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Introduction générale  

Il est usuel de considérer les nanomatériaux comme des cristaux dont la taille est 

comprise entre 1 et 100 nanomètres. A cette échelle, les propriétés optiques, électriques, 

magnétiques, biologiques, etc. du matériau sont directement fonction de la taille des 

nanocristaux. Le contrôle de ces propriétés ne peut donc passer que par une parfaite maîtrise 

de cette taille et donc du procédé d’élaboration.  

C’est dans cette optique, qu’au sein du laboratoire Science des Procédés Céramiques et 

Traitement de Surface (S.P.C.T.S, UMR CNRS 7315), notre groupe de recherche élabore 

depuis plusieurs années des matériaux par voie sol-gel. Grâce à une gestion précise des 

conditions chimiques et physiques d’élaboration, la voie sol-gel permet de concevoir des 

matériaux homogènes, d’une grande pureté tout en contrôlant leur morphologie. 

La démarche, que nous avons développée dans ces travaux de thèse destinés à la 

réalisation de matériaux nanostructurés, s’appuie sur l’élaboration de verres massifs 

homogènes par voie sol-gel, puis par l’exploitation des mécanismes de séparation de phases et 

de cristallisation pour contrôler la formation d’une dispersion de nanocristaux au sein de cette 

matrice de verre. Dans ce cadre nous nous sommes intéressés au système silice – oxyde 

d’étain (SiO2-SnO2). Ce type de matériaux peut présenter des propriétés de luminescence si 

les cristaux de SnO2 ont une taille de quelques nanomètres. Il est ensuite possible en 

contrôlant leur taille d’ajuster la longueur d’onde des photons réémis. 

Comme nous le verrons dans ce manuscrit, le système SiO2-SnO2 a déjà été l’objet de 

différents travaux, mais le traitement thermique n’a jamais été réellement étudié en termes de 

séparation de phases et cristallisation. Nous proposons ici une nouvelle méthode d’élaboration 

de ce matériau par voie sol-gel ainsi que l’étude complète des étapes successives permettant 

d’aboutir à des matériaux nanostructurés constitués de nanocristaux dispersés dans une 

matrice de verre. Cette étude a notamment fait appel à des méthodes de caractérisations 

impliquant les grands instruments. 

Le manuscrit s’articule autour de quatre parties. Le premier chapitre de ce mémoire 

est un rappel et un développement des bases bibliographiques nécessaires à la compréhension 

du sujet. Il présente entre autre l’oxyde d’étain et ses diverses applications, la luminescence, 

les nanomatériaux et le procédé sol-gel. Le second chapitre est une présentation des 

méthodes de caractérisation employées dans cette étude, à savoir la diffusion centrale des 

rayons X, la diffraction des rayons X et les analyses thermiques différentielle et thermo-
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gravimétrique, ainsi que des modèles qui nous ont permis d’interpréter les données 

expérimentales. Le troisième chapitre est une étude des processus de gélification des sols 

précurseurs de SnO2 et des sols mixtes précurseurs de SiO2-SnO2. Cette étude a pour but de 

déterminer l’influence des divers paramètres d’élaboration sur la structure interne du gel. Le 

quatrième chapitre présente le procédé de séchage des gels mixtes ainsi que l’étude de la 

séparation de phases et de la cristallisation afin de déterminer l’influence de la composition 

des xérogels mixtes et des traitements thermiques sur la taille des nanocristaux de SnO2. 
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Chapitre I : contexte bibliographique 

Ce chapitre expose les différentes notions nécessaires à la compréhension du sujet. 

Nous présenterons, tout d’abord, le dioxyde d’étain de manière générale, puis la luminescence 

qui est la propriété que l’on souhaite obtenir lorsque le dioxyde d’étain est sous forme de 

nanomatériaux. Enfin, nous exposerons la méthode sol-gel, utilisée pour élaborer les verres de 

silice et de dioxyde d’étain. 

I. Le dioxyde d’étain 

1. Présentation 

Dans la nature, le dioxyde d’étain (SnO2), aussi nommé oxyde stannique, se trouve sous 

forme de cassitérite et constitue la source minérale majoritaire d’étain. Elle est caractérisée 

par un éclat adamantin et sa couleur varie du jaune au noir en passant par le rouge-brun. Elle 

se présente le plus souvent sous forme de cristaux maclés en « bec d’étain ». 

Les premiers cristaux artificiels de cassitérite ont été obtenus en 1859 par Deville [1]. 

Contrairement à la cassitérite naturelle, les cristaux artificiels sont incolores, translucides ou 

transparents. 

La cassitérite est un oxyde dur (6,5 Moh), lourd (de densité avoisinant 7) et qui fond à 

1630°C. La propriété de cet oxyde, qui nous intéresse le plus pour ces travaux, est sa nature 

semi-conductrice de type n accompagnée d’une large bande interdite d’énergie Eg égale à 

3,6 eV. 

2. Structures du dioxyde d’étain 

La cassitérite est la seule phase stable du dioxyde d’étain à pression atmosphérique mais 

il est possible d’observer un polymorphisme de SnO2 en fonction de la pression. Nous allons 

tout d’abord détailler la structure de la cassitérite puis évoquer les différentes phases du 

dioxyde d’étain selon la pression. 
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a. La cassitérite 

La cassitérite est décrite par une maille quadratique et une structure de type rutile, 

présentée Figure 1. Son groupe spatial est P4/nmn et les paramètres de maille sont égaux 

respectivement à a = b = 4,737 Å et c = 3,186 Å. La maille élémentaire de la cassitérite 

comprend deux cations Sn
4+ 

et quatre anions O
2-

. Leurs rayons ioniques sont respectivement 

0,71 et 1,32 Å. Un cation Sn
4+

 est au centre de chaque octaèdre quasi régulier formé par le 

réseau d’anions O
2-

 et à l’inverse, chaque anion O
2-

 est au centre d’un triangle isocèle formé 

par trois cations Sn
4+

.  

 

Figure 1 : maille élémentaire du réseau de la cassitérite. 

b. Le polymorphisme à haute pression (jusqu’à 50 GPa) 

Le dioxyde d’étain type rutile (P4/nmn) commence à se transformer en une phase de 

type CaCl2 (Pnnm) à partir de 11,8 GPa sous conditions hydrostatiques ou pour de plus basses 

pressions sous conditions non hydrostatiques. Sous conditions non hydrostatiques, une 

troisième phase de type α-PbO2 apparaît à partir de 12 GPa mais la transformation n’est pas 

complète. Ces deux phases, la phase de type α-PbO2 et le reste de phase de type CaCl2, se 

transforment en phase de type fluorite modifiée (Pa  ̅ ) à partir de 21 GPa. Lors de la 

décompression, il est possible de retrouver un mélange des phases type rutile et type α-PbO2  

[2]. Ces différentes phases sont présentées Figure 2. 



Chapitre I : contexte bibliographique  

5 

 

 

Figure 2 : polymorphisme de SnO2 à haute pression (< 50 GPa), les figures sont extraites de [2]. 

3. Applications 

Le dioxyde d’étain peut être employé pour des applications diverses et variées : 

- En verrerie, SnO2 peut être utilisé dans les glaçures céramiques comme opacifiant 

avec des teneurs variant entre 4 et 10 % en masse ou pour stabiliser à haute 

température les couleurs obtenues avec d’autres oxydes [3]. Il peut être également 

utilisé comme couche protectrice pour renforcer les propriétés mécaniques des 

verres, tout particulièrement la résistance à l’abrasion [4]. 

- SnO2 est aussi un des oxydes métalliques les plus utilisés pour la confection de 

capteurs de gaz. L’adsorption d’espèces chargées modifie les propriétés 

électroniques et optiques des oxydes métalliques [5] ou plus précisément leur 

conductivité et leur transmittance, permettant ainsi leur détection à partir d’une 

certaine quantité dans l’atmosphère ambiante. Le dioxyde d’étain se prête tout 

particulièrement à cet emploi [6,7], même si les recherches les plus récentes se 

focalisent sur d’autres types de matériaux [8].  

- Dopé ou pur, SnO2 peut également être utilisé comme catalyseur de réactions 

redox. Par exemple sous forme de particules obtenues par voie sol-gel activées 

entre 200 et 500 °C, il peut participer à l’oxydation du monoxyde de carbone ou à 

la réduction du monoxyde d’azote par du monoxyde de carbone lorsqu’il est 

associé à l’oxyde de cuivre, et ceci à des températures inférieures à 150 °C [9,10]. 

Comme tout catalyseur, son pouvoir catalysant dépendra surtout de sa 

microstructure (il faut maximiser la surface spécifique du matériau), et donc de la 

méthode d’élaboration utilisée et du traitement thermique qu’il aura subi. 

- SnO2 est aussi classé parmi les TCO (transparent conducting oxide) et il est 

possible de le retrouver dans un grand nombre d’applications optoélectroniques. Il 
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est utilisé dans les électrodes de cellules photovoltaïques [11] ou comme anode 

dans les batteries lithium [12]. Pour ces applications, il est dopé (avec du fluor par 

exemple) pour exacerber sa conductivité ou utilisé comme dopant de l’oxyde 

d’indium (composés ITO). Pour plus d’informations, on pourra lire la référence 

[12] où Batzill et Diebold dressent de manière détaillée un récapitulatif des 

diverses applications de l’oxyde d’étain qui ont été présentées ici. Une des 

propriétés optoélectroniques qui rend les TCO très intéressants est la luminescence. 

Cette propriété est expliquée dans la partie suivante. 

 

4. Les phénomènes de luminescence 

a. Présentation 

Les phénomènes de luminescence consistent en la réémission de photons par un 

matériau après qu’il ait été excité par une source extérieure. Il en existe un grand nombre : la 

photoluminescence, l’électroluminescence, la radioluminescence, la luminescence biologique 

ou chimique [14], la source extérieure étant différente pour chacun d’entre eux. Dans le cadre 

de la photoluminescence, la source extérieure est également un rayonnement photonique mais 

de longueur d’onde différente et dans le cadre de l’électroluminescence, il s’agit d’un courant 

électrique. Ces deux phénomènes peuvent être produits, sous certaines conditions, par 

l’intermédiaire de dioxyde d’étain. Le tableau périodique donné Figure 3, indique quels 

éléments peuvent participer à des phénomènes de luminescence et leur rôle. Il est nécessaire 

d’associer un élément activateur (« activator elements ») à un élément pouvant constituer un 

réseau hôte (« host lattice elements ») pour observer un phénomène de luminescence. Associé 

à cet élément adapté, l’élément activateur adopte une configuration électronique nécessaire à 

la réémission de photons. Les éléments plasma (« plasma elements ») sont les éléments qui 

sont luminescents à l’état de plasma. 
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Figure 3 : table périodique des éléments (« activator elements ») pouvant présenter des propriétés de 

photoluminsence lorsque qu’ils se trouvent dans un réseau d’éléments hôtes («host element ») [14] (on 

remarquera que l’étain est un élément activateur et l’oxygène un élément hôte). 

La photoluminescence a été choisie à titre d’exemple pour développer la théorie qui 

régit les phénomènes de luminescence et est développée dans le paragraphe suivant. 

b. La photoluminescence 

La photoluminescence peut être utilisée comme technique de caractérisation de 

zéolites et de semiconducteurs tels que les oxydes métalliques [15]. Elle permet d’étudier leur 

structure électronique, leurs défauts, leurs propriétés optiques… Cette technique est beaucoup 

utilisée pour caractériser des semiconducteurs destinés aux matériaux luminescents bien sûr, 

mais aussi à d’autres applications comme les matériaux pour le photovoltaïque [16]. 

Rappelons que pour un atome, les électrons ne peuvent pas prendre n’importe quel état 

d’énergie, ces derniers étant quantifiés. La résolution de l’équation de Schrödinger pour un 

réseau cristallin (théorie de Bloch-Brillouin) conduit à une représentation des énergies en 

structure de bandes : des bandes d’énergie permises sont séparées par des bandes d’énergie 

interdites. Les bandes permises inférieures sont totalement remplies alors que les bandes 

supérieures sont vides. Pour les conducteurs, la dernière bande possédant des électrons est 

partiellement remplie et ses électrons participent à la conduction du courant électrique. Pour 

les isolants et les semiconducteurs, la dernière bande possédant des électrons est appelée 

bande de valence (BV) et est totalement remplie, et la première bande vide est appelée bande 

de conduction (BC). Entre ces deux bandes se trouve une bande interdite de largeur Eg. Pour 
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les isolants, cette bande est très large (supérieur à 10 eV). En revanche pour les 

semiconducteurs Eg est suffisamment faible pour que des électrons puissent passer sur la BC 

après excitation (électrique, lumineuse, ...). Lorsque l’électron passe sur la bande de 

conduction une paire électron – trou est créée. Cette paire est associée à une particule appelée 

exciton. 

Si l’on considère un photon d’énergie Epe ≥ Eg, le matériau absorbe ce photon par 

passage d’un électron de la bande de valence (BV) à la bande de conduction (BC) en créant 

ainsi une paire électron – trou. L’exciton se relaxe ensuite par émission de phonons jusqu’à ce 

qu’il atteigne l’énergie minimale entre la BC et la BV. L’électron regagne finalement la BV 

en libérant un photon d’énergie Ee = Eg. Le principe est récapitulé Figure 4. 

 

Figure 4 : principe de la photoluminescence (avec k la norme du vecteur d'onde associé à l’exciton, h la 

constante de Plank et ν la fréquence des ondes considérées).  

Il est ainsi possible de convertir un rayonnement de haute fréquence en un rayonnement 

de fréquence inférieure. 

c. Applications 

Les matériaux photoluminescents sont utilisés pour la conception de certaines lampes 

(ex : les lampes mercure), de tubes fluorescents, de marqueurs luminescents pour le 

biomédical, … 
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Les matériaux électroluminescents sont quant à eux utilisés pour la fabrication de Light-

Emmiting Diodes (LEDs), de lasers, … 

 

La propriété du dioxyde d’étain qui a engendré l’étude menée pendant cette thèse est la 

luminescence. Le dioxyde d’étain possède une largeur de bande interdite égale à 3,6 eV et une 

énergie de liaison de l’exciton égale à 130 meV mais à l’état massif il fait partie des 

semiconducteurs à transition indirecte : la désexcitation du semiconducteur ne produit pas de 

photons [18]. Ce n’est que lorsqu’il atteint des tailles de l’ordre du nanomètre que le 

dioxyde d’étain est luminescent. Il faut donc concevoir un nanomatériau. Ces derniers vont 

être présentés dans la partie suivante. 

Pour un souci de simplicité, SnO2 sera appelé oxyde d’étain dans la suite de ces travaux. 

II. Les nanomatériaux 

1. Présentation 

Les matériaux usuels de types céramiques ou métaux peuvent paraître continus à 

l’échelle macroscopique, mais en passant à l’échelle microscopique, il est possible de voir 

qu’ils sont constitués de grains de taille avoisinant le plus souvent le micromètre. Il y a 

maintenant une cinquantaine d’années, on s’est aperçu qu’en diminuant la taille de ces grains 

à l’échelle nanométrique, les propriétés mécaniques du matériau pouvaient être modifiées, 

contrôlées, améliorées. Ce fut la naissance des nanomatériaux. 

Le terme « nanomatériaux » a ensuite évolué pour désigner également les matériaux en 

partie constitués de petits assemblages d’atomes sous forme de clusters ou d’agrégats 

nanométriques. L’intérêt étant qu’en atteignant une taille nanométrique, les propriétés 

(optiques, électroniques, magnétiques, biologiques, …) des particules sont exacerbées ou 

peuvent être rendues possibles (comme dans le cas de l’oxyde d’étain). De plus, un contrôle 

de la taille de ces particules peut permettre la modulation de ces propriétés, ceci parce qu’à 

l’échelle nanométrique le matériau subit des effets de confinement. Les effets concernant les 

propriétés optiques sont détaillés dans la partie suivante. 
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2. Les effets de confinement 

a. Le confinement quantique 

L’exciton est caractérisé par la distance entre son trou et son électron. La moitié de cette 

distance est appelée rayon de Bohr. Le rayon de Bohr est généralement égal à quelques 

nanomètres. Lorsqu’un solide atteint la taille du rayon de Bohr puis diminue au-delà, la 

distance entre l’électron et le trou n’a d’autre choix que de diminuer avec lui. Or les niveaux 

d’énergie sont inversement proportionnels au rayon de Bohr : la structure électronique des 

atomes est donc modifiée. Au niveau des propriétés optiques, ceci provoque un décalage de 

l’absorption et l’émission vers les hautes énergies dès que la particule diminue et atteint ce 

rayon. La longueur d’onde réémise est donc plus petite au fur et à mesure que la taille de la 

nanoparticule diminue. C’est ainsi qu’il est possible de moduler la luminescence de l’oxyde 

d’étain. Ce principe est récapitulé Figure 5. 

 

Figure 5 : effet de la diminution de taille sur la structure de bande d’un matériau. 

b. Le confinement spatial 

Ce type de confinement peut être expliqué par un phénomène statistique. Lorsque l’on 

diminue la taille d’un cristal, la probabilité de trouver un défaut (lacunes, atomes interstitiels, 

dislocations, …) diminue grandement elle aussi. Les propriétés habituellement engendrées par 

les défauts dans un massif ont tendance à disparaître au profit des propriétés intrinsèques au 

matériau. 
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Un autre effet du confinement spatial est l’augmentation du ratio surface/volume. 

Lorsqu’une nanoparticule atteint le nanomètre tous les atomes la constituant voient la surface 

[19]. Ceci entraîne l’augmentation des effets de contrainte en surface des particules et 

provoque une légère réduction des paramètres de mailles du réseau cristallin au fur et mesure 

que leur taille diminue. 

3. L’élaboration de nanomatériaux 

a. Les différentes approches 

Il est commun de séparer les procédés d’élaboration des matériaux en deux grandes 

catégories : 

- l’approche de haut vers le bas : « top-down » qui consiste à partir du matériau 

massif pour arriver à des entités nanométriques. Les procédés associés sont 

l’usinage et la lithographie. 

- l’approche du bas vers le haut : « bottom-up » qui consiste à assembler des atomes, 

des molécules pour obtenir le nanomatériau. Notre travail est basé sur cette 

approche. Il existe quasiment autant de procédés d’élaboration utilisant cette 

approche que de nanomatériaux différents. Quatre sous-catégories peuvent être 

néanmoins distinguées : les synthèses physiques, les synthèses chimiques, l’auto-

organisation, l’assemblage contrôlé. Les approches « bottom up » sont détaillées 

ci-dessous.  

b. Les approches « bottom-up » 

i. Les synthèses chimiques et physiques 

Comme il a été précédemment mentionné le nombre de méthodes de synthèses 

chimiques et physiques permettant d’élaborer des nanomatériaux par l’approche « bottom 

up » est considérable et notre but n’est pas de toutes les citer. Cependant il est possible de les 

classer en fonction de la dimensionnalité du nanomatériau que l’on souhaite obtenir : 

- on parle alors de couches minces lorsque le dépôt est composé de nano-

assemblages d’atomes en surface d’un autre matériau. 

- ces nano-assemblages d’atomes peuvent être également dispersés dans la matrice 

d’un matériau, on parle alors de massif. Dans cette thèse, nous nous sommes 



Chapitre I : contexte bibliographique  

12 

 

intéressés à la formation de matériaux massifs en choisissant comme matrice la 

silice (SiO2). 

-  plus simplement, ces nano-assemblages peuvent être obtenus tels quels sous forme 

d’une poudre. 

ii. L’auto-organisation 

Ce processus d’élaboration consiste en l’organisation spontanée de nanoparticules, le 

plus souvent, en surface d’un substrat sur une ou plusieurs couches. Pour se faire, les 

nanoparticules sont mises en solution avec des tensioactifs. Des gouttes de cette solution sont 

ensuite déposées sur le substrat ou le substrat est complétement trempé dans la solution. Après 

évaporation, les nanoparticules sont ordonnées en surface du substrat. L’auto-organisation 

dépend essentiellement : 

- des nanoparticules et du tensioactif : de la forme des nanoparticules, de leur dureté, 

de la longueur des chaînes carbonées du tensioactif et des interactions de van der 

Waals qui vont être induites entre les nanoparticules. 

- du substrat : essentiellement sa rugosité. 

- du solvant : de sa mouillabilité par rapport au substrat, des forces capillaires qui 

vont être induites lors de son évaporation. 

iii. Organisation contrôlée 

Ce processus d’élaboration consiste à organiser les nanoparticules sur une ou plusieurs 

couches à l’aide d’une contrainte extérieure. Un des exemples les plus représentatifs de cette 

méthode est l’organisation de nanoparticules magnétiques sous l’influence d’un champ. 

c. Le système SiO2-SnO2 

La silice a été choisie comme matrice pour sa transparence dans un large domaine 

optique et son caractère amorphe jusqu’à de très hautes températures. Ses propriétés en font 

un hôte parfait pour exploiter la luminescence des nanoparticules d’oxyde d’étain. De 

nombreux travaux ont déjà été effectués sur ce système SiO2-SnO2, notamment par l’équipe 

de Chiodini [20 – 23], avec une émission dans l’UV pour des nanocristaux de SnO2 [24, 25]. 

Il est également possible de retrouver ce système dopé avec des terres rares; l’erbium est le 

plus souvent utilisé. Dans ce cas, après excitation de l’oxyde d’étain, un transfert d’énergie 

entre ce dernier et l’erbium se produit et une émission de l’erbium dans le visible est obtenue 

[26, 27] . Cependant il n’existe aucun diagramme de phases décrivant le système SiO2-SnO2. 
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Les différents travaux effectués sur ce système portent essentiellement sur le protocole 

expérimental à suivre pour obtenir des cristaux ayant la taille nécessaire pour observer de la 

luminescence et sur l’étude de ce phénomène. Pourtant la compréhension des phénomènes de 

séparation de phase se produisant dans ce système est nécessaire si l’on souhaite optimiser au 

mieux la taille des nanocristaux finale obtenue. C’est en partie ce que nous proposons 

d’explorer dans cette thèse. 

Généralement, l’élaboration de massifs peut se faire de nombreuses façons. La manière 

la plus commune est sans doute l’élaboration « classique » de verre, c’est à dire en passant par 

la fusion des composés. D’autres méthodes d’élaboration physique existent comme 

l’implantation ionique, la pulvérisation ou l’évaporation simultanée ou alternée des composés 

constituant la matrice et les nanoparticules, l’ablation laser pulsée, le dépôt d’agrégats à 

faibles énergies, etc. [19] mais dans notre cas, le choix s’est porté sur la méthode chimique : 

« sol-gel ». 

Cette méthode permet d’obtenir des matériaux de grande pureté, de grande homogénéité 

et de composition parfaitement contrôlée, tout en travaillant à température ambiante. Le 

matériau final ne devant pas passer par la fusion, il est possible de complètement maîtriser le 

traitement thermique qui lui est appliqué. Ainsi il est possible de contrôler la séparation de 

phases d’oxyde d’étain et de silice puis la cristallisation de l’oxyde d’étain au sein du 

matériau et d’observer leur influence sur la taille des nanoparticules d’oxyde d’étain. 

Au sein du SPCTS, notre groupe de travail possède une grande expérience du sol-gel 

avec beaucoup de travaux réalisés sur des matériaux élaborés par cette méthode. Les travaux 

les plus récents sont [28, 29]. La méthode sol-gel est détaillée dans la partie suivante. 

III. Sol-Gel 

1. Généralités 

La méthode sol-gel est connue depuis le milieu du XIX siècle avec les travaux 

d’Elbelem [30] sur la synthèse de gel de silice. Elle consiste à former un réseau 

tridimensionnel inorganique (le gel), à partir d’une solution stable contenant un ou plusieurs 

précurseurs (le sol), d’où son nom. 

Les précurseurs utilisés pour former un gel peuvent se classer en deux grandes 

catégories : les précurseurs minéraux et polymériques. 
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- Les précurseurs minéraux  sont des sels métalliques de type chlorure, nitrure, 

sulfure, fluorure… 

- Appelés alcoxyde ou alcoolate, les précurseurs métalliques ont pour formule 

chimique M(OR)n où M est un atome le plus souvent métallique de coordinence 

n et R, un groupement alkyle (CmH2m+1). Il existe aussi des alcoxydes non 

métalliques, comme les alcoxydes de silicium. Ces derniers se distinguent par 

leur réactivité très différente de celle des alcoxydes métalliques. Nous 

reviendrons sur ce point dans le chapitre III. 

Les gels finaux peuvent se diviser en deux grandes catégories : les gels physiques ou 

colloïdaux et les gels chimiques ou polymériques. 

- Les gels physiques sont constitués d’un réseau de particules liées par des liaisons 

faibles type van der Waals. Ces gels sont réversibles et une simple agitation peut 

les faire repasser à l’état de sol. 

- Les gels chimiques sont constitués par un réseau polymérique. Des liaisons 

covalentes sont donc mises en jeu rendant ces gels irréversibles. 

L’élaboration d’un sol à partir d’un précurseur minéral consiste à disperser ce dernier 

dans une solution aqueuse. Les cations métalliques s’hydrolysent ainsi pour former des 

liaisons oxygène-métal. La majorité des gels obtenus par cette méthode sont physiques. 

La voie polymérique a été employée pour ces travaux et est développée dans les parties 

suivantes. 

2. Les réactions chimiques à la base du gel 

Les alcoxydes réagissent avec l’eau par substitution nucléophile pour former un réseau 

polymérique. Deux grandes familles de réaction régissent la polymérisation de ces entités : 

l’hydrolyse et la condensation. 

La réaction d’hydrolyse est : 

                   (1) 

Les réactions de condensation sont : 

alcoxolation :                     (2) 

oxolation :                     (3) 
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L’hydrolyse (1) correspond à l’attaque de l’eau sur l’alcoxyde libérant de l’alcool ROH. 

La condensation correspond à la réaction entre deux alcoxydes après l’hydrolyse d’un ou de 

chacun d’entre eux. Si les deux sont hydrolysés (3), de l’eau est libérée, sinon de l’alcool l’est 

(2). Ces réactions sont à l’origine de la structure du réseau polymérique formant le gel. Les 

réactions inverses sont l’estérification (1’), l’alcoolyse (2’) et l’hydrolyse (3’) et rentrent en 

compétition avec les réactions (1), (2) et (3) pour la formation du réseau oxyde. Leur 

cinétique dépend d’un grand nombre de paramètres qui sont détaillés dans la partie suivante. 

3. Structure et formation des gels 

a. Structure 

La structure d’un gel est très complexe, elle ne peut être décrite en termes de géométrie 

traditionnelle. C’est pourquoi le concept de fractalité a été inventé par Mandelbrot [31] dans 

les années 1970. Il est utilisé pour décrire des structures non euclidiennes semblables à toutes 

échelles, on parle dans ce cas d’autosimilarité. De façon plus imagée, des objets naturels tels 

que le chou Romanesco ou la feuille d’une fougère possèdent une structure fractale. 

Il existe plusieurs façons de définir la fractalité d’un objet. Celle qui est utilisée pour les 

gels concerne la répartition de masse de l’objet. Si l’on considère dans un repère en trois 

dimensions une sphère de rayon R et centrée en un point appartenant à l’objet fractal infini, la 

masse de l’objet à l’intérieur de la sphère évolue proportionnellement à R
Df

 (i.e. M(R) ~ R
Df

). 

Df est appelée la dimension fractale (de la masse) et varie entre 1 et 3. 

C’est en accédant à cette valeur qu’il est possible d’obtenir des informations sur la 

structure des gels et sur la façon dont ils ont été formés. 

b. Formation 

Il est possible de faire un parallèle entre la formation de gels colloïdaux et de gels 

polymériques [32]. Il suffit pour cela de considérer des particules « élémentaires » 

polymériques, analogues aux particules colloïdales et formées par hydrolyse et condensation 

des alcoxydes, qui s’assemblent pour former des agrégats. La grande différence est la nature 

des liaisons entre ces particules : les particules polymériques étant reliées par des liaisons 

covalentes (liaison métal - oxyde). Les agrégats croissent ainsi jusqu’à ce qu’ils atteignent une 

taille maximale. Le gel est formé une fois que tous les agrégats sont reliés. 
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Il est possible de suivre la formation des gels par diffusion centrale des rayons X et 

d’accéder à des informations telles que l’évolution des tailles des particules élémentaires, des 

agrégats, de leur dimension fractale… Cette méthode de caractérisation est détaillée dans le 

chapitre II. 

De nombreux modèles mathématiques décrivant l’agrégation de particules élémentaires 

peuvent être utilisés pour simuler la création d’un gel polymérique. Deux grandes catégories 

peuvent être dissociées : les modèles particules – amas et les modèles amas – amas. 

Le premier modèle proposé pour décrire la formation des gels est de type particules – 

amas. Il s’agit du modèle DLA (Diffusion Limited Aggregation) développé par Witten & 

Sander en 1981 [33]. Dans ce modèle, les particules élémentaires sont réparties aléatoirement 

dans l’espace. Quelques-unes de ces particules constituent des germes auxquels viennent se 

coller les autres particules avec une probabilité p égale à 1 pour former des clusters. L’étape 

limitante de ce modèle est, comme son nom l’indique, la diffusion des particules. Dans le cas 

d’un système tridimensionnel, il conduit à des structures dont la dimension fractale est de 2,5. 

Le grand problème de ce modèle est de ne pas considérer les réactions entre clusters, i.e. de 

les considérer immobiles, ce qui reste hautement improbable dans un milieu liquide. Un 

modèle considérant la réaction entre les particules et l’amas comme étape limitante (p << 1) a 

été aussi développé mais pose toujours le même problème. 

Les modèles amas – amas correspondent mieux aux sols du fait que les amas sont 

mobiles, et peuvent donc se rencontrer et réagir. Deux modèles existent : le DLCA (Diffusion 

Limited Cluster Aggregation) et le RLCA (Reaction Limited Cluster Aggregation) [34]. Le 

DLCA est limité par la diffusion des particules et des amas, mais la probabilité que les 

espèces réagissent lorsqu’elles se rencontrent est de 1. La dimension fractale de la structure 

tridimensionnelle obtenue par simulation numérique en appliquant ce modèle d’agrégation est 

de 1,8. Le RLCA est limité par la réaction entre les différentes entités. Leur probabilité de 

réagir lors de leur rencontre est très inférieure à 1. La structure tridimensionnelle obtenue par 

simulation numérique avec ce modèle a une dimension fractale de 2,1. La différence de 

structure peut être expliquée par le fait que pour le mécanisme DLCA, les particules sont très 

réactives par rapport aux autres entités, donc quand elles rencontrent un agrégat elles ont 

tendance à réagir avec les premières rencontrées et donc à se fixer en sa périphérie. Au 

contraire, pour un mécanisme RLCA, les particules sont très peu réactives et plusieurs 

contacts avec d’autres particules sont souvent nécessaires avant de pouvoir créer une liaison. 

Beaucoup d’entre elles ont donc tendance à passer la périphérie des agrégats et venir se fixer 
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en leur sein. Des exemples de structure obtenue par mécanisme DLCA et RLCA sont 

présentés Figure 6. 

En obtenant la dimension fractale des gels, il est possible de déterminer selon quel 

modèle d’agrégation la gélification s’est produite. 

 

Figure 6 : Comparatif entre les structures obtenues par des mécanismes d'agrégation DLCA et RLCA pour 

différents type de particules élémentaires [34]. 

L’élaboration des gels fait intervenir un grand nombre de paramètres qui auront plus ou 

moins d’influence sur les mécanismes de gélification et donc sur la structure finale du gel. 

Ces paramètres sont détaillés ci-dessous. 

4. Les paramètres influençant la vitesse de gélification et la structure des 

gels. 

a. Paramètres liés à l’alcoxyde 

- La réactivité d’un alcoxyde dépend essentiellement de la nature de son atome 

métallique. En l’occurrence de son électronégativité (EN) et de son nombre de 

coordinations maximale (N) [35]. Les alcoxydes métalliques sont très réactifs 

vis-à-vis des agents nucléophiles tels que l’eau. Il est donc nécessaire de les 

manipuler sous atmosphère sèche pour éviter de les précipiter. 

De par la haute électronégativité du silicium (EN = 1,74) et son nombre de 

coordination faible (N = 4), les alcoxydes de silicium dérogent à cette règle et 

s’hydrolysent lentement. Ce n’est pas le cas des alcoxydes d’oxyde d’étain : 

même si leur électronégativité est élevé (EN = 1,89), leur nombre de 
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coordination (N = 6) est assez important pour que ces espèces soient très 

réactives. 

- La réactivité des alcoxydes dépend aussi de l’encombrement stérique autour 

de l’atome métallique. Plus les chaînes des groupements alkyles sont grandes et 

ramifiées, plus la vitesse d’hydrolyse de l’alcoxyde est diminuée. Il est par 

ailleurs possible de substituer ces chaînes alkyles par des groupements moins 

hydrolysables afin de réduire la réactivité des alcoxydes et d’éviter toute 

précipitation. Pour se faire, des agents complexants comme les glycols, les 

acides organiques ou les β-dikétones sont utilisés [35]. 

b. Paramètres liés au sol 

- Le solvant  permet de fixer la concentration en alcoxyde et donc de réguler les 

vitesses de réaction. Il faut l’ajuster de sorte que le sol ne reste pas stable, mais 

qu’un précipité ne se forme pas non plus. Les solvants les plus utilisés sont les 

alcools, ou plus précisément l’alcool parent à l’alcoxyde employé, c’est-à-dire 

celui qui possède la même formule que les ligands –OR. Toute réaction 

supplémentaire qui pourrait modifier les cinétiques d’hydrolyse et de 

condensation est ainsi évitée. 

Il est toutefois possible d’utiliser d’autres solvants polaires comme le 

formamide, le diméthylformamide, le tétrahydrofurane et dioxanne ou des 

solvants à faible constante diélectrique comme le toluène. Dans ce dernier cas, 

la vitesse de gélification est accélérée [36, 37]. Pour contrôler cette vitesse et 

éviter la précipitation, l’ajout d’alcool est préconisé. Les travaux précédents 

menés dans le groupe [28] ont conduit à l’utilisation d’un solvant mixte de 

cette sorte pour l’élaboration d’un sol précurseur d’oxyde d’étain. Nous 

reviendrons sur ce point dans le chapitre III. 

- Un autre paramètre important lié au sol est la concentration en eau, puisqu’il 

s’agit du réactif. Plus souvent exprimé en taux d’hydrolyse W = 

[H2O]/[M(OR)n], ce paramètre détermine quelle réaction (1), (2) ou (3) 

présentées au §III.2. est privilégiée et a ainsi une grande influence sur la 

structure finale du gel. 

Un taux faible (W >> 4) favorise l’alcoxolation (2) alors qu’un fort taux (W << 

8) favorise l’hydrolyse (1) et (3’) [38]. Pour trouver un bon équilibre entre 

toutes les réactions, W est souvent fixé entre 4 et 8. 
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- Le pH  de l’eau ajoutée a une influence sur la gélification. Les acides et les 

bases jouent un rôle de catalyseur sur les réactions menant au gel. En fonction 

de l’alcoxyde et de sa valeur, les réactions d’hydrolyse et de condensation sont 

privilégiées différemment. Pour les alcoxydes de silicium, une catalyse acide 

mène à un gel polymérique peu réticulé. A l’inverse, une catalyse basique 

mène à un gel colloïdal hautement réticulé [38]. 

- Comme toute réaction chimique, la température a une influence sur les 

réactions d’hydrolyse et de condensation. Il est notamment possible d’accélérer 

la gélification d’un sol en augmentant la température ambiante. 

 

La maîtrise de la gélification des sols passe donc par un réglage fin de tous ces 

paramètres. Cependant l’obtention de xérogel massif ne s’arrête pas à la maîtrise de la 

gélification. Les étapes suivantes sont détaillées dans la suite de ce chapitre. 

5. Le vieillissement des gels 

Après la gélification, des réactions physico-chimiques peuvent encore se produire. Des 

alcoxydes ayant plus ou moins réagi se trouvent encore dans le solvant présent dans le réseau 

polymérique. Ces entités peuvent encore réagir avec le réseau tout en le densifiant. Des 

réactions entre les éléments du réseau peuvent également être observées, provoquant la 

réticulation du réseau et le durcissement du gel. Cette réticulation conduit souvent à un 

rétrécissement du gel et à un phénomène d’expulsion d’une partie des solvants hors du réseau : 

la synérèse. Ce phénomène est illustré en Figure 7 par la photo d’un gel précurseur d’oxyde 

d’étain. 

 

Figure 7 : phénomène de synérèse sur un gel précurseur d'oxyde d'étain. 
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6. Le séchage 

Après la gélification des sols, un mélange de composés chimiques n’ayant pas réagi 

(solvants, alcoxydes, complexants, catalyseurs) subsiste dans la porosité du gel. C’est par le 

séchage que l’on sépare ces composés du gel. 

Deux méthodes de séchage permettent d’avoir des matériaux massifs complètement 

différents. 

Le séchage en conditions de température et de pression supercritiques permet d’obtenir 

des aérogels. Ce type de séchage permet au gel sec de garder la structure du gel initial et d’en 

faire un matériau très léger et poreux. 

Le séchage en conditions normales de température et de pression permet d’obtenir des 

xérogels. Le séchage et le comportement du matériau durant ce dernier sont décrits dans la 

suite de cette partie. 

Dans les céramiques traditionnelles, Ford [39] divise le séchage en trois étapes: 

« Constant rate period », « 1st falling rate period », « 2
nd

 falling rate period » (Figure 8). 

Hench & al. ont proposé une description de ces périodes adaptées aux gels massifs et qui est 

décrite par la suite [40]. 

 

Figure 8 : courbe du taux d'évaporation en fonction du taux d’humidité ((mhumide-msec)/msec) dans un matériau 

céramique quelconque [39]. 

- « Constant rate period » : pendant cette période, le gel s’affaisse. La pression négative 

dans les pores du gel est plus importante que les forces de cohésion de la structure. 

L’évaporation des liquides a lieu en surface. Le taux d’évaporation des liquides est 

constant et indépendant du taux d’humidité du gel (en général on utilise le terme 
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d’humidité pour le taux d’eau, dans ce cas précis il s’agit de tous les solvants et 

adjuvants ajoutés au sol) (section A-B de la Figure 8). 

- « 1st falling rate period » : au fur et à mesure que le gel s’affaisse, la densité du gel 

augmente et les forces de cohésion de la structure croissent. Au moment où la valeur 

de la pression interne des pores devient moins importante que les forces de cohésion 

du gel, l’affaissement du gel s’arrête. Le rayon des ménisques du liquide présent au 

sein des pores diminue jusqu’à ceux-ci se vident. Pendant cette étape, il y a encore 

assez de liquide pour que la circulation dans le réseau capillaire du gel permette leur 

évaporation en surface. Le taux d’évaporation est une fonction linéaire du taux 

d’humidité du gel (section B-C de la Figure 8).  

- « 2nd falling rate period » : elle débute quand il n’y a plus assez de liquide dans le gel 

pour que son évaporation se fasse en surface. Ce dernier est alors évaporé dans le gel 

et évacué par le réseau capillaire sous forme gazeuse. Le taux d’évaporation est une 

fonction croissante du taux d’humidité du gel (section C-D de la Figure 8). 

Cette étape de séchage est très délicate et mal maîtrisée ; elle conduit à des xérogels 

fissurés. Une bonne méthode de séchage nécessite une vitesse d’évacuation des solvants 

adaptée. Le séchage ne peut être trop lent pour obtenir les matériaux finaux dans des délais 

raisonnables, mais un séchage trop rapide détériore le réseau oxyde. 

La technique de séchage la plus rudimentaire consiste à laisser sécher les gels sous 

atmosphère ambiante. Mais, avec ce type de séchage très lent (plusieurs mois), il n’est pas 

certain d’obtenir un xérogel exempt de fissures. 

Pour pallier ce problème, une des méthodes consiste à « nettoyer » le gel pendant son 

vieillissement avec un solvant [41]. Ce dernier doit posséder une tension de surface plus basse 

que celle des composés (solvant et tous les additifs qui ont été nécessaires à la gélification du 

sol) présents dans les pores du gel. L’évacuation du solvant hors des pores du gel lors du 

séchage se fait ainsi plus facilement, la pression dans les capillaires étant diminuée [42]. En 

fonction du choix du solvant et des additifs, il est possible d’obtenir différentes structures 

finales pour le xérogel [41–45]. Il est par exemple possible d’ajouter aussi de l’alcoxyde et de 

l’eau au solvant pour renforcer le réseau d’oxyde. Le gel est ensuite séché en atmosphère 

saturée par le même solvant que celui qui a servi au « nettoyage ». Ceci permet de ralentir 

l’évacuation du solvant. 

Une autre méthode mise au point par Nogami [46] consiste à sécher les gels en 

atmosphère saturée en eau. Elle permet d’évacuer lentement les solvants et d’hydrolyser les 

groupements alcoxyde n’ayant pas réagi. Le réseau oxyde s’en trouve ainsi renforcer. 
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Le traitement thermique appliqué aux gels pendant leur séchage est aussi un paramètre 

très important, il s’agit souvent d’une succession de paliers à des températures permettant 

l’évacuation des différents solvants et additifs remplissant les pores. 

IV. Conclusion 

Nous avons vu dans ce chapitre que SnO2 était un oxyde très intéressant avec des 

applications dans de multiples domaines. La luminescence, propriété optique que l’on 

souhaite obtenir, peut être attribuée au SnO2 lorsque sa taille ne dépasse pas 4,8 nm (i.e. deux 

fois le rayon de Bohr du SnO2). Afin de pouvoir exploiter correctement cette propriété, nous 

avons dispersé SnO2 dans un verre de SiO2. Pour élaborer un tel nanomatériau, la méthode 

sol-gel a été utilisée. Elle présente les avantages d’être réalisée à température ambiante, de 

permettre un contrôle précis de la stœchiométrie des éléments introduits dans le sol et de 

produire le plus souvent des matériaux de grande homogénéité. 

Le chapitre suivant décrit les différents outils et méthodes qui ont servi à caractériser les 

verres de silice et d’oxyde d’étain.  
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Chapitre II : moyens de caractérisation 

Ce chapitre a pour but de présenter les différentes techniques de caractérisation qui ont 

été utilisées pour étudier les différentes étapes d’élaboration des verres de SiO2-SnO2 

nanostructurés. Tout d’abord la diffusion centrale des rayons X a été utilisée pour caractériser 

à la fois les sols au cours de leur gélification et la séparation de phases se produisant dans les 

xérogels lors de traitements thermiques. Ensuite la diffraction des rayons X a permis de suivre 

la cristallisation de l’oxyde d’étain dans les xérogels. Puis l’analyse thermique différentielle et 

thermo-gravimétrique nous a permis d’identifier les différentes températures caractéristiques 

des verres de SiO2-SnO2. 

I. La diffusion centrale des rayons X 

La Diffusion Centrale des Rayons X (DCRX), ou Small Angle X ray Scattering (SAXS) 

en anglais, permet l’étude locale des fluctuations de densité électronique au sein de solides 

(amorphes ou cristallisés), de liquides ou même de gaz. C’est en 1937 grâce aux travaux 

menés par André Guinier et ses collaborateurs [1] que cette technique a vu le jour et elle a été 

dès lors utilisée pour étudier un très grand nombre de systèmes, qu’il s’agisse de polymères, 

de colloïdes ou de suspensions colloïdales, d’alliages métalliques, de verres et 

vitrocéramiques, de précurseurs céramiques ou encore de systèmes biologiques. Le traitement 

de données obtenues par DCRX permet d’accéder à un grand nombre d’informations 

caractéristiques de l’organisation du système étudié dans un domaine compris entre 1 

et  100 nm. Ces informations sont entre autres le nombre, la forme, la taille moyenne, la 

distribution en taille et l’agencement des éléments constitutifs du matériau étudié.  

La DCRX est une technique parfaitement adaptée à l’étude des gels. Elle permet de 

suivre l’évolution de la structure colloïdale ou polymérique pendant la gélification à l’échelle 

nanométrique. Elle convient aussi à l’étude de verres. Elle permet de suivre la création et 

l’évolution de différentes phases à condition que leur constituant présente des densités 

électroniques différentes. Ce qui est le cas des verres de silice et d’oxyde d’étain, (ZSi = 14, 

ZSn = 50). C’est pourquoi nous l’avons utilisée durant deux étapes de l’élaboration des verres 

de silice et d’oxyde d’étain : lors de la gélification du système et pour étudier la séparation de 

phase au sein de xérogels lors de traitements thermiques. 
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Cette partie va s’articuler autour de quatre axes. Nous commencerons par un rappel de 

la théorie qui est à la base de la diffusion centrale des rayons X. Nous présenterons ensuite les 

différents modèles permettant de traiter de la DCRX sur les gels polymériques, ainsi que ceux 

permettant de traiter de la DCRX pour l’étude des séparations de phases. Nous finirons avec 

une description du dispositif expérimental utilisé. 

1. Théorie 

Un signal de DCRX ne peut être obtenu que si des hétérogénéités électroniques de 

dimension nanométrique existent dans la matière irradiée. Lorsqu’un solide (Figure 1) de 

volume V, de surface S, de forme quelconque, et de densité électronique ρ(r) uniforme dans 

un élément de volume dV est irradié par un faisceau parallèle de photons X monochromatique 

de longueur d’onde λ et de vecteur d’onde   ⃗⃗⃗⃗ , chaque électron de ce solide réémet des ondes 

secondaires cohérentes et sphériques de vecteur d’onde   ⃗⃗ ⃗⃗ . L’intensité de ces dernières est 

donnée par la formule de Thomson : 

   ( )     
  
 

  
 
      (  )

 
 (4) 

où I0 est l’intensité du faisceau incident, re le rayon d’un électron, D la distance entre le solide 

et le point où l’on observe l’onde diffusée et (1+cos²((  )) un terme de polarisation que l’on 

peut simplifier par 1 dans le domaine angulaire considéré pour la DCRX (i.e. < 3°). 

 

Figure 1 : principe de la diffusion centrale des rayons X. 
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L’amplitude diffusée par l’objet s’obtient par l’addition de toutes les amplitudes 

diffusées par chacun des électrons en tenant compte du déphasage ϕ entre elles. Ce déphasage 

peut s’exprimer en utilisant les termes introduits par la formule : 

          (  ⃗⃗ ⃗⃗    ⃗⃗  ⃗) (5) 

où    est le vecteur positionnant un élément de volume considéré dV par rapport à une origine 

arbitraire O (Cf. Figure 1). Le vecteur (  ⃗⃗ ⃗⃗    ⃗⃗  ⃗), qui est la différence entre le vecteur d’onde 

incident et diffusé, est plus communément appelé vecteur de diffusion    de module : 

   
  

 
    ( ) (6) 

 

L’amplitude totale diffusée dans la direction    s’exprime alors comme une intégrale : 

  (  )   ∭  (  )    ⃗    

 

   (7) 

 

L’intensité totale diffusée peut être obtenue en multipliant l’amplitude totale diffusée 

par son conjugué : 

  (  )   (  )   (  )  ∭ ∭   (   )
  

  (   ) 
   ⃗  (  ⃗⃗⃗⃗    ⃗⃗⃗⃗ )

  

       (8) 

 

Pour simplifier cette expression on pose     (  ⃗⃗⃗     ⃗⃗  ⃗) et la fonction de corrélation G(  ) 

est introduite. Cette fonction est liée à la structure des objets diffusants et rend compte des 

variations de densité électronique. L’approximation des petits angles permet de négliger les 

corrélations entre deux points suffisamment éloignés. Ainsi lorsque r tend vers    ou 0, G(  ) 

tend vers     . Il est possible de formuler  (  ) de la manière suivante : 

  (  )   ∭  (  )    ⃗    

 

   (9) 

 

En considérant que le système est statistiquement isotrope, il est possible de passer en 

cordonnées sphériques et de remplacer le terme de phase,     ⃗     par sa valeur moyenne prise 

dans toutes les directions qui est exprimée par la formule de Debye : 
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  (  )     ∫    (  )
   (  )

  

  

 

   (10) 

 

Par transformée de Fourier de  (  ) il est possible de calculer  (  ) : 

  (  )  
 

    
∫    (  )

   (  )

  

  

 

   (11) 

 

Les deux espaces sont réciproques, toute dimension dans un des espaces est donc 

convertible dans l’autre grâce à la relation       . 

Pour r = 0,    (  )      , ce qui entraîne : 

  ( )  
 

    
∫    (  )
  

 
         (12) 

et permet de définir    ∫    (  )
  

 
   l’invariant de Porod, qui comme son nom l’indique 

reste constant malgré les évolutions que peut subir le système diffusant. 

En théorie, la connaissance de l’intensité expérimentale diffusée permet de remonter au 

facteur de structure par transformée de Fourier, mais en réalité le signal de diffusion est plus 

complexe et dépend de beaucoup de facteurs : taille, nombre, structure des particules, et 

interactions interparticules, etc. Il est alors nécessaire d’utiliser des modèles mathématiques 

plus complexes. Des modèles correspondant aux cas étudiés pendant cette thèse vont être 

présentés au §2.b. 

2. DCRX sur des gels polymériques : étude de la gélification 

a. Les différentes descriptions de gels polymériques 

Nous avons vu dans le chapitre I que la structure d’un gel était fonction de beaucoup de 

paramètres et finalement les gels polymériques peuvent être très différents les uns des autres. 

Ils peuvent être décrits de plusieurs manières en fonction de la structure obtenue. 

i. La structure masse fractale  

Une des structures que peuvent adopter les gels polymériques est la structure masse 

fractale. Les alcoxydes par réaction d’hydrolyse et de condensation forment des particules 

polymériques appelées particules élémentaires. Pour un souci de simplification et au vu de 

leur taille approchant le nanomètre, ces particules sont souvent considérées sphériques. 
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Ensuite ces particules se lient les unes aux autres pour former des agrégats fractals. C’est 

l’ensemble de ces agrégats qui constitue le gel. La Figure 2 illustre cette vision du gel. Cette 

vision du gel, bien qu’étant très simpliste, se révèle proche de la réalité, en particulier pour les 

gels polymériques obtenus à partir d’alcoxydes métalliques [2,3]. 

 

Figure 2 : structure à différentes échelles d'un gel polymérique. 

ii. La structure polymérique 

Les gels polymériques peuvent adopter également la structure d’un polymère hautement 

réticulé. La structure du gel est alors décrite par des paramètres caractérisant le réseau de 

chaînes polymériques. Ces paramètres sont donnés Figure 3. 

Une chaîne polymérique peut être décrite par des grandeur introduites par Kuhn [4,5]. 

Elle est constituée de z (nombre de Kuhn) unités de longueur lk (longueur de Kuhn). Prenons 

un monomère Mx appartenant à la chaîne, lk correspond à la longueur au bout de laquelle 

celui-ci n’a plus d’influence sur le positionnement du monomère Mx+n (n ∈ IN*) joignant la 

chaîne. C’est la longueur de corrélation de la chaîne. Un polymère qui possède une 

distribution gaussienne de lk est appelé polymère gaussien. Il est possible de définir lp, la 

longueur de persistance du polymère qui correspond à la distance au cours de laquelle une 

chaîne polymère garde la même direction. La relation lk = 2lp relie ces deux longueurs [6]. 

Une des grandes différences avec le modèle précédent est la forme des unités élémentaires qui 

sont étirées en bâtonnet et dont la dimension fractale est proche de 1. 

Le paramètre p est la longueur minimale de chaîne utilisée pour parcourir le polymère 

d’un bout à l’autre ou la longueur de la chaîne d’un polymère linéaire équivalent (en gras sur 

la Figure 3) et dmin sa dimension fractale. Le paramètre s est le pas moyen entre deux nœuds 

du réseau (en pointillé sur la Figure 3) et c la dimension du réseau si l’on considère des 

chaînes droites entre chaque nœud.  
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Un autre paramètre n’apparaissant pas sur la figure mais tout aussi important reste à 

définir : la longueur de contour L qui correspond à la taille « bout à bout » du polymère s’il 

est étiré au maximum. 

 

Figure 3 : représentation d'une chaîne polymérique hautement ramifiée et les paramètres permettant de la 

caractériser [7]. 

b. La modélisation de diagrammes de DCRX de gels polymériques 

Un nombre important de modèles peuvent être utilisés pour modéliser ce type de 

système. L’objectif n’est pas de tous les lister mais de présenter les plus utilisés pour les gels 

polymériques. 

i. La modélisation par une structure masse fractale 

Il est donc possible de trouver un certain nombre de modèles pour simuler ce type de 

structure dans la littérature. Deux approches semblent néanmoins se distinguer. Une approche 

simple pour une sorte d’entité fractale diffusante et une approche multi-échelles et multi-

composants. 

En ce qui concerne la première approche, l’intensité diffusée peut s’écrire : 

  ( )      ( )  ( ) (13) 

où A est une constante, P(q) est le facteur de forme et S(q) le facteur de structure. La 

constante A est quant à elle égale à : 

 A ≈ N.Vp².Δρ (14) 
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où N est le nombre de particules élémentaires dans le volume irradié, Vp le volume moyen 

d’une de ces particules et Δρ est la différence entre la densité électronique des particules et de 

ce qui reste dans le solvant. A est représentative du volume total de particules puisque Δρ est 

constant pendant l’ensemble du processus. 

Le facteur de forme concerne les particules élémentaires, il doit être choisi en fonction 

de leur géométrie. Comme il l’a été mentionné précédemment, les particules élémentaires 

peuvent être considérées comme des sphères. Si la distribution en taille est peu étendue le 

facteur de forme peut être exprimé par : 

  ( )  (
     (    )          (    )

(    ) 
)

 

  (15) 

où r0 est le rayon des particules élémentaires. 

Pour une distribution plus large, la fonction de Debye pour une sphère peut aussi être 

utilisée [8,9] : 
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(  
√       
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(16) 

 

Le facteur de structure de particules centrosymétriques dans un système isotrope, S(q) 

est relié à la fonction de corrélation, G(r), par sa transformée de Fourier : 

  ( )  ∫  ( )
    (  )

  

 

 

        (17) 

 

Pour des agrégats fractals de particules élémentaires, Freltoft et al. [10] ont proposé 

pour G(r) l’expression suivante : 

  ( )    ( )     (    )    ( 
 

 
) (18) 

où δ(r) est la fonction de Dirac, F est un paramètre décrivant la corrélation de plus proche 

voisin dans les agrégats et   un paramètre qui décrit la taille des agrégats. 

La transformée de Fourier de l’équation (15) s’écrit : 
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  ( )    
     ((   )       (  ))

(       )(   )      
    (19) 

où   est égal à    (   )    avec C une constante et B + 1 le nombre moyen de particules 

élémentaires dans un agrégat. 

En utilisant une fonction de corrélation légèrement différente G*(r), Teixeira [11] a 

développé un autre facteur de structure S*(q) qui peut être utilisé pour modéliser des agrégats 

fractals. 
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(21) 

 

Il est possible de passer d’un modèle à l’autre en posant C = Df/r
Df. 

 

Pour l’approche multi-échelles et multi-composants, Gregory Beaucage a développé, 

depuis une vingtaine d’années, un modèle général pour la diffusion, appelé « équation de 

diffusion unifiée de Beaucage », qui peut également être utilisé pour les systèmes fractals  

[12,13]. Avant de décrire ce modèle, il est nécessaire de préciser quelques points sur les 

diagrammes de DCRX obtenus à partir d’objets fractals. 

Le diagramme de diffusion, obtenu à partir d’un groupe d’objets fractals, tracé en log-

log peut être divisé en trois domaines (Figure 4) : le domaine de Guinier, le domaine de 

corrélations fractales et le domaine de Porod. Ces domaines sont limités par 2π/Rg et 2π/r où 

Rg et r sont des paramètres relatifs respectivement à la taille des objets fractals et à la taille 

des particules élémentaires constitutives des objets. 
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Figure 4 : diagramme classique de DCRX obtenu à partir d’un groupe d'objets fractals. 

 Le domaine de Guinier 

Pour q supérieur à 2π/Rg, Guinier et al. [1] ont démontré que dans un système dilué 

l’intensité était donnée par la formule suivante : 

  ( )       
  

   

  (22) 

où A est la constante précédemment définie (voir équation (11)) et Rg le rayon de giration. Le 

rayon de giration est la moyenne quadratique des distances au centre de masse de l’objet. 

C’est le rayon de la sphère ayant le même moment d’inertie que l’objet. 

   
  

 

 
 
∫    ( )   
 

∫    ( )   
 

 (23) 

 

Le rayon de giration des agrégats peut être aussi retrouvé à partir de la dimension 

fractale et du paramètre   [11] : 

     √
( (   ))

 
     (24) 
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 Le domaine de corrélations fractales 

Dans ce domaine lorsque q est compris entre 2π/Rg et 2π/r on a des objets fractals dont 

l’intensité diffusée est proportionnelle à :  

  ( )        (25) 

 

Dans un diagramme log-log, il est donc possible d’accéder directement à la dimension 

fractale des objets par le biais de la pente de la courbe DCRX. 

 

 Le domaine de Porod 

Le domaine de Porod existe en dessous de q = 2π/r, domaine qui correspond aux 

particules élémentaires constituant l’objet fractal. Si ces particules sont parfaitement lisses, 

l’intensité dans cette région suit la loi de Porod : 

  ( )     (  ) 
 

  
 (26) 

où S est la surface de l’interface entre les particules et le milieu. Dans un diagramme log-log, 

la pente de la courbe dans ce domaine est donc généralement de -4. Cependant pour des 

géométries particulières pour lesquelles une ou deux des dimensions sont largement 

supérieure aux autres, la pente devient respectivement -2 (ex : des disques) ou -1 (ex : des 

bâtonnets comme dans le cas des polymères). 

 

Avec son équation unifiée, Gregory Beaucage propose de combiner les régimes de 

Guinier et de loi de puissance de différents niveaux structuraux et/ou de différents éléments 

diffusants. L’expression générale de l’équation est : 

  ( )   ∑      (
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 (27) 

où : 

- Gi et Bi sont deux facteurs, Rgi et Dfi sont respectivement le rayon de giration et 

la dimension fractale du niveau i ; 
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- Rgcutoff est un paramètre de démarcation qui est égal à Rgi-1 quand le niveau i est 

un niveau structural supérieur au niveau i-1 (ex : i serait l’agrégat fractal et i-1 

les particules élémentaires le constituant) ou 0 dans le cas contraire ; 

- k est un facteur égal à 1,06 pour un élément fractal ou à 1 dans le cas contraire. 

Il a été introduit de manière empirique pour éviter des déviations entre 

l’intensité calculée grâce au modèle unifié de Beaucage et l’intensité réelle dans 

le domaine 2π/Rgi <q< π/Rgi
.
 

 

Dans le cas d’un gel polymérique dont les particules élémentaires sont considérées 

comme sphériques, l’équation unifiée de Beaucage peut s’écrire : 

 

 ( )        (
       

 

 
)        (

       
 

 
)  [

(    (          √ ))⁄
 

 
]

  

  

        (
       

 

 
)      [

(    (     √ ))⁄
 

 
]

 

     

(28) 

 

Le premier niveau est associé aux agrégats fractals et le deuxième aux particules 

élémentaires. 

ii. La modélisation de structure fractale type polymère 

En ce qui concerne la modélisation de courbes DCRX obtenues à partir de gels 

polymériques, l’équation de Sharp and Bloomfield [5,14], prévue pour des polymères 

gaussiens à chaîne linéaire, peut être utilisée [15,16] : 

 ( )    (  ( )  (
   
 
) {(
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)]    }) (29) 

où x est une variable définie par x = Llpq²/3 et gd(x), le facteur de forme, est la fonction de 

Debye pour une chaîne polymère : 

  ( )  (
 

  
) (    (   )) (30) 

 

Elle permet de parfaitement modéliser le passage entre la loi de puissance en -2 (la 

dimension fractale d’un polymère gaussien linéaire est de 2) et la loi de puissance en -1 (due à 
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la dimension fractale des unités élémentaires en bâtonnets) avec une précision de 1 % tant que 

L > 20lp et lp²q² < 2.5 [5]. Il est également possible de retrouver le rayon de giration des 

macromolécules polymériques avec la relation Rg = (Llp/3)1/2. 

Le problème est que la fonction de Debye ne peut être utilisée que dans le cas de 

chaînes linéaires gaussiennes et que les gels polymériques sont généralement très réticulés. 

Pour résoudre ce problème, le facteur de forme mis au point par Burchard [17] pour des 

polymères réticulés aléatoirement ou non peut remplacer la fonction de Debye. Dans ce cas, le 

facteur de forme devient : 

  ( )   
  

  
 

[  (   )
 
 ]
  (31) 

où C est une constante sans dimension qui est fonction de la probabilité de formation d’une 

chaîne linéaire ou de chaîne réticulée. C est égal à 1 pour une chaîne linéaire et plus sa valeur 

diminue plus le polymère est réticulé. L’équation (29) avec le facteur de forme présenté à 

l’équation (31) porte le nom de Branched Sharp and Bloomfield (BSB). 

Le modèle BSB permet d’obtenir des informations sur le taux de réticulation du 

polymère mais ne donne aucune information sur la dimension fractale. Pour revenir à ces 

considérations il est également possible d’utiliser l’équation unifiée de Beaucage. Dans ce cas 

l’équation (27) devient [18] : 
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(32) 

Le premier niveau est associé aux macromolécules polymériques de rayon de giration 

Rg2 et le deuxième aux particules élémentaires de longueur de persistance lp.  

Il est possible d’obtenir le rayon de giration des particules en bâtonnet par la relation 

    √    . 

Le nombre de Kuhn est relié aux autres paramètres par la relation : 
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En résumé, il est donc possible de décrire la structure d’un gel polymérique de deux 

façons, comme un ensemble d’agrégats fractals ou comme un polymère. La structure finale du 

gel dépend surtout de ses conditions d’élaboration. De nombreux modèles existent pour traiter 

les courbes obtenues à partir de ce type de structures. Il s’agit alors de choisir le plus adapté à 

la situation. 

3. DCRX sur les xérogels : étude de la séparation de phase 

a. Les séparations de phases 

Les verres binaires élaborées par voie sol-gel se retrouvent souvent hors équilibre 

thermodynamique. Deux types de séparation de phases peuvent se produire dans ce type de 

matériaux :  

- la germination qui se produit lorsque le système se trouve dans la zone 

métastable de la lacune de miscibilité. Celle-ci nécessite un apport d’énergie 

pour que le germe soit créé. 

- la décomposition spinodale qui se trouve dans la zone instable de la lacune de 

miscibilité. Elle est spontanée et dépend essentiellement des vitesses de 

diffusion des atomes dans le milieu. 

 

La Figure 5 représente un diagramme binaire simplifié sur lequel il possible de 

retrouver les zones où se déroulent ces différents phénomènes. 

 

Figure 5 : Diagramme de phases binaire simplifié présentant une lacune de miscibilité. 
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i. La germination 

Considérons le système homogène contenant des atomes de Si, Sn et O. Les atomes de 

Sn peuvent migrer dans le réseau précurseur d’oxyde et lorsqu’ils rencontrent d’autres atomes 

de Sn, ils forment un germe. La taille des germes peut croître et décroître par addition ou 

soustraction d’atomes de Sn. Plus le germe grossit, plus la probabilité de perdre un atome 

devient faible, le nombre de liaisons entre les différents atomes constituant le germe 

augmentant. La probabilité de voir partir un atome devient nulle quand le rayon du gel atteint 

une valeur critique rc. Il s’agit du rayon pour lequel l’énergie libre de croissance des germes 

est maximale. Lorsque le rayon du germe dépasse rc, l’énergie libre de formation des germes 

diminue, la croissance est donc favorable à l’équilibre du germe. 

La croissance des germes est régie par un grand nombre de paramètres comme le facteur 

de diffusion de l’étain dans la matrice, des mécanismes de propagation à l’interface 

germe/matrice, etc. 

Il est ensuite possible d’observer des phénomènes de coalescence (mûrissement 

d’Oswald). Ces phénomènes correspondent à la réunion de deux particules d’oxyde d’étain en 

une. 

 

Figure 6 : illustration des phénomènes de germination - croissance - coalescence. 
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Ces phénomènes ne se produisent pas nécessairement les uns à la suite des autres. Un 

schéma récapitulatif est donné Figure 6. Il est possible de considérer qu’il s’agit d’une version 

simplifiée du xérogel précurseur de silice et d’oxyde d’étain où les atomes de silicium (en 

bleu) et les atomes d’étain (en rouge) ont été représentés sans que les autres atomes ne soient 

représentés. 

ii. La décomposition spinodale 

Ce phénomène se produit lorsque la composition n’est pas stable 

thermodynamiquement. C’est un processus spontané dépendant de la diffusion des espèces 

dans le milieu considéré. Elle peut donc se produire aussi bien à température ambiante que 

pour des températures plus élevées si la diffusion des espèces est trop faible à température 

ambiante. Lors de la décomposition spinodale une phase homogène de composition initiale α 

va se transformer en deux phases de composition β et γ enchevêtrées l’une dans l’autre. La 

Figure 7 illustre la décomposition spinodale avec l’exemple d’un gel de silice contenant des 

additifs provocant la démixtion [19]. Le modèle de Cahn et Hilliard [20,21] est celui qui est le 

plus utilisé et permet de décrire la décomposition spinodale dans ses premiers instants en 

termes de fluctuations de composition et de cinétiques. Les instants suivants sont décrits par 

de la coalescence. 

 

Figure 7 : exemple de décomposition spinodale [19], avec pour (a) et (b) l’apparition et l’amplification de 

fluctuation de composition au sein du matériau, (c), (d) et (e) la différenciation des deux phases et (f) la 

coalescence entre éléments d’une même phase. 

Le modèle de Cahn et Hilliard peut se résumer de cette façon. On considère un matériau 

binaire homogène, la composition est donc une fonction continue des variables d’espace. 

Dans le matériau, les atomes se déplacent de manière continue, il y a donc des fluctuations 

permanentes de la composition à travers tout le matériau. Si la composition initiale n’est pas 

stable thermodynamiquement, le déplacement des atomes va créer localement des 

compositions qui seront plus stables. Les atomes auront donc tendance à rester sous cet état 

(image a de la Figure 7). Au cours du temps, des fluctuations de composition vont donc 
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persister et s’amplifier (image b, c et d de la Figure 7) par le déplacement des atomes jusqu’à 

ce que les deux phases de composition la plus stable possible soient apparues (image e de la 

Figure 7) : celle qui ont l’énergie libre la plus basse. C’est la fin de la décomposition 

spinodale. Des phénomènes de croissance peuvent ensuite se produire entre les phases de 

même composition (image f de la Figure 7). 

b. Le suivi de séparation de phases par DCRX 

Nous cherchons au cours de cette étude à contrôler la structure des matériaux 

synthétisés par décomposition de phases. Il est donc nécessaire de pouvoir étudier cette 

dernière. 

L’étude de xérogels au cours de traitements thermiques par DCRX relève de la DCRX 

en milieu condensé. La présence d’un pic sur ce type de systèmes témoigne d’une alternance 

entre zones riches et pauvres en électrons avec une certaine périodicité. Cette périodicité est 

donnée par le facteur de corrélation ξ = 2π/q. La décomposition spinodale est souvent 

accompagnée de ce type de pic. 

Un grand nombre de modèles permettent de décrire les systèmes denses. L’intensité 

diffusée par ces systèmes est donnée par l’équation (10), le choix du facteur de structure S(q) 

dépendant du modèle adapté. 

i. Décomposition spinodale et théorie de Cahn 

Comme nous l’avons mentionné plus tôt, la théorie de Cahn est très utilisée pour décrire 

les premiers temps d’une décomposition spinodale [22–24]. Cette théorie n’est valide que s’il 

y a un pic qui reste à la même position : qm et qui croît exponentiellement en fonction du 

temps. Les courbes de diffusion correspondant à l’évolution temporelle d’un échantillon 

doivent également se croiser en un seul point situé en qc = √ qm. Dans ce cas le facteur de 

structure peut s’écrire : 

 (   )   (   )   ( )  (34) 

où R(q) est un facteur d’amplification. 

ii. Germination – croissance 

Dans le cas d’un système dense particulaire, plusieurs modèles sont applicables. Les 

plus utilisés sont : 



Chapitre II : moyens de caractérisation 

43 

- le modèle des sphères dures, dans lequel chaque particule est considérée 

comme entité à part entière et ne peuvent pas s’interpénétrer. Dans ce cas, le 

facteur de structure devient  [25] : 

 ( )   
 

         (      )
 (35) 

où   est le ratio entre le volume de particules et le volume disponible,   est une 

constante proche de 1, LS la distance entre deux sphères et  (      ) une 

fonction de corrélation qui peut être décrite par l’approximation de Percus-

Yvick par exemple [26] ; 

- le modèle des liquides où l’interaction entre les particules est décrite par un 

potentiel répulsif de type coulombien. Il est basé sur la résolution de l’équation 

d’Ornstein-Zenike dans l’approximation Mean Spherical Approximation (MSA) 

et Rescaled Mean Spherical Approximation (RMSA) [27, 28]. 

iii. Utilisation du modèle unifié de Beaucage 

L’équation unifiée de Beaucage (24) est destinée à modéliser les structures 

multiéchelles et multicomposants. Elle convient donc à l’étude de la séparation de phase. Il 

suffit d’attribuer au moins un des niveaux aux zones riches en l’élément ayant le plus grand 

numéro atomique. Il sera ainsi possible de suivre leur évolution qu’il s’agisse d’un mécanisme 

de décomposition spinodale ou de germination. 

4. Le dispositif expérimental 

Les expériences de DCRX ont toutes été menées sur la ligne française D2AM de 

l’European Synchrotron Radiation Facility (ESRF) à Grenoble. L’utilisation d’un faisceau X 

issu d’un synchrotron permet d’avoir accès à de très hautes intensités et de réduire 

drastiquement le temps de mesure. La gélification et la séparation de phases peuvent être ainsi 

suivies in situ. 

La ligne D2AM permet de faire à la fois de la diffraction des rayons X, de la diffusion 

centrale des rayons X et de la diffusion centrale en incidence rasante. Elle est entièrement 

dédiée à l’étude des matériaux.  

Cette ligne est située sur l’aimant de courbure BM02 du synchrotron. Son optique, 

pseudo-symétrique, est composée de deux miroirs recouverts de platine disposés à l’entrée et 
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à la sortie d’un monochromateur double de Si (111). L’optique est présenté Figure 8. A 

l’entrée de la ligne, une fente permet de définir la divergence verticale et horizontale. Le 

faisceau arrive ensuite sur le premier miroir qui focalise le faisceau dans un plan vertical. 

C’est ensuite le deuxième monochromateur, légèrement courbé, qui focalise le faisceau dans 

le plan horizontal. L’ensemble de ce dispositif est situé dans la cabane optique et se trouve 

sous vide (10
-9

 mbar sans faisceau et 10
-7

 mbar avec faisceau). Une série de fentes se trouve 

ensuite dans la cabane expérimentale pour minimiser l’influence des aberrations. Un détecteur 

plan CCD est placé derrière le porte-échantillon pour mesurer le signal diffusé. Il est possible 

de disposer une série de tubes à vide entre le porte-échantillon et le détecteur pour éviter la 

diffusion par l’air. L’énergie du faisceau peut être fixée entre 5 et 25 keV et la cabane 

expérimentale a été récemment agrandie ce qui permet de placer le détecteur jusqu’à 5 mètres 

et d’augmenter le domaine de q observable. La résolution en énergie est de δE/E = 10
-4 

et la 

résolution en q est de 10
-4 

nm
-1

. 

 

Figure 8 : principaux éléments optiques de la ligne D2AM [29]. 

Au cours de cette partie, nous avons vu qu’il est possible de suivre par diffusion 

centrale des rayons X deux grandes étapes de l’élaboration des verres de silice et d’oxyde 

d’étain : la gélification des sols mixtes et la séparation de phases dans les xérogels mixtes lors 

d’un traitement thermique. Un grand nombre de modèles existe pour traiter les données 

obtenues, il s’agit donc de choisir le plus adapté à la situation donnée. 

II. La diffraction des rayons X 

La diffraction des rayons X est une méthode de caractérisation bien connue et qui se 

révèle très utile pour étudier la matière cristallisée. La position et l’intensité relative des pics 

de diffraction permettent d’identifier des phases cristallisées. La distribution de l’intensité 
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autour des pics permet après modélisation de déterminer un très grand nombre de paramètres 

concernant les cristaux, notamment leur taille. 

C’est une méthode tout à fait adaptée pour étudier la cristallisation de l’oxyde d’étain 

qui se produit lors du traitement thermique des xérogels précurseurs de silice et d’oxyde 

d’étain. La taille moyenne des nanocristaux peut être obtenue grâce à la méthode des largeurs 

intégrales. La quantité volumique de phase cristallisée peut être aussi estimée puisqu’elle est 

fonction de l’intensité intégrée des pics de diffraction. 

1. Méthode des largeurs intégrales 

La méthode des largeurs intégrales consiste à prendre la largeur intégrale obtenue en 

modélisant les différents pics de diffraction d’un diagramme par une fonction de Voigt après 

s’être affranchi de la contribution instrumentale.  

La fonction de Voigt est un produit de convolution entre des fonctions gaussiennes et 

lorentziennes  [30]: 

  ( )  
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√   
   (37) 

et βG et βL les largeurs intégrales de la fonction gaussienne et lorentzienne. 

Le paramètre   est égale à : 

   |      | (38) 

c’est la position en    par rapport au maximum d’intensité du pic de diffraction. 

La largeur intégrale de la fonction de Voigt se calcule avec la formule suivante : 
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Il est possible de retrouver la taille des cristaux par la formule de Scherrer (selon la direction 

de la famille de plans correspondant au pic modélisé) : 

 
   

 

     ( )
   (40) 

Le facteur de forme   du pic, défini comme égale à 2ω/  où ω est la largeur à mi-

hauteur du pic, peut être calculé par l’approximation  [31] : 

 
   

 (        )

(        )
 (41) 

où A, B, C, D et E sont des constantes respectivement égales à 0,9039645 ; 0,7699548 ; 

1,364216 ; 1,136159 et 0,9394372. Il est nécessaire que 0,6366 ≤   ≤ 0,9394 pour que la 

fonction de Voigt puisse être utilisée [32].    peut servir de critère de vérification de la 

justesse de la modélisation par la fonction Voigt lors du suivi de l’évolution de la largeur 

intégrale d’un pic. Il suffit de vérifier que l’évolution du paramètre   ne soit pas aléatoire. 

Les microdéformations présentes dans le réseau cristallin ont aussi une influence sur la 

largeur intégrale du pic. Cependant la taille des cristaux n’étant que de quelques nanomètres, 

on se trouve dans la situation de confinement spatial évoqué dans le chapitre I. La probabilité 

de trouver des défauts au sein des nanocristaux est faible. Il est donc raisonnable de négliger 

l’effet des microdéformations. 

2. Le dispositif expérimental 

Les mesures de diffraction des rayons X ont été effectuées sur la ligne DIFFABS du 

synchrotron SOLEIL. De même que pour les mesures de DCRX, l’utilisation d’un grand 

instrument permet d’avoir accès à une intensité de faisceau assez importante pour réduire 

drastiquement le temps de mesure et pouvoir effectuer un suivi in situ de la cristallisation au 

sein des xérogels précurseurs d’oxyde d’étain et de silice. Le temps de pose sur un instrument 

classique est en effet d’au moins 12 heures pour avoir un signal exploitable, alors que sur le 

synchrotron il est réduit à une demi-heure. 
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La ligne DIFFABS est une ligne prévue pour effectuer « simultanément » des 

expériences de diffusion ou de diffraction des rayons X et de spectroscopie d’absorption X. Il 

n’est pas possible d’effectuer les deux types d’expériences au même moment, mais le passage 

de l’une à l’autre peut se faire facilement sans toucher au montage et à l’environnement de 

l’échantillon. 

Comme la ligne D2AM à l’ESRF, elle est placée sur un aimant de courbure de l’anneau 

du synchrotron. Son optique, composé de deux miroirs et d’un monochromateur double de 

Si(111) (Figure 9) est également similaire à la ligne D2AM. En ce qui concerne le montage 

pour la diffraction des rayons X, la cabane expérimentale est composée de plusieurs fentes, 

d’un goniomètre 6 cercles (Figure 10) sur lequel un four peut être monté, et, de détecteurs : 

scintillateur (YAG ou LaCL3) ou camera 2D XPAD. 

 

Figure 9 : cabane optique de la ligne D2AM. 

 

Figure 10 : goniomètre de la ligne DIFFABS.

III. L’analyse thermique différentielle et thermo-gravimétrique (ATD-

ATG) 

Un des buts de ces travaux étant d’étudier la séparation de phase ayant lieu dans des 

xérogels lors d’un traitement thermique, il est nécessaire de connaître leur évolution en 

fonction de la température. L’analyse thermo-gravimétrique (ATG) et l’analyse thermique 

différentielle (ATD) sont des outils efficaces dans ce cas. 

L’ATG  consiste à suivre les variations de masse d’un échantillon en fonction de la 

température. 

L’ATD consiste à suivre la différence de température entre l’échantillon étudié et un 

échantillon témoin inerte. Elle permet ainsi de relever, lors d’un traitement thermique, les 
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variations de température propres à l’échantillon. Ces variations sont dues aux réactions 

endothermiques et exothermiques qui s’y opèrent. 

En combinant les deux techniques, il est possible de déterminer à quelles températures 

les réactions se déroulent et si elles sont associées à des variations de masse ou non. Les 

réactions sans perte de masse sont souvent associées à des changements de phase au sein du 

matériau. Il est toujours possible d’associer l’ATD-ATG à d’autres méthodes de 

caractérisation pour se faire une idée plus précise des phénomènes s’y déroulant. 

L’appareil utilisé pour les expériences est un Setsys 2400 de la marque Setaram 

présenté sur la Figure 11. L’appareil peut en théorie monter jusqu’à 2400 °C sous atmosphère 

ambiante et 1750 °C sous gaz, mais l’utilisation de creusets en platine limite son utilisation 

jusqu’à 1500 °C. Le porte-échantillon est muni de deux emplacements : un pour l’échantillon 

et un pour le témoin. Le témoin inerte utilisé est de l’alumine calcinée. Avant toute 

expérience, un blanc est réalisé pour mesurer l’effet de la poussée d’Archimède sur l’ATG. Il 

consiste à remplir les deux creusets du témoin et d’effectuer une mesure ATG avec le 

traitement thermique choisi pour les expériences. L’effectuer avant chaque série d’expérience 

permet de palier à tout déséquilibre de la balance. 

 

 

Figure 11 : coupe transversale du Setsys 2400 tirée de la brochure commerciale. 
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IV. Conclusion 

La caractérisation des verres de SiO2-SnO2 a été effectuée du début à la fin de leur 

élaboration par des méthodes impliquant des grands instruments ce qui constitue la spécificité 

de ce travail. 

L’étude de la gélification des sols précurseurs de SnO2 et des sols mixtes précurseurs de 

SiO2-SnO2 fait l’objet du chapitre suivant. 
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Chapitre III : élaboration et étude microstructurale des 

gels précurseurs de silice et d’oxyde d’étain 

L’élaboration de gels homogènes et transparents dépend d’un grand nombre de 

paramètres expérimentaux, qu’ils soient physiques ou chimiques (Cf. Chapitre I). L’étude de 

l’influence de ces paramètres est donc fondamentale pour obtenir le matériau souhaité. 

Cependant une simple observation macroscopique des gels est loin d’être suffisante pour 

déterminer leur homogénéité. Il faut en effet observer la microstructure du matériau. La 

Diffusion Centrale des Rayons X (DCRX) constitue une méthode de caractérisation de choix 

dans ce cas (Cf. Chapitre II). 

La première partie de ce chapitre sera tout d’abord consacrée à la présentation de 

l’élaboration des gels précurseurs d’oxyde d’étain purs. Une étude approfondie de 

l’élaboration de ces gels à partir d’isopropoxyde d’étain (IV) a été menée lors de travaux 

précédents [1, 2]. Des mesures de DCRX ont été effectuées pendant la gélification de sols 

précurseurs d’oxyde d’étain pour identifier l’effet des différents paramètres chimiques sur leur 

microstructure. Il est important de bien comprendre l’effet de tous les paramètres chimiques 

sur le gel précurseur d’oxyde d’étain pur avant d’étudier le gel mixte.  

Dans une deuxième partie, nous présenterons le procédé d’élaboration des sols mixtes 

précurseurs de silice et d’oxyde d’étain à partir de deux alcoxydes : respectivement le 

tetraethoxysilane (TEOS) et l’isopropoxyde d’étain (IV), ainsi qu’une étude de leur 

microstructure par DCRX.  

 

I. Les sols et gels précurseurs d’oxyde d’étain 

1. Elaboration des gels précurseurs d’oxyde d’étain 

a. L’isopropoxyde d’étain et les paramètres régissant la gélification 

L’isopropoxyde d’étain (Sn(O-i-Pr)4) est un alcoxyde trimérique. Lorsque le nombre de 

mononères composant un alcoxyde augmente, sa réactivité et sa solubilité baissent [3]. La 

baisse de réactivité de l’isopropoxyde d’étain est toutefois relative, bien qu’il soit moins 

réactif que le tertio butoxyde d’étain (TTBO) qui est monomérique ; il est cependant 
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nécessaire de le manipuler dans un environnement sec pour éviter toute précipitation 

intempestive. Sa solubilité en revanche est très diminuée. Il est, en effet, insoluble dans les 

alcools, qui sont les solvants les plus communs dans l’élaboration de sols. Il forme avec le 

propan-2-ol, son alcool parent, un complexe : [Sn(O-i-Pr)4.HO-i-Pr]2. Les études précédentes 

ont montré qu’il était néanmoins soluble dans le toluène [2]. Le toluène est un solvant 

apolaire, l’eau n’est donc pas miscible avec celui-ci. L’ajout d’eau dans un sol ayant le 

toluène pour solvant conduit dans la majorité des cas à la précipitation du précurseur, surtout 

quand celui-ci est aussi réactif vis-à-vis de l’eau que l’isopropoxyde d’étain. La solution a été 

d’introduire un solvant mixte toluène/propan-2-ol, les deux étant parfaitement miscibles. Il est 

possible grâce à ce procédé de contrôler l’attaque de l’alcoxyde par l’eau en augmentant ou 

diminuant le taux de toluène par rapport au taux de solvant total. Nous nommerons P le 

rapport volumique des solvants (Vtoluène/Vsolvants), qui est donc un des paramètres clés du 

processus de gélification des sols précurseurs d’oxyde d’étain. 

Malgré l’introduction de ce solvant mixte, l’isopropoxyde reste toujours très réactif vis-

à-vis de l’eau. Une des solutions pour diminuer la réactivité des alcoxydes est de substituer 

leur(s) fonction(s) alkoxy par une fonction peu hydrolysable. L’emploi de β-diketones, tel que 

l’acétylacétone est dans ce cas très courant. Racac  = [acac]/[Sn] est ici le deuxième paramètre 

clé. 

Les autres paramètres qui régissent la gélification des sols précurseurs d’oxyde d’étain 

sont CSn, la concentration en oxyde d’étain et le rapport d’hydrolyse W = [H2O]/[Sn]. 

La procédure d’élaboration de gels précurseurs d’oxyde d’étain mise au point au 

laboratoire [2] est détaillée dans le paragraphe suivant. 

b. Procédure expérimentale 

L’isopropoxyde d’étain utilisé est fourni par la société ABCR GmbH & Co.KG®. Il se 

trouve sous forme de poudre [Sn(O-i-Pr)4.HO-i-Pr]2. Dans un premier temps, il faut le diluer 

dans le toluène pour réaliser la solution mère. Sa solubilité est de 0,3 mol/L. La solution mère 

est préparée avec cette concentration. Du propan-2-ol et du toluène sont ensuite ajoutés à cette 

solution, les quantités de solvants sont calculées en fonction de la concentration CSn et du 

rapport volumique P souhaités. Puis l’acétylacétone est ajouté dans le sol précurseur d’oxyde 

d’étain. Le mélange est laissé sous agitation magnétique pendant 30 minutes, durée nécessaire 

à la réaction entre l’acétylacétone et le précurseur. L’eau est finalement ajoutée pour 

déclencher l’hydrolyse du sol. Il est possible de mettre le sol à l’étuve à 60 °C pour une 

gélification plus rapide. Une température supérieure risquerait de provoquer l’évaporation des 
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solvants, les températures d’ébullition à pression atmosphérique étant de 110,6 °C et de 

82,4 °C respectivement pour le toluène et le propan-2-ol. Un schéma récapitulatif de la 

procédure expérimentale est proposé Figure 1. 

 

Figure 1 : étapes de l'élaboration d'un gel précurseur d'oxyde d'étain. 

c. Elaboration de gels précurseurs de SnO2 transparents 

L’obtention d’un gel transparent est un critère de qualité lors de l’élaboration de gels. 

L’apparition de zones troubles ou l’obtention d’un gel « nuageux » est souvent synonyme de 

l’existence de zones précipitées. 
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Le temps de gel (tg) est défini comme la durée nécessaire pour que le ménisque du sol 

devienne immobile. Les temps de gel énoncés dans cette partie sont issus de la thèse de Wael 

Hamd [1] et correspondent à une gélification à température ambiante. 

Chaque atome d’étain possédant quatre liaisons hydrolysables le taux d’hydrolyse W est 

fixé à 4. 

Le taux d’acétylacétone Racac doit être fixé entre 1 et 5. Pour un taux inférieur à 1, il 

reste trop de groupements alkoxy et l’hydrolyse des précurseurs d’oxyde d’étain conduit à un 

précipité. Pour des taux supérieurs à 5, l’encombrement stérique autour des précurseurs 

devient trop important et le gel n’est jamais obtenu. Pour un taux entre 1 et 2, le nombre de 

substitutions devient assez important pour éviter la précipitation, puis un nombre de 

substitutions idéal de deux groupements alkoxy est atteint pour des taux compris entre 2 et 5. 

L’augmentation de Racac de 2 à 5 a un effet important sur la vitesse de gélification, faisant 

croître le temps de gel de 1 heure à 3 jours (pour W = 4, CSn = 0,1 et P = 0,4). 

En ce qui concerne le rapport volumique de solvants P et la concentration en alcoxyde 

CSn, Wael Hamd a établi une zone, présentée Figure 2, au sein de laquelle on obtient des gels 

transparents. 

 

Figure 2 : zones de gélification possibles en fonction de la concentration CSn (en mol/L) et du rapport P (Racac = 2 

et W = 4) [2]. 
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Pour un rapport P = 0,6 et 0,5, bien que la gélification ne soit pas instantanée, elle reste 

très rapide, respectivement 2 et 8 min (pour CSn =0,1 mol/L, Racac = 2 et W = 4). De plus, les 

chances d’obtenir un gel trouble sont augmentées. C’est pourquoi le rapport P est couramment 

fixé à 0,4. En ce qui concerne la concentration en précurseur, en dessous de 0,1 mol/L le 

temps de gel augmente drastiquement. Les temps de gel sont de 75 minutes pour CSn = 0,1 

mol/L , 215 minutes pour CSn = 0,09 mol/L et 3 jours pour CSn = 0,06 mol/L (pour Racac = 2, P 

= 0,4 et W = 4). De plus, pour l’obtention de gels massifs, il est préférable de partir de sols les 

plus concentrés possibles, le retrait augmentant avec la diminution en quantité de précurseur. 

Au contraire, sous les mêmes conditions, l’augmentation de la concentration au-dessus de 0,1 

mol/L conduit rapidement à des gels troubles. 

Les meilleures conditions pour obtenir des gels transparents (Cf. Figure 3) rapidement 

sont : 

CSn = 0,1 mol/L 

Racac = 2 

P = 0,4 et W = 4. 

 

 

Figure 3 : gel précurseur d'oxyde d'étain élaboré avec les paramètres de référence. 

Les valeurs de ces paramètres chimiques sont qualifiées de valeurs de référence pour la 

suite de l’étude. Cependant, elles ont été obtenues à partir de considérations macroscopiques. 

L’étude par DCRX va nous permettre d’étudier l’effet de ces paramètres sur la microstructure 

du gel. 
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2. Suivi de la gélification des sols précurseurs d’oxyde d’étain par 

DCRX 

a. Conditions expérimentales 

Les échantillons destinés aux expériences de DCRX ont été élaborés en laboratoire 

avant l’expérience, seule l’eau additionnelle n’étant pas introduite. Cette dernière a été 

introduite dans le sol au temps t = 0 début de la mesure. Des tubes en verre type Pyrex® de 3 

mm de diamètre, 0,2 mm d’épaisseur et 76 mm de long fournis par la société Deutero 

GmbH®, ont été utilisés (Figure 4). Le porte-échantillon utilisé pour la DCRX peut contenir 

jusqu’à 20 tubes (Figure 5). 

L’énergie du faisceau de rayons X a été fixée à 15 keV, les mesures ayant été faites en 

transmission, il fallait une énergie assez élevée pour avoir un coefficient de transmission élevé 

à travers ces échantillons contenant de l’étain (numéro atomique égal à 50). Le détecteur plan 

CDD a été placé de sorte à ce que le domaine de q étudié s’étende de 0,08 à 1,85 nm
-1

. La 

durée d’acquisition des diagrammes a été fixée à 4 secondes. En prenant en compte la durée 

de lecture du détecteur CDD, la mesure pour un échantillon est de 30 secondes, ce qui permet 

de suivre la gélification in situ de plusieurs échantillons à la fois et ainsi d’optimiser 

l’utilisation du temps disponible pour l’expérience. Les courbes de DCRX sont normalisées 

par l’absorption des échantillons et par les fluctuations d’intensité du faisceau. L’étalonnage 

en unité du réseau réciproque a été effectué par l’acquisition dans les mêmes conditions du 

diagramme de diffraction du béhénate d’argent [4]. 

Les paramètres P et Racac ont été modifiés un à un, les autres paramètres étant fixés à la 

valeur de référence. Des mesures ont été effectuées pour un rapport volumique P de 0,333 ; 

0,4 et 0,5 ; et un taux d’acétylacétone variant de 2 à 5. Une attention toute particulière a été 

portée sur les mesures à P variant. Le rapport volumique des solvants est, en effet, le point 

essentiel de la nouvelle méthode d’élaboration de gels précurseurs d’oxyde d’étain car son 

effet n’a jamais été étudié. Dans cette optique, les mesures ont été effectuées à 5 °C, 

maximisant ainsi le temps de gélification et permettant un meilleur suivi. Les autres 

expériences ont été effectuées à température ambiante. 
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Figure 4 : tubes utilisés pour les expériences. 

 

Figure 5 : porte-échantillon utilisé pour les 

expériences 

b. Premières observations qualitatives 

L’évolution temporelle de l’intensité diffusée par les sols précurseurs d’oxyde d’étain 

élaborés avec différentes valeurs de P est présentée Figure 6. 

Sur ces graphiques, les grandes valeurs de q correspondent à la diffusion par les plus 

petites entités, que nous avons appelées particules élémentaires dans le chapitre II. À l’opposé, 

les plus grandes entités, en l’occurrence les agrégats fractals, diffusent aux plus petites valeurs 

de q. Deux comportements différents se dégagent de ces deux zones pour les trois graphiques : 

- Pour les valeurs de q élevées, l’intensité diffusée est constante, ce qui porterait à 

croire qu’il n’y a pas beaucoup de changement concernant les particules 

élémentaires ; 

- Pour les valeurs de q faibles, l’intensité diffusée croît avec le temps avec un 

déplacement de la valeur de qmax (valeur de q pour laquelle le maximum 

d’intensité est atteint) vers les petites valeurs de q, ce qui est représentatif de la 

croissance des agrégats fractals au cours de la gélification. 

 

Plus d’informations sont obtenues par la simulation des courbes de DCRX par les 

modèles présentés dans le chapitre II. 
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Figure 6 : évolution temporelle de l'intensité diffusée par des sols précurseurs d'oxyde d'étain dont le rapport 

volumique des solvants P est de 0,333 ; 0,4 et 0,5 respectivement pour a), b) et c) ; (Racac = 2 ; W = 4). 

c. Choix du modèle de simulation 

Parmi les deux catégories de gels polymériques présentées dans le chapitre II, celle de 

l’agrégat fractal paraît la plus plausible. Les modèles correspondant aux polymères ont été 

testés mais ils n’ont pas permis de rendre compte de la forme et de l’évolution des courbes 

expérimentales. De plus sur la Figure 7, il est possible de voir que la pente aux grands q, 

censée être égale à -1 pour des particules élémentaires allongées est significativement 

différente de cette valeur. 
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Figure 7 : comparaison entre la pente aux grands q par rapport à une pente en -1. 

En ce qui concerne les modèles pour des agrégats fractals type colloïdal, le modèle 

unifié de Beaucage devient vraiment intéressant quand plusieurs objets de natures chimiques 

différentes diffusent, ou lorsque l’on souhaite étudier une structure sur plusieurs échelles 

distinctes. Dans le cas des sols précurseurs d’oxyde d’étain, une première observation des 

courbes de DCRX nous a permis de remarquer qu’il n’y avait pas vraiment de changement 

dans l’intensité diffusée par les particules élémentaires. Nous nous sommes donc orientés vers 

des modèles plus simples basés sur l’équation (13) du chapitre II. 

En ce qui concerne le facteur de forme, nous avons choisi la fonction de Debye pour 

une sphère (16). Ceci non pas parce que nous pensons avoir une grande distribution pour la 

taille des particules élémentaires, mais parce que dans l’intervalle de q choisi, les fonctions 

(15) et (16) sont équivalentes [5]. La plus simple mathématiquement parlant a donc été 

préférée. 

Les facteurs de structure proposés par Teixeira (21) et Freltoft (19) ont tous deux été 

testés. Bien qu’ils soient très proches l’un de l’autre, le modèle proposé par Freltoft nous a 

donné les meilleures simulations, celui de Teixeira s’écartant des données expérimentales aux 

grands q. 

Finalement le modèle utilisé a pour expression : 
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Comme on peut le voir sur la Figure 8, ce modèle rend bien compte de la forme des 

courbes expérimentales. 

 

Figure 8 : courbes expérimentales et courbes calculées en utilisant le modèle de Freltoft. 

d. Résultats 

Les données expérimentales ont été corrigées en soustrayant à chaque courbe l’intensité 

diffusée par un tube rempli de propan-2-ol, puis elles ont été modélisées avec l’équation (42) 

avec les paramètres A, r0, C, D et ξ ajustables. La modélisation a été réalisée en utilisant la 

méthode des moindres carrés (Levenberg-Marquardt algorithm) avec la fonctionnalité « curve 

fitting tool » du logiciel Igor pro 6.22A®. 

Nous nommerons τ le moment, au cours de la gélification, à partir duquel il n’y a plus 

d’évolution de la taille des agrégats fractals (i.e. lorsqu’il n’y a plus d’évolution de ξ). Deux 

phénomènes peuvent en être la cause : soit il n’y a plus de particules élémentaires disponibles, 

soit l’encombrement stérique causé par les autres agrégats et les différents composés 

chimiques est devenu trop important. Dans les deux cas, la croissance des agrégats est stoppée. 

Dans le premier cas, le sol ne peut geler, une suspension d’agrégats fractals est obtenue. Dans 

le deuxième cas, des liaisons se forment ensuite entre les différents agrégats pour créer le gel. 

Le τ mesuré ne correspond pas au temps de gel tg, un laps de temps sépare ces deux valeurs. Il 

peut paraître surprenant que les tg et τ donnés par la suite soient séparés par un grand 

intervalle de temps. Cependant les tg sont observés en laboratoire sur des sols préparés dans 

des tubes à essais classiques. Les conditions d’expériences à l’ESRF sont un peu différentes. 

Les tubes sont notamment beaucoup plus petits et un léger phénomène d’évaporation des 
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solvants s’y produit. Les tg sont donc donnés dans ce chapitre à titre indicatif et difficilement 

comparables avec le reste des données expérimentales. 

i. Agrégation de particules élémentaires dans un sol précurseur 

d’oxyde d’étain 

Lors de la modélisation préliminaire, il s’est avéré que la taille des particules 

élémentaires restait constante pendant la gélification dans tout le domaine étudié. En tenant 

compte des erreurs dues à la simulation, r0 est égale à 0,7 ± 0,2 nm. Le rayon des particules 

premières étant constant, A est proportionnelle au nombre de particules élémentaires. Dans la 

suite de cette sous-partie, les résultats seront présentés en fonction de t/τ pour normaliser les 

courbes par rapport à la durée de création des agrégats. Pour toutes les expériences 

l’agrégation débute juste après l’addition d’eau. 

La Figure 9 représente l’évolution du nombre de particules élémentaires et de la 

dimension fractale pour des sols précurseurs d’oxyde d’étain pour P et Racac variant en 

fonction de t/τ. 

 

Figure 9 : évolution a) du nombre de particules élémentaires et b) de la dimension fractale au cours de la 

gélification en fonction de t/τ pour P et Racac variant (P = 0,4 ; Racac = 2 et W = 4 quand le paramètre n’évolue 

pas). 

Concernant l’évolution du nombre de particules élémentaires, il est possible de 

remarquer qu’il croît jusqu’à une valeur comprise entre t/τ = 2 et 3. Dans le cadre de la 

gélification d’un alcoxyde métallique, il est usuel de constater une formation rapide des 

particules élémentaires [6–8]. Dans le cas des gels précurseurs d’oxyde d’étain, un grand 

nombre de particules élémentaires est créé juste après l’ajout d’eau mais il continue d’évoluer 

après que les agrégats aient atteint leur taille maximale (i.e. à t/τ = 1). Des particules sont 

donc créées pendant tout le procédé d’agrégation. Ce n’est qu’entre t/τ = 2 et 3 que leur 
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nombre atteint un maximum, après une augmentation d’environ 45 % depuis le début de la 

gélification. Le manque de particules premières n’étant pas la cause de l’arrêt de la croissance 

des agrégats, celui-ci est probablement lié à l’accroissement de l’encombrement stérique. 

Concernant l’évolution de la dimension fractale en fonction de t/τ, elle est la même au 

cours de la gélification pour tous les sols étudiés, les séries de points correspondant aux 

différentes expériences étant pratiquement superposées. Dans les premiers instants de la 

gélification, sa valeur est voisine 2,1, puis elle atteint 2,3 à t/τ =1, et continue d’augmenter 

jusqu’à 2,4. Cette évolution de la dimension fractale après que les agrégats fractals aient 

atteint leur taille maximale correspond à une légère densification de la structure du gel. Il est 

probable qu’elle soit induite par la lente création des particules élémentaires. Ces particules ne 

pouvant plus se fixer autour des agrégats, elles peuvent toujours se greffer en leur sein, 

densifiant la structure. L’évolution quasi similaire de la dimension fractale des agrégats 

implique que le procédé d’agrégation des particules élémentaires est le même quels que soient 

les paramètres chimiques initiaux. 

ii. Influence du rapport volumique des solvants P 

En prenant en compte les effets du toluène qui ont déjà été mentionnés (Cf. I.1.a) et les 

temps de gel observés macroscopiquement et indiqués sur le Tableau 1, nous savons que la 

cinétique de gélification des sols précurseurs d’oxyde d’étain diminue avec l’augmentation de 

P. Ce phénomène est aussi visible sur la Figure 6, sur laquelle l’intensité diffusée aux petits q 

croît plus rapidement au fur et à mesure que P augmente. D’autres études ont montré l’effet 

accélérateur du toluène pour la gélification de sols précurseurs d’alcoxyde métallique [9,10]. 

L’effet du toluène étant connu, les différents paramètres de simulation vont être observés en 

fonction de t/τ. 

La variation du nombre total de particules élémentaires, proportionnel à A, pour 

différentes valeurs de P a déjà été représentée sur la Figure 9. La variation de la taille des 

agrégats ξ et la variation du nombre de particules par agrégat, proportionnel à B, sont 

représentés Figure 10. Des valeurs de ξ ont été déterminées grâce au modèle (42) après la 

disparition de la zone de Guinier hors de la zone de q étudiée. Ces valeurs ne peuvent donc 

pas être considérées comme précises, mais elles permettent d’appréhender l’évolution et les 

valeurs finales de la taille des agrégats. 
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Tableau 1 : temps de gel (tg), temps de création des agrégats (τ), valeur initiale du paramètre A qui est 

proportionnel au nombre de particules élémentaires, et valeurs maximales de la taille des agrégats (ξ), de leur 

dimension fractale (Df), du paramètre A et du paramètre B qui est proportionnel au nombre de particules 

élémentaires par agrégats, dans des sols précurseurs d’oxyde d’étain élaborés avec un rapport volumique des 

solvants égale à 0,333 ; 0,4 et 0,5 (Racac = 2, W =4). 

 

Figure 10 : évolution a) de la taille des agrégats et b) du paramètre B qui est proportionnel au nombre de 

particules élémentaires par agrégat pour des sols précurseurs d’oxyde d’étain élaborés avec un rapport 

volumique des solvants égal à 0,333 ; 0,4 et 0,5 (Racac = 2, W = 4) [la ligne en pointillés noirs sur a) correspond à 

la limite d’observation de la zone de Guinier sur la plage de q choisie]. 

Le toluène favorise la création de particules élémentaires et la formation de gros 

agrégats composés de nombreuses particules élémentaires. En effet, si l’on considère les 

valeurs finales de ξ et B, il est facile de remarquer qu’elles augmentent avec le rapport 

volumique des solvants. 
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La création de plus de particules élémentaires lorsque le taux de solvant P augmente 

peut paraître surprenante car tous les sols sont élaborés avec une concentration identique (CSn 

= 0,1 mol/L). Cependant, le toluène est un solvant hautement hydrophobe. Il est 

compréhensible qu’il favorise la création de particules élémentaires. Plus grande est la 

quantité de toluène ajoutée au sol, plus efficace est l’attaque de l’eau sur les groupes 

isopropoxydes. La différence de taille des agrégats est une conséquence de cette différence de 

particules élémentaires créées. Ce résultat est développé dans le paragraphe dédié à l’étude 

des processus d’agrégation. 

iii. Influence du taux d’acétylacétone 

L’influence du taux d’acétylacétone a été étudiée pour Racac = 2, 3, 4 et 5 ; les courbes 

DCRX obtenues avec Racac = 1 ne présentant aucune évolution. Les résultats principaux 

obtenus avec la modélisation des courbes de DCRX correspondantes sont présentés dans le 

Tableau 2. 

 

Tableau 2 : paramètres de modélisation pour des sols précurseurs d'oxyde d'étain pour différents Racac variant ; le 

reste étant paramétré comme la référence.  

L’augmentation du taux d’acétylacétone n’a pas d’influence sur le nombre de particules 

élémentaires créées et sur la dimension fractale. Seule la taille des agrégats ξ diminue 

légèrement, accompagnée logiquement d’une diminution du nombre de particules 

élémentaires par agrégats. 

Comme prévu, l’effet majeur de la complexation par l’acétylacétone est une baisse des 

cinétiques de gélification. La similarité des résultats pour Racac = 4 et 5 peut être expliquée par 

le fait qu’à partir de Racac = 4, si la réaction est totale, tous les radicaux alcooliques sont 

complexés ; l’effet complexant de l’acétylacétone ayant déjà atteint son maximum. Seuls les 
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temps de gel diffèrent pour ces deux taux. L’acétylacétone ajouté et n’ayant pas réagi se 

retrouve parmi les solvants et ralentit la cohésion entre les agrégats fractals. L’effet de 

l’acétylacétone devrait décroître ensuite graduellement entre Racac = 4 et 2, mais ce n’est pas 

le cas ici. Les valeurs trouvées pour les paramètres de simulation sont très proches pour Racac 

= 2 et 3. Il est possible qu’un souci soit survenu lors de la gélification du sol Racac = 3. 

iv. Discussion autour du processus d’agrégation  

Comme vu dans le chapitre I, le processus d’agrégation peut être déduit de la dimension 

fractale d’un système. Dans notre cas, nous avons constaté que la dimension fractale des 

agrégats évoluait entre 2,1 au début du processus pour atteindre un maximum de 2,4 en fin de 

gélification. Une dimension fractale de 2,1 correspond à un processus RLCA [11], limité par 

la réaction entre les entités qui s’agrègent. Ce résultat peut paraître dans un premier temps 

surprenant. En effet, si l’on se réfère aux études précédentes [9,10], le toluène accélère 

l’hydrolyse des alcoxydes métalliques ; les agrégats formés ont une dimension fractale de 1,8 

correspondant à un mécanisme d’agrégation DLCA, limité par la diffusion. Cependant nous 

utilisons un agent qui complexe notre précurseur et réduit considérablement sa réactivité face 

à l’hydrolyse. 

Plusieurs éléments confortent la thèse du processus RLCA : 

- la dimension fractale qui est de 2,1 au début de toutes les expériences ; 

- pour un mécanisme RLCA, les entités pénètrent facilement les agrégats et 

beaucoup viennent s’y fixer, densifiant ainsi leur structure. L’augmentation de la 

dimension fractale au cours de la gélification découlerait de ce phénomène ; 

- Le tg est significativement différent de τ. Même si les expériences pour mesurer 

ces deux valeurs ne sont pas réalisées exactement dans les mêmes conditions, 

l’écart est trop important pour que ce ne soit que le résultat du changement de 

volume des échantillons. Les liaisons entre agrégats prennent donc du temps à se 

former. Ceci peut être expliqué par un mécanisme d’agrégation limité par la 

réaction. 

Ce n’est pas la première fois que l’on conclut à un procédé d’agrégation RLCA avec des 

valeurs de dimensions fractales excédant la valeur finale de 2,4 trouvée pour les gels 

précurseurs d’oxyde d’étain. Par exemple, lors des travaux de Gaboriaud et al. [6] des 

dimensions fractales jusqu’à 2,55 ont été obtenues.  
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Il est possible d’aller plus loin dans la détermination du processus d’agrégation. Deux 

sous-catégories du processus RLCA peuvent être discernées : les processus « Reaction 

Limited Monomer-Cluster Aggregation » (RLMCA) et « Reaction Limited Cluster-Cluster 

Aggregation » (RLCCA). Comme leur nom l’indique, pour le processus RLMCA l’étape la 

plus limitante est la réaction entre les particules élémentaires et les clusters, et pour le 

processus RLCCA il s’agit de la réaction entre clusters. Parmi les expériences, des éléments 

laisseraient penser que le mécanisme que nous observons ici est du type RLCCA. 

Si on compare les expériences à P et à Racac variants, deux échantillons ont été préparés 

avec les paramètres chimiques de référence mais ils ne conduisent pas à la création d’agrégats 

fractals de même taille. Dans le sol qui gélifie à 5 °C des agrégats de 63 nm sont créés 

(Tableau 1), et dans celui qui gélifie à 22 °C des agrégats de 42 nm sont obtenus (Tableau 2). 

Une augmentation de la température accroît également la réactivité des alcoxydes. Comment 

peut-on alors expliquer qu’à 22 °C les agrégats fractals soient plus petits qu’à 5 °C ? 

L’explication qui paraît la plus probable est que l’agrégation se produise selon un processus 

RLCCA. Si l’on compare les deux expériences, à la création du sol, plus de particules 

élémentaires sont créées à 22 °C (A = 6.10
5
) qu’à 5 °C (A = 4.10

5
), ce qui par ailleurs atteste 

bien de la hausse de la réactivité des alcoxydes avec la température. Le nombre de particules 

élémentaires croît dans les deux sols pendant la gélification pour atteindre la même quantité 

(A = 1,06.10
6
 à 5 °C et A = 1,12.10

6
 à 22 °C). Si plus de particules élémentaires sont créées 

en début de réaction à 22 °C, on peut supposer que ces particules vont également créer plus de 

clusters au début de la gélification. Or si ces clusters qui grossissent essentiellement par ajout 

de particules élémentaires à leur structure sont plus nombreux, en fin de gélification ils seront 

également composés de moins de particules élémentaires, puisque celles-ci seront partagées 

entre un grand nombre de ces entités. Ceci est d’autant plus vrai que le nombre particules 

élémentaires créées en cours de gélification est le même pour les deux expériences. 

Le processus RLCCA permet également d’expliquer les différences de taille d’agrégats 

fractals pour les expériences à P variant. À P variant, toutes les expériences commencent avec 

le même nombre de particules élémentaires (A = 4.10
5
), mais un plus grand nombre de 

particules est créé en cours de gélification quand P augmente. En supposant que l’on parte 

d’un nombre de clusters équivalent pour chaque expérience, il est normal que si le nombre de 

particules élémentaires disponibles augmente, les agrégats soient plus gros quand P est plus 

grand puisqu’ils se partagent un plus grand nombre de particules élémentaires. 

Les différences de taille entre les agrégats fractals à Racac variant peuvent être 

expliquées par le caractère complexant de l’acétylacétone. Quand le taux d’acétylacétone 
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augmente, on diminue la réactivité des alcoxydes et on augmente probablement le caractère 

RLCCA de la réaction. Les chances que les clusters coalescent étant encore diminuées, il est 

normal que les agrégats finaux soient plus petits. 

 

Finalement, la modification des paramètres chimiques n’a que peu d’influence sur 

le mécanisme d’agrégation. Les paramètres P et Racac influencent surtout la cinétique 

d’agrégation. Cette dernière est plus rapide lorsque l’on augmente le volume de toluène 

et on diminue la concentration d’acétylacétone. La croissance des agrégats fractals se 

produit essentiellement par intégration de particules élémentaires aux agrégats formés, 

le processus le plus lent étant la coalescence d’agrégats entre eux (processus RLCCA). 

 

L’effet des différents paramètres chimiques sur la structure et sur le processus 

d’agrégation des gels précurseurs d’étain ayant été déterminé, nous allons maintenant étudier 

les gels mixtes précurseurs de silice et d’oxyde d’étain.  

II. Les sols et gels précurseurs de silice et d’oxyde d’étain 

1.  Elaboration de sols mixtes précurseurs de silice et d’oxyde d’étain 

a. Les gels mixtes précurseurs de silice et d’oxyde d’étain 

Parmi tous les matériaux élaborés à l’aide du procédé sol-gel, la silice est sans doute le 

cas le plus étudié. Les travaux qui lui sont dédiés [12] sont à l’origine d’un grand nombre des 

connaissances sur le procédé sol-gel et la gélification. Les sols précurseurs de silice sont 

souvent le modèle de référence des études du procédé sol-gel. 

Une des caractéristiques distinctives des alcoxydes de silice est leur réactivité. Comme 

nous l’avons déjà mentionné dans le premier chapitre, elle est très faible comparée aux 

alcoxydes métalliques, principalement à cause du nombre de coordination faible (N = 4) de 

l’atome de silicium qui rend ses alcoxydes plus stables. C’est pourquoi un catalyseur est 

souvent utilisé, la gélification d’un sol précurseur de silice sans additif pouvant prendre 

plusieurs mois. Les acides remplissent parfaitement ce rôle : les ions H
+
 facilitent l’attaque de 

l’eau sur le précurseur, favorisant ainsi la réaction d’hydrolyse. Il est aussi possible de 

promouvoir la condensation. Pour cela, on utilise généralement une base. La Figure 11 

indique quelles sont les réactions privilégiées en fonction du pH de l’eau ajoutée. Lorsque 

l’on souhaite élaborer un sol mixte précurseur de silice et d’oxyde métallique, ce point devient 
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très contraignant. Pour obtenir un gel homogène, il est nécessaire que les cinétiques 

d’hydrolyse des deux précurseurs soient similaires ; une différence de réactivité conduisant 

irrémédiablement à la ségrégation du composé le plus réactif. 

 

Figure 11 : cinétique d'hydrolyse et de condensation du TEOS en fonction du pH de l'eau ajoutée [13,14]. 

Dans le cadre de l’élaboration de gels précurseurs de silice et d’oxyde d’étain, plusieurs 

méthodes ont été utilisées jusqu’à présent pour satisfaire à cette condition. La solution la plus 

courante consiste à utiliser un précurseur beaucoup moins réactif que les alcoxydes d’oxyde 

d’étain. Le groupe de Chiodini & al. utilise le diacétate dibutylétain (DBTDA) [15,16]. 

D’autres groupes, dont le nôtre, utilisent ou ont utilisé des sels d’étain comme SnCl4 [17, 18, 

19] ou SnCl2.2H2O encore moins réactif [1, 20, 21]. La gélification est en moyenne de deux 

semaines pour les sols élaborés à partir de sels d’étain. Un temps de gélification nettement 

plus faible est obtenu avec le DBTDA. Chiodini & al. ont réussi à baisser le temps de gel à 24 

heures pour des gels contenant 3 à 10% d’oxyde d’étain mais la méthode nécessite une 

évaporation constante des solvants [15]. Sans cette évaporation, la gélification des sols 

approche deux semaines également [16]. Il ne s’agit donc pas à proprement parler de 

gélification et le contrôle du processus d’agrégation est dans ce cas délicat. 

Dans ce travail, nous avons préféré utiliser un alcoxyde comme précurseur d’oxyde 

d’étain. Nous avons fait ce choix car les réactions chimiques entre deux alcoxydes sont plus 

simples qu’entre deux précurseurs de natures différentes et conduisent plus facilement à des 

gels homogènes. De plus, l’utilisation d’un alcoxyde comme précurseur d’oxyde d’étain 

réduit considérablement le temps de gel, ce qui peut être un avantage si l’on souhaite produire 

ce matériau à l’échelle industrielle. 
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Seul le groupe de Chiodini & al a testé l’élaboration de gels avec un alcoxyde. Des 

essais avec le TTBO complexé avec de l’acétylacétone ont été effectués en parallèle avec 

ceux sur le DBTDA [15], mais ils ont conduit à de moins bons résultats. Les gels préparés à 

partir de l’alcoxyde ne pouvaient dépasser 0,5% d’étain, les gels de plus hauts taux étant tous 

opaques. 

Nous proposons ici une nouvelle méthode pour obtenir ces gels mixtes à partir de TEOS 

et de l’alcoxyde d’étain dont nous avons étudié la gélification seule dans la partie précédente : 

l’isopropoxyde d’étain dilué dans le toluène. Nous montrerons que cette méthode permet 

d’obtenir des gels en moins de 36 heures avec des taux en étain élevés (50% atomique par 

rapport au silicium au maximum). 

b. Les paramètres régissant leur gélification 

Pour élaborer les sols mixtes nous avons choisi de préparer deux sols précurseurs de 

silice et d’oxyde d’étain purs séparément, puis de les mélanger dans des proportions calculées 

pour obtenir le taux d’étain souhaité. 

En ce qui concerne le sol précurseur d’isopropoxyde d’étain, les conditions de référence 

(CSn = 0,1 mol/L ; Racac = 2 ; P = 0,4 et W = 4) définies pour l’élaboration des gels précurseurs 

d’oxyde d’étain purs sont conservées. Il semblait logique de partir de la composition donnant 

le gel précurseur d’oxyde d’étain pur de meilleure qualité pour obtenir le mixte. Pour 

accélérer l’obtention du gel mixte, sa gélification est effectuée à l’étuve à 60 °C. À cette 

température, le sol précurseur d’oxyde d’étain pur gélifie en une vingtaine de minutes. Il a été 

nécessaire de paramétrer ensuite le sol précurseur de silice pur pour obtenir une vitesse de 

gélification équivalente à 60 °C. La catalyse de la gélification du sol mixte est effectuée en 

utilisant un acide. L’acide chlorhydrique (HCl) a été choisi ; une étude antérieure dans notre 

groupe ayant montré qu’il conduisait à des gels mixtes précurseurs d’alcoxyde de silicium et 

d’étain homogènes, à l’inverse de l’acide nitrique (HNO3) qui conduit à une séparation de 

phases entre respectivement les précurseurs de silice et d’oxyde d’étain [22]. Pour obtenir des 

gels précurseurs de silice rapidement, la concentration en silicium CSi a été fixée à 1 mol/L, le 

taux d’HCl (R’HCl = [HCl]/[Si]) a été fixé à 2,5 et le taux d’hydrolyse (W’ = [H2O]/[Si]) à 10. 

Dans ces conditions, que nous considérons comme référence, il est possible d’obtenir des gels 

précurseurs de silice en 20 minutes à 60 °C.  

Le taux d’acide fixé est très élevé. L’utilisation de taux d’acide aussi élevés pour élaborer des 

gels est très peu présente dans la littérature, les processus de catalyse d’hydrolyse et de 

condensation étant souvent décrits avec un pH entre 1 et 14  (Figure 11). Cependant il est 
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nécessaire d’atteindre ce taux, pour que les sols gélifient assez rapidement. L’acide 

chlorhydrique joue ici un double rôle de catalyseur de la réaction d’hydrolyse de l’alcoxyde 

de silicium et de stabilisateur de l’isopropoxyde d’étain. Nous discuterons des effets d’un taux 

aussi élevé de HCl sur le gel mixte dans la suite de ce chapitre. Comme HCl a un effet sur les 

deux précurseurs, il est nécessaire de définir son taux par rapport à ces derniers, soit RHCl = 

[HCl]/([Sn]+[Si]). Pour un gel de 10 % en Sn, quand R’HCl est égal à 2,5, RHCl est égal à 2,25. 

Pour obtenir des gels de plus haut taux d’étain rapidement, nous avons remarqué qu’il était 

nécessaire que la concentration en ions H
+
 atteigne 3.10

-2
 mol/L ce qui correspond à RHCl = 

2,25, 3,35, 4,45, 5,5 et 6,6 respectivement pour 10, 20, 30, 40 et 50% en Sn. La comparaison 

entre les temps de gel pour RHCl = 2,25 et RHCl correspondant aux 3.10
-2

 mol/L d’ion H
+
 est 

donnée Tableau 3. 

 

Tableau 3 : temps de gel des sols mixtes précurseurs de silice et d'isopropoxyde d'étain pour différents taux de 

Sn et RHCl. 

c. Procédure expérimentale 

Comme il l’a été mentionné dans la partie précédente, les deux sols purs sont tout 

d’abord préparés séparément : 

- le sol précurseur d’oxyde d’étain est préparé comme décrit dans la première 

partie de ce chapitre. Seule l’eau est rajoutée après que les deux sols aient été 

mélangés ; 

- en ce qui concerne le sol de silice, le tétraéthoxysilane (TEOS) a donc été choisi 

comme précurseur. Il est fourni par la compagnie Sigma-Aldrich® et se présente 

sous forme liquide, l’alcoxyde étant dilué dans de l’éthanol. Pour éviter toute 

réaction intempestive pouvant nuire aux réactions d’hydrolyse et de 

condensation incluant de l’isopropoxyde d’étain, le solvant utilisé pour 

l’élaboration des sols précurseurs de silice est également l’alcool parent de 

l’alcoxyde d’étain : le propan-2-ol. Le TEOS est donc rajouté au propan-2-ol. 

L’acide est ensuite introduit, puis l’eau. De ce fait, l’hydrolyse du précurseur de 

silice est déclenchée avant le mélange des deux sols. Celui-ci étant moins réactif 
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que le précurseur d’oxyde d’étain, cela paraissait nécessaire. Une discussion sur 

l’utilité de cette hydrolyse, accompagnée de données de DCRX est présentée 

dans la suite de ce chapitre. La durée de pré-hydrolyse avait été fixée à 30 

minutes avant que les mesures de DCRX ne soient effectuées, cette durée nous 

ayant permis d’obtenir des gels transparents ; ce temps de pré-hydrolyse est fixé 

comme référence. 

Après la pré-hydrolyse de la silice, les deux sols sont mélangés. Le sol précurseur 

d’oxyde d’étain est versé progressivement (par quantité de 100 µl) dans le sol précurseur de 

silice sous agitation magnétique pour une bonne homogénéisation du mélange. L’eau 

correspondant au sol précurseur d’oxyde d’étain est ajoutée, ainsi que l’acide chlorhydrique 

manquant pour atteindre le RHCl fixé. Le sol mixte ainsi obtenu est placé à l’étuve à 60 °C 

pour qu’il gélifie.  

Le procédé d’élaboration d’un gel mixte précurseur de silice et d’oxyde d’étain est 

résumé sur la Figure 12. 

 

Figure 12 : étapes de l’élaboration d'un gel mixte précurseur de silice et d'oxyde d'étain. 
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2. Suivi par DCRX de la gélification des sols précurseurs de silice et 

d’oxyde d’étain  

a. Conditions expérimentales 

Comme pour les sols précurseurs d’oxyde d’étain, les expériences ont été menées sur la 

ligne D2AM de l’ESRF. Les tubes capillaires présentés dans le paragraphe I.2.a de ce chapitre 

ont été de nouveau utilisés. Le porte-échantillon a été cette fois-ci muni de deux résistances 

afin de maintenir les sols à 60 °C et ainsi de réduire la durée nécessaire à la gélification. Les 

courbes de diffusion ont été modélisées à l’aide de la même équation que pour les sols 

précurseurs d’oxyde d’étain (équation 42). L’énergie du faisceau de rayons X a été fixée à 16 

KeV et le domaine de q observé par DCRX a été légèrement décalé par rapport aux 

expériences précédentes ; il s’étend dans ce cas de 0,098 à 2,70 nm
-1

. Le but était de pouvoir 

observer davantage la zone correspondant aux grands q et donc aux particules élémentaires. 

Cependant la diffusion des tubes capillaires s’est révélée plus importante que la diffusion des 

particules élémentaires dans cette zone pour certaines expériences, empêchant ainsi l’accès 

aux données de simulation les concernant (Figure 13). C’est pourquoi dans la suite des 

simulations nous nous sommes davantage concentrés sur les agrégats fractals. La simulation 

des données non faussées par la diffusion des tubes nous a néanmoins donné le même résultat 

pour la taille des particules élémentaires : soit r0 = 0,3 ± 0,1 nm. Nous supposerons qu’elle 

reste constante quel que soit le taux d’étain. 

 

Figure 13 : diffusion par les tubes capillaires remplis avec un mélange toluène et propan-2-ol comparée à la 

diffusion par des sols précurseurs de silice et d’oxyde d’étain contenant différents taux d’étain au bout de 10 

heures à 60 °C.  
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Dans un premier temps, les données de DCRX obtenues pendant la gélification des sols 

mixtes pour différents taux d’étain vont être comparées avec les données obtenues sur des sols 

précurseurs de silice, le but étant de discuter de l’homogénéité des sols. Puis, nous étudierons 

l’effet des différents paramètres intervenant lors de l’élaboration des sols mixtes sur leur 

gélification. Les influences du temps d’hydrolyse, du taux d’acide chlorhydrique, du taux de 

toluène et d’acétylacétone seront ainsi tour à tour présentées. Lorsqu’un paramètre varie les 

autres sont fixés à leur valeur de référence définie précédemment. En ce qui concerne 

l’influence du temps d’hydrolyse, l’expérience a été menée sur un sol mixte contenant 10 % 

de Sn et pré-hydrolysé pendant 0, 30, 60 et 120 minutes. Pour les autres expériences, un sol 

mixte contenant 30 % de Sn a été utilisé. Le champ d’investigation du taux d’acide 

chlorhydrique est RHCl = 2,25, 3,35 et 4,4. Le champ d’investigation du rapport volumique des 

solvants est réduit à P = 0,333 et 0,4, des valeurs supérieures conduisant à une séparation de 

phases au sein du sol mixte. L’évolution de la taille des agrégats, de leur dimension fractale et 

du nombre de particules élémentaires en cours de gélification est présentée pour chaque 

paramètre étudié. 

b. Généralités sur les gels mixtes précurseurs de silice et d’oxyde d’étain 

i. Observation qualitative des courbes de DCRX correspondant à des 

sols mixtes contenant différents taux d’étain 

La Figure 14 représente l’évolution des courbes de diffusion centrale des rayons X par 

des gels mixtes contenant de 10 à 50 % d’étain et par un gel de silice pur. 

Globalement, il est possible de remarquer que l’intensité intégrale diffusée par les sols 

décroît quand le taux d’étain augmente. Bien que l’étain possède plus d’électrons que le 

silicium, lorsque l’on augmente le taux d’étain, la procédure d’élaboration du sol mixte à 

partir d’un sol précurseur de silice à CSi = 1 mol/L et d’un sol précurseur d’oxyde d’étain à 

CSn = 0,1 mol/L entraîne une forte réduction de la concentration et donc une diminution de 

l’intensité diffusée.  

Comme pour les courbes DCRX obtenues à partir des sols précurseurs d’oxyde d’étain, 

il n’y a pas d’évolution aux grands angles pour une même série de courbes quel que soit le 

taux d’étain, ce qui est en accord avec le fait que la taille des particules élémentaires ne varie 

pas. Il est possible de remarquer, en comparant les différentes séries, que la valeur de la pente 

aux grands angles augmente avec le taux d’étain. Le gel mixte se rapprocherait alors d’un 

polymère au fur et à mesure que le taux d’étain augmente. Cependant, comme nous l’avons 

déjà remarqué sur la Figure 13, l’augmentation de la pente aux grands angles est due à 
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l’intensité intégrée qui diminue lorsque le taux d’étain augmente. La diffusion du tube devient 

plus importante que la diffusion du sol qu’il contient pour des taux de 30, 40 et 50 %. Bien 

que nous ayons corrigé les données par la diffusion d’un tube contenant du toluène et du 

propan-2-ol, des résidus subsistent dans les zones où la diffusion du tube était nettement 

supérieure à celle du sol. 

 

Figure 14 : évolution des courbes de DCRX pour des gels mixtes élaborés avec les paramètres chimiques de 

référence et contenant a) 10 %, b) 20 %, c) 30 %, d) 40 % et e) 50 % d’étain et pour le gel de silice pur f). 

Dans la zone des petits q, il est possible de voir une nette évolution de l’intensité 

diffusée traduisant la croissance des agrégats fractals. Cette évolution est d’autant plus rapide 
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que le taux d’étain augmente, ce qui signifie que la création d’agrégats fractals est plus rapide 

pour des taux d’étain élevés. Ceci est assez surprenant compte-tenu du fait que le temps de gel 

augmente avec le taux. Ce résultat sera commenté plus loin. 

Lorsque leur évolution cesse, le profil des courbes de diffusion obtenues sur les sols 

mixtes est similaire à celui des courbes obtenues à partir du sol précurseur de silice pur (avec 

tout de même un décalage notable aux grands q, mais nous avons expliqué cette aspect 

précédemment). Le précurseur d’oxyde d’étain semble s’être parfaitement intégré au réseau 

du précurseur de silice. 

ii. Structure des sols mixtes 

L’évolution de la taille des agrégats, de leur dimension fractale et du nombre de 

particules élémentaires, déterminés grâce à la simulation des courbes DCRX, sont 

représentées Figure 15. Les valeurs maximales de tous ces paramètres sont reportées dans le 

Tableau 4. 

 

Figure 15 : évolution a) de la taille des agrégats, b) de leur dimension fractale et c) du paramètre A qui est 

proportionnel au nombre de particules élémentaires au cours de la gélification d’un sol mixte dont le taux d’étain 

varie de 0 à 50 % (les paramètres chimiques sont fixés à leur valeur de référence). 
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Tableau 4 : temps de création des agrégats fractals (τ) et valeurs maximales de la taille des agrégats (ξ), de leur 

dimension fractale (Df) et du paramètre A qui est proportionnel au nombre de particules élémentaires, dans des 

sols mixtes dont le taux d’étain varie de 0 à 50 %. 

 

En ce qui concerne le paramètre A, qui est proportionnel au nombre de particules 

élémentaires dans le sol (puisque leur taille est constante au cours de la gélification), il est 

possible de remarquer que sa valeur maximale diminue lorsque le taux d’étain augmente dans 

les xérogels mixtes. Ce fait est lié au phénomène décrit dans le paragraphe précédent sur 

l’intensité totale diffusée. Il est le résultat de la baisse de la concentration en alcoxyde. 

Concernant la taille des agrégats et leur dimension fractale, le fait le plus marquant est 

la similarité des valeurs finales se rapportant aux sols mixtes et au sol précurseur de silice. Les 

structures d’un sol de silice et d’un sol mixte pour tout taux d’étain sont donc très similaires. 

Seule la dimension fractale pour un taux de 50 % (Df = 2,37) d’étain s’éloigne un peu de celle 

du gel précurseur de silice pur (Df = 2,28). Les sols mixtes gélifient en adoptant la même 

structure que les sols précurseurs de silice pure. En considérant que les gels obtenus sont 

parfaitement transparents et que les courbes de diffusion ne présentent aucun pic qui pourrait 

être dû à de la séparation de phases, il semble possible d’affirmer que les gels précurseurs de 

silice et d’oxyde d’étain sont homogènes à l’échelle moléculaire. 

c. Influence de la variation de paramètres liés à l’élaboration des sols mixtes 

i. Influence du temps d’hydrolyse 

Lors de l’élaboration des sols mixtes, avant le mélange des deux sols précurseurs de 

silice et d’oxyde d’étain purs, le sol précurseur de silice est pré-hydrolysé pendant 30 minutes. 
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Le but de cette étape est d’accélérer la gélification des sols précurseurs de silice, bien moins 

réactifs que les sols précurseurs d’oxyde d’étain et ainsi de faciliter l’homogénéisation du 

précurseur d’oxyde d’étain dans le réseau précurseur de silice. La durée de la pré-hydrolyse 

avait été choisie suite à des observations macroscopiques concernant la viscosité du sol 

précurseur de silice après cette étape. Lors de la campagne de mesures de DCRX sur les gels 

mixtes, des expériences ont été menées en faisant varier ce paramètre pour étudier son effet 

sur la structure des gels mixtes. La Figure 16 présente l’évolution au cours de la gélification 

des paramètres suivants : taille des agrégats, dimension fractale des agrégats et nombre de 

particules élémentaires pour un sol mixte contenant 10 % d’étain et dont le sol précurseur de 

silice a été pré-hydrolysé pendant différentes durées : 0, 30, 60 et 120 minutes. Le Tableau 5 

donne les valeurs maximales de ces paramètres et les temps τ, pour lesquels l’agrégat fractal 

cesse de croître, correspondant à chacune des pré-hydrolyses. 

 

Figure 16 : évolution a) de la taille des agrégats, b) de leur dimension fractale et c) du paramètre A qui est 

proportionnel au nombre de particules élémentaires dans un sol mixte contenant 10 % d’étain et dont le sol 

précurseur de silice a été pré-hydrolysé pendant différentes durées (0, 30, 60 et 120 minutes) (les paramètres 

chimiques sont fixés à leur valeur de référence). 
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Concernant l’évolution de l’ensemble des paramètres, le premier point remarquable est 

la similarité entre les données recueillies par la simulation des courbes de DCRX concernant 

les sols pré-hydrolysés pendant 0 et 30 minutes. Les agrégats cessent en effet de croître au 

bout de durées très proches ; la pré-hydrolyse de 30 minutes n’accélère donc pas la vitesse 

d’agrégation des particules élémentaires et la gélification des sols mixtes. Il est cependant 

nécessaire de pré-hydrolyser le sol précurseur de silice durant plus de 30 minutes pour 

accélérer la gélification des sols mixtes. 

Si l’on observe l’évolution des différents paramètres, les agrégats finaux obtenus pour 

les expériences correspondant à des durées de pré-hydrolyse du sol précurseur de silice 

différentes ont tous les mêmes tailles : 20 nm. La dimension fractale du gel mixte augmente 

légèrement quand la pré-hydrolyse a duré au moins une heure, passant de 2,25 à 2,3. Le 

nombre de particules élémentaires créées reste constant avec une valeur de A aux alentours de 

4.10
5
, sauf pour une pré-hydrolyse de 120 minutes où elle descend à 3,7.10

5
. La structure du 

gel n’est donc pas fondamentalement modifiée par la pré-hydrolyse du sol de silice puisque 

les paramètres déterminés en fin d’agrégation sont quasiment les mêmes pour toutes les 

expériences, à part éventuellement pour la pré-hydrolyse de 120 min pour laquelle le nombre 

de particules finales a légèrement diminué. 

 

Tableau 5 : valeur après le mélange des de sol de la taille des agrégats (ξ) et valeur à la fin du processus 

d’agrégation de la taille des agrégats, de leur dimension fractal (Df) et du paramètre A qui est proportionnel au 

nombre de particules élémentaire, ainsi que la durée au bout de laquelle les agrégats ont atteint leur taille 

maximum τ) (les paramètres chimiques sont fixés à leur valeur de référence). 

En revanche le paramètre variant de manière significative est la taille des agrégats en 

début de gélification. La taille des agrégats initiaux augmente par rapport au sol mixte sans 

pré-hydrolyse des sols précurseurs de silice lorsque la pré-hydrolyse atteint 60 et 120 minutes. 

Dans ces deux cas, le précurseur n’a pas seulement subi des réactions d’hydrolyse : il a 
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commencé à se condenser et à former des agrégats fractals de précurseur de silice. La création 

d’agrégats de précurseur de silice avant le mélange des sols purs risque de nuire à 

l’homogénéité du sol par ségrégation du précurseur d’oxyde d’étain hors des zones 

correspondant aux agrégats de précurseur de silice déjà formés. Ceci est d’autant plus vrai que 

l’agrégat initial est gros, comme pour la pré-hydrolyse de 120 minutes pour laquelle la taille 

de l’agrégat à l’instant initial (15 nm) est proche de sa taille finale (20 nm). 

Finalement des durées de pré-hydrolyse du sol précurseur de silice supérieures à 60 

minutes nuisent à l’homogénéité du sol. Par rapport à un sol mixte préparé sans pré-hydrolyse 

du sol précurseur de silice, un sol mixte élaboré avec une pré-hydrolyse de 30 minutes n’a pas 

d’influence sur les paramètres qui ont été mesurés et présentés en Figure 16 et dans le Tableau 

5. Cependant, cela ne signifie pas que la pré-hydrolyse est inutile. Pendant cette période de 

pré-hydrolyse, le précurseur de silice n’a pas subi de réactions de condensation ou très peu, 

les tailles des agrégats de précurseur de silice étant équivalentes à celles de l’expérience sans 

pré-hydrolyse. En revanche, il a sûrement subi des réactions d’hydrolyse, qui permettront aux 

précurseurs de silice de se condenser plus facilement avec les précurseurs d’oxyde d’étain. 

Des mesures de spectroscopie infrarouge permettraient d’identifier les différentes liaisons 

créées pendant le temps de pré-hydrolyse et de confirmer cette hypothèse. 

ii. Influence du taux d’acide chlorhydrique RHCl 

L’influence du taux d’acide chlorhydrique est difficile à appréhender car celui-ci peut 

avoir différents effets sur les alcoxydes. 

Il est bien connu que les acides forts ont un effet catalyseur sur les alcoxydes, et 

particulièrement sur les alcoxydes de silice comme le TEOS. Ils favorisent son hydrolyse pour 

des pH qui restent supérieurs à 1 (Figure 11) et sont à l’origine de la formation des gels de 

silice à structure polymérique [12]. C’est cet effet qui est souvent recherché lorsque de l’acide 

chlorhydrique est rajouté dans un sol précurseur de silice et c’est pourquoi dans la littérature 

les taux de HCl utilisés pour élaborer ces sols sont souvent faibles. Lorsque le pH est inférieur 

à 1 des groupes      
  se créent par protonation des alcoxydes. Ils ont la propriété de se 

condenser facilement et forment donc rapidement des gels de type colloïdal [23]. Mais pour 

une certaine quantité d’ions H
+
, la protonation des alcoxydes peut conduire à leur stabilisation. 

La charge électrique apportée par les protons entourant les alcoxydes entraîne des 

phénomènes de répulsion entre ces groupes, réduisant grandement la vitesse de condensation. 

Ces phénomènes ont déjà été observés sur divers alcoxydes comme des précurseurs d’oxyde 

de titane [24,25] ou d’alumine [26] mais jamais sur des précurseurs d’oxyde d’étain. Une 
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augmentation de la quantité d’acide suffit ensuite à déstabiliser le sol et permettre la 

condensation [24]. 

Comme il est possible de le voir avec l’exemple d’un sol mixte contenant 30 % d’étain 

sur la Figure 17, le sol est stabilisé dès RHCl =1. Le problème est le temps de gel qui est très 

long si l’on n’augmente pas la quantité d’acide chlorhydrique dans le sol mixte. Le gel est 

obtenu en 24 heures pour RHCl = 4,45 et en 3 semaines pour RHCl = 2,25. Les sols élaborés 

avec RHCl = 1,5 et 1 n’ont pas gelé au bout de trois mois. 

 

 

Figure 17 : sols mixtes contenant 30 % d’étain préparés avec différent ratio d’acide chlorhydrique (RHCl = 4,45 ; 

2,25 ; 1,5 ; 1 ; 0,5 et 0 de gauche à droite) par rapport à l’alcoxyde d’étain et leur état après un mois passé dans 

l’étuve à 60 °C. 

L’étude de la variation du taux d’acide chlorhydrique par DCRX a été effectuée à partir 

d’un échantillon contenant 30 % d’étain. La variation de la taille des agrégats, de leur 

dimension fractale et du nombre de particules élémentaires pendant les vingt premières heures 

de la gélification de ces sols est présentée Figure 18. 

La durée au bout de laquelle les agrégats atteignent leur taille maximale est d’environ 6 

heures pour RHCl = 4,45 alors que pour des valeurs de RHCl = 2,25 et 3,35, les agrégats n’ont 

toujours pas atteint leur taille maximale au bout de 20 heures. Pour ces dernières valeurs de 

RHCl, la dimension fractale évolue de manière similaire pour atteindre 2,2 au bout de 20 

heures. Cette valeur est moins élevée que pour RHCL = 4,45 pour lequel Df est égale à 2,29. 

Au vu des expériences précédentes, on peut penser qu’elle continuera d’augmenter au fur et à 

mesure que les agrégats grossiront. L’évolution du nombre de particules élémentaires et la 

quantité produite au bout de 20 heures sont identiques pour des taux de 2,25 et 3,35, la 

quantité étant plus faible qu’à RHCl = 4,45. Cependant au regard de la cinétique d’agrégation, 

on peut supposer que le maximum n’a pas encore été atteint. Augmenter le taux de HCl ne 
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semble pas avoir réellement d’effet sur la structure du gel. Les valeurs des différents 

paramètres structuraux mesurés après 20 heures pour RHCl = 2,25 et 3,35 sont en effet très 

proches des valeurs maximales déterminées pour RHCl = 4,45 et tendent à les atteindre. En 

revanche l’évolution cinétique de la croissance des agrégats est significativement améliorée 

pour  = 4,45, ce qui justifie l’utilisation de taux aussi élevés. 

 

 

Figure 18 : évolution a) de la taille des agrégats, b) de leur dimension fractale et c) du paramètre A qui est 

proportionnel au nombre de particules élémentaires dans un sol mixte contenant 30 % d’étain et pour différents 

taux d’acide chlorhydrique RHCl = 2,25, 3,35 et 4,45 (les autres paramètres sont fixés à leur valeur de référence). 

iii. Influence des paramètres régissant la gélification du sol 

précurseur d’oxyde d’étain pur sur le sol mixte  

L’acétylacétone est ajouté pour stabiliser le sol précurseur d’oxyde d’étain avant le 

mélange des deux sols pour former le sol mixte. Cependant on peut se demander s’il a un 

effet ; l’acide chlorhydrique ayant déjà un rôle de stabilisant de l’alcoxyde d’étain. 

Pendant la campagne de mesures de DCRX, nous avons comparé la gélification d’un sol 

préparé avec Racac = 0 et un autre préparé avec Racac = 2. L’évolution des différents paramètres 
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structuraux des deux sols est présentée Figure 19. En dehors de quelques points aberrants, il 

apparaît clairement que l’évolution au cours de la gélification des paramètres structuraux est 

exactement la même pour Racac = 0 et 2. Il semble que l’emploi combiné d’acétylacétone et 

d’acide chlorhydrique ne stabilise pas plus un alcoxyde métallique que l’emploi de l’acide 

chlorhydrique seul, ceci est en accord avec les travaux de Y. Fu et al [27]. 

Le rôle du rapport volumique des solvants a été étudié pour différents pourcentages 

d’étain. Des taux de P = 0,5 n’ont pas pu être atteints pour des taux de 30 et 50 %, la quantité 

d’eau étant trop élevée dans le sol à cause des taux d’acide chlorhydrique ajoutés pour ces 

taux. Une séparation de phases avec apparition d’un liquide surnageant au-dessus du sol se 

produit dans ces cas. Dans l’ensemble, il n’y a que peu de variations de la taille des agrégats 

finaux, de la dimension fractale et du nombre de particules élémentaires dans les sols mixtes 

pour un même taux d’étain. Le Tableau 6 donne les valeurs maximales de ces paramètres pour 

des sols mixtes élaborés avec des taux d’étain de 10, 30 et 50 % et pour différents rapports 

volumiques de solvants P. 

 

Figure 19 : évolution de a) la taille des agrégats, b) de leur dimension fractale et c) du paramètre A qui est 

proportionnel au nombre de particules élémentaires dans un sol mixte contenant 30 % d’étain et pour différents 

taux d’acétylacétone Racac = 0 et 2 (les autres paramètres sont fixés à leur valeur de référence). 
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Tableau 6 : valeurs maximales de la taille des agrégats (ξ), de leur dimension fractale (Df) et du paramètre A qui 

est proportionnel au nombre de particules élémentaires dans des sols mixtes élaborés avec des taux d’étain de 10, 

30 et 50 % et pour différents rapports volumiques de solvants (P correspondant au rapport volumique dans le sol 

précurseur d’étain pur et P* dans le sol mixte) ; les autres paramètres sont fixés à leur valeur de référence. 

On remarque que la dimension fractale reste quasiment constante, ce qui est en accord 

avec les observations effectuées sur le sol précurseur d’oxyde d’étain pur. La taille des 

agrégats finaux est quasiment la même pour toutes les expériences. Pour rappel, en ce qui 

concerne les sols précurseurs d’oxyde d’étain, de grands écarts avaient été observés en faisant 

varier P. Cette valeur est aussi très proche de la taille des agrégats observée pour un sol 

précurseur de silice pur. Quel que soit le taux de toluène, les sols mixtes gélifient toujours 

selon le modèle du sol précurseur de silice pur. 

D’autre part, on peut observer une légère augmentation du nombre de particules 

élémentaires créées, ce qui est aussi en accord avec les observations précédentes sur les sols 

précurseurs d’oxyde d’étain. Cette augmentation est accompagnée d’une nette croissance de 

la cinétique de création d’agrégats, les valeurs de τ augmentant avec P croissant. Il est 

difficile de comparer les différents pourcentages en termes de cinétique, le taux d’acide 

chlorhydrique augmentant également, mais au sein d’un même pourcentage ce phénomène est 

bien visible et l’écart entre les durées de croissance des agrégats semble augmenter avec le 

taux d’étain. Ce n’est pas évident pour un taux de 30 % d’étain, mais celui à 50 % d’étain 

présente un écart très important entre le sol à P = 0,4 dont les agrégats ont atteint leur taille 

maximale en 3 heures et 45 minutes et le sol à P = 0,333 pour lequel les agrégats n’ont 

toujours pas atteint leur taille finale au bout de 20 heures. 

 

L’effet du toluène a l’air d’être principalement cinétique, la structure des gels mixtes 

n’étant pas fondamentalement affectée par sa variation. Son action est plus efficace lorsque le 
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taux d’étain augmente, le précurseur d’oxyde d’étain étant bien plus hydrolysable que celui de 

silice.  

3. Processus d’agrégation dans les sols mixtes 

Si l’on considère la dimension fractale des différents gels mixtes, variant entre 2,26 et 

2,37, il semblerait que le mécanisme d’agrégation soit également limité par la réaction. Il 

d’agit donc d’un mécanisme RLCA. 

Un fait reste néanmoins surprenant : si l’on observe les durées au bout desquelles les 

agrégats cessent de croître, τ, du Tableau 4, on peut voir que les agrégats sont créés plus 

rapidement quand le taux d’étain augmente alors qu’expérimentalement les temps de gel 

croissent. Cela pourrait s’expliquer par l’augmentation du taux d’acide chlorhydrique. Les 

particules élémentaires sont créées plus rapidement par condensation des alcoxydes lorsque 

l’on augmente RHCl, l’agrégation va donc également être plus rapide. Par contre en 

augmentant RHCl, la quantité d’ions H
+
 dans la solution croît et les entités présentes dans la 

solution deviennent de plus en plus protonées. Au fur et à mesure que les clusters formés dans 

le sol grandissent, les forces répulsives augmentent, le nombre de protons à leur périphérie 

devenant plus important. Les espèces les plus grosses forment difficilement des liaisons entre 

elles, ce qui explique pourquoi le sol gélifie très lentement alors que les agrégats sont créés 

très rapidement. En d’autres termes, en augmentant RHCl, le caractère RLCCA de l’agrégation 

se déroulant dans le sol est exacerbé. Ceci explique aussi pourquoi les agrégats formés sont 

plus petits et de dimension fractale plus élevée lorsque l’on augmente le taux d’étain et donc 

RHCl. 

III. Conclusion 

Nous sommes parvenus à obtenir des gels mixtes précurseurs de silice et d’oxyde 

d’étain transparents avec des taux allant jusqu’à 50 % d’étain. La gélification des sols mixtes 

est rapide et conduit à la formation de gels mixtes homogènes, ce qui est primordial si l’on 

souhaite contrôler la cristallisation de l’oxyde d’étain par séparation de phases dans le 

matériau après séchage. 

Comme pour les sols précurseurs d’oxyde d’étain, la gélification est engendrée par un 

mécanisme d’agrégation RLCCA. La modification des paramètres chimiques liés au sol 

précurseur d’oxyde d’étain (le rapport volumique des solvants et le taux d’acéthylacétone) 
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n’entraîne pas de modification de la structure du sol mixte, l’oxyde d’étain s’intégrant 

parfaitement au réseau de silice.  

De l’acide chlorhydrique doit être ajouté en grande quantité pour permettre aux sols 

mixtes de geler, cette quantité augmentant avec le taux d’étain. Ce paramètre est responsable 

du caractère RLCCA de la réaction, les réactions de condensation étant privilégiées aux taux 

d’acide chlorhydrique atteints. L’agrégation entre clusters est par ailleurs rendue de plus en 

plus difficile quand ce taux augmente. 

Dans le chapitre suivant, nous présenterons la méthode de séchage qui a permis 

d’obtenir des xérogels mixtes massifs. Nous aborderons également l’étude de la séparation de 

phases au sein de ces matériaux, ainsi que son influence sur la cristallisation de l’oxyde 

d’étain. 
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Chapitre IV : génération de nanocristaux au sein de 

xérogels précurseurs de silice et d’oxyde d’étain 

La séparation de phases et la cristallisation qui ont lieu pendant un traitement thermique 

au sein des xérogels mixtes et homogènes sont les étapes clés de la création des nanocristaux 

d’oxyde d’étain. Une bonne compréhension des paramètres régissant la séparation de phases 

puis la cristallisation est indispensable si l’on veut maîtriser la taille de ces cristaux qui est un 

des paramètres influençant les propriétés de luminescence. Dans ce chapitre, sont présentés 

les travaux concernant l’étude de la séparation de phases et la cristallisation des 

nanoparticules d’oxyde d’étain à l’aide de la diffusion centrale des rayons X (DCRX), la 

diffraction des rayons X (DRX) et l’analyse thermique différentielle et thermo-gravimétrique 

(ATD-ATG). 

Dans un premier temps, dans la continuité du troisième chapitre, il est nécessaire de 

présenter le passage du gel au xérogel. Comme il a été mentionné dans le premier chapitre, le 

séchage des gels est une étape critique du procédé d’élaboration de verres par voie sol-gel. 

L’obtention d’échantillons massifs exempts de toutes fissures ne peut être réalisée que par une 

parfaite maîtrise des conditions dans lesquelles le séchage s’opère. 

I. Séchage des gels mixtes 

Après leur obtention, les gels sont laissés à l’étuve à 60 °C pendant deux semaines. 

Durant ce temps, le réseau polymérique est consolidé par la création de nouvelles liaisons [1], 

ce qui réduit les chances de rompre le réseau pendant l’étape de séchage. 

Le séchage est ensuite réalisé en deux temps. Dans un premier temps, le gel est placé 

sous atmosphère saturée en eau à l’étuve à 60 °C pendant une semaine. Cette méthode est 

inspirée des travaux de Nogami et al. [2]. Elle permet d’une part une évaporation lente des 

solvants et d’autre part l’hydrolyse des groupes alcoxydes qui n’auraient pas réagi, grâce à un 

apport d’eau supplémentaire. Le dispositif expérimental est représenté Figure 1. Dans un 

premier bac rempli d’eau est disposé un second bac lesté par du sable et dans lequel sont 

placés les flacons contenant les gels. Les bouchons des flacons et le couvercle du premier bac 

sont troués pour que les solvants puissent s’échapper après évaporation. Les quantités 

élaborées ne dépassant généralement pas 40 ml, une semaine est nécessaire pour que la 
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première étape du séchage décrite par Hench [3] se produise. Elle correspond à une 

évaporation des solvants à un taux constant en surface du gel, à la fin de celle-ci le gel cesse 

de s’affaisser (Cf. Chapitre I). Les étapes suivantes correspondent à l’évacuation des solvants 

restant dans les pores par le réseau capillaire. Ces étapes sont les plus critiques et peuvent 

endommager la structure monolithique du gel si elles sont réalisées trop brutalement. Le gel 

est alors sorti de l’étuve et son séchage se termine à température et atmosphère ambiantes. La 

durée de séchage du gel est, de cette manière, rallongée par rapport à un séchage complet à 

l’étuve. Il peut durer jusqu’à deux mois en fonction du volume préparé. Cette procédure est 

cependant nécessaire si l’on souhaite obtenir des xérogels massifs non fissurés. À la fin de 

cette procédure de séchage, les xérogels peuvent être facilement manipulés et découpés. La 

Figure 2 représente les diverses étapes du passage du gel au xérogel et les échantillons mis en 

forme pour les expériences de caractérisation. 

 

 

Figure 1: dispositif expérimental de séchage sous atmosphère saturée en eau. 
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Figure 2 : étapes d'élaboration d'un xérogel mixte contenant 10 % d'étain. 

II. Séparation de phases et cristallisation de l’oxyde d’étain au sein d’un 

xérogel mixte au cours d’un traitement thermique 

1. Méthodes de caractérisation utilisées 

L’étude de la séparation de phases et de la cristallisation au sein de xérogels mixtes 

précurseurs de silice et d’oxyde d’étain a été effectuée à l’aide de trois méthodes de 

caractérisation présentées dans le chapitre II : la diffusion centrale des rayons X (DCRX), la 

diffraction des rayons X (DRX) et l’analyse thermique différentielle et thermo-gravimétrique 

(ATD-ATG). 

a. Les expériences de DCRX 

Les expériences de DCRX ont été menées sur la ligne D2AM de l’ESRF. L’énergie du 

faisceau a été fixée à 16 keV, pour les mêmes raisons que celles évoquées dans le chapitre III. 

La caméra CDD a été placée de telle sorte que le domaine étudié s’étende dans le réseau 

réciproque de q = 0,78 à q = 2,21 nm
-1

. De manière identique à la DCRX sur les gels, ce 

domaine de q nous permet d’étudier à la fois les phénomènes se produisant sur les grandes et 

les plus petites entités composant le xérogel. La durée de mesure sur un échantillon varie de 1 

à 10 secondes ce qui porte à une trentaine de secondes l’acquisition d’un diagramme de 

diffusion si l’on prend en compte la durée de lecture de la caméra CDD. Une photo du porte-

échantillon utilisé est présentée Figure 3. Il contient trois emplacements et est muni de deux 

résistances permettant de chauffer les échantillons jusqu’à 650 °C. Les échantillons (Figure 4) 

ont été usinés de telle sorte qu’ils ne dépassent pas 500 µm d’épaisseur. La même méthode 

que pour la DCRX sur les gels a été utilisée pour corriger les données brutes. 
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Figure 3 : porte-échantillon chauffant 

 

Figure 4 : échantillon de xérogel mixte contenant 

10 % d'étain préparé pour la DCRX..

La modélisation des données expérimentales a été réalisée avec la fonction unifiée de 

Beaucage pour permettre de prendre en compte les différentes échelles de la nanostructure des 

xérogels. Elle a été effectuée en utilisant le programme IRENA mis au point par Jan Ilasvsky 

[4] et qui s’utilise sous Igor Pro®. 

b. Les expériences de DRX 

Les expériences de DRX ont été menées sur la ligne DIFFABS de la source synchrotron 

SOLEIL. Les mesures ont été effectuées en configuration . Par rapport à une 

configuration asymétrique où l’angle d’incidence est constant, cette géométrie permet de 

limiter la surface irradiée et donc la contribution de l’appareil à l’élargissement des raies. 

Cependant dans cette configuration le faisceau incident pénètre d’autant plus profondément 

dans l’échantillon que l’angle  augmente. Une énergie relativement peu élevée de 10 keV a 

donc été utilisée pour éviter que le faisceau ne traverse totalement l’échantillon et que des pics 

dus au porte-échantillon apparaissent sur les diagrammes de diffraction. Les expériences in 

situ ont été réalisées à l’aide d’un four Anton Paar DHS 900 pouvant chauffer jusqu’à 650 °C. 

La taille des nanocristaux d’oxyde d’étain a été déterminée par la méthode de la largeur 

intégrale présentée dans le chapitre II. La modélisation par la fonction de Voigt a été réalisée 

à l’aide du logiciel Peakoc®. La contribution de l’appareillage a été mesurée à l’aide d’une 

poudre de dioxyde de cérium. La taille moyenne des nanocristaux a été évaluée à partir du pic 

correspondant à la famille de plans (211). Les pics correspondant aux familles de plans (110) 

et (101) auraient été en principe assez intenses pour être correctement modélisés par une 

fonction de Voigt, mais ils se trouvent à la même position que la bosse due à la diffusion 

diffuse par la matrice amorphe de silice, ce qui rend leur modélisation difficile. La 

détermination de la taille des nanocristaux à partir d’une seule famille de plans implique 



Chapitre IV : génération de nanocristaux au sein de xérogels précurseurs de SiO2 et SnO2 

95 

 

l’obtention de leur dimension dans une seule direction de l’espace. Cependant dans ce 

système silice-oxyde d’étain obtenu par voie sol-gel les cristaux d’oxyde d’étain ne présentent 

pas de grandes variations de dimension selon les différentes directions de l’espace [5]. La 

mesure réalisée permet d’évaluer la taille moyenne des cristaux qui sont donc considérés 

comme sphériques. 

Les diagrammes de diffraction, et en particulier la largeur des raies, évoluent avec les 

conditions de traitement thermique. Nous avons cependant constaté que les profils peuvent 

être correctement modélisés en maintenant le paramètre de profil  constant. 

c. Les expériences d’ATD-ATG 

Les analyses thermiques différentielles et thermo-gravimétriques ont été réalisées avec 

le cycle thermique suivant : une montée en température jusqu’à 700 °C avec une rampe de 

5 °C/min.  

Les échantillons ont d’abord été préparés sous forme de poudre puis ont été façonnés de 

telle sorte qu’ils soient sous forme de massifs (Figure 2). Il est, en effet, plus correct 

d’effectuer les analyses thermiques sur des échantillons massifs puisqu’il s’agit de la forme 

que l’on souhaite donnée aux matériaux finaux. De plus, effectuer l’analyse thermique sur une 

poudre pourrait engendrer une cristallisation hétérogène de l’oxyde d’étain à la surface des 

grains de poudre et ainsi modifier le signal mesuré. 

Cependant la Figure 5 montre que les diagrammes d’analyse thermique différentielle 

présentent les mêmes pics exo et endothermique pour un échantillon massif et une poudre. Il 

en est de même pour l’analyse thermo-gravimétrique qui présente des courbes quasiment 

superposables si l’on fait abstraction de la différence entre les premières pertes de masse dues 

à la présence de plus ou moins d’eau dans l’échantillon initiale comme nous allons l’expliquer 

dans le paragraphe suivant. 

L’analyse thermique ayant été plus complète sur les poudres, nous présenterons les 

résultats obtenus sur des poudres dans le paragraphe suivant. 
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Figure 5 : comparaison des courbes ATD-ATG mesurées à partir d’échantillons pulvérulents ou massifs de 

xérogel mixte contenant 20 % d'étain. 

2. Les différentes températures caractéristiques des xérogels mixtes 

Afin de déterminer les différentes températures caractéristiques des transformations 

ayant lieu dans un xérogel précurseur de silice et d’étain, un échantillon contenant 20 % 

d’étain a été étudié en analyse thermique différentielle et thermo gravimétrique. Ces 

expériences ont été effectuées sur une poudre pour les raisons qui ont été évoquées dans le 

paragraphe précédent. 

Les graphiques de l’ATD et de l’ATG sont présentés Figure 6. Pour deux des trois 

échantillons présentés, un palier a été effectué pendant le traitement thermique à 250 °C 

pendant 3 et 10 heures, respectivement.  

 

Figure 6 : ATD-ATG sur une poudre obtenue à partir de xérogels mixtes précurseurs de silice et d'oxyde d'étain 

contenant 20 % d'étain. 
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Le premier pic (1) endothermique accompagné d’une grande perte de masse correspond 

à un départ d’eau. S’il reste trop d’eau dans l’échantillon, ce pic peut être gênant pour la 

lecture complète du diagramme puisque la différence de potentiel qui lui est associée peut 

devenir bien plus importante que celle des autres phénomènes. L’intensité des autres pics 

étant ainsi réduite relativement au pic de départ d’eau, il est possible que certains deviennent 

indétectables sur le diagramme. Afin d’éviter ce problème, tous les échantillons ont donc été 

traités à 115 °C pendant 4 heures avant d’être introduit dans l’ATD. 

Le second (2) et le troisième (3) pics sont tous deux exothermiques et sont également 

très rapprochés. Le second pic disparaît si un prétraitement thermique est effectué à 250 °C 

pendant au moins trois heures. Il correspond donc à une réaction se produisant à 250 °C ou 

légèrement avant. Il est également accompagné d’une forte perte de masse, visible dans le 

cercle (2) pour la courbe sans palier, et par les gaps à 250 °C pour les courbes avec palier. Il y 

a donc de fortes probabilités pour que ce phénomène corresponde à un départ d’organiques. 

Le troisième pic est lui associé à une perte de masse beaucoup plus faible. Pour déterminer la 

nature des phénomènes correspondant à chacun de ces pics, des expériences de diffraction des 

rayons X ont été effectuées sur des échantillons traités à 250 °C et à 350 °C. Les diagrammes 

correspondants sont reportés sur la Figure 7. L’échantillon traité 10 heures à 250 °C ne 

présente aucun pic de diffraction, le matériau est donc toujours amorphe après un traitement 

thermique à cette température. En revanche, après seulement deux heures supplémentaires à 

350 °C, les pics de diffraction correspondant à la cassitérite apparaissent. Le pic (2) ne peut 

donc pas correspondre à la cristallisation de l’étain puisque l’échantillon est toujours amorphe 

après avoir subi un traitement thermique de 10 heures à 250 °C, il s’agit donc de la 

décomposition des précurseurs organométalliques. Le pic (3) est induit par la cristallisation de 

l’oxyde d’étain en cassitérite. 
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Figure 7 : diagrammes de DRX mesuré sur un xérogel mixte contenant 20 % d'étain traité pendant 10 heures à 

250 °C puis 2 heures à 350 °C. 

Le dernier pic (4) (sur les diagrammes d’ATG-ATD) correspond au départ de carbone 

libre présent au sein du matériau ; les xérogels passant d’une couleur brune à transparent 

lorsque l’on dépasse 500 °C. 

Pour un échantillon contenant 20 % d’étain, les phénomènes, qui se produisent dans les 

xérogels, sont donc successivement la déshydratation dès le début du traitement thermique, 

puis le départ de composés organiques à 250 °C, la cristallisation de l’oxyde d’étain à partir 

de 300°C et enfin le départ du carbone libre à partir de 500 °C. La modification du 

pourcentage d’étain ne fait, quant à elle, que légèrement varier ces températures. 

3. La séparation de phases au sein des xérogels mixtes 

a. Stabilité de la matrice de silice 

Avant d’étudier la séparation de phases dans les xérogels mixtes, il fallait s’assurer 

que le réseau de silice reste bien stable aux températures qui ont été utilisées pour l’étude. La 

Figure 8 montre l’évolution de l’intensité diffusée par un xérogel précurseur de silice chauffé 

à 300 °C. On peut remarquer que l’intensité diffusée reste constante au cours du temps, ce qui 

signifie que le réseau de silice ne subit pas d’évolution durant ce traitement thermique. Il en 

est de même pour les autres températures, ce qui n’est pas surprenant pour un réseau de silice 

amorphe dont la température de transition vitreuse est de 1473 °C [6]. En revanche, il est 

possible d’observer un maximum sur le graphique. Comme nous l’avons mentionné dans le 

chapitre II, la présence d’un maximum sur un diagramme de diffusion suppose l’existence 

d’une longueur de corrélation entre les entités diffusantes données par la position du pic. Le 
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xérogel étant constitué d’un réseau de tétraèdres SiO4, la seule entité étant susceptible de 

provoquer la présence de ce maximum est la porosité. La courbe de DCRX correspondant au 

gel de silice a donc été modélisée en utilisant la fonction unifiée de Beaucage. Deux niveaux 

ont été utilisés, un niveau pour les agrégats de silice et un pour la porosité. Pour tenir compte 

de la longueur de corrélation associée à la porosité, le niveau a été multiplié par la 

fonction  [7,8] : 

  ( )   
 

     (   )
 (43) 

où k est un facteur décrivant le degré de corrélation qui peut être compris entre 1 et 5,92,   est 

le rayon de corrélation et  (   )  est le facteur de forme pour une sphère donnée par 

l’équation (43) en remplaçant r0 par  . Dans le cas d’entités fortement corrélées, il est possible 

d’utiliser d’autres fonctions pour  (   )  Dans le cas présenté ici, l’équation (43) suffit. 

 

Figure 8 : évolution de l'intensité diffusée par un xérogel précurseur de silice à 300 °C. 

La modélisation de la courbe de DCRX obtenue à partir d’un xérogel précurseur de 

silice pur à 300 °C est présentée Figure 9 avec les deux niveaux de la fonction unifiée de 

Beaucage. Les entités élémentaires constituant la silice ont un rayon de giration de 1,5 nm et 

une dimension fractale de 4. 
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Figure 9 : modélisation du signal de diffusion d’un xérogel précurseur de silice et contribution de chacune des 

entités diffusantes sur le signal total diffusé. 

La porosité a pour rayon de giration 3 nm et une dimension fractale de 3,58. La 

corrélation entre les pores est faible, le facteur k étant égal à 0,6 et la longueur de corrélation 

étant de 21 nm. 

Cette porosité est probablement due au taux d’acide chlorhydrique très élevé utilisé pour 

accélérer la gélification des sols mixtes. Comme nous l’avons vu dans le chapitre III, l’ajout 

d’une grande quantité de HCl entraîne une agrégation de particules élémentaires en agrégats 

fractals qui vont ensuite créer des liaisons entre eux pour former le gel. Ce type d’agrégation 

entraîne généralement deux types de porosités dans le gel une fois sec  [1, 9] : une 

microporosité à l’intérieur des agrégats qui correspond aux espaces entre les particules 

élémentaires et une mésoporosité qui correspond aux espaces entre les agrégats fractals. La 

porosité observée ici correspond aux mésopores qui sont situés entre les agrégats fractals. Il 

est d’ailleurs possible de remarquer la similitude entre le paramètre ξ mesuré pour un gel 

précurseur de silice et le rayon de corrélation entre les pores qui approche les 21 nm dans les 

deux cas. 

b. Etude de la séparation de phases dans les xérogels mixtes 

Les mesures de DCRX ont été effectuées sur des xérogels contenant 0, 10, 20, 30 ou 50 % 

d’étain sous traitement isotherme à 250, 300, 350 et 450 °C. La confection de matériaux 

luminescents à partir de silice et d’oxyde d’étain ne nécessite pas de doper la silice avec une 
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très grande quantité d’étain, le dopage dépassant rarement 10 % dans la littérature. Cependant 

le diagramme binaire SiO2-SnO2 étant inconnu, et le procédé d’élaboration sol-gel nous 

permettant de doper jusqu’à 50 % en étain les verres de silice, il est intéressant d’étudier la 

séparation de phases dans des xérogels dopés avec ce taux. Comme dans le chapitre III, une 

première analyse qualitative des courbes de DCRX va être présentée pour ensuite aborder les 

résultats de leur modélisation. 

i. Analyse qualitative des courbes de DCRX 

 Effet de la composition a.

L’évolution de l’intensité diffusée par des xérogels mixtes lors d’un traitement 

thermique à 300 °C est présentée Figure 10. La température de 300 °C est au seuil de la 

cristallisation, cependant le taux de cristallisation est encore très faible à cette température et 

l’évolution observée sur les courbes de DCRX est principalement due à la séparation de 

phases. Le départ des organiques entraîne une baisse de l’intensité diffusée sur l’ensemble des 

courbes de DCRX pendant la première demi-heure. Pour n’observer que les variations 

d’intensité dues aux migrations de l’oxyde d’étain, les graphiques sont présentés à partir de 30 

minutes. 

Pour une même composition, il est possible d’observer sur la majorité des diagrammes 

de diffusion, une évolution de l’intensité diffusée aux petits q. Compte tenu de la différence 

de numéro atomique entre le silicium et l’étain, une augmentation de l’intensité ne peut être 

due qu’à la naissance et la croissance de zones riches en oxyde d’étain. En revanche aux 

grands q, il semble n’y avoir aucune évolution ; la taille des entités élémentaires constituant le 

xérogel mixte reste constante au cours du temps. Il est donc difficile de prévoir le processus 

de séparation de phases ayant lieu dans ces échantillons à partir de la description de ces 

courbes. Il est possible cependant de remarquer qu’il n’y a pas de point de croisement des 

courbes de diffusion, ni de pic relatif à la corrélation entre les zones riches en étain.  
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Figure 10 : évolution de l'intensité diffusée lors d'un traitement thermique à 300 °C par des xérogels mixtes 

contenant a) 10 %, b) 20 %, c) 30 % et d) 50 % d’étain. 

En comparant les différentes compositions, il est possible de voir que l’évolution de 

l’intensité aux grands q est d’autant plus importante que le taux en étain diminue. Les zones 

riches en oxyde d’étain se forment donc plus rapidement quand le taux d’oxyde d’étain est bas. 

Le cas du xérogel contenant 50 % d’étain est cependant à part. Après 30 min de traitement 

thermique, les courbes de DCRX des xérogels contenant 10, 20 et 30 % d’étain sont 

quasiment identiques alors que celle du xérogel contenant 50 % d’étain atteint une intensité 

beaucoup plus élevée aux grands q dès le début du traitement thermique. Il semblerait donc 

que la séparation de phases soit quasi-spontanée dans les xérogels contenant 50 % d’étain. 

 Effet de la température b.

Pour observer l’effet de la température choisie lors des traitements isothermes, les 

xérogels mixtes contenant 30 % d’étain ont été utilisés. La Figure 11 présente l’évolution de 

l’intensité diffusée par un xérogel de cette composition pour des traitements thermiques à 250, 

300, 350 et 450 °C. L’intensité diffusée par le xérogel mixte contenant 30 % d’étain à 450 °C 

a très vite augmenté et a rapidement provoqué la saturation de la caméra CDD même pour des 
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temps de mesure très courts, c’est pour cela que très peu de mesures ont été réalisées sur cet 

échantillon. 

 

Figure 11 : évolution de l'intensité diffusée par un xérogel mixte contenant 30 % d'étain lors de traitements 

isothermes à a) 250 °C, b) 300 °C, c) 350 °C et d) 450 °C. 

Globalement, lorsque la température augmente, il est possible d’observer une croissance 

de la vitesse avec laquelle l’intensité diffusée aux grands q augmente. La diffusion de l’étain 

dans la matrice du xérogel étant favorisée par la température, la séparation de phases s’en 

trouve accélérée également. Il a été cependant nécessaire de faire attention lors de la 

modélisation des courbes. A partir de 350 °C, l’évolution de l’intensité n’est plus seulement 

assimilée à la séparation de phases mais elle est aussi due à la cristallisation de l’oxyde 

d’étain. 

ii. Analyse quantitative des courbes de DCRX 

 Méthode de modélisation a.

La modélisation des courbes de DCRX associées aux xérogels mixtes a été effectuée en 

utilisant l’équation unifiée de Beaucage, en attribuant un niveau à chaque type d’entité 

diffusante. La modélisation effectuée au préalable sur les xérogels précurseurs de silice a été 
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utilisée comme base à la modélisation des xérogels mixtes. La structure des gels mixtes étant 

très proche du gel précurseur de silice, celle des xérogels doit l’être aussi. Les deux premiers 

niveaux ont donc été attribués à la diffusion d’entités élémentaires contenant à la fois du 

silicium et de l’étain (niveau 1) et à la porosité (niveau 2). Les paramètres de modélisation ont 

été légèrement modifiés en se basant sur la zone des grands q, cette dernière restant quasiment 

constante au cours du traitement isotherme lors des expériences menées. 

 

Figure 12 : modélisation d'une courbe de DCRX obtenue à partir d'un xérogel mixte contenant 10 % en étain et 

traité 4 heures à 450 °C et contribution de chaque type d’entités diffusantes. 

Un troisième niveau a été utilisé pour rendre compte de l’évolution de l’intensité 

diffusée aux petits q, qu’il est possible d’observer sur les Figures 10 et 11. Ce niveau a donc 

été attribué aux zones riches en étain. La Figure 12 donne l’exemple d’une modélisation d’une 

courbe de DCRX obtenue à partir d’un xérogel mixte avec l’utilisation de trois niveaux 

comme décrit précédemment. 

Cette méthode a été très efficace pour modéliser les courbes pour lesquelles il est 

possible d’observer une grande évolution aux petits q ou une grande différence par rapport à 

la courbe de DCRX correspondant au xérogel de silice. Les séries de courbes en question sont 

les séries a), b) et d) de la Figure 10 et la série c) de la Figure 11. 

Le bon accord entre les courbes modélisées et les courbes de DCRX expérimentales est 

illustrée Figure 13 avec l’échantillon contenant 30 % d’étain traité à 350 °C. Lorsque 

l’évolution est moins forte, il est difficile de modéliser la partie correspondant aux 

corrélations fractales ou à la zone de Porod de l’équation unifiée de Beaucage. Cette zone se 

trouve, en effet, sous l’intensité diffusée par la porosité et les entités élémentaires et est donc 
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difficilement accessible. Seule la partie de Guinier a été simulée dans ce cas. Les séries de 

courbes correspondantes sont les séries a) et b) de la Figure 11. 

 

Figure 13: modélisation d'une série de courbes de DCRX obtenues à partir d’un échantillon contenant 30 % 

d’étain traité à 350°C. 

 Les xérogels contenant 10 % d’étain b.

Les séries de courbes de DCRX obtenues à partir de xérogels mixtes contenant 10 % 

d’étain et traitées à 300 et 450 °C ont été modélisées avec l’équation unifiée de Beaucage. Les 

paramètres des niveaux correspondant aux entités élémentaires et à la porosité ne varient que 

très peu par rapport à ceux fixés pour les xérogels de silice. Ceci conforte l’idée que l’étain 

s’est complètement intégré dans le réseau de silice. La série de courbes de DCRX obtenues à 

partir du xérogel contenant 10 % d’étain traité à 250 °C ne présente pas une évolution assez 

importante sur la plage de q étudiée pour pouvoir être simulée avec un troisième niveau. 

L’évolution des courbes de DCRX a été attribuée à la diffusion des zones riches en étain. 

L’évolution des paramètres correspondants aux zones riches en étain est présentée sur la 

Figure 14. Ces paramètres sont le rayon de giration moyen des zones riches en étain, 

l’intensité en q= 0 diffusée par les zones riches et la dimension fractale de ces zones.  

L’intensité diffusée en q = 0 est proportionnelle à la quantité et à la densité électronique 

de l’entité diffusante (Cf. Chapitre II). La quantité et la densité électronique des zones riches 

en étain peuvent toutes les deux varier, si respectivement le volume de ces zones augmente 

dans le xérogel mixte et si le ratio d’étain augmente. Sa croissance peut donc être due à deux 

phénomènes différents, les deux pouvant se produire en même temps.  
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L’intensité diffusée en q =0 par les entités élémentaires de silice et d’oxyde d’étain 

(niveau 1 de l’équation unifiée de Beaucage) a été mesurée constante et est censée être la 

même pour des échantillons de même composition. Cependant, nous avons pu remarquer de 

légères différences dans les valeurs obtenues par modélisation. Nous pensons que cette 

différence est due à un problème d’épaisseur, cette dernière pouvant légèrement varier entre 

deux échantillons. Bien que l’intensité diffusée soit déjà normalisée par l’intensité transmise 

au travers des différents échantillons, il semble que l’effet de leur épaisseur n’ait pas été 

complètement corrigé. Pour que ce problème n’affecte pas la lecture de l’intensité diffusée en 

q =0 par les zones riches en étain, cette intensité a été normalisée par celle diffusée en q = 0 

par les entités élémentaires de SiO2 et SnO2.  

 

Figure 14 : évolution a) du rayon de giration, b) de l’intensité en q = 0 et c) de la dimension fractale obtenus à 

partir de la modélisation de l’intensité diffusée par les zones riches en étain dans des xérogels mixtes contenant 

10 % d’étain et traités. 

L’évolution des différents paramètres est très différente pour les deux traitements 

thermiques. Pour le traitement à 300 °C, il est possible d’observer une augmentation continue 

de la taille et de l’intensité en q = 0 sur huit heures et une évolution de la dimension fractale 
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de 2 à des valeurs approchant 3. En revanche, le traitement thermique à 450 °C donne des 

résultats très différents. La taille des zones riches en étain et l’intensité en q =0 atteignent un 

maximum au même moment du traitement thermique et leur évolution est bien moins 

importante que pour le traitement à 300 °C. La dimension fractale de ces zones est constante 

au cours du traitement et égale à 4. 

 Les xérogels mixtes contenant 30 % d’étain . 

Les séries de courbes de DCRX présentées Figure 11, obtenues à partir de xérogels 

contenant 30 % d’étain traités à différentes températures ont été modélisées. Les évolutions 

du rayon de giration et du volume de ces zones sont présentées Figure 15 pour les traitements 

isothermes à 250, 300, 350 et 450 °C. La dimension fractale a été obtenue uniquement pour 

les traitements à 350 et 450 °C pour les raisons énoncées précédemment. 

Concernant l’évolution du rayon de giration, il est possible de voir qu’il est quasiment 

identique pour les traitements à 250 et 300 °C et qu’il n’évolue quasiment pas en fonction du 

temps. Ce n’est qu’à partir de 350 °C qu’une évolution peut être observée. La cinétique de 

croissance des zones riches en étain s’accélère ensuite avec la température. Concernant 

l’intensité en q = 0, il est possible de remarquer qu’elle croît au cours du temps pour toutes les 

expériences. La cinétique de croissance s’accélère aussi avec la température, la diffusion de 

l’étain étant lente à 250 et 300 °C par rapport aux deux autres températures. Enfin concernant 

la dimension fractale, seul le traitement thermique à 350 °C donne des résultats réellement 

exploitables, le traitement thermique à 450 °C ayant été trop court. Il est possible cependant 

de remarquer que pour ce traitement thermique la dimension fractale croît de 2 à 3. 
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Figure 15 : évolution a) du rayon de giration, b) de l’intensité en q = 0 et c) de la dimension fractale obtenus à 

partie de la modélisation de l’intensité diffusée par les zones riches en étain dans des xérogels mixtes contenant 

30 % d’étain traités à différentes températures. 

. Les xérogels mixtes contenant 50 % d’étain 

Comme nous l’avons observé précédemment l’intensité des xérogels mixtes contenants 

50 % d’étain n’évolue quasiment pas lors d’un traitement à 300 °C. La simulation des courbes 

de DCRX obtenues avec ces xérogels a permis de mesurer le rayon de giration et la dimension 

fractale des zones riches en étain à respectivement 6,5 nm et 3,8.  

iii. Discussion autour de la séparation de phases suite aux résultats de 

DCRX 

La mesure et la modélisation des courbes de diffusion centrale nous permettent donc de 

mettre en évidence plusieurs aspects. 

1. Pour les xérogels mixtes contenant 30 % d’étain et traités thermiquement à 250 

et 300 °C, on observe une augmentation très lente de l’intensité en q = 0 et 

pratiquement pas de croissance de la taille des zones riches en étain. Cette taille 

reste proche de la dizaine de nanomètres. 
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2. Nous observons une augmentation rapide de la taille et du volume des zones 

riches en étain, sans qu’un maximum ne soit atteint au cours de la durée de 

traitement isotherme, effectué pour le xérogel mixte contenant 30 % d’étain 

traité à 350 °C et le xérogel mixte contenant 10 % d’étain traité à 300 °C. La 

taille de ces zones a atteint 40 nm après respectivement 8 et 10 heures de 

traitement thermique. Une évolution de la dimension fractale est également 

observée de 2 à 3. 

3. Pour le xérogel contenant 10 % d’étain et traité à 450 °C, on observe une 

augmentation rapide et un maximum atteint pour la taille et le volume des zones 

riche en étain. Ces maxima de taille et de volume sont beaucoup plus faibles 

que les valeurs atteintes pour le deuxième comportement. La dimension fractale 

des zones riches en étain reste égale à 4 tout au long du traitement thermique. 

 

Le troisième comportement peut être expliqué simplement. La température de 450 °C 

est bien au-dessus de la température de cristallisation de l’oxyde d’étain en cassitérite. Les 

zones riches en étain observées correspondent à des nanocristaux d’oxyde d’étain. Rappelons 

qu’une dimension fractale de 4 correspond à des particules parfaitement lisses. L’intensité en 

q = 0 est ici directement proportionnelle au volume de phase cristallisée, la densité des zones 

riches en étain étant fixe puisqu’elles ne sont constituées que d’oxyde d’étain. 

 

Les premier et deuxième comportements observés correspondent au mécanisme de 

séparation de phases. La dimension fractale peut donner un bon indice pour identifier ce 

dernier [10]. Pour un processus de germination, des entités denses et lisses sont créées, leur 

dimension fractale est donc égale à 4. Pour un mécanisme de décomposition spinodale dans 

un système binaire, la dimension fractale est censée être égale à 2 puis croître vers 4. Au cours 

du traitement thermique, elle croît de 2 à 3. Cette valeur non entière de la dimension est en 

accord avec la formation de zones riches en étain interconnectées dans une matrice de silice 

continue. Une telle microstructure est compatible avec un processus de séparation de phases 

par décompostion spinodale. Lorsque la durée augmente encore, les zones riches en étain 

croissent, l’interface entre les zones riches et pauvres en étain devient de plus en plus lisse et 

la dimension fractale passe de 3 à 4. 

Nous avons remarqué précédemment que l’évolution des différentes courbes de 

diffusion obtenues sur les xérogels contenant 10 et 30 % d’étain (Figure 10 et Figure 11) ne 

présentaient ni de point de croisement des courbes, ni de pic de corrélation des zones riches en 
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étain dans l’intervalle de q étudié. Pourtant, dans le cas des xérogels correspondant au 

deuxième comportement, bien que ces phénomènes attribués à la décomposition spinodale ne 

soient pas visibles, la dimension fractale évolue de 2 à 3. Comme nous l’avons vu dans le 

paragraphe précédent, cette évolution est observée pour le mécanisme de séparation de phases. 

De plus, le « rayon de giration » des zones riches en étain dépasse 40 nm en fin de traitement 

thermique. Il sera possible de voir dans la suite du chapitre que cette valeur ne peut pas être 

associée à un germe, les nanocristaux d’oxyde d’étain n’atteignant jamais cette taille. Il s’agit 

plutôt d’une longueur moyenne séparant les zones riche en étain (ces longueurs étant toutefois 

suffisamment dispersées pour qu’il n’apparaisse pas de pic de corrélation). Il semblerait donc 

que la séparation de phases se produise par décomposition spinodale pour ces échantillons. 

Bien que la dimension fractale n’ait pas été modélisée pour les expériences 

correspondantes au premier cas, il est probable que le mécanisme régissant leur séparation de 

phases soit aussi de la décomposition spinodale. En effet, elles ont été effectuées avec un 

xérogel contenant également 30 % d’étain mais traité à plus basse température. La taille des 

zones riches en étain n’augmentant pas en cours de traitement thermique, l’augmentation de 

l’intensité en q = 0 doit être due à l’enrichissement des zones en étain. 

 

Dans le cas du xérogel contenant 50 % d’étain, la séparation de phases est quasi-

immédiate et la dimension fractale approche 4. Le rayon de giration des zones riches en étain 

est seulement égal à 6,5 nm, ce qui est petit par rapport aux rayons de giration supérieurs à 40 

nm, observés pour les xérogels dont le mécanisme de séparation de phases semble être la 

décomposition spinodale. Il serait donc vraisemblable que le mécanisme de séparation de 

phases soit, pour cet échantillon, de la germination. 

 

Les processus de séparation de phases se produisant dans les xérogels mixtes semblent 

donc être : 

 la décomposition spinodale pour les xérogels contenant 10 et 30 % d’oxydes 

d’étain,  

 la germination pour les xérogels en contenant 50 %.  

Les températures favorisant ces processus se situent aux alentours de 300 et 350 °C, celle-ci 

variant un peu avec le taux d’étain. La cristallisation peut également se produire à ces 

températures. Le but de ces recherches étant d’essayer de maîtriser la séparation de phases 

pour pouvoir ensuite cristalliser des nanoparticules d’oxyde d’étain de tailles contrôlées, il est 
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absolument nécessaire de choisir une température inférieure à 300 °C pour le prétraitement 

thermique favorisant la formation d’un grand nombre de zones riches en étain. C’est pourquoi 

il a été décidé d’effectuer le prétraitement thermique à 250 °C, même si sa durée risque d’être 

importante. 

c. Etude de l’effet  du traitement thermique de germination sur la 

cristallisation de l’oxyde d’étain dans les xérogels mixtes 

Dans cette partie, nous nous sommes restreints à l’étude de xérogels contenant jusqu’à 

20 % d’oxyde d’étain. Comme il a été mentionné précédemment, le dopage avec des quantités 

supérieures en étain n’est pas nécessaire, les nanocristaux d’oxyde d’étain risquant de grossir 

avec l’augmentation du taux d’étain dans le verre. Le prétraitement de séparation de phases 

est effectué à 250 °C, des traitements à plus haute température risquant de faire cristalliser 

l’oxyde d’étain. 

Dans un premier temps, nous allons montrer que ce prétraitement thermique est 

nécessaire pour obtenir des nanocristaux de petite taille, c’est-à-dire des nanocristaux ayant un 

rayon voisin du rayon de Bohr. Puis une étude in situ de la cristallisation de l’oxyde d’étain 

dans un xérogel mixte sera présentée. Pour finir, nous étudierons les effets du taux d’étain 

dans les xérogels et de la durée de prétraitement thermique sur la cristallisation. 

Les données de DRX ont été obtenues à partir de deux campagnes de mesures. Une 

campagne de mesures que nous avons effectuées ex situ et une campagne de mesures in situ. 

La quantité de phase cristallisée observée lors des mesures in situ s’est révélée beaucoup 

moins importante que celle obtenue lors de l’utilisation de traitements thermiques ex situ. 

Nous n’avons pas pu expliquer ce phénomène, les traitements thermiques ayant été réalisés à 

l’aide de fours et dans des environnements différents pour les deux séries d’expériences. La 

température de traitement de cristallisation a dû également être augmentée de 350 °C à 450 °C 

entre les mesures ex situ et in situ. Cependant, à part la quantité de cristaux formés et une 

légère différence sur la taille des nanocristaux, le processus de cristallisation est très similaire 

entre les deux types de mesures. C’est pourquoi dans cette partie, le processus de 

cristallisation est présenté à partir de mesures in situ, mais l’influence des divers paramètres 

est présentée à partir des mesures ex situ qui sont visuellement plus explicites. Seule 

l’influence du prétraitement de séparation de phases est présentée à l’aide des mesures in situ, 

ce paramètre ayant été étudié sur un plus grand intervalle lors de ces expériences. 
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i. Influence du traitement thermique de séparation de phases 

La Figure 16 présente deux diagrammes de diffraction obtenus sur des xérogels mixtes 

contenant 10 % d’étain. Seul un des deux échantillons a subi un prétraitement thermique en 

dessous de la température de cristallisation. 

 

Figure 16 : diagrammes de diffraction des rayons X effectués sur des xérogels mixtes contenant 10 % d’étain 

après cristallisation de l’oxyde d’étain, seul un des deux échantillons a subi un prétraitement à une température 

inférieure à celle de la cristallisation. 

Nous pouvons remarquer que les pics de diffraction de l’échantillon ayant subi le 

prétraitement sont beaucoup plus larges que ceux de l’échantillon ne l’ayant pas subi. Le 

prétraitement thermique à 250 °C permet donc d’obtenir des cristaux d’oxyde d’étain 

beaucoup plus petits. Après modélisation du pic correspondant à la famille de plans (211) par 

la fonction de Voigt et application de la méthode des largeurs intégrales, nous avons obtenu 

une taille moyenne des nanocristaux d’oxyde d’étain égale à 5 nm pour l’échantillon ayant 

subi un prétraitement thermique et 15 nm pour celui qui ne l’a pas subi. Le prétraitement 

permet donc d’obtenir des cristaux dont la taille moyenne est très proche de celle du rayon de 

Bohr de l’oxyde d’étain (2,4 nm). 

ii. Etude in situ de la cristallisation dans un xérogel d’oxyde d’étain 

ayant subi un prétraitement de cristallisation 

Les études in situ de cristallisation ont été réalisées sur des xérogels contenant 5, 10 et 

20 % d’étain à 450 °C après qu’ils aient été prétraités thermiquement pendant diverses durées. 

Après modélisation du pic (211) des séries de diagrammes obtenues à partir des différents 
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échantillons, nous nous sommes aperçus que la cristallisation se produisait toujours de la 

même manière. Nous allons donc la présenter ici à partir d’un échantillon : un xérogel mixte 

contenant 10 % d’étain traité pendant 100 heures à 250°C. La Figure 17 présente l’évolution 

du diagramme de diffraction sur cet échantillon pendant un traitement à 450 °C. 

 

Figure 17 : suivi de la cristallisation à 450 °C par DRX dans un xérogel mixte contenant 10 % d’étain prétraité 

100 heures à 250 °C. 

Le pic correspondant à la famille de plans (211) a été modélisé par la fonction de Voigt, 

nous permettant d’accéder à l’intensité intégrée du pic et aux largeurs intégrales. L’intensité 

intégrée du pic est proportionnelle au volume de phase cristallisée, et les largeurs intégrales 

nous ont permis de calculer la taille moyenne des nanocristaux. L’évolution de l’intensité 

intégrale et de la taille des nanocristaux d’oxyde d’étain au cours du traitement à 450 °C est 

présentée Figure 18.  

 

Figure 18 : évolution de la taille des nanocristaux d'oxyde d'étain et du volume cristallisé, qui est proportionnel à 

l’intensité intégrée sous le pic, dans un xérogel contenant 10 % d’étain et prétraité pendant 100 heures à 250 °C. 
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La taille moyenne des nanocristaux d’oxyde d’étain reste constante au cours de la 

cristallisation et ceci reste vrai pour toutes les expériences qui ont été menées in situ. 

L’intensité intégrée sous le pic de diffraction est proportionnelle au volume d’oxyde d’étain 

cristallisé et donc à la quantité de cristaux d’oxyde d’étain, puisque leur taille moyenne reste 

constante au cours de la cristallisation. La quantité de cristaux augmente donc rapidement 

pour atteindre un maximum au bout de 3 heures. 

Après la cristallisation, il n’y a pas de croissance des cristaux d’oxyde d’étain. La 

diffusion de l’oxyde d’étain dans le réseau de silice semble donc être très lente. 

iii. Influence du ratio d’étain dans les xérogels mixtes 

L’influence du pourcentage d’étain a été étudiée pour des xérogels contenant 5, 10 et 

20 % d’étain. La Figure 19 présente les diagrammes mesurés à température ambiante sur ces 

échantillons après un traitement de séparation de phases de 26 heures et un traitement de 

cristallisation à 350 °C de 2 heures. 

 

Figure 19 : diagrammes de DRX mesurés à température ambiante (étude ex situ) sur des xérogels mixtes traités 

pendant 26 heures à 250 °C et 2 heures à 350 °C et contenant 5 %, 10 % et 20 % d’étain. 

Les pics diffractés par le xérogel contenant 10 % d’étain sont nettement plus larges que 

ceux diffractés par les xérogels mixtes contenant 5 et 20 % d’étain. La taille moyenne de ces 

nanocristaux est en effet de 7,5 nm pour 5 %, 5 nm pour 10 % et 8 nm pour 20 % d’étain. 
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iv. Influence du temps de traitement de séparation de phases 

Le Tableau 1 présente les tailles des nanocristaux dans des xérogels contenant 10 % 

d’étain, ayant subi des traitements de séparation de phases de 5, 25 et 100 heures au début et à 

l’issue de 30 heures de traitement de cristallisation à 450 °C (9 heures de traitement sur le 

four Anton Paar monté sur la ligne DIFFABS et 21 heures dans un four de laboratoire). Il 

présente également l’intensité intégrée sous le pic correspondant à la famille de plans (211) 

qui est proportionnelle à la quantité de cristaux d’oxyde d’étain cristallisée au bout de 30 

heures de cristallisation à 450 °C. 

 

Tableau 1 : taille moyenne des nanocristaux et intensité intégrée sous le pic (211), qui est proportionnelle au 

volume d’oxyde d’étain cristallisé, obtenues après la modélisation de diagrammes de DRX mesurée sur des 

xérogels contenant 10 % d’étain, traités à 250 °C pendant différentes durées et traités 30 heures à 450 °C. 

La taille des nanocristaux est la même avant et après 30 heures de cristallisation ce qui 

est en accord avec ce qui vient d’être vu. Cette taille augmente légèrement avec le temps de 

traitement de séparation de phases. En accord avec les remarques précédentes, la quantité de 

cristaux d’oxyde d’étain quant à elle diminue avec la durée de prétraitement thermique. 

v. Discussion sur la cristallisation dans les xérogels mixtes 

Deux considérations sont à retenir de l’étude de la cristallisation de l’oxyde d’étain dans 

les xérogels mixtes : 

- les meilleures conditions pour obtenir de petits cristaux sont de prétraiter un xérogel 

contenant 10 % d’étain pendant 5 heures à 250 °C ; 

- la taille des cristaux d’oxyde d’étain ne varie pas au cours du traitement thermique 

de cristallisation. 

Concernant la première considération, plusieurs remarques peuvent être faites. Le 

matériau contenant 10 % d’étain semble donc être optimal. On peut supposer qu’il se 

trouverait au voisinage du centre de la lacune d’immiscibilité favorisant ainsi la formation 

d’un grand nombre de zones riches en étain plutôt que la taille de ces zones. Les échantillons 
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contenant 5 ou 20 % d’étain seraient eux localisés plutôt aux bords de la zone de 

décomposition spinodale. 

Les résultats sur la durée de temps de prétraitement thermique induisant la séparation de 

phases sont surprenants. Le prolongement de ce traitement entraîne le confinement de l’étain 

sous forme de zones riches ce qui devrait normalement faciliter sa cristallisation et non la 

freiner. De plus, nous avons vu dans la partie consacrée à la séparation de phases que celle-ci 

était très lente à 250 °C. Cependant, ces résultats ont été obtenus à partir des mesures in situ et 

n’ont pu être confirmés à l’aide d’autres expériences. Le taux de cristallisation dans les 

xérogels ayant été très faible pour une raison indéterminée lors de ces mesures, il est possible 

que ce résultat ne soit qu’une conséquence de ce problème. Il serait donc nécessaire de faire 

de nouvelles expériences sur cet aspect.  

Le résultat le plus intéressant de cette étude, qui lui a été confirmé par les expériences 

ex situ, est que les cristaux ne croissent pratiquement pas une fois qu’ils sont formés, leur 

taille restant constante tout au long du traitement thermique. Ce qui pourrait expliquer ce 

phénomène serait que la diffusion de l’étain dans la matrice de silice pure est infiniment lente. 

Les xérogels étudiés ayant un taux d’étain assez faible, les cristaux formés sont très éloignés 

les uns des autres et si l’étain a bien un coefficient de diffusion très faible dans la silice, la 

croissance de ces cristaux n’a pas lieu. 

Ce qui est très intéressant avec ce résultat est que ce phénomène reste vrai même 

lorsque l’on augmente la température jusqu’à 550 °C. La Figure 20 présente deux diagrammes 

de diffraction obtenus sur des xérogels contenant 10 % d’étain, tous les deux traités 26 heures 

à 250 °C puis 2 heures à 350 °C, mais un seul a été traité 2 heures supplémentaires à 550 °C. 

Sur cette figure, il est possible de remarquer que les pics sont à peu près aussi larges pour les 

deux diagrammes, l’intensité intégrée sous les pics augmentant légèrement pour le diagramme 

obtenu sur l’échantillon ayant été traité à 550 °C. La taille des cristaux est donc restée la 

même après 2 heures de traitement supplémentaire à 550 °C. Le taux d’oxyde d’étain 

cristallisé dans le xérogel a lui légèrement augmenté. Ces résultats ont été confirmés par la 

modélisation du pic correspondant à la famille de plans (211) par une fonction de Voigt puis 

l’utilisation de la méthode des largeurs intégrales pour mesurer la taille moyenne des cristaux 

déterminée à 5 nm environ pour les deux expériences. 
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Figure 20 : diagrammes de DRX mesurés sur des xérogels contenant 10 % d’étain et ayant été traités pendant 26 

heures à 250 °C puis 2 heures à 350 °C, un des xérogels a subi également un traitement supplémentaire de 2 

heures à 550 °C. 

550°C est la température à atteindre si l’on souhaite obtenir des échantillons 

transparents comme ceux présentés Figure 21. Il est donc possible d’effectuer un traitement 

de cristallisation à basse température pour obtenir des cristaux de petite taille puis de monter 

en température pour rendre l’échantillon transparent sans modifier la taille moyenne des 

cristaux d’oxyde d’étain. Ce résultat est donc primordial pour la modulation de la taille des 

cristaux afin d’obtenir un verre de silice et d’oxyde d’étain pouvant présenter des propriétés 

de luminescence. 

 

 

Figure 21 : xérogels mixtes contenant 5 et 10 % d'étain traités pendant 5 heures à 250 °C, 2 heures à 350 °C et 2 

heures à 550 °C. 
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III. Conclusion 

Un séchage des gels mixtes précurseurs de SiO2-SnO2 pendant une semaine sous 

atmosphère saturée en eau puis deux mois sous atmosphère ambiante permet d’obtenir des 

xérogels massifs. Une séparation de phases peut être enclenchée à 250 °C sur ces matériaux. 

Il peut s’agir d’un phénomène de décomposition spinodale pour des xérogels contenant entre 

10 et 30 % d’étain. Le prétraitement de séparation de phases permet de réduire 

considérablement la taille des cristaux d’oxyde d’étain formés au cours d’un traitement 

thermique supérieur à 300 °C. 

L’étude de la cristallisation nous a permis de constater qu’à l’issue de celle-ci il n’y 

avait aucune croissance des cristaux d’oxyde, même lorsque l’on augmente la température 

jusqu’à 550 °C, ce qui est nécessaire pour obtenir des verres transparents. Il est donc possible 

de choisir un traitement thermique qui permet d’obtenir de très petits cristaux (typiquement 5 

nm de diamètre moyen) et d’augmenter la température ensuite à 550 °C pour rendre le verre 

transparent sans modifier cette taille moyenne. 
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Conclusion générale 

Cette étude concerne l’élaboration par la méthode sol-gel de verres de silice et d’oxyde 

d’étain nanostructurés par séparation de phases. Elle s’articule autour de deux grands axes : 

- l’étude de l’évolution microstructurale au sein des sols mixtes précurseurs de silice et 

d’oxyde d’étain au cours de la gélification et l’influence que peuvent avoir les différents 

paramètres chimiques sur cette évolution ; 

- l’étude et l’exploitation des mécanismes de séparation de phases dans ces matériaux, 

afin de synthétiser à partir des xérogels mixtes des verres de silice dans lesquels sont dispersés 

des nanocristaux d’oxyde d’étain (de l’ordre de 5 nm de diamètre). 

Ces études ont été réalisées grâce à des méthodes de caractérisation impliquant les 

grands instruments (sources de rayonnement synchrotron ESRF et SOLEIL). La diffusion 

centrale des rayons X (DCRX) a été utilisée pour étudier à la fois la gélification dans les sols 

mixtes et la séparation de phases dans les xérogels mixtes. La diffraction des rayons X (DRX) 

a elle été utilisée pour étudier la cristallisation de l’oxyde d’étain et déterminer la taille des 

nanocristaux. 

 

Au cours de ces travaux, nous sommes parvenus à élaborer des gels mixtes précurseurs 

de silice et d’oxyde d’étain transparents contenant jusqu’à 50 % d’étain.  

Les sols mixtes sont préparés à partir d’un sol précurseur de silice et d’un sol précurseur 

d’oxyde d’étain. L’étude de l’évolution de la microstructure des sols au cours de la 

gélification a été réalisée sur les sols précurseurs d’oxyde d’étain purs et sur les sols mixtes 

précurseurs de silice et d’oxyde d’étain. 

Les sols précurseurs d’oxyde d’étain purs ont été élaborés en utilisant un alcoxyde 

comme précurseur : l’isopropoxyde d’étain. Il est nécessaire d’utiliser un solvant mixte 

toluène - propan-2-ol pour que l’alkoxyde puisse être dissous et que sa réaction avec l’eau ne 

conduise pas à la formation d’un précipité. L’alkoxyde a également été complexé par de 

l’acétylacétone pour réduire sa réactivité. L’influence sur la gélification des paramètres P et 

Racac, respectivement le rapport volumique des solvants et le taux d’acétylacétone, a été 

étudiée par DCRX. Globalement leur effet est surtout cinétique, le processus d’agrégation 

étant un processus RLCCA (Reaction Limited Cluster Cluster Aggregation) quelles que soient 

les conditions chimiques de départ. Augmenter P accélère la cinétique de réaction et 

augmenter Racac la ralentit. L’augmentation de P favorise cependant la création de particules 
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élémentaires dans le sol, ce qui a pour effet, par mécanisme d’agrégation RLCCA, 

d’augmenter la taille des agrégats fractals créés. 

Les sols mixtes précurseurs de silice et d’oxyde d’étain ont été élaborés à partir de deux 

alcoxydes : le tetraethoxysilane (TEOS) et l’isopropoxyde d’étain, le but étant d’améliorer 

l’homogénéité des gels mixtes. Par rapport aux sols précurseurs d’oxyde d’étain pur, un 

nouveau paramètre chimique a été introduit, le taux d’acide chlorhydrique : RHCl. L’acide 

chlorhydrique accélère les réactions d’hydrolyse et de condensation du TEOS et stabilise 

l’isopropoxyde d’étain. Un taux très élevé d’acide chlorhydrique est nécessaire si l’on 

souhaite que le sol mixte gèle. Ce taux augmente avec la quantité d’étain dans le sol. Le 

processus d’agrégation reste un mécanisme RLCCA dans le sol mixte. Les paramètres P et 

Racac n’ont pas d’influence sur ce processus. L’augmentation de RHCl semble amplifier le 

caractère RLCCA. 

Les sols mixtes sont homogènes et ont une structure identique aux gels précurseurs de 

silice pur (préparés avec Csi = 1 mol/L, RHCl = 2,5 et W = 10). 

 

Les gels sont séchés durant une semaine sous atmosphère saturée en eau à 60 °C puis 

pendant deux mois à atmosphère ambiante, afin d’obtenir des xérogels massifs non fissurés. 

Le processus de séparation de phases peut être provoqué par un traitement thermique à 

250 °C sans provoquer de cristallisation de l’oxyde d’étain. Les zones riches en étain formées 

par cette séparation de phase présentent une géométrie fractale avec une dimension fractale 

située entre 2 et 3. Le processus de séparation semble, pour des xérogels contenant 10 à 30 % 

d’étain, être de type décomposition spinodale. Le processus de séparation de phases dans les 

xérogels contenant 50 % d’étain se produit avant 250 °C et semblerait être de la germination. 

Un second traitement thermique à une température plus élevée provoque la 

cristallisation en oxyde d’étain des zones riches en étain. La maîtrise des durées des deux 

traitements thermiques permet de contrôler le nombre et la taille des cristaux. Les 

nanocristaux les plus petits ont été obtenus sur les échantillons contenant 10 % d’étain. 

Une fois que les nanocristaux sont créés, leur croissance nécessite la diffusion de l’étain 

au travers de la matrice de silice. Ce processus est très lent et la taille des cristaux n’augmente 

pas ou très peu avec la durée du traitement thermique. Ceci reste vrai même lorsque la 

température de traitement thermique atteint 550 °C. Après un traitement thermique à cette 

température, les xérogels sont transparents.  
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Nous avons donc réussi au cours de ces travaux à obtenir des matériaux transparents à la 

lumière, constitués d’une matrice de verre de silice et de nanocristaux d’oxyde d’étain 

dispersés dans cette matrice. La taille moyenne de ces cristaux est tout à fait compatible avec 

celle souhaitée pour les applications associées à la photoluminescence. 



  



  



Résumé : 

Ce travail est consacré à l’élaboration par voie sol-gel de verres de silice et d’oxyde d’étain 

nanostructurés par séparation de phases. L’étude de l’évolution microstructurale de ce matériau a été 

effectuée durant la gélification des sols et lors de traitements thermiques de séparation de phases et de 

cristallisation de l’oxyde d’étain dans les xérogels. L’essentiel des résultats expérimentaux a été 

obtenu au travers de campagnes de mesures de diffusion centrale des rayons X ou de diffraction des 

rayons X réalisées sur des sources de rayonnement synchrotron (SOLEIL et l’ESRF). 

Des gels mixtes homogènes contenant jusqu’à 50% d’étain ont été obtenus. Le processus d’agrégation 

régissant la gélification a été identifié comme étant un mécanisme RLCCA (Reaction Limited Cluster 

Cluster Aggregation). La modification des différents paramètres chimiques a essentiellement un effet 

cinétique sur la gélification. 

Après séchage, les xérogels obtenus ont été soumis à des traitements thermiques. Un prétraitement de 

séparation de phases à 250 °C favorise la création de nanocristaux de petite taille. A cette température 

la séparation de phases est lente et semble être de la décomposition spinodale pour des xérogels 

contenant entre 10 et 30 % d’étain. Des cristaux assez petits pour pouvoir observer des phénomènes de 

luminescence ont été obtenus avec un xérogel contenant 10% d’étain après un prétraitement thermique 

de séparation de phases et un traitement de cristallisation à 350 °C. Il est possible de rendre les 

xérogels transparents par un traitement thermique supplémentaire à 550 °C, ceci sans modifier la taille 

des nanocristaux obtenue à 350 °C. 

 

Mots Clés : Oxyde d’étain, Silice, Sol-gel, Séparation de phases, Diffusion centrale des rayons X, 

Diffraction des rayons X, Microstructure 

Abstract : 

This work is devoted to the synthesis of silica glass containing tin oxide nanocrystals by sol-gel 

process. The microstructural evolution of this material has been investigated during the sol gelation 

and during phase separation and tin oxide crystallization thermal treatments. To carry out those 

studies, small angle X-ray scattering and X-ray diffraction campaigns have been conducted on 

synchrotron radiation sources (SOLEIL and ESRF). 

Homogeneous gels containing up to 50 % of tin have been elaborated. The aggregation process 

governing the gelation has been identified as a RLCCA (Reaction Limited Cluster Cluster 

Aggregation). The modification of the different chemical parameters has mainly a kinetic effect on the 

gelation. 

After drying, the synthesized xerogels have been treated thermally. A phase separation pretreatment at 

250°C enhances the creation of small nanocrystals. At this temperature the phase separation is slow 

and seems to be spinodal decomposition for xerogel containing between 10 and 30 % of tin. Crystals, 

small enough to observe luminescent phenomena, have been obtained with xerogel containing 10 % of 

tin which have been treated at 250 °C for phase separation and at 350 °C for crystallization. After a 

treatment at 550 °C, it is possible to make the xerogel transparent without a significative modification 

of the nanocrystal size. 

 

Key Words: Tin Oxide, Silica, Sol-gel, Phase separation, Small angle X ray scattering, X ray 

diffraction, Microstructure 


