxygène d’intérêt. Mallman et al. ont récemment publié un 
article synthétisant les différents oxybaromètres utilisés106.  
 

D
i
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 La conclusion principale du chapitre 4 est que les éléments multivalents 
s’équilibrent de manière indépendante à haute température.  Ce résultat est essentiel 
à la construction d’oxybaromètres comme celui Ce/zircon qui se base sur un 
fractionnement à haute température. Puisque d’autres éléments multivalents, 
notamment Fe, sont présents dans le magma, le redox observé après la trempe est 
affecté par le transfert de charge, mais pas le redox à haute température. 
L’indépendance des redox à haute température de Ce et Fe est d’ailleurs supposée 
par plusieurs études de l’oxybaromètre Ce/zircon105,48,107. 
 Comme présentés à la Figure 5.4, le transfert de charge entre Ce et Fe peut-
être considéré total. Or, dans les magmas, Fe est présent en proportion très 
supérieure à Ce ou aux autres éléments multivalents. Par conséquent, le redox de 
Fe ne sera pas affecté lors du refroidissement de l’échantillon puisqu’il est présent en 
excès. En revanche, les éléments traces comme Ce ou Cr auront des redox 
différents après la trempe à cause du transfert de charge avec Fe17.  

Il est aussi important de noter que les systèmes en géosciences sont 
beaucoup plus complexes que ceux étudiés ici, notamment à cause de la présence 
d’éléments volatiles comme l’eau, le dioxyde de carbone ou le soufre. Ces deux 
composés possèdent des couples redox pouvant réagir eux aussi durant la trempe. 
L’étude de Smythe et Brennan107 prend notamment en compte la teneur en eau dans 
son modèle de prédiction du redox de Ce à haute température. Lorsque la teneur en 
eau augmente, Ce se réduit, Smythe et Brennan attribuent cette évolution à une 
diminution de la polymérisation du verre lors de l’ajout d’H2O. Ils représentent l’effet 
de composition par le rapport NBO/T (nombre d’oxygène non pontants par tétraèdre) 
et non via la basicité optique du milieu. Il est possible d’interpréter l’influence de l’eau 
en termes de basicité optique puisque l’ajout d’eau diminue la basicité optique du 
milieu (Λ𝐻2𝑂 < Λ𝑓𝑜𝑟𝑚𝑎𝑡𝑒𝑢𝑟 < Λ𝑚𝑜𝑑𝑖𝑓𝑖𝑐𝑎𝑡𝑒𝑢𝑟). 

Bien que les oxybaromètres aient leurs propres limitations comme la 
cristallisation simultanée de zircon et de plagioclase256, ils permettent de déterminer 
le redox haute température, car ils s’affranchissent des phénomènes de transfert de 
charge. Les résultats présentés dans le chapitre 4 confortent les hypothèses 
nécessaires à la viabilité des oxybaromètres. Toutefois, l’utilisation des grandeurs 
thermodynamiques établies dans le chapitre 3 pour la prédiction du redox n’est pas 
possible dans des milieux aussi complexes. La Figure 5.8 montre que le modèle 
présenté dans le chapitre 3, qui était en accord avec celui de Pinet, ne corrobore pas 
avec celui de Smythe et Brennan développé dans le cas des sciences de la Terre. En 
effet, les valeurs prédites divergent pour des températures supérieures à 1300°C ce 
qui correspond à la gamme d’intérêt dans notre étude. Même si les valeurs prédites 
par les deux modèles coïncident dans la gamme 1050 à 1220°C, CeO2 cristalline 
dans notre système à ces températures (section 3.1.2.A.). 
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Figure 5.8 : Comparaison des redox de Ce prédits dans la matrice NAS sous 
air par le modèle de Smythe et Brennan107 et celui développé dans le chapitre 3. La 
teneur en eau est prise nulle dans notre cas. Les barres d’erreurs du modèle de 
Smythe sont calculées à partir des incertitudes sur leur ajustement. 

 La méthodologie suivie dans cette étude permet de confirmer des 
phénomènes essentiels au fractionnement magmatique. Il est cependant nécessaire 
de l’appliquer à des systèmes géologiques, ce qui a été réalisé par Berry et al.17 
dans le cas de l’interaction Fe-Cr.  

5.4. Conclusion 

 L’objectif de ce chapitre est d’inscrire l’étude dans un contexte plus large, pour 
notamment faire ressortir les implications et les limitations des résultats présentés 
dans les chapitres 3 et 4.  
 Même si le système étudié est un modèle simplifié de compositions 
industrielles, les conclusions sont tout de même applicables à la fusion de 
compositions industrielles. Les brevets récents indiquent une substitution des oxydes 
affinants traditionnels que sont Sb2O5 et As2O5 au profit de SnO2 par exemple. Les 
résultats de cette étude permettent d’expliquer l’efficacité de Sn en tant qu’agent 
affinant par rapport à d’autres oxydes d’éléments multivalents.  
 De même, la relation entre le redox haute température et basse température 
présentée au chapitre 4 est très importante dans des contextes industriels ou 
géologiques où des mesures in situ ne sont pas envisageables.  
 Toutefois, cette étude simplifie grandement les problématiques en étudiant 
une trempe depuis un système à l’équilibre thermodynamique. L’équilibre n’est pas 
forcément atteignable dans des fours industriels du fait de leur taille. Or, les 
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équations développées au cours du chapitre 3 et comparées dans la Figure 5.1 ne 
sont valables qu’à l’équilibre thermodynamique.  
 Une autre limitation des résultats présentés ici est la faible gamme de 
compositions étudiées. Les mesures réalisées sur la matrice NMAS et dans un verre 
sodo-calcique indiquent que les phénomènes qui ont lieu lors de la trempe sont les 
mêmes que dans le verre NAS. Toutefois, les gammes de compositions industrielles 
et géologiques sont bien plus diversifiées et, comme présentés à la Figure 5.8, les 
modèles développés ici ne sont pas adaptés à l’étude de systèmes magmatiques.



 

 

Conclusions et suggestions pour des 
études complémentaires 
Conclusions 

 L’objectif de cette étude était d’améliorer la compréhension des phénomènes 
d’oxydoréduction à haute température et lors du refroidissement d’aluminosilicates. 
Pour ce faire, des mesures de redox par XANES in situ ont été comparées à des 
mesures à température ambiante réalisées par différentes techniques 
spectroscopiques (XANES, Raman, spectroscopie d’absorption optique).  
 
 La première étape de ce travail consistait à déterminer le comportement des 
éléments multivalents d’intérêt (Ce, Fe, Sn, V) pris indépendamment. Les évolutions 
en température de Ce, Fe et Sn ont été déterminées par spectroscopie XANES in 
situ. Ces mesures ont été utilisées pour extraire les paramètres thermodynamiques 
de réduction (enthalpie et entropie). Ces paramètres peuvent être utilisés pour 
prédire le comportement redox de ces éléments en fonction de la température et de 
l’atmosphère de fusion. Une fois le comportement haute température déterminé, 
l’évolution du redox a été suivie lors d’un refroidissement de l’échantillon. Les 
cinétiques obtenues montrent que les redox observés à température ambiante sont 
représentatifs de l’état depuis lequel l’échantillon est trempé. En comparant la vitesse 
de trempe de l’échantillon et les cinétiques de diffusion attendue, il apparait que la 
diffusion est un phénomène trop lent pour permettre au système de changer son 
redox lors de la trempe. Ainsi, lorsqu’un aluminosilicate est trempé, l’état d’oxydation 
haute température est figé. Si l’état avant la trempe était à l’équilibre 
thermodynamique, alors les constantes thermodynamiques permettent la prédiction 
de l’état redox du verre final. Ce lien entre redox haute et basse température a été 
vérifié par spectroscopie Raman ex situ. La spectroscopie Raman a permis de faire 
le lien entre redox, structure et propriétés. Notamment dans le cas de verres dopés 
Ce où l’influence du redox sur la viscosité est discutée. C’est aussi le cas des verres 
dopés V, où le lien entre redox et couleur de l’échantillon est étudié.  
 La seconde partie de ce travail consistait à étudier les interactions entre 
éléments multivalents. À température ambiante, la présence d’un second élément 
multivalent impacte grandement le redox de l’élément déjà présent. Les mesures 
effectuées confirment la série de potentiels électrochimiques de la littérature : 
Sn(II)/Sn(IV) < Fe(II)/Fe(III) < Ce(III)/Ce(IV). En comparant les mesures redox in situ 
pour des échantillons contenant un ou deux éléments multivalents, il apparait que 
l’équilibre haute température d’un élément multivalent est indépendant de la 
présence d’un second. Les résultats présentés ici confirment l’hypothèse que 
l’équilibre haute température est dicté par le couple O(-II)/O(0), présent en excès. 
L’indépendance des redox haute température a été directement observée pour Ce 
dans le cas des paires Ce-Fe et Ce-Sn et pour Fe dans le cas des paires Ce-Fe et 
Fe-Sn. Les mesures de XANES in situ lors d’un refroidissement révèlent l’existence 
d’un transfert de charge entre Ce et Fe. Ce transfert de charge a lieu entre 700 et 
900°C et est terminé en moins d’une minute. Ce transfert de charge est responsable 
de la différence de redox observé à température ambiante entre les échantillons 
contenant un seul ou deux éléments multivalents. L’amplitude du transfert de charge 
dépend grandement du rapport entre les concentrations des deux éléments 
multivalents présents. Le redox de l’élément en excès variera peu lors du 
refroidissement tandis que celui de l’élément en défaut variera de manière très 
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importante. Lorsque l’un des deux éléments est présent en large excès (rapport des 
concentrations >3), son redox ne sera pas affecté lors de la trempe. Le 
comportement redox d’un élément en large excès est alors similaire à celui d’un 
élément seul.  

Perspectives pour des études supplémentaires  

 Détermination de la température critique précise du 
transfert de charge 

 Le phénomène de transfert de charge ne se produit que lorsque la 
température de l’échantillon est suffisamment diminuée. Toutefois, la température à 
laquelle ce transfert a lieu n’a pas été déterminée avec précision : elle est comprise 
entre 700 et 900°C pour le couple Ce-Fe et elle est inférieure à 600°C pour le couple 
Ce-Sn. Le fait que la température critique soit dépendante du couple redox étudié 
n’est pas en accord avec la description classique du transfert de charge que l’on 
trouve dans la littérature. Il serait intéressant de mieux définir la température critique 
dans le cas des couples Ce-Fe et Ce-Sn en refroidissant l’échantillon depuis 1500°C 
jusqu’à différentes températures. Les modèles présentés dans la littérature 
impliquent l’existence d’une diffusivité critique plutôt que d’une température critique.  
Des mesures de diffusivité, notamment par conductivité in situ, pourraient relier ces 
températures critiques à des diffusivités critiques. Ces mesures pourraient permettre 
de trancher sur la nature de la transition qui rend possible le transfert de charge.  
 

Transfert de charge lors de la chauffe d’un échantillon  

 Si, pour des raisons pratiques, l’étude du transfert de charge n’a été effectuée 
que lors de la trempe de l’échantillon, ce phénomène est également attendu lors de 
la montée en température. Des expériences réalisées en augmentant la température 
permettraient de vérifier si ce phénomène est réversible et s’il peut se produire au 
début d’un cycle de céramisation. La difficulté de ces mesures réside dans la 
cinétique diffusive qui devient plus rapide à mesure que la température augmente, un 
changement redox lors de la chauffe sera dû à l’éventuel transfert de charge en plus 
de la diffusion. Il peut être complexe de correctement attribuer le changement redox 
lié au transfert de charge. Les effets de photo-ionisation sous faisceau X sont 
également un obstacle pour une éventuelle mesure du transfert de charge lors d’une 
montée en température à partir de l’ambiante. La montée en température doit 
s’effectuer depuis une température suffisamment élevée pour éviter la photo-
ionisation et jusqu’à une température suffisamment basse pour éviter des 
phénomènes de diffusion trop rapides. Cela restreint grandement la  gamme de 
température sur laquelle il est possible de chercher un transfert de charge lors d’une 
chauffe.  
 

Étude de l’amplitude de transfert de charge pour des couples aux 
potentiels standard proches  

 Dans la section 5.1.2 du chapitre 5, il a été montré que la réaction entre Ce4+ 
et Fe2+ est totale. Toutefois, ce résultat est propre à ce couple et est dû à la 
différence de potentiel standard entre Ce3+/Ce4+ et Fe2+/Fe3+. L’étude de l’interaction 
entre deux couples ayant des potentiels standards proches donnerait lieu à une 
étude plus intéressante sur l’amplitude du transfert de charge. On peut citer les 
couples V4+/V5+ et Fe2+/Fe3+ ou encore As3+/As5+, Cr3+/Cr6+ et Ce3+/Ce4+. La 
détermination des enthalpies et entropies de réduction de ces couples permettrait de 
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prédire l’amplitude du transfert de charge entre les éléments multivalents. Cette 
amplitude théorique pourrait être comparée à des mesures in situ pour confirmer la 
théorie.  
 

Étude de la proximité entre éléments multivalents 

 L’étude de la photo-oxydation de Ce sous faisceau de rayons X a mis en avant 
une proximité entre les ions Ce3+ et Fe3+ dans le verre, de même entre les ions Ce3+ 
et Sn4+. Ces proximités à température ambiante ont été reliées au phénomène de 
transfert de charge qui se produit lors de la trempe. Une meilleure compréhension de 
la proximité entre éléments multivalents à température ambiante peut permettre de 
mieux comprendre comment ces éléments interagissent lors du refroidissement. Des 
mesures en spectroscopie RPE ou de fluorescence optique pourraient permettre 
d’obtenir des informations sur l’interaction électronique entre éléments multivalents 
dans les verres. Ce travail est important pour mieux définir le mécanisme de transfert 
de charge et notamment pour déterminer s’il implique un changement de 
coordinence d’un ou des deux ions mis en jeu. De plus, cette proximité à 
température ambiante n’a été observée que dans le cas des ions Ce3+. Il est donc 
important de vérifier s’il s’agit d’une spécificité de Ce ou si une proximité électronique 
est observée à température ambiante dès qu’un transfert de charge a lieu lors de la 
trempe.   
 

Transfert de charge à trois couples multivalents 

 Les résultats présentés dans le chapitre 4 se limitent à des échantillons 
contenant deux couples d’éléments multivalents. Toutefois, il s’agit toujours d’une 
simplification par rapport aux compositions industrielles. Des mesures sur des 
échantillons contenant les trois couples Ce3+/Ce4+, Fe2+/Fe3+ et Sn2+/Sn4+ 
permettraient de s’approcher davantage de compositions réelles. En théorie, Ce 
oxyde Fe mais Sn réduit Fe, cette série électrochimique a été confirmée dans cette 
étude. Il a été montré dans le chapitre 4 qu’un excès de Sn entraine une réduction de 
Fe, même en présence de Ce. Il serait intéressant d’étudier l’évolution du redox de 
Fe à température ambiante en fonction du rapport CeO2/SnO2. Ces mesures 
s’inscrivent dans une démarche générale de complexifier la composition d’étude.  
  

Étude de l’affinage d’aluminosilicates 

 L’une des applications directes de ce travail est l’affinage d’aluminosilicates 
par des éléments multivalents et notamment par Sn ou Ce. Toutefois, le processus 
d’affinage est un phénomène complexe qui ne peut pas être adéquatement reproduit 
dans le microfour utilisé pour les mesures in situ. Les résultats du chapitre 3, repris 
dans la Figure 5.1, permettent de prédire la quantité d’O2(g) libérée par l’ajout d’un 
oxyde multivalent. Il serait pertinent de comparer ces quantités d’O2(g) théoriques et 
celles observées expérimentalement dans un four à l’échelle pilote. En effet, la 
Figure 5.1 suppose l’équilibre thermodynamique, ce qui est rarement atteint dans un 
contexte industriel. Les paramètres optimaux d’affinage (température, temps, nature 
et concentration en élément multivalent) peuvent être obtenus en comparant la 
qualité des verres obtenus après la trempe. Ces paramètres pourront ensuite être 
comparés aux modèles thermodynamiques développés ici pour évaluer leur 
pertinence dans un contexte industriel. 
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Chapitre 6  : Annexes 
Annexe 1 : Mesure de la pO2 en creuset de graphite 

 

Figure A.1 : Image du dispositif de mesure de la fugacité d’oxygène. 1 : prise d’air 
dans le four. 2 : Appareil de mesure ZR800 de systech instruments 

 La mesure de fugacité d’oxygène repose sur le principe de l’électrode de 
zircone. Lorsque la température est suffisamment augmentée (au-dessus de 500°C) 
des lacunes d’oxygène se créent dans la structure de ZrO2. Ces lacunes permettent 
une migration d’ions oxygènes au travers de la structure. Cette migration d’espèces 
chargées est associée à une force électromotrice qui peut être mesurées par deux 
électrodes, généralement en platine. La force électromotrice induite est directement 
liée à la quantité d’ions oxygène traversant ZrO2 et donc à la pression partielle en 
oxygène. La sonde est placée dans le four de manière à ce que son extrémité soit 
située dans le creuset de graphite. Une pompe permet d’acheminer l’atmosphère de 
synthèse jusqu’à l’électrode de zircone pour mesurer la fugacité d’oxygène.  

Puisque l’utilisation d’une pompe peut perturber le flux d’air lors de la synthèse 
d’un échantillon. Les mesures sont donc effectuées dans un creuset à vide pour ne 
pas perturber l’équilibre d’un échantillon.  

 
 
 
 
 

1 

2 
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Tableau A.1 : Concentration d’oxygène dans le creuset de graphite à 
différentes températures en fonction de la hauteur par rapport au fond du 
creuset.  

Hauteur (cm) 1000°C 1100°C 1200°C 1300°C 1400°C 1500°C 

0,5 0 0 0 0 0 0 

1 6000 ppm 0 0 0 0 0 

2 4,50% 3,20% 2,05% 1300 ppm 0 0 

 
 La fugacité d’oxygène est fonction de la température puisque le rapport 
CO/CO2 change avec la température de combustion du graphite. Une température 
plus haute favorise la formation de CO qui est plus réducteur. Les conditions de 
synthèse d’un échantillon en creuset de graphite s’approchent de la ligne de 0,5 cm 
de hauteur. 
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Annexe 2 : Compositions mesurées en EPMA : wt% 

 Composition mesurée (wt%) 

Nom SiO2 Al2O3 Na2O MgO CeO2 SnO2 FeO V2O3 Total 

NAS0 61,9 (8) 19,2 (3) 18,1 (3)    <0,005  99,2 

NAS400 60,9 (9) 19,5 (2) 17,7 (3)  
0,106 

(4) 
 0,016 (2)  98,2 

NAS2 61,6 (9) 19,7 (4) 17,1 (4)  0,50 (1)  0,038 (3)  98,9 

NAS5 61,5 (9) 19,3 (4) 17,1 (4)  1,25 (2)  <0,005  99,2 

NAS10 60,0 (8) 19,1 (4) 16,9 (4)  2,29 (2)  <0,005  98,3 

NAS13 59,8 (9) 19,0 (4) 17,3 (2)  3,10 (1)  0,018 (5)  99,2 

NAS20 59,3 (9) 18,6 (3) 16,4 (2)  5,02 (4)  <0,005  99,3 

NASS2_05 61,8 (7) 19,8 (2) 17,6 (3)  
0,506 

(4) 
0,054 

(2) 
0,021 (2)  99,7 

NASS2_2 61,0 (8) 20,0 (2) 17,9 (3)  
0,482 

(6) 
0,253 

(6) 
0,023 (2)  99,5 

NASS2_10 59,9 (9) 19,8 (3) 17,2 (3)  
0,548 

(5) 
1,38 (8) 0,023 (2)  98,1 

NASS10_2 59,2 (8) 19,1 (2) 17,9 (3)  2,53 (2) 0,34 (2) 0,009 (1)  99,1 

NASS10_10 58,3 (6) 18,7 (2) 17,4 (2)  2,48 (1) 1,96 (1) 0,018 (2)  98,9 

NASS10_30 55,5 (9) 18,2 (2) 16,7 (2)  2,39 (3) 4,55 (2) 0,015 (3)  97,9 

NASF2_05 60,8 (8) 19,7 (2) 18,3 (1)  
0,510 

(2) 
 0,067 (1)  99,4 

NASF2_2 60,8 (9) 19,9 (2) 17,9 (3)  0,51 (1)  0,225 (4)  99,3 

NASF2_10 61,4 (9) 18,6 (3) 17,4 (1)  
0,513 

(7) 
 1,07 (2)  99,0 

NASF10_2 58,8 (7) 19,5 (2) 17,9 (3)  2,22 (1)  0,225 (4)  98,7 

NASF10_10 58,8 (7) 19,1 (2) 17,4 (2)  2,75 (3) 
0,045 

(5) 
1,06 (2)  99,2 

NASF10_30 56,9 (9) 18,9 (2) 16,8 (2)  2,17 (2) 
0,096 

(4) 
3,19 (5)  98,2 

NASF30_10 56,8 (6) 17,3 (3) 15,9 (3)  6,77 (7)  0,92 (2)  97,7 

NASV10_10 58,3 (9) 19,4 (2) 17,2 (2)  2,29 (2)  <0,005 0,99 (2) 98,1 

NASF0_1 62,0 (9) 18,9 (2) 17,8 (2)    0,119 (3)  98,8 

NASF0_10 61,8 (8) 18,9 (2) 17,5 (2)    1,02 (2)  99,2 

NASF0_20 61,2 (8) 18,7 (2) 17,5 (3)    2,02 (2)  99,4 

NASFS0_05_
05 

61,9 (6) 19,2 (3) 18,1 (3)   
0,071 

(3) 
0,052 (2)  99,4 

NASFS0_1_1 60,9 (8) 18,2 (2) 17,3 (2)   
0,133 

(4) 
0,097 (4)  99,3 

NASFS0_10_
10 

58,3 (6) 18,7 (2) 17,4 (2)   1,69 (1) 1,07 (1)  98,9 

NASS0_1 62,4 (6) 18,8 (2) 18,0 (2)   0,18 (1) 0,012 (3)  99,4 

NASS0_10 60,3 (7) 18,6 (2) 17,3 (2)   2,22 (9) 0,008 (3)  98,4 

NASS0_20 59,6 (9) 19,5 (3) 17,6 (2)   2,60 (4) 0,042 (3)  99,0 

NASV0_1 60,6 (9) 20,1 (4) 18,1 (2)    0,018 (3) 0,116 (3) 98,9 

NASV0_10 61,4 (9) 18,6 (1) 18,1 (2)    <0,005 1,02 (1) 99,1 

NMAS0 63,5 (9) 20,9 (3) 9,7 (2) 5,8 (2)   <0,005  99,6 

NMAS2 62,7 (8) 20,1 (2) 9,4 (2) 6,1 (3) 
0,565 

(3) 
 0,019 (2)  99,3 

NMAS5 61,5 (7) 20,1 (2) 9,3 (2) 6,5 (3) 
1,400 

(4) 
0,021 

(4) 
0,028 (3)  98,8 

NMAS10 60,2 (9) 19,9 (4) 9,3 (2) 6,1 (2) 
2,800 

(8) 
 0,017 (1)  98,3 

NMAS20 60,1 (9) 19,5 (1) 9,0 (1) 5,1 (1) 5,37 (1)  0,016 (2)  99,1 

NMASF0_1 63,8 (7) 19,5 (2) 9,4 (2) 6,1 (2)  
0,024 

(5) 
0,120 (4)  98,9 
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NMASF0_20 62,8 (9) 19,1 (2) 9,3 (2) 5,4 (1)  
0,019 

(4) 
2,13 (5)  98,7 

NMASS0_1 63,2 (9) 20,5 (3) 9,6 (2) 5,8 (1)  
0,144 

(4) 
0,018 (3)  99,4 

NMASS0_20 61,3 (9) 19,6 (2) 9,2 (1) 5,2 (2)  2,98 (9) 0,022 (2)  98,3 

NMASV0_1 63,5 (8) 20,3 (3) 9,5 (2) 6,7 (2)   0,022 (2) 0,110 (4) 100,1 

NMASV0_10 63,4 (8) 19,2 (2) 9,1 (3) 5,8 (2)   0,021 (3) 1,10 (2) 98,6 

 SiO2 Al2O3 Na2O MgO CeO2 SnO2 FeO V2O3 Total 

Voir Tableau 2.4  pour les compositions molaires équivalentes 
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Annexe 3 : Approche classique de l’effet Raman 
 
 La spectroscopie Raman peut être étudiée à l’aide d’une approche classique 
ou d’une approche quantique. Dans le cadre de cette étude, l’approche classique est 
suffisante pour expliquer les phénomènes observés257. 
 

 Lorsqu’une molécule est soumise à l’action d’un champ électrique 𝐸⃗ , le nuage 
électronique de la molécule se déforme ce qui donne un dipôle induit. La relation 

entre le moment dipolaire induit 𝑝  et le champ électrique incident est donné, au 
premier ordre, par l’équation suivante : 

𝑝 = [𝛼] ∙ 𝐸⃗  
 

Avec [𝛼] le tenseur de polarisabilité de la molécule. 
 

En remplaçant le champ électrique 𝐸⃗  par son expression complète, on 
obtient : 
 

𝑝 = [𝛼] ∙ 𝐸0
⃗⃗⃗⃗ cos (2𝜋𝜈0𝑡) 

  

Considérons à présent cette même molécule vibrant à une fréquence 𝜈𝑘. La 
coordonnée normale 𝑄𝑘 de vibration peut être écrite de la manière suivante :  
 

𝑄𝑘 = 𝑄𝑚cos (2𝜋𝜈𝑘𝑡)  
 

Avec 𝑄𝑚, l’amplitude de la vibration de la coordonnée normale 𝑄𝑘. Le tenseur 

de polarisabilité [𝛼] varie au cours de cette vibration. Au voisinage de la position 
d’équilibre, le tenseur de polarisabilité peut être exprimé à l’aide d’un développement 
de Taylor que nous limiterons à l’ordre 1.  

 

𝛼𝑖𝑗 = (𝛼𝑖𝑗)0
+ (

𝜕𝛼𝑖𝑗

𝜕𝑄𝑘
)
0
∗ 𝑄𝑘  

  

Avec les 𝛼𝑖𝑗, les composantes du tenseur de polarisabilité et les (𝛼𝑖𝑗)0
, les 

composantes du tenseur de polarisabilité à la position d’équilibre.  
 
On peut alors écrire : 

 
[𝛼]𝑘 = [𝛼]0 + [𝛼′]𝑘 ∗ 𝑄𝑘 

 

Avec [𝛼′]𝑘 le tenseur de polarisabilité dérivé vis-à-vis de la coordonnée 
normale de vibration 𝑄𝑘. Cette équation implique que le tenseur de polarisabilité peut 
être séparé en deux parties, une partie constante et une partie variable lors de la 

vibration de la molécule. Si la molécule vibre à une fréquence 𝜈𝑘, on peut utiliser 
l’expression Eq A3.3 et Eq A3.5 pour obtenir :   

 
[𝛼]𝑘 = [𝛼]0 + [𝛼′]𝑘 ∗ 𝑄𝑚cos (2𝜋𝜈𝑘𝑡) 

 
qui représente la variation temporelle du tenseur de polarisabilité pour une 

molécule vibrant à une fréquence 𝜈𝑘. 
 

EqA3.1 

EqA3.2 

EqA3.3 

EqA3.4 

EqA3.5 

EqA3.6 
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En remplaçant [𝛼] par l’expression de l’Eq A3.6 dans l’Eq A3.1, on obtient la 
formule suivante pour le moment dipolaire induit :  

 

𝑝 = [𝛼]0 ∗ 𝐸0
⃗⃗⃗⃗ cos(2𝜋𝜈0𝑡) + [𝛼′]𝑘 ∗ 𝐸0

⃗⃗⃗⃗ cos(2𝜋𝜈0𝑡) ∗ 𝑄𝑚cos (2𝜋𝜈𝑘𝑡)  
 
Soit, d’après les formules trigonométriques : 
 

𝑝 = [𝛼]0 ∗ 𝐸0
⃗⃗⃗⃗ cos(2𝜋𝜈0𝑡) +

1

2
[𝛼′]𝑘𝐸0

⃗⃗⃗⃗ 𝑄𝑚[cos (2𝜋(𝜈0 + 𝜐𝑘)𝑡 + cos(2𝜋(𝜈0 − 𝜐𝑘)𝑡)]  

 
On voit apparaitre trois termes dans l’équation précédente :  
 

 [𝛼]0 ∗ 𝐸0
⃗⃗⃗⃗ cos(2𝜋𝜈0𝑡), qui est indépendant de la vibration de la molécule et qui 

correspond à la diffusion élastique.  
1

2
[𝛼′]𝑘𝐸0

⃗⃗⃗⃗ 𝑄𝑚[cos (2𝜋(𝜈0 + 𝜐𝑘)𝑡], qui a une fréquence de 𝜈0 + 𝜐𝑘 ce qui correspond à la 

vibration anti-Stokes.  
1

2
[𝛼′]𝑘𝐸0

⃗⃗⃗⃗ 𝑄𝑚[cos (2𝜋(𝜈0 − 𝜐𝑘)𝑡], qui a une fréquence 𝜈0 − 𝜐𝑘 ce qui correspond à la 

vibration Stokes.  
 
 L’amplitude des signaux Stokes et anti-Stokes dépend, entre autres, du 

tenseur [𝛼′]𝑘, à savoir la sensibilité de la polarisabilité de la molécule à de petites 
déformations. Un mode de vibration est actif en spectroscopie Raman si, et 

seulement si, [𝛼′]𝑘 est non nul, soit, en utilisant l’expression A3.4, on retrouve la 
règle de sélection :  
 

(
𝜕𝛼𝑖𝑗

𝜕𝑄𝑘
)
0
≠ 0  

  

 De même, plus [𝛼′]𝑘 est grand, plus le signal Raman associé à la vibration 
sera intense. Dans le cadre d’une liaison ionique, les électrons sont fortement 
localisés sur l’anion, la polarisabilité est alors peu sensible à une déformation de la 
liaison. C’est pourquoi l’étude des composés ioniques par spectroscopie Raman est 
complexe118.  
 
 En revanche, dans le cadre d’une liaison covalente, les électrons sont 
délocalisés, la polarisabilité est alors très sensible à une déformation de la liaison. 
Ainsi, la spectroscopie Raman est particulièrement adaptée à l’étude de composés 
organiques.  
 
 Dans les verres aluminosilicatés, dont la structure a été décrite à la section 
1.1.2, les liaisons Si-O et Al-O sont iono-covalentes. Les vibrations liées à ces 
liaisons seront plus intenses en spectroscopie Raman que celles liées aux liaisons 
Na-O ou Mg-O.  
 
 
 
 
 
 
 
 

EqA3.7 

EqA3.8 

EqA3.9 
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Annexe 4 : Décomposition des spectres Raman des verres 
NASx. 
 

 

Décomposition des spectres Raman de l’échantillon NAS2 en polarisation VV et VH 
A) and C) respectivement. Décomposition des spectres Raman de l’échantillon NAS5 
en polarisation VV et VH B) and D) respectivement. Décomposition des spectres 
Raman de l’échantillon NAS13 en polarisation VV et VH E) and G) respectivement. 
Décomposition des spectres Raman de l’échantillon NAS20 en polarisation VV et VH 
F) and H) respectivement. Une ligne de base linéaire a été ajustée sur la gamme 
1300-1500cm-1. Les spectres ne sont pas normalisés.   
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Annexe 5 : Étude de la photo-oxydation des échantillons 
NASFX_Y 

 
A) Cinétique de photo-oxydation mesurée sur la ligne LUCIA pour la série 
NASF10_X. B) Exemple de spectre. C) Cinétique de photo-oxydation d’un 
échantillon contenant uniquement Ce mesuré sur la ligne ODE. La courbe rouge est 
un ajustement exponentiel des données. D) Exemple de spectre. E) Cinétique de 
photo-oxydation d’un échantillon contenant à la fois Ce et Fe mesuré sur la ligne 
ODE. La courbe rouge est un ajustement bi-exponentiel des données. F) Exemple de 
spectre. G) Comparaison des cinétiques présentées sur les figures C et E.  
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Résumé : Cette étude s’intéresse aux phénomènes d’oxydoréduction ayant lieu entre 
éléments multivalents dans les aluminosilicates fondus et vitreux. Les états redox de Ce, Fe, 
Sn et V sont suivis par différentes techniques comme les spectroscopies XANES, Raman et 
d’absorption optique. En particulier, l’évolution de l’état redox lors d’un refroidissement d’un 
aluminosilicate de sodium est étudié.  
 Les mesures de XANES in situ ont permis de déterminer les équilibres redox de Ce, 
Fe et Sn et d’en extraire les paramètres thermodynamiques de réduction (enthalpies et 
entropies). Ces paramètres peuvent être utilisés pour prédire l’équilibre en température de 
ces éléments en fonction des conditions de fusion. Ces mesures in situ sont comparées avec 
des mesures à température ambiante pour lier l’état d’oxydation du verre à froid et celui du 
liquide à haute température (avant la trempe). Les résultats montrent que, lorsqu’un seul 
élément multivalent est présent, une trempe classique est suffisamment rapide pour figer 
l’état d’oxydation à haute température. Les mesures effectuées en spectroscopies Raman et 
EXAFS renseignent sur la structure locale autour des ions multivalents étudiés. L’influence 
du redox et de la structure locale des ions multivalents sur les propriétés du verre (viscosité, 
couleur) est discutée.   

Lorsque deux éléments multivalents sont présents dans le verre, ils s’équilibrent 
indépendamment à haute température, même lorsque l’un est présent en excès. Les 
éléments multivalents interagissent via un transfert de charge lors du refroidissement de 
l’échantillon. Ce transfert de charge est observé par spectroscopie XANES in situ dans le 
cas du couple Ce-Fe. L’amplitude de ce transfert de charge est liée à proportion des deux 
éléments multivalents présents. L’élément présent en défaut verra son redox changer de 
manière très importante tandis que le redox de l’élément en excès ne changera pas.  

Les mesures de redox in situ permettent de décrire le processus d’affinage dans les 
verres et liquides de composition aluminosilicatée. De même, l’étude de l’amplitude du 
transfert de charge permet de lier les redox à haute et basse températures pour des 
échantillons contenant à la fois Ce et Fe.  
Mots-clés : Oxydo-réduction, Aluminosilicates, XANES, spectroscopie Raman, spectroscopie 
d’absorption optique.  
 
Abstract: This study investigates oxidoreduction phenomena occurring between multivalent 
elements in molten and vitreous aluminosilicates. Ce, Fe, Sn and V redox states are 
monitored using multiple techniques such as XANES, Raman and optical absorption 
spectroscopies. In particular, the redox changes during the cooling of a sodium 
aluminosilicate is studied.  
 In situ XANES measurements allowed the determination of the redox equilibria of Ce, 
Fe and Sn from which thermodynamic reduction parameters (enthalpy and entropy) were 
extracted. These parameters can be used to predict the high temperature equilibrium as a 
function of the melting conditions. These in situ measurements are compared to room 
temperature measurements to link the redox state of the glass at ambient temperature and 
the one before quenching. Results show that, when a single multivalent element is present, a 
common quench technique is fast enough to freeze the high temperature redox state. The 
measurements performed using Raman and EXAFS spectroscopies provide information on 
the local structure on the multivalent ions studied. The influence of redox and local structure 
of multivalent element on glass properties (viscosity, colour) is discussed. 

 When two multivalent elements are present in the glass, their high temperature 
equilibria are independent, even when one is present in excess. Multivalent elements interact 
with one other through a charge transfer process that occurs during sample cooling. This 
charge transfer was evidenced by in situ XANES measurements in the case of samples 
bearing both Ce and Fe. The amplitude of this charge transfer process is tied to the relative 
proportion of the two multivalent elements. The element with the lower concentration will 
undergo an important redox change while the redox state of the element in excess will not be 
affected.  
 In situ redox measurements allowed to a better understanding of the fining of 
aluminosilicate melts. Similarly, the study of the charge transfer amplitude makes it possible 
to tie room temperature and high temperature redox states for samples bearing both Ce and 
Fe. Keywords: Oxidoreduction, Aluminosilicates, XANES, Raman spectroscopy, optical 
absorption spectroscopy.  


