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sa souplesse d’esprit durant la réalisation de ce travail. Je suis également reconnaissante pour

l’expérience inestimable que j’ai acquise et tout ce que j’ai appris grâce à elle tout au long de
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1.2 Schéma des niveaux d’énergie des ions de terres rares [6]. . . . . . . . . . . . . . 10
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1.8 Diagramme des niveaux d’énergie de Ce3+ dans son état libre et dans le réseau
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de l’agent de réticulation. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 101

3.31 Spectres XPS des niveaux de cœur Ce 3d correspondant aux nano-poudres

GAGG : Ce. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 102
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4.9 Évolution de la taille des cristallites des nano-poudres GYAG : Ce3+ en fonction

dela température de recuit. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 119
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avec différentes teneurs en Ga. . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 140

4.27 Spectres d’excitation normalisés : (a) décalage vers le bleu du niveau 5d1(Blue
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FTIR Spectroscopie Infrarouge à Transformée de Fourier
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Introduction générale

Le développement de détecteurs à scintillation est un domaine de recherche et d’ingénierie

qui vise à créer des dispositifs capables de détecter et de mesurer les rayonnements ionisants

tels que les rayons X, les rayons gamma et les particules chargées. Ces détecteurs sont basés

sur le principe de la scintillation, qui est la production de lumière par un matériau lorsqu’il est

exposé à un rayonnement ionisant.

Le choix d’un matériau scintillant dépend de plusieurs caractéristiques notamment, la trans-

parence du milieu dans le but d’avoir une bonne collection de photons, une densité élevée afin

d’augmenter le pouvoir d’arrêt, un temps de déclin court pour générer une impulsion rapide et

une bonne résolution énergétique. En réalité, aucun matériau scintillant ne regroupe l’ensemble

de ces caractéristiques, de ce fait, de nombreux travaux de recherche se sont orientés vers le

développement de matériaux de compromis en mettant l’accent sur les propriétés répondant

à une application visée. Actuellement, parmi les détecteurs à scintillation les plus utilisés en

métrologie des rayonnements, nous citons : l’Iodure de Sodium dopé au thallium (NaI :Tl) pour

sa bonne résolution énergétique (∼ 6 % pour Eγ = 662 keV) [1,2]., l’oxyde de bismuth de ger-

manium (BGO) pour sa grande densité (7.13 g/cm3). Néanmoins, les inconvénients majeurs de

NaI :Tl résident dans sa faible densité (3.67 g/cm3), sa forte hygroscopicité. En outre, NaI :Tl

est susceptible d’être endommagé par les radiations, c’est-à-dire une exposition prolongée à un

rayonnement intense dégrade les performances de scintillation du cristal. Quant au BGO, son

désavantage réside dans sa réponse lente, qui est d’environ 300 ns [3].

Afin de surmonter les inconvénients susmentionnés, de nouveaux matériaux doivent être

développés. L’une des solutions consiste à synthétiser des matériaux à base de grenats mixtes
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de formule chimique A3(BC)5O12 (avec A = Y, Gd, Lu, B = Al,.. et C = Ga, . . . ). Les premières

recherches sur l’utilisation des grenats en tant que détecteur de rayonnement ont été réalisé sur

l’aluminate d’yttrium dopé aux ions cérium (yttrium aluminium garnet communément appelé

YAG : Ce3+) et d’une manière plus intense sur les aluminates de lutécium (LuAG :Ce3+) avec

une densité d’environ 4,5 g/cm3 pour Y3Al5O12 et 7,5 g/cm3 pour Lu3Al2 Ga3O12 [4] et un

temps de décroissance de 60 à 80 ns [5–7]. Néanmoins, il a été constaté que le rendement lumi-

neux (LY) est relativement faible dans les matrices YAG et LuAG dopées Ce3+ (12,000–14,000

ph/MeV) [5–7] en raison de défauts intrinsèques présents dans le réseau cristallin tels que les

lacunes, les anti-sites et les dislocations [8, 9]. Afin d’augmenter ce rendement lumineux, deux

stratégies ont été étudiées, la première consiste à remplacer partiellement les ions Al3+ par

des ions Ga3+, la seconde consiste à substituer partiellement Y/Lu par Gd dans la matrice

hôte du grenat. A l’heure actuelle, les recherches se concentrent sur les composés de formule

générale (Gd,Y, Lu)3(Al,Ga)5O12 : Ce3+ [10,11]. En effet, ils possèdent des propriétés physiques

exceptionnelles : un rendement lumineux élevé dans la gamme d’énergie de 48 000 à 56 000

photon/MeV, une grande densité, un déclin rapide (de l’ordre de 52 ns) et une haute résolution

énergétique [12, 13]. Ces excellentes propriétés en font des matériaux très attractifs dans plu-

sieurs domaines d’applications notamment ; la tomographie par rayons X (CT), la tomographie

par émission de positons (), la physique des hautes énergies et les détecteurs de rayonnements

gamma et X [14–16]. Néanmoins, d’autres combinaisons peuvent être effectuées entre Sc prin-

cipalement et d’autres éléments comme le Si et Ge, ou étudier des composés bien plus complexes.

Par ailleurs, le choix de la méthode de synthèse et les conditions de recuit ont un effet signi-

ficatif sur la stabilité de la phase et les propriétés optiques des grenats mixtes. En effet, il a été

constaté que la préparation des grenats mixtes par la méthode conventionnelle dite � réaction

à l’état solide � nécessite l’utilisation d’une température de réaction très élevée (∼1600 °C) et

une longue durée de recuit [17]. Pour faire face à ces difficultés, plusieurs méthodes chimiques

ont été développées permettant de synthétiser des grenats mixtes à basses températures telles

que : la co-précipitation [18], la combustion [19], la méthode Pechini [20], les méthodes solvo-

thermal et l’hydrothermal [21] et le procédé sol-gel [22]. La méthode sol-gel est une méthode

simple, économique et permet de produire des grenats mixtes de différentes formes avec une

bonne homogénéité.
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L’objectif principal de ce travail est d’élaborer des grenats mixtes de hautes performances

pouvant surpasser les caractéristiques du NaI :TI et du BGO, avec un faible coût de fabri-

cation. Une attention particulière sera portée sur la synthèse par voie sol-gel et l’étude des

propriétés structurales, morphologiques et optiques des matrices Gd3Al5O12, Gd3(AlGa)5O12,

(GdY)3(Al)5O12 et (GdLu)3(AlGa)5O12 dopées Ce3+, en faisant varier les paramètres de synthèse

(pH de la solution, les agents de réticulation et les éléments de substitutions) et la température

de recuit

Ce manuscrit s’articule donc autour de cinq chapitres :

Le premier chapitre permet d’établir le contexte de l’étude. Il décrit dans une partie les

caractéristiques des ions de terres rares, leurs structures électroniques ainsi que leurs propriétés

optiques. Nous nous intéressons par la suite aux matériaux grenat à base de terres rare en se

basant sur le grenat de Gd3Al5O12 dopé aux ions de Ce3+, qui constitue la matrice fondamentale

de notre travail. Nous exposons donc sa structure cristallographique ainsi que ses diverses

propriétés physico-chimiques. D’autre part, nous apportons une présentation générale sur les

matériaux scintillateurs, leurs caractéristiques et les domaines d’application associés.

Le deuxième chapitre vise à introduire dans la première partie les méthodes de synthèse

fréquemment utilisées, en se basant sur la méthode sol-gel sélectionnée pour l’élaboration

de nos matériaux. Dans la seconde partie, nous présentons les différentes techniques de ca-

ractérisation utilisées pour analyser les propriétés structurales, morphologiques et luminescentes

des matériaux élaborés dans le cadre de cette thèse.

Le troisième chapitre est composé de deux parties, une partie est consacré à l’étude des

propriétés structurales, morphologique et optiques de la matrice métastable Gd3Al5O12 :Ce3+

(communément appelé GAG : Ce3+) en fonction du pH de la solution et de la température

du traitement thermique. Dans une autre partie, notre étude s’est concentré sur l’exploration

de l’effet de certains paramètres de synthèse tels que la teneur en Ga, le pH de la solution, le

poids moléculaire de l’agent de réticulation sur la stabilisation de la phase cubique et sur les

propriétés physico-chimiques de la matrice GAGG : Ce3+.

Le quatrième chapitre a pour objet d’étudier l’influence de la substitution des ions Y3+/Lu3+

sur les propriétés de la matrice GAG : Ce3+ à savoir, la stabilité de la phase grenat, l’évolution

des phases secondaires, la morphologie des particules ainsi que les propriétés de photolumines-

cence. Nous exposons donc dans un premier temps, les résultats obtenus par la substitution
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partielle des ions d’yttrium (Y3+) ainsi que ceux de l’effet du traitement thermique sur la ma-

trice de composition Gd2.37Y0.6Al5O12 : Ce0.03 recuite à 1100 °C. Dans un second temps, nous

allons présenter l’effet de la substitution des ions de lutécium (Lu3+) à différentes concentration

et aussi l’effet de la substitution des ions Ga3+ sur les propriétés physico-chimiques du composé

Gd2.67Lu0.3Al5−xGaxO12 : Ce0.03.

Le cinquième et le dernier chapitre porte sur l’application des poudres ; déjà élaborées à la

détection des rayonnements gamma. Nous allons donc évaluer les propriétés de scintillation des

poudres choisies à savoir ; le rendement de scintillation, la résolution en énergie et le déclin de

scintillation.

Enfin, ce manuscrit s’achève par une conclusion générale où les points essentiels seront

soulevés.
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Références

[1] M. Moszynski , J. Zalipska, M. Balcerzyk, M. Kapusta, W. Mengesha , J.D. Valentine,

Intrinsic energy resolution of NaI (Tl), Nucl. Instrum. Methods Phys. Res. A. 484(1-3)

(2002) 259-269.

[2] I. Hossain, N. Sharip, K. K. Viswanathan, Efficiency and resolution of HPGe and NaI (Tl)

detectors using gamma-ray spectroscopy, Sci. Res. Essays, 7.1 (2012) 86-89.
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Références

[18] X. Teng, J.Li, G. Duan, Z. Liu, Development of Tb3+ activated gadolinium aluminate gar-

net (Gd3Al5O12) as highly efficient green-emitting phosphors, J.Lumin. 179 (2016) 165–170.

[19] T. Gotoh, M. Jeem, L. Zhang, N. Okinaka, S. Watanabe, Synthesis of yellow persistent

phosphor garnet by mixed fuel solution combustion synthesis and its characteristic, J.

Phys. Chem. Solids. 142 (2020) 109436

[20] Wi.Drozdowskia, M. E. Witkowski, P. Solarz, P. G luchowski, M. G lowacki, K. Brylew,

Scintillation properties of Gd3Al2Ga3O12 :Ce (GAGG :Ce) : a comparison between mono-

crystalline and nanoceramic samples, Opt. Mater. 79 (2018) 227–231.

[21] J. Y. Park, H.C. Jung, G. S.R. Raju, J. H. Jeong, B.K. Moon, J. H. Kim, Y. K. Lee, Sol-

vothermal synthesis and luminescence properties of the novel aluminum garnet phosphors

for WLED applications, Curr. Appl. Phys. 13 (2013) 441-447.

[22] A. Boukerika, L. Guerbous, Investigation of the structural and photoluminescence pro-

perties of Ce3+-doped LuAG nanopowders prepared via sol–gel method, Opt. Mater. 40

(2015) 14–19.

7



Chapitre 1

Étude bibliographique

Introduction

Dans ce chapitre, nous allons présenter les éléments de terres rares en s’intéressant à

leurs configurations électroniques ainsi que leurs propriétés optiques. Par la suite, nous allons

présenter les matériaux grenat en se basant sur le grenat de Gd3Al5O12 (Gadolinium Aluminium

Garnet ; noté GAG) dopés aux ions de Ce3+, qui constitue la matrice fondamentale de notre

travail. Nous décrivons donc sa structure cristallographique, le processus de luminescence de

Ce3+ ainsi que les diverses propriétés physico-chimiques de ce matériau. Enfin, nous expose-

rons le mécanisme de la scintillation, les caractéristiques des matériaux scintillateurs et leurs

domaines d’application.

1.1 Caractéristiques des terres rares

1.1.1 Définition

Les terres rares (TR) tirent leur appellation de la combinaison de deux termes : ”terres”

pour désigner des oxydes extrêmement résistants à la chaleur et ”rares” en raison de de leur

extraction complexe sous forme métallique, nécessitant donc des technologies spécifiques. Les

terres rares sont un ensemble de 17 éléments chimiques présents dans le tableau périodique.

Ce groupe comprend les lanthanides, notés Ln, qui forment une série de quinze éléments avec

des numéros atomiques allant de 57 (La) à 71 (Lu), situés tous dans la même ligne du tableau

périodique (figure 1.1). De plus, ces éléments incluent l’yttrium (Y, Z=39) et le scandium (Sc,

Z=21), qui présentent des propriétés chimiques similaires.
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1.1. Caractéristiques des terres rares

Figure 1.1 – Eléments de terres rares dans le tableau périodique [1, 2].

Les lanthanides (terres rares) montrent une réduction du rayon ionique à mesure que le

numéro atomique (Z) des éléments augmente. Cette diminution régulière du rayon ionique peut

être attribuée à l’augmentation de la charge nucléaire effective qui se produit lorsqu’un électron

est intégré dans les orbitales f [3, 4]

1.1.2 Configuration électronique

Les lanthanides se caractérisent par le remplissage progressif de la couche interne 4f après

celui des couches externes 5s, 5p, 6s. La configuration électronique des atomes lanthanides peut

s’écrire :

1s22s22p63s23p63d104s24p64d104fn5s25p66s2

Cette configuration électronique peut être réduite à la présentation suivante :

[Xe]4fn5dm6s2

Avec :

[Xe] : Configuration électronique du Xénon (Xe, Z=54) et n=0, 1, 2,. . . . . . 14 et m=0 ou 1.

Les lanthanides peuvent présenter des états divalents et tétravalents mais la forme trivalente

est la valence couramment rencontré et qui est généralement la plus stable. La configuration

fondamentale des ions lanthanides à l’état trivalent (Ln3+) est donc :

[Xe]4fn
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1.1. Caractéristiques des terres rares

Avec : n variant de 1 pour le cérium à 14 pour le lutécium

Ces ions trivalents (Ln3+ ) peuvent exister dans une matrice cristalline comme des éléments

non luminescents lorsque la couche 4fn est vide (La3+), saturée (Lu3+) ou moitié remplie

(Gd3+ ) ou bien comme des centres optiquement actifs si n6= 0, 7 et 14. Dans ce cas, les

ions deviennent fluorescents lorsqu’ils sont soumis à une excitation ultraviolette, et leur retour

à l’état fondamental s’accompagne de l’émission d’un rayonnement quasi-monochromatique.

1.1.3 Niveaux d’énergie des ions de terres rares

Les sous couches saturées 5s et 5p agissent comme un écran électrostatique entre les électrons

présents dans l’orbital 4f et les interactions extérieures, y compris le champ cristallin [5]. Les

électrons de la couche 4f partiellement remplie confèrent des propriétés optiques intéressantes

aux ions de terres rares. Les interactions entre ces électrons entrâınent une division des orbitales

4f en différents niveaux d’énergie, et les transitions optiques se produisent principalement entre

ces niveaux. Le fait que ces niveaux soient écrantés signifie que les raies d’émission d’une terre

rare seront peu différentes, qu’elle soit incluse dans un matrice cristalline ou non. Le diagramme

d’énergie représentant l’ensemble des niveaux d’énergie des ions de terres rares est illustré dans

la figure 1.2 [6].

Figure 1.2 – Schéma des niveaux d’énergie des ions de terres rares [6].
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1.1. Caractéristiques des terres rares

Les ions des terres rares optiquement actifs sont caractérisés par deux types de transitions

électroniques :

— Transitions intraconfigurationnelles : 4fn—4fn.

— Transitions interconfigurationnelles : 4fn—4fn−15d.

• Hamiltonien de l’ion libre

La première approche consiste à déterminer l’Hamiltonien de l’ion libre, puis à résoudre l’équation

de Schrödinger pour obtenir les valeurs propres et les vecteurs propres correspondant aux ni-

veaux d’énergie :

Hionlibreψ = Eψ

ψ représente la fonction d’onde liée à un état donné de l’ion de terres rares trivalent ayant une

énergie E. Hionlibre est l’opérateur Hamiltonien de l’ion libre, il s’écrit :

Hionlibre = Hchampcentral +Helectrostatique +Hspinorbite

Avec :

Hchampcentral est le terme décrivant l’énergie cinétique des électrons 4f et l’énergie potentielle

de chaque ieme électron dans le cadre de l’approximation du champ central. Cette approxima-

tion du champ central suppose que chaque électron est soumis à un potentiel central moyen

qui est la résultante entre l’action du noyau et du nuage électronique environnant. Il sépare le

niveau de la configuration 4fn de celui de la configuration 4fn−1 avec une énergie de l’ordre de

105 cm−1. Les niveaux d’énergie de la configuration 4fn des ions lanthanides sont dégénérés en

14!/n!(14 − n)! micro états. Cette dégénérescence est partiellement ou totalement levée sous

l’effet de diverses perturbations traduites par ces termes :

- Helectrostatique représentant la répulsion coulombienne provocant un éclatement des niveaux

d’énergie conduit aux termes spectraux 2S+1L de l’ion libre, où L représente S, P, D, F, G, H, I,

K, L, M,... correspondant à L = 0, 1, 2, 3, 4, 5, 6, 7, 8, 9,... respectivement et le nombre 2S+1

traduit la multiplicité des termes qui sont (2S+1) (2L+1) fois dégénérés . L’ordre de grandeur

de l’écart énergétique entre deux termes successifs est de 104 cm−1.

- Hspinorbite désigne le couplage spin-orbite représenté par le moment angulaire total J = L+S

et vérifie |L − S| ≤ J ≤ |L + S|. Ce couplage décompose chaque terme spectral en multiplets

2S+1LJ . L’ordre de grandeur de l’éclatement est de 103 cm−1.
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• Hamiltonien de l’ion dans une matrice hôte

Lorsque l’ion terre rare est introduit dans une matrice cristalline, il est entouré par les ions

ligands qui exercent une force électrostatique. Comme la couche 4fn étant isolée de l’environ-

nement extérieur par les couches 5s2 et 5p6, l’effet du champ cristallin, restera assez faible. Ce

phénomène d’écrantage permet de traiter l’Hamiltonien du champ cristallin comme une pertur-

bation de l’Hamiltonien de l’ion libre. L’Hamiltonien total d’un ion terre rare dans une matrice

hôte s’écrit donc :

H = Hionlibre +Hchampcristallin

La symétrie sphérique caractérisant l’ion libre va être détruite par l’action du champ cristallin,

ce dernier va éclater chaque multiplet 2S+1LJ en plusieurs sous niveaux Stark. Cette levée de

dégénérescence peut être partielle ou totale ; elle dépend de la symétrie du site cristallographique

occupé par l’ion dopant et de la parité du nombre d’électron de la couche 4fn. En effet, la

dégénérescence maximale des niveaux 2S+1LJ est de (2J+ 1) pour les ions ayant un nombre n

pair et (J +1
2
) pour ceux qui ont un nombre n impair. La position de chaque sous niveau Stark

dépend d’une part de la nature des ions optiquement actifs et d’autre part de l’environnement

du réseau cristallin.

La figure 1.3 présente les différentes interactions conduisant à l’éclatement des configurations

4fn des ions de terres rares suite à l’effet des Hamiltoniens du champ central, électrostatique,

spin orbite et du champ cristallin.

Figure 1.3 – Eclatement des niveaux d’énergie d’un ion de terre rare dans une matrice cris-
talline sous l’effet des différentes interactions [7].
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1.2 Grenats à base de terres rares

On désigne par le mot � Grenat � une famille de minéraux du groupe des nésosilicates

cristallisant dans le système cristallin cubique. La formule générale de la structure du grenat

est connue sous forme de C3A2D3O12, où C, A et D occupent un site dodécaédrique, un site

octaédrique et un site tétraédrique, respectivement. Les grenat d’aluminium aux terres rares

sont également connus sous le nom de RE3Al2Al3O12 = RE3Al5O12 (REAG), où l’ion des

terres rares RE3+est situé sur le site C (dodécaédrique) et l’ion Al3+ est situé sur les sites A

et D (octaédrique et tétraédrique). Ces grenats ont connus par leurs stabilité chimique et ils

conviennent comme un réseau hôte pour les ions activateurs RE3+ [8–11] ce qui permet leur

utilités dans plusieurs dispositifs optiques tels que les scintillateurs, les lasers solides, les tubes

cathodiques,...etc.

1.2.1 Grenat de Gd3Al5O12

1.2.1.1 Diagrammes de phase du système Gd2O3-Al2O3.

La figure 1.4 montre le diagramme de phase du système d’équilibre binaire de Gd2O3-Al2O3

basé sur le travail de Han et al. [12]. La matière première sont des poudres de Gd2O3 (99,99 %)

et d’Al2O3 (99,99 %). Le comportement réel du système est décrit par la ligne continue après

avoir subi un traitement thermique (voir figure 1.4).

Figure 1.4 – Diagramme de phase du système binaire Gd2O3-Al2O3 [12].
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Le système Gd2O3-Al2O3 est caractérisé par l’existence de trois phases à savoir la phase

monoclinique Gd4Al2O9, la phase pérovskite GdAlO3 et la phase grenat (cubique) Gd3Al5O12.

L’équilibre est indiqué par les lignes discontinues sur le diagramme. Lorsque le liquide au point

eutectique est refroidi, un mélange de produits GdAlO3 et Al2O3 est cristallisé avec la structure

grenat Gd3Al5O12. A ce point, il est observé que le taux d’ Al2O3 nécessaire pour obtenir une

phase grenat est de 0.77 mol% à une température d’environ 1750 °C.

1.2.1.2 Structure cristalline du grenat Gd3Al5O12

La structure cristalline de ce grenat appartient au groupe d’espace Ia-3d et cristallise dans

un système cubique centré (bcc) [13] avec un paramètre de maille de l’ordre de 12,11 Å [14].

La maille élémentaire de la structure cubique Gd3Al5O12 contient huit motifs avec 160 atomes

(voir figure 1.5). On trouve 96 atomes d’oxygènes dans la position générale h (notation de

Wyckoff), ces atomes d’oxygènes forment un réseau tridimensionnel dans lequel se trouve trois

types de sites : tétraédriques, octaédriques et dodécaédriques. 24 atomes d’Al sont situés dans

le site tétraédrique (d), 16 atomes d’Al dans le site octaédrique (a) et 24 atomes de Gd dans le

site dodécaédrique (c). Le site dodécaédrique a une forme géométrique et une dimension fixes.

Donc, il existe une taille critique pour la substitution des cations. Pour cette raison, la structure

cristalline cubique des grenats reste thermodynamiquement stable uniquement pour les ions de

terres rares avec un rayon ionique inférieur à celui de Gd3+(Tb3+–Lu3+et Y3+) et devient

instable pour les ions de terres rares dont le rayon est supérieur à Gd3+(La3+–Eu3+) [15–18].

Figure 1.5 – Représentation de la structure cubique (GAG) et les différents polyèdres de
coordination.
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1.2.1.3 Phases secondaires

Comme le grenat étudié à base de Gd a une structure métastable ; d’autres phases appelée

secondaire donc peuvent apparaitre à savoir ; la phase pérovskite GdAlO3 et la phase monocli-

nique Gd4Al2O9. La proportion de ces phases dépend largement des conditions de synthèse et

de recuit.

• Structure pérovskite

La structure pérovskite GdAlO3 (abrégé en GAP) cristallise dans le système cristallin ortho-

rhombique, de groupe d’espace Pbnm [19]. Comme c’est montré sur la figure 1.6, cette struc-

ture est composée d’un cation Gd de coordinence 12, un cation de transition tétravalent Al qui

présente une coordinence 6 et des anions oxygènes (O) qui forment un réseau d’octaèdres liés

par leurs sommets.

Figure 1.6 – Représentation de la structure pérovskite (GAP).

• Structure monoclinique

La structure Gd4Al2O9, notamment notée GAM cristallise dans un système monoclinique

de groupe d’espace P21c, les ions Al3+ se coordonnent avec quatre ions O2− à la position

tétraédrique (voir figure 1.7 ). Ces sites sont liés par paires en partageant un ion O2−. Ensuite,

ces paires sont combinées pour former le site où se situent les ions de Gd3+ qui sont coordonnés à

moitié 6 et 7 fois (symétrie C1) [20,21]. Cette structure monoclinique se forme par une réaction

directe des composants Gd2O3 et Al2O3 selon la réaction : 2Gd2O3 + Al2O3 → Gd4Al2O9
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Figure 1.7 – Représentation de la structure monoclinique (GAM).

1.2.2 Luminescence de Ce3+

Un nombre limité d’éléments sont utilisés comme des centres optiquement actifs dans les

matériaux luminescents. Le groupe le plus important de centres luminescents utilisés pour des

applications technologiques est celui des ions de terres rares (Ce3+, Nd3+, Er3+, Eu3+, Tb3+,

Sm3+ et Dy3+). L’ion Ce3+ est choisi en tant qu’ion activateur dans les matériaux étudiés dans

la suite de notre étude.

L’ion Ce3+ est l’un des ions lanthanides (z=58), il est caractérisé par la configuration électronique

[Xe] 4f1. D’après le diagramme de Dieke [6], cet ion a une absorption 4f-4f due à la transition

des niveaux 2F5/2 à 2F7/2, générés par le couplage spin-orbite et séparés d’environ 2 000 cm−1.

En outre, l’ion Ce3+ peut être excité dans la configuration électronique [Xe]4f0 5d1. En cas

d’ion libre, l’absorption de l’état fondamental 4f à l’état excité 5d peut être observée à environ

de 6 eV [22, 23]. L’état excité 5d est divisé par le couplage spin-orbite en 2D3/2 et 2D5/2, les

énergies d’absorption entre 2F5/2 → 2D3/2 et entre 2F5/2 et l’énergie moyenne de 2D3/2 et 2D5/2

sont respectivement de 6,12 et 6,35 eV [22,23]. D’autre part, lorsqu’un ion activateur est intro-

duit dans un cristal hôte, deux effets majeurs dictent les propriétés de photoluminescence : le

décalage du centröıde et la division du champ cristallin de l’orbitale 5d. Il est également connu

qu’une forte absorption 4f-5d et une luminescence 5d-4f de l’UV au visible sont présentées dans
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les composés dopés Ce3+ [24–26]. La variation de longueurs d’onde dans les différents cristaux

hôtes est donc due au décalage des niveaux d’énergie 5d.

La figure 1.8 montre le diagramme des niveaux d’énergie de Ce3+ dans son état libre et aussi

les effets du réseau hôte sur le déplacement du centröıde et la division du champ cristallin du

niveau d’énergie 5d. Le déplacement du centröıde est causé par une diminution de la répulsion

électronique, il peut être déterminé par les propriétés chimiques (covalence) et physiques (po-

larisabilité) des anions coordonnant Ce3+. En effet, lorsque le degré de covalence de la liaison

entre l’ion Ce3+ et les anions environnants augmente, l’énergie d’un électron dans l’orbitale

5d est réduite en raison des effets stabilisateurs de la liaison covalente, ce qui fait délocaliser

(expansion) cet orbitale et augmenter le décalage du centröıde.

Figure 1.8 – Diagramme des niveaux d’énergie de Ce3+ dans son état libre et dans le réseau
hôte [27]

Dans la structure du grenat, l’ion Ce3+ occupe le site dodécaédrique. L’état Eg se divise

en deux niveaux 5d1 et 5d2 et l’état T2g se divise encore en trois niveaux 5d3, 5d4 et 5d6. La

division entre les niveaux 5d1 et 5d2 est notée ∆12 et la division du champ cristallin normal

entre le niveau le plus bas 5d1 et le plus haut 5d5 est notée εcfs [28]. Par conséquent, un

décalage significatif vers le rouge(red shift) de l’absorption 4f-5d1 peut être observé dans les

17
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matériaux à structure de type grenat. Généralement, la division du champ cristallin diminue

avec l’augmentation du rayon ionique du cation hôte auquel se substitue l’ion optiquement

actif. Un grand site cationique s’accompagne donc d’une distance cation-ligand plus grande,

ce qui réduit la division du champ cristallin. Cependant, pour Ce3+ dans les grenats, il a été

démontré que lorsque le rayon du cation hôte dans le site dodécaédrique augmente, la division

du champ cristallin augmente également et l’émission de Ce3+ se déplace vers des longueurs

d’onde plus grandes [29,30].

1.2.3 Propriétés du grenat Gd3Al5O12 dopé Ce3+

Comparé aux autres grenats, le composé Gd3Al5O12 : Ce3+ n’est pas largement étudié à

cause de sa structure métastable et la difficulté de sa synthèse par la méthode conventionnelle

avec une température supérieure à 1600 °C [31]. Ce composé est caractérisé par le Gd qui est un

élément sensibilisateur d’excellence permettant de transférer son énergie aux ions activateurs

grâce à sa transition 8S7/2 → 6IJ (centrée à 275 nm), améliorant ainsi les propriétés lumines-

centes. De plus, la densité de ce composé est élevée (5,97 g/cm3) ce qui augmente le pouvoir

d’arrêt des rayons X, et donc ses performances dans les détecteurs à scintillation [32].

Afin de stabiliser ce grenat, deux stratégies ont été envisagées ; la première s’agit de remplacer

partiellement les ions Al3+ par des ions Ga3+ [33] pour réduire l’effet des pièges à électrons

en abaissant le bas de la bande de conduction. La deuxième est appelée � ingénierie de bande

interdite � qui consiste à remplacer les ions Gd3+ par les ions Y/Lu dans la matrice afin de

modifier la structure de bande du matériau [34,35].

Dans ce travail, les matrices étudiées à base de gadolinium sont tous dopées aux ions cérium

trivalent (Ce3+). Afin de comprendre le transfert d’énergie des ions Gd3+ aux ions Ce3+, leurs

niveaux d’énergie sont schématisés sur la figure 1.9. Sous une excitation de 275 nm, les électrons

de GAG : Ce3+ ont été excités de l’état fondamental 8S7/2 à l’état excité 6IJ du Gd3+. Le pro-

cessus de transfert d’énergie se produit entre le Gd3+ dans la matrice hôte et les activateurs

Ce3+ puisque l’état 6IJ du Gd+3 est plus élevé que les états d’émission 5d du Ce3+ selon le

diagramme d’énergie fait par Diecke [6]. Les électrons détendus de l’état 5d des ions Ce3+,

produisent finalement un signal d’émission de large bande allant de 470 nm à 700 nm et re-

groupant les deux signaux issus des transitions 5d vers les état fondamentaux 2F5/2 et 2F7/2 de

l’ion dopant [36]. On peut constater que la longueur d’onde du pic d’émission dans la matrice

est d’environ 564 nm [37].
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1.2. Grenats à base de terres rares

Figure 1.9 – Schéma illustratif du processus de transfert d’énergie entre des niveaux d’énergie
des ions Gd3+et de Ce3+.

1.2.4 Extinction de la luminescence de Ce3+ dans les grenats

La nature des substituts influe non seulement sur l’intensité du champ cristallin, mais aussi

sur la structure de la bande électronique du réseau hôte. Par conséquent, les énergies relatives

des niveaux 5d de Ce3+ et de la bande de conduction varient, ce qui peut provoquer l’extinction

de la luminescence.

Ueda et al. [38] ont réalisé des travaux approfondis sur le comportement des électrons excités

des niveaux 5d qui sont proches de la bande de conduction dans les grenats. Ils ont combiné les

niveaux d’énergie de Ce3+ avec les bandes de valence (BV) et de conduction (BC) afin de com-

prendre les processus d’extinction de la luminescence de Ce3+. Le modèle proposé est représenté

schématiquement dans la figure 1.10. En effet, il existe trois processus d’extinction possibles

à savoir ; (1) la relaxation thermique, (2) l’ionisation thermique et (3) l’auto-ionisation. Ces

processus ont été démontrés pour la première fois par Raukas et al. à travers l’analyse de

la photoconductivité [39–41]. La relaxation thermique ; appelée aussi processus de croisement

thermiquement activé, est le processus de relaxation non radiatif de la courbe de potentiel 5d

excité à la courbe de potentiel 4f inférieur passant par le point de croisement. Au point de

croisement, l’énergie de couplage de l’état 5d avec quelques phonons correspond à celle de l’état
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vibrationnel 4f supérieur. La transition résonante vers l’état 4f est suivie d’une relaxation non

radiative rapide aux états vibrationnels 4f inférieurs.

L’ionisation thermique est le processus de transfert d’électrons activé thermiquement tandis que

l’auto-ionisation est le transfert direct d’électrons sans assistance thermique de l’état excité 5d à

la bande de conduction (BC). La combinaison de l’excitation photonique de l’état fondamental

4f à l’état 5d et de l’auto-ionisation de l’état 5d à la bande de conduction est définie comme la

photo-ionisation, tandis que lorsque l’énergie thermique soutient le processus d’ionisation, nous

parlons de photo-ionisation thermiquement assistée.

Comme c’est illustré aussi sur la figure 1.10, les électrons transférés dans la bande de conduction

peuvent être capturés par des pièges à électrons (4) de sorte que ce processus de recombinaison

se produit de manière non radiative (quenching). Cependant, certains électrons ionisés peuvent

retourner à l’état excité 5d immédiatement ou après avoir été piégés (5) par un processus d’ac-

tivation thermique ce qui constitue le mécanisme de luminescence retardéé (afterglow) ou de la

luminescence thermiquement stimulée [42–45].

Figure 1.10 – Comportement des électrons excités dans les niveaux 5d de Ce3+ proche de la
bande de conduction [38].
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1.3 Matériaux scintillateurs

La détection des rayonnements repose sur phénomènes d’interaction avec la matière. Un

détecteur est utilisé pour déterminer la nature, la quantité et l’énergie des particules émises

par une source radioactive. On peut principalement classer les détecteurs en deux groupes en

fonction de leurs principes de fonctionnement : ceux qui se basent sur l’ionisation de la matière

comme les semi-conducteurs et ceux qui exploitent l’excitation des orbitales électroniques tels

que les détecteurs scintillants. Un détecteur à scintillation, couramment appelé scintillateur,

est un dispositif constitué d’un matériau qui émet de la lumière suite d’un dépôt d’énergie

par interaction avec un rayonnement. Les scintillateurs se répartissent en deux catégories : les

scintillateurs organiques, qu’on trouve sous forme de plastiques ou de solutions liquides, et

les scintillateurs inorganiques, employés sous forme de monocristaux ou de poudre. De plus,

ces matériaux peuvent être classés en deux catégories selon le mécanisme de scintillation : les

scintillateurs intrinsèques dont lequel le centre de luminescence est créé par la structure ou

un défaut intrinsèque de réseau hôte et les scintillateurs extrinsèques dont lequel le centre

de luminescence est une impureté bien définie ”dopant” introduit dans un réseau hôte.

1.3.1 Mécanisme de scintillation

Les particules ionisantes sont absorbées par la matière quelque soit le matériau considéré.

L’énergie absorbée est dissipée sous forme de chaleur et d’émission lumineuse, via des phonons

et des photons, respectivement. La scintillation est donc un phénomène d’émission de lumière

généralement des photons de basses énergies dans la gamme du visible ou proche UV lorsqu’un

matériau est soumis à un rayonnement ionisant. Le principe de la scintillation est représenté

d’une manière générale dans la figure ci-dessous.

Figure 1.11 – Principe de la scintillation en différentes étapes [46].
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Ce processus peut être donc divisé en trois étapes successives [47] :

1.3.1.1 Interactions rayonnement-matière

Dans le cas d’un rayonnement électromagnétique, l’absorption totale ou partielle de l’énergie

apportée par le rayonnement incident est essentiellement régie par :

— Effet photoélectrique : Cet effet correspond à une absorption totale de l’énergie du

photon incident provoquant l’éjection d’un électron lié (un électron de la couche K). Cet

électron acquiert une énergie cinétique égale à la différence entre l’énergie du photon

d’excitation et celle de liaison de l’électron avant l’interaction (voir figure 1.12). Cette

interaction provoque un réarrangement électronique des atomes soit par fluorescence ou

par effet Auger, afin de combler la lacune. L’effet photoélectrique prédomine pour les

photons de faible énergie et pour les atomes de numéro atomique Z élevé.

— Effet Compton : Les photons interagissent avec les électrons du milieu, transférant

une partie de leur énergie à ces électrons (diffusion Compton), ce qui donne naissance

à des photons de moindre énergie, comme illustré dans la figure 1.12). Ce processus est

important pour les éléments de faible numéro atomique et demeure prédominant dans

la gamme d’énergies allant de quelques centaines de kiloélectronvolts (keV) à quelques

mégaélectronvolts (MeV).

— Création paire électron-positon : Ce phénomène est possible lorsque les photons

incidents possèdent une énergie supérieure à 1.022 MeV (plus de deux fois l’énergie d’un

électron). Ces photons de haute énergie donnent naissance à une paire électron-positon

(voir figure 1.12). Après thermalisation, le positon crée s’annihile avec un électron en

émettant simultanément deux photons de 511 keV dans des directions opposées. Ces

photons secondaires ont la possibilité d’interagir avec le matériau, éventuellement par

effet Compton ou photoélectrique. Par conséquent, lorsque l’énergie du photon initial est

plus élevée, la probabilité d’une telle interaction augmente.
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Figure 1.12 – Schéma représentant les processus prédominants lors de l’interaction entre un
photon et la matière en fonction de l’énergie de la particule incidente [46].

1.3.1.2 Processus de relaxation

Après interaction avec le rayonnement, des électrons et des trous sont générés. Leur perte

d’énergie comporte deux phases : la multiplication puis la thermalisation.Les électrons primaires

entrent en collision avec d’autres électrons du milieu, transférant ainsi une portion de leur

énergie et créant des paires d’électrons-trous secondaires. Ce processus de formation de paires

par avalanche se poursuit jusqu’à ce que l’énergie des électrons ne soit plus suffisante. Quant à

l’étape de thermalisation, elle consiste alors à la relaxation des électrons vers le bas de la bande

de conduction et des trous vers le haut de la bande de valence.

1.3.1.3 Transfert d’énergie et luminescence

Après la thermalisation, les électrons et les trous libres migrent vers les centres de recombi-

naison et les autres niveaux susceptibles de piéger des charges. Dans le cas idéal, les électrons

générés lors de l’irradiation se recombinent de manière radiative avec les trous, ce qui entrâıne

l’émission d’un photon pour chaque paire électron-trou. Cependant, certains centres de recom-

binaison tels que les pièges électroniques ne sont pas radiatifs et l’énergie libérée lors de la

recombinaison des paires est dissipée sous forme de phonon.
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1.3.2 Principales caractéristiques d’un scintillateur

La scintillation est un processus à plusieurs étapes, elle implique des domaines énergétiques

variés et chaque étape joue un rôle essentiel dans les diverses performances du scintillateur. Par

conséquent, il est possible de décrire ses caractéristiques principales comme suit :

• Le pouvoir d’arrêt : il définit la capacité du matériau à absorber l’énergie de la radiation

incidente et il est lié à la densité du matériau et à la masse des atomes qui le composent.

• Le déclin de scintillation : appelée aussi temps du déclin, il décrit le temps caractéristique

nécessaire à l’émission après absorption du rayonnement ionisant. Il est déterminé par les

constantes de temps des étapes de transfert et de luminescence. Généralement, il est pluri-

exponentiel et il varie suivant le type de centre de recombinaison. Les composantes rapides

présentent de l’intérêt particulier d’un point de vue des applications tandis que les composantes

lentes, parfois associées aux processus de transfert de charges, peuvent limiter les performances

des scintillateurs dans certaines situations.

• La longueur d’onde d’émission du scintillateur : cette longueur d’onde est ca-

ractéristique des centres de recombinaison du scintillateur afin de recueillir la lumière d’une

façon optimale. Le choix de la longueur d’onde d’émission est généralement lié au photo-

détecteur utilisé.

• Le rendement de scintillation : appelé aussi le rendement lumineux Y, il est exprimé par

le nombre de photons émis pour une quantité d’énergie absorbée (ph/MeV). Sa valeur dépend

des différentes étapes du mécanisme de scintillation ; notamment, la multiplication et la ther-

malisation des paires électron-trou, le transfert d’énergie (d’efficacité S) et l’émission du centre

luminescent (d’efficacité Q). Le rendement lumineux est inversement proportionnel à l’énergie

de la bande interdite Eg, on peut donc écrire :

Y =
106SQ

βEg

Le terme βEvc représente l’énergie nécessaire pour créer une paire électron-trou, il est deux à

trois fois la valeur de la bande interdite.

Ce paramètre est très important pour la grande majorité des applications ; plus le rendement

est élevé, plus il convertit efficacement l’énergie du rayonnement ionisant en lumière scintillante

détectable

• L’efficacité de scintillation : est la capacité d’un matériau scintillant à convertir l’énergie
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déposée par des rayonnements ionisants en photons de scintillation. Elle est donc exprimée

comme le rapport du nombre de photons émis par unité d’énergie du rayonnement incident

absorbée par le scintillateur. Une haute efficacité de scintillation est souhaitable car elle permet

de maximiser le nombre de photons émis pour une quantité donnée d’énergie absorbée, ce qui

améliore la sensibilité du détecteur et permet de détecter des événements faibles avec précision.

• La résolution en énergie : La résolution énergétique (R) représente la capacité d’un

scintillateur à distinguer des rayonnements d’énergie légèrement différente. Plus la résolution

énergétique est faible, meilleur est le scintillateur. Ce paramètre est fondamental pour toutes les

applications qui visent à mesurer l’énergie d’une source de rayonnements ionisants. En général,

quatre contributions à la résolution énergétique R sont considérées [48] :

R
2

= R2
np +R2

inh +R2
tr +R2

lim

Rnp : est la contribution de la réponse non proportionnelle du scintillateur. Le nombre de pho-

tons émis par le scintillateur n’est pas proportionnel à l’énergie incidente.

Rinh : est lié aux inhomogénéités présentes dans le scintillateur qui sont à l’origine de variations

locales du rendement de scintillation. Par exemple, un gradient de concentration des centres

luminescents peut en être la cause.

Rtr : est déterminé par l’efficacité du transfert des photons émis par le cristal vers le détecteur.

Cela dépend donc directement du type de détecteur employé (photomultiplicateur, photodiodes

à avalanche. . . ). Pour un photomultiplicateur(PM), l’efficacité de collecter des photons dépend

de la longueur d’onde du photon, du couplage optique entre le cristal et la fenêtre du PM,

de l’angle d’incidence du photon sur la photocathode. Ce terme est généralement négligeable

devant les autres contributions.

Rlim : est la résolution intrinsèque du détecteur dépend de la variance du gain du photomulti-

plicateur (PMT) et le nombre de photoélectrons Nphe émis par la photocathode du PMT.

1.3.3 Domaines d’application des matériaux scintillateurs

Les matériaux scintillateurs sont utilisés dans de nombreux domaines tels que : l’image-

rie médicale, l’exploration géophysique, la sécurité dans les aéroports, la physique des hautes

énergies [46]. Les applications envisagées dans le cadre de notre travail concernent la détection

de rayonnements moins énergétiques (gamma ou X) et nécessitent donc des rendements de
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scintillation supérieurs.

1.3.3.1 Imagerie médicale

L’utilisation des scintillateurs demeure cruciale dans le domaine de l’imagerie médicale, où

les systèmes tomographiques sont employés à toutes les étapes de la prise en charge du malade.

Les techniques employant les scintillateurs se sont sensiblement diversifiées et peuvent être di-

visées en deux grandes familles selon le rayonnement utilisé ; les techniques à rayons γ (TEP,

SPECT et gamma caméra) et les techniques à rayons X tel que la tomographie axiale calculée

(Computed Tomography, CT).

• La tomographie à émission de positrons (TEP) :

Dans cette technique, un composé chimique contenant le traceur radioactif émetteur de po-

sitrons est injecté au patient. Après leur annihilation dans les tissus, chaque positron se re-

combinant avec un électron génère l’émission simultanée et en sens opposé de deux photons

de 511 keV, permettant la localisation du point de recombinaison. Le système de détection est

constitué de plusieurs milliers de cristaux scintillateurs, disposés en forme de couronne autour

du patient et couplés à des photomultiplicateurs (Figure 1.13).

Figure 1.13 – Principe de la tomographie à émission de positons (TEP).

La détection des multiples annihilations aboutit à une représentation en trois dimensions de

l’organe où les marqueurs sont fixés. Afin de minimiser les doses radioactives, un détecteur scin-

tillateur doté d’une émission intense sous un rayonnement de 511 keV et d’un temps de réponse
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court est requis. Récemment, un nouveau scintillateur a été développé pour cette application

qui est l’oxyde de gadolinium et d’aluminium-gallium Gd3Al2Ga3O12 :Ce3+ (GAGG : Ce3+).

Comme ce scintillateur se présente sous une structure grenat, la symétrie élevée du réseau est

considérée comme un avantage pour sa transparence. En outre, Les transitions 4f-5d des ions

activateurs Ce3+ sont entièrement autorisées, de sorte que le temps de décroissance primaire

ne devrait pas dépasser 20 ns [49]. Le même scintillateur GAGG a été également développé

différemment avec un dopage de 0.3 % Ce3+ [50] est adopté à la même application (PET)

avec une densité de 6,2 g/cm3, un rendement lumineux d’environ 50000-58000 ph/meV, une

résolution énergétique de 4,2 à 5,2 et une longueur d’émission de 540 nm. Un autre scintillateur

de type Gd2YAl2Ga3O12 :Ce a été aussi fabriqué pour la détection des rayon avec un pouvoir

d’arrêt élevé et un rendement lumineux de 37900 ph/meV et un temps de réponse égale à 57

ns [51].

• Gamma caméras et tomographie d’émission monophotonique (SPECT) :

Dans ce cas, les radio-pharmaceutiques injectés au patient émettent des rayonnements gamma.

Une gamma caméra, composée d’un cristal scintillateur et de photomultiplicateurs, va alors

détecter les radiations émises à l’extérieur du patient, permettant ainsi l’obtention d’une image

en deux dimensions.

Figure 1.14 – Principe de fonctionnement d’une gamma caméra.

Si la caméra effectue une rotation autour du patient ou alors si l’appareillage est constitué de

deux caméras opposées, il devient possible de générer une image tridimensionnelle. Ce procédé

est alors désigné sous le terme de tomographie d’émission monophotonique ou SPECT (single-
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photon emission computed tomography). La figure 1.15 montre le principe de son fonctionne-

ment et un exemple du dispositif (Philips Medical Systems)

Figure 1.15 – Principe de fonctionnement de la tomographie d’émission monophotonique
(SPECT) et un exemple du dispositif de marque Philips Medical Systems.

• Tomographie de rayons X (ou la tomographie axiale calculée) : Dans cette

technique, les différents composants du corps humains (tissus, os,...) absorbent les rayons X de

manière distincte, ce qui permet de capturer des images des organes internes. Comme on le

voit sur la figure 1.16, le tube de rayons X et le détecteur sont solidaires et tournent autour du

patient.

Figure 1.16 – Principe de la tomographie à émission de rayons X (CT).

Après avoir traversé le patient, le faisceau de rayons X, plus ou moins atténué selon les

tissus traversés, est ensuite détecté par le matériau scintillateur couplé à des photodiodes. Pour

une bonne qualité d’image, c’est-à-dire un bon contraste, le matériau scintillateur doit être ca-

pable de différencier les rayonnements X d’énergies voisines et également d’énergies éloignées.

C’est pourquoi un rendement de scintillation élevé ainsi qu’une bonne résolution énergétique

sont nécessaires. Étant donné que la durée de rotation autour du patient est de l’ordre d’une

seconde, la longueur d’onde d’émission doit également correspondre à la sensibilité des photo-

diodes utilisées comme détecteurs. Aujourd’hui, le grenat de Gd3Ga5O12 (GGG) est parmi les
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matériaux scintillateurs les plus utilisés pour la tomographie axiale calculée ; il présente une

densité de 7.09 g/cm3 et un rendement lumineux de 39000 ph/meV un temps de décroissance

de 150 ns et une longueur d’onde d’émission de 730 nm [50]. Le matériau GAGG développé par

la méthode de pressage à chaud est aussi envisagé pour cette application [51]. La forme finale

de ce matériau est représentée sur la figure 1.17 avec une épaisseur de 1.8 mm.

Figure 1.17 – Scintillateur GAGG utilisé pour la tomographie axiale calculée [51].

1.3.3.2 Système de détection MEB

Les films de grenat monocristallin multicomposants GAGG :Ce peuvent aussi être utilisés

en tant que partie d’un détecteur d’électrons à scintillation pour le MEB. Un tel scintillateur

convient non seulement aux détecteurs d’électrons secondaires, mais également aux détecteurs

d’électrons rétrodiffusés où le rendement lumineux élevé du scintillateur est crucial en raison

de l’efficacité généralement faible du transport de la lumière [52].

1.3.3.3 Dispositifs d’éclairage

En plus du domaine de détection, les matériaux scintillants peuvent être aussi utilisés en

tant que convertisseurs de couleur appliqués à l’éclairage et l’affichage modernes. Hu et al. [53]

ont développé un matériau Gd3(ScAl)2Al3O12 :Ce3+(GSAG :Ce3+) et ils ont indiqué dans leur

étude l’application de ce luminophores dans l’éclairage en lumière blanche.

1.3.3.4 L’exploration géophysique

L’exploration géophysique a pour objectif de repérer des couches d’hydrocarbures ou de gaz,

d’estimer leur volume, de caractériser les roches avoisinantes et même d’analyser la composition
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des planètes [54, 55]. Une sonde, équipée de détecteurs (photomultiplicateurs et scintillateurs)

est descendue vers les différentes formations géologiques (voir figure 1.18).

Figure 1.18 – Principe de l’exploration géophysique

Selon le type de mesures à déterminer dans ce domaine, de nombreuses contraintes sont im-

posées sur les propriétés optiques et physiques du scintillateur [56,57]. Ces contraintes découlent

des conditions sévères inhérentes à l’exploration géophysique, telles que des températures élevées,

des pressions importantes, des chocs, une humidité accrue et un espace limité. Par conséquent,

il est donc nécessaire d’utiliser un matériau dont les propriétés de scintillation, notamment le

rendement et le temps de vie, sont peu sensibles aux variations thermiques. Malheureusement, le

rendement et le temps de vie ont tendance à diminuer considérablement avec l’augmentation de

la température, car la probabilité de désexcitation non radiative devient plus importante [56,57].

Il est également essentiel que le spectre d’émission du matériau varie peu avec la température

et soit adapté à la sensibilité des photomultiplicateurs spécifiques à cette application [58]. En

termes de propriétés physiques, il est préférable de privilégier des matériaux non hygroscopiques

et résistants, Enfin, un fort pouvoir d’absorption est souhaitable car il réduit la taille nécessaire

des cristaux tout en améliorant l’efficacité de détection des rayonnements.

30
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Références

[47] T. Yanagida,. Inorganic scintillating materials and scintillation detectors, PJA-B, 94(2)

(2018)75-97.

[48] P. Dorenbos, J.T.M. de Haas, C.W.E. Van Eijk, Non-proportionality in the scintillation

response and the energy resolution obtainable with scintillation crystals. IEEE Trans. Nucl.

Sci. 42 (1995) 2190–2202 .

[49] T.Kanai, M.Satoh, I.Miura, Characteristics of a Nonstoichiometric

Gd3+d(Al,Ga)5−dO12 :Ce Garnet Scintillator, J. Am. Ceram. Soc. 91 [2] (2008) 456–462 .

[50] P. Lecoq, Development of new scintillators for medical applications, Nucl. Instrum.Methods

Phys. Res. 809 (2016) 130–139.

[51] T. Kanai, M.Satoh, I. Miura, Hot-Pressing Method to Consolidate Gd3(Al,Ga)5O12 :Ce

Garnet Scintillator Powder for use in an X-ray CT Detector, Int. J. Appl. Ceram. Technol,

1–10 (2012)

[52] J. Bok, O. Lalinsky, M. Hanus, Z. Onderisinova, J. Kelar, M. Kucera, GAGG :Ce single

crystalline films : new perspective scintillators for electron detection in SEM, Ultramicro-

scopy. 163 (2016) 1–5.

[53] C. Hu, G.Liu, M.Wang, S. Ma, J. Zhang, J. Wu, G. Jing, S. Wang, Z. Ye, Preparation

and characterization of Gd3(ScAl)2Al3O12 : Ce3+ garnet phosphors towards high-color-

rendering white-light illumination, J.Lumin. 235 (2021) 118062.

[54] J.S. Schweitzer, D.V. Ellis, Review of nuclear techniques in subsurface geology, IEEE Trans.

Nucl. Sci. 35(1) (1988) 800

[55] C. P. Gooneratne, B. Li, M. Deffenbaugh, T. Moellendick, Instruments for Formation

Evaluation. Instruments, Measurement Principles and Communication Technologies for

Downhole Drilling Environments, (2019) 9-45.

[56] C. Kim, W.Lee, A. Melis, A. Elmughrabi, K.Lee, C.Park, J. Y. Yeom, A review of inorganic

scintillation crystals for extreme environments. Cryst.11(6) (2021) 669.

[57] C.L Melcher, J.S.Schweitzer, R.A. Manente, C.A.Peterson, Applications of single crystals

in oil well logging, J. Crystal Growth. 109 (1991) 37.
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Chapitre 2

Méthodes de synthèse et techniques de

caractérisation

Introduction

L’industrie moderne exige des matériaux de haute qualité avec des caractéristiques bien

définies. C’est dans ce contexte que de nouvelles techniques d’élaboration et de caractérisations

ont été développées pour bien appréhender et analyser les propriétés de ces matériaux. La

première partie de ce chapitre a pour objet de présenter les méthodes de synthèse couramment

utilisées, en mettant l’accent sur la méthode sol-gel choisie pour l’élaboration de nos matériaux.

Dans la deuxième partie, seront exposées les différentes techniques de caractérisation employées

pour analyser les propriétés structurales, morphologiques et luminescentes des matériaux élaborés

dans le cadre de cette thèse.

2.1 Procédés de synthèse

Différentes méthodes ont été mises en œuvre pour la synthèse des grenats à base de gado-

linium, soit par la voie solide, ou bien par la voie liquide. Les méthodes de préparation de ce

type de grenats comprennent la méthode à l’état solide à haute température [1–3], la méthode

sol-gel [4, 5], la méthode de précipitation et la méthode par combustion [6–8]. Les échantillons

produits par ses différentes méthodes de préparation sont également différents et le choix de

la méthode de synthèse permet de répondre aux exigences de performance du produit. Cette

partie est donc consacrée à une brève description de ces méthodes de synthèse en se basant
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essentiellement sur le procédé sol-gel qui a été utilisé dans le cadre de notre travail.

2.1.1 Voie solide : Réaction à l’état solide

La réaction à l’état solide est une méthode classique de préparation de matériaux à base

de terres rares. Le processus principal consiste à mélanger soigneusement par broyage dans un

mortier des quantités stœchiométriques des produits réactifs généralement sous forme d’oxydes

afin d’obtenir une répartition uniforme des précurseurs. Le mélange est soumis à un cycle

thermique à haute température, éventuellement sous atmosphère contrôlée, au cours duquel

il va, par des phénomènes de diffusion en phase solide, réagir et former la phase recherchée.

Comme c’est mentionné déjà, cette méthode est utilisée dans la synthèse de grenats à base de

Gadolinium. Meng et al. [9] ont essayé de stabiliser le grenat Gd3Al5O12 en le dopant avec des

paires de Mg2+/Ge4+. Ils ont donc synthétisé le composé Gd3MgxGexAl5−2xO12 : Ce avec la

réaction à l’état solide et ils ont étudié l’influence de cette paire sur sa structure cristalline ainsi

que ses propriétés de photoluminescence.

2.1.2 Voie liquide : chimie douce

La chimie douce est apparue pour désigner les méthodes de synthèse des composés inor-

ganiques à des températures nettement plus basses que celles de la voie classique. Différentes

méthodes de synthèse par chimie douce ont été développées et qui ont conduit à la formation

de nano-poudres avec de meilleures propriétés chimiques et physiques que les micro-poudres

obtenues par réaction à l’état solide classique.

2.1.2.1 Synthèse par Co-précipitation

Cette méthode consiste à préparer une solution homogène contenant différents précurseurs ;

(généralement des nitrates) puis provoquer leur précipitation par l’ajout d’une solution basique

comme agent précipitant qui est généralement l’hydrogénocarbonate d’ammonium (NH4HCO3)

ou l’hydroxyde d’ammonium (NH4OH). Cette méthode peut être donc réalisée par voie directe

en ajoutant une solution d’agent précipitant dans la solution de sels métalliques ou par voie

inverse en ajoutant de la solution de sels métalliques dans la solution d’agent précipitant. Le

précipité est ensuite séparé du solvant par filtration [10] ou par centrifugation [11], lavé plu-

sieurs fois avec de l’eau et l’éthanol afin d’éliminer les groupements résiduels faiblement liés au

précipité. Le produit obtenu est séché puis il est décomposé thermiquement (calciné) en oxydes
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mixte. Des poudres GAG :Tb3+ ont été synthétisées par la méthode de co-précipitation [12].

Les performances de ces poudres ont été étudiées avec différentes techniques de caractérisation.

Une structure stable de GAG a été trouvée à faible teneurs en Tb3+ avec une morphologie des

particules assez uniforme et une forte émission.

2.1.2.2 Synthèse par combustion

La synthèse par combustion, également connue sous le nom de technologie de synthèse au-

topropagée à haute température (self-propagating high-temperature synthesis technology) [13],

est un processus exothermique de réactions d’oxydoréduction auto-entretenues. La méthode

utilise généralement des sels métalliques solubles (tels que le nitrate) comme oxydant et des

combustibles organiques (tels que l’acide citrique, l’urée) comme agent réducteur. En général,

l’agent réducteur forme un complexe avec l’ion métallique, ce qui favorise le mélange uniforme

du cation dans la solution ou le gel. Cette réaction peut se produire dans une matrice de

matériaux solides, liquides ou sous forme de gel. Elle permet de synthétiser une grande variété

de matériaux à l’échelle nanométrique, notamment des oxydes, des métaux, des alliages et des

sulfures. En outre, cette technologie permet de synthétiser rapidement et facilement des com-

posés multi-éléments aux structures cristallines complexes, comme les grenats. McDonald et al.

ont réussi à synthétiser une poudre grenat de gadolinium aluminium gallium dopé au cérium

(GAGG : Ce3+) en utilisant une technologie d’auto-propagation (SCS) [14] et ils ont trouvé

que cette méthode fourni une voie rapide pour la synthèse. De plus, la variation du combustible

choisi a un impact sur les résultats de diffraction de rayons X (DRX) et de photoluminescence

(PL).

2.1.2.3 Synthèse par hydro/solvothermale

Ces deux voies sont définies comme des méthodes d’élaboration de particules fines, dans

un système fermé (autoclave) [15] en présence d’un précurseur et d’un solvant soumis à des

modifications de pression et de température. La première étape réalisée dans ces méthodes est

similaire à celle du procédé de co-précipitation. La solution aqueuse obtenue après précipitation

est introduite dans un autoclave pendant des temps relativement longs. La voie solvothermale

diffère de celle de l’hydrothermale par le milieu réactionnel et par conséquent par les condi-

tions de température et de pression utilisées. En effet, La méthode solvothermale utilise un

solvant organique, tandis que la méthode hydrothermale utilise de l’eau comme solvant. Bien
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que les mécanismes réactionnels mis en jeu soient généralement les mêmes que ceux présentés

précédemment, ces techniques permettent de s’affranchir de certaines limitations, tels que le

contrôle précis du pH ou l’obtention de matériau amorphe, tout en permettant un contrôle

aisé des tailles, morphologies et état d’agrégation des particules. Chiang et al. ont essayé de

préparer le grenat GAG : Ce3+ par la méthode de co-précipitation, mais le travail n’a pas été

réalisé avec succès [16]. Ainsi, en utilisant les méthodes hydrothermale et solvothermale, ce

grenat a été obtenu à des températures de réaction basses. Dans la synthèse des poudres, la

méthode hydrothermale présente de grands avantages pour la synthèse des poudres, tels que la

faible température de réaction, l’absence de contamination organique, etc. La cristallisation par

cette méthode a un taux de croissance plus rapide que la synthèse solvothermale. Néanmoins,

la croissance rapide par synthèse hydrothermale entrave l’existence de Gd3Al5O12 avec une

structure de grenat pure, en raison de la formation de GdAlO3 avec la structure pérovskite [17].

2.1.2.4 Synthèse par la méthode sol-gel

Le vocable � sol-gel � est une contraction des termes � solution gélification �, il traduit le

passage d’un état appelé � sol � à un autre état de la matière appelé � gel �. Le sol veut dire

une suspension de particules collöıdales au sein d’un liquide et le gel signifie un réseau solide,

amorphe et tridimensionnel interconnecté, expansé à travers le milieu liquide d’une manière

stable contenant des pores submicrométriques.

ã Principe de procédé sol-gel

Le principe de ce procédé est basé sur une succession de réactions d’hydrolyse-condensation, à

température modérée (autour de l’ambiante) pour obtenir des précurseurs organiques permet-

tant après calcination la formation des oxydes.

Deux voies sont distinguées en fonction du précurseur impliqué :

— La voie inorganique ou collöıdale : utilise des solutions aqueuses dont les précurseurs sont

des sels ioniques inorganiques (chlorures, nitrates, oxychlorures) dissouts dans l’eau.

— La voie métallo-organique ou polymérique : obtenue à partir d’alcoxydes métalliques, de

formule générale M(OR)n, dans des solutions généralement organiques où M est un métal,

R un radical organique.

Quelle que soit la voie, collöıdale ou polymérique, le mécanisme se décompose en deux étapes :

l Une réaction d’hydrolyse au cours de laquelle une molécule d’eau réagit avec le

précurseur pour former un groupement réactif M-OH, en libérant une molécule d’alcool
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ROH dans le cas des alcoxydes selon la réaction ci-dessous. Elle est réalisée par une va-

riation contrôlée du pH dans la voie collöıdale, ou par un ajout contrôlé d’eau dans la

voie polymérique [18].

M – OR + H2O −−→ M – OH + ROH

l Une condensation des groupements hydroxyles conduisant à l’élimination d’une molécule

d’eau ou d’alcool selon ces réactions [19, 20] :

M – OH + HO – M −−→ M – O –M + H2O

M – OR + HO – M −−→ M – O –M + ROH

Une fois gélifié, le gel subit une étape de séchage qui est très importante. Si le séchage du gel

se fait de façon classique, à pression atmosphérique et à température ambiante ou légèrement

supérieure, un xérogel (poudre) est obtenue. Ainsi, si le séchage se produit dans des conditions

hypercritiques en autoclave sous pression élevée, un aérogel est obtenu ; conserve quasiment le

volume du gel initial, sa densité est très faible et il possède des surfaces spécifiques très élevées.

Comme c’est illustré sur la figure 2.1, à partir d’une même solution et en fonction du mode

de séchage, le matériau final peut prendre différentes formes de matériaux denses ou massifs

(monolithes de verres ou de céramiques), poudres, aérogels, fibres, composites, gels poreux ou

membranes, et bien entendu, films ou couches minces.

Figure 2.1 – Différents types de mise en forme de matériaux obtenus par voie sol-gel.
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ã Paramètres influents sur la synthèse

De nombreuses études ont été conduites pour déterminer les paramètres qui gouvernent les

réactions d’hydrolyse et de condensation. Il est donc nécessaire de les contrôler afin d’obtenir

le matériau voulu. Ces paramètres sont :

La nature du précurseur : La nature du précurseur a une influence importante dans la

synthèse des gels. Dans la série des esters M(OR)4, plus le radical organique R est long

et plus la réaction d’hydrolyse est difficile.

Le solvant : La synthèse d’un gel nécessite l’emploi d’un solvant qui intervient pendant l’hy-

drolyse et le séchage du produit. Il permet d’obtenir une solution homogène de viscosité

contrôlée.

Le taux d’hydrolyse : C’est le rapport entre le nombre de mole d’eau ajoutée et le nombre

de mole de métal M. il exerce une grande influence sur la vitesse de gélification et les

caractéristiques du gel.

La température : Les vitesses d’hydrolyse et de condensation augmentent avec la température

lors de la préparation du sol.

La nature du catalyseur : Le catalyseur permet de réaliser les réactions en milieu basique

ou en milieu acide. La réaction d’hydrolyse est favorisée en milieu acide contrairement

à la réaction de condensation. Sous catalyse acide, qui est la voie de synthèse la plus

rapide, la croissance du réseau conduit à une solution polymérique. Le gel formé est

appelé � gel polymérique � : on obtient après gélification une structure ouverte. Un taux

faible d’hydrolyse (pH basique) favorise plutôt la nucléation et conduit à la formation

d’une solution collöıdale. La taille des pores est contrôlable (contrairement à la catalyse

acide). Le gel formé est appelé � gel collöıdal � et possède une structure à larges pores.

Le tableau 2.1 résume les conditions de synthèse, les avantages et les inconvénients de

méthodes de synthèse préalablement établies [21].
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Table 2.1 – Résumé des méthodes de synthèse, leurs avantages et leurs inconvénients..

Méthode de

synthèse

Condition de

synthèse

Avantages Inconvénients

Réaction à

l’état solide

-Traitement ther-

mique à 1500-1600

°C pendant plusieurs

heures.

-Faible coût -Facile à

mettre en œuvre.

- Inhomogénéité -

phases parasites

(impuretés) - Pas

de contrôle - Mor-

phologique (taille

de particules trop

élevée) - Ségrégation -

Formation de poudres

uniquement.

Co-

précipitation

Réaction à basse

température (≥150°C)

- Milieu très basique -

Traitement thermique

à 800-900°C.

Economique - Basse

température de

cristallisation - Mor-

phologie uniforme

-Distribution de taille

étroite

- Matériaux sous

forme de poudres

-Processus long.

Combustion -Réaction à haute

température (≥1000

°C)

-Faible coût - Rapide -Morphologie non uni-

forme -Risques d’ex-

plosion - Formation de

poudres seulement.

hydro/ solvo-

thermale

-Réaction en auto-

clave sous haute pres-

sion - Température

modérée ≤ 300 °C.

-Haute cristallinité -

facilité de contrôler la

taille et la morpholo-

gie.

-Matériaux sous forme

de poudres seulement

- Coûteuse.

Sol-gel Réaction à faible

température ≤ 80 °C.

-Faible coût -Pureté

et homogénéité -Mise

en œuvre simple -

Matériaux sur mesure

et sous différentes

formes.

-Matières premières

coûteuse - Durée du

processus longue.
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2.2 Techniques de caractérisation

2.2.1 Analyse thermique

L’analyse thermique est l’étude des transformations thermiques des matériaux sous l’effet de

la chaleur. Les expériences réalisées dans le cadre de ce travail ont été menées sur un appareil

Netzsch STA 449 F3 Jupiter installé à l’université de Constantine. Cet appareil permet la

mesure des variations de masse et des effets thermiques. Il contient des portes échantillons

facilement interchangeables permettant l’adaptation optimale du système aux divers domaines

d’application (ATG, ATG-ATD et ATG-DSC). Dans ce travail nous nous sommes intéressés

aux analyses ATG-DSC avec une vitesse de chauffage de 10 °C/min, à températures variables

allant de 10 à 1300 °C.

— Analyse thermogravimétrique (ATG) consiste à mesurer la variation de masse d’un

échantillon à l’aide d’une thermo-balance en fonction de la température dans un milieu

inerte (gaz inerte : Azote et Argon ou Hélium pour des essais à haute température)

ou oxydant. Cette variation de masse peut être une perte de masse (déshydratation,

déhydroxylation, pyrolyse, décomposition, combustion,. . . ) ou un gain de masse (oxyda-

tion, corrosion, adsorption,. . . ).

— Analyse par Calorimétrie Différentielle à Balayage (DSC : Differential Scan-

ning Calorimetry) est basée sur l’étude de l’énergie dégagée ou absorbée par le matériau

quand il subit des transformations physiques ou chimiques lors d’un cycle thermique. Lors

des transformations endothermiques (fusion, transition vitreuse), le composé absorbe de

la chaleur tandis que pour une réaction exothermique (cristallisation), il en dégage.

Figure 2.2 – Appareil d’analyse ATG-DSC de type Netzsch STA 449 F3 Jupiter.
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2.2.2 Diffraction des rayons X

La diffraction des rayons X est une technique essentielle dans le domaine des solides cris-

tallisés. Elle est utilisée pour la caractérisation de la structure d’un matériau et l’identification

de ses phases cristallines. Elle permet aussi d’estimer la taille des cristallites et les contraintes

présentes dans l’échantillon à analyser.

2.2.2.1 Principe

Le phénomène de diffraction résulte de l’interaction d’un faisceau de rayons X, dont la lon-

gueur d’onde est du même ordre de grandeur que la distance interatomique dans les solides,

focalisé sur une poudre ou un cristal massif (monocristal, polycristal,..).

Si le système respecte les conditions de Bragg lorsqu’un rayon X monochromatique de longueur

d’onde λ est envoyé sur un échantillon avec un angle d’incidence thêta (θ), les plans réticulaires

(hkl), distants de dhkl (distance interréticulaire), vont réfléchir l’onde électromagnétique. L’or-

ganisation périodique de ces plans réticulaires va entrâıner un phénomène de diffraction et les

plans réticulaires en phase vont former une figure d’interférence selon la loi de Bragg :

2 dhkl Sinθ = nλ (n entier)

2.2.2.2 Appareillage et mesure

Les analyses de DRX ont été réalisées avec le diffractomètre � X’PERT PRO MPD � de

Philips (figure 2.3) en mode θ−θ (configuration Bragg-Brentano). Ce diffractomètre ; installé au

Centre de Recherche Nucléaire de Birine (CRNB), est équipé d’un goniomètre vertical de rayon

240 mm servant à mesurer les angles et muni d’un tube à rayons X à anticathode de cuivre. Le

détecteur interfacé est de type PIXcel-1Det, le porte échantillon est de type : spinner. Comme

le faisceau a la forme d’un trait et n’éclaire qu’une portion réduite de l’échantillon, ce type

de porte échantillon permet de faire tourner l’échantillon autour de son axe afin de balayer

complètement ce dernier supposé homogène.
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Figure 2.3 – Diffractomètre � X’PERT PRO MPD � de Philips installé au CRNB.

En configuration Bragg-Brentano, l’échantillon a une orientation fixe (bissecteur entre le

faisceau incident et le faisceau détecté) et ce sont la source et le détecteur qui sont mobiles.

Pour chaque angle θ, on mesure donc l’intensité I du rayonnement diffracté correspondant à

une interférence constructive due à la diffraction par les plans réticulaires. Une fois les photons

détectés, le compteur les transforme en charge électrique, puis il les amplifie par un système

électronique. Le signal électrique est envoyé vers un ordinateur qui donne l’allure du spectre avec

les différents pics de diffraction. Les enregistrements des diffractogrammes X ont été réalisés à

température ambiante entre 10°et 90°par pas de 0,013°. La source des rayons X est alimentée

par une tension de 40 kV et une intensité de 40 mA et la longueur d’onde de la radiation émise

est égale à λ = 1,54056 Å de la raie Kα.

2.2.2.3 Identification structurale

L’analyse par diffraction des rayons X sur poudre cherche à identifier les phases présentes

dans le matériau, ainsi que leur quantité relative. Pour cela, on compare l’intensité relative

des raies de diffraction qui correspondent aux différentes phases en présence. Dans un diffrac-

togramme de poudre, la position et le profil des raies de diffraction constituent les éléments

fondamentaux pour la détermination de la structure cristalline. L’obtention de ces grandeurs

repose actuellement sur un traitement mathématique qui est fondé sur l’ajustement d’un modèle

calculé au diagramme expérimental. Cette opération est effectuée à l’aide du logiciel High Score
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plus. Ce logiciel est aussi capable de lisser le diffractogramme, de soustraire le fonds continu

et éventuellement la contribution de la radiation Kα2 (λ= 1,54439Å) de l’anticathode de Cu.

Généralement, la composition chimique de l’échantillon n’est pas totalement inconnue. Le lo-

giciel peut donc identifier l’espèce concernée par comparaison avec une base de données (fiches

COD et JCPDS-ICDD) dans la quelles ont répertoriées toutes les espèces connues avec leurs

caractéristiques.

2.2.2.4 Affinement par la méthode de Rietveld

Une fois la structure du matériau analysé et ses produits secondaires sont connus, il est alors

possible de réaliser un affinement de la structure afin de déterminer précisément les paramètres

structuraux et la proportion de chaque phase si le matériau est polyphasé (analyse quantita-

tive). Dans le cadre de ce travail, l’affinement de la structure est effectué par la méthode de

Rietveld à l’aide du programme FullProf et le logiciel X’Pert HighScore Plus.

La méthode de Rietveld est une technique efficace pour analyser un diagramme de diffraction

permettant d’extraire le maximum d’informations structurales à partir du profil du diagramme.

Elle consiste à décrire complètement le diagramme y compris le bruit de fond, la forme, la po-

sition et les intensités des raies de diffraction observées pour les différentes phases à l’aide

de modèles structuraux. Cette méthode repose donc sur la minimisation par la méthode des

moindres carrés de la différence entre les intensités observées et calculées en faisant un ajuste-

ment de paramètres, appelé � fitting � en anglais, à savoir ; le fond continu, les paramètres du

profil des raies de diffraction, le paramètre de maille, les positions atomiques, le taux d’occu-

pation de chaque site par les atomes et les facteurs de déplacements atomique isotrope.

Afin de quantifier l’accord entre les diagrammes de diffraction expérimental et calculé, on utilise

des facteurs de reliabilité (fiabilité). Ces facteurs sont le facteur de profil non pondéré (Rp),

le facteur de profil pondéré (Rwp) et le facteur espéré (Rexp). Ils dépendent des intensités me-

surées et calculées, du poids statistique de chaque mesure, du nombre de paramètres affinés et

le nombre de contraintes entre ces paramètres.

Ces facteurs donc caractérisent la qualité de l’affinement dans son ensemble, en tenant compte

à la fois de la forme des raies, de la position et de la surface des pics. Le programme utilise un

algorithme itératif. A chaque étape, on modifie un ou plusieurs paramètres, on regarde si cela

provoque une diminution ou une augmentation de la fonction de fiabilité. Le jeu de paramètre

retenu pour l’étape suivante est celui qui donne la plus faible valeur du facteur de fiabilité. Le
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calcul s’arrête lorsque l’on n’arrive plus à diminuer le facteur de fiabilité, on parle donc de la

convergence. La qualité de l’affinement obtenu est également évaluée en calculant un paramètre

statistique qui doit tendre vers l’unité pour un affinement réussi, dénommé le goodness of

fit (GOF) : χ2

χ2 =

(
Rwp

Rexp

)2

La figure suivante présente un exemple d’un affinement Rietveld effectué avec les logiciels Full-

Prof et High score plus

Figure 2.4 – Exemple d’un affinement Rietveld avec les logiciels :(a)FullProf et (b) High score
plus
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2.2.2.5 Profil des raies de diffraction

Le profil d’une raie de diffraction est le produit de convolution d’une fonction instrumentale

et du profil lié à la microstructure (taille des cristallites et les micro-contraintes) de l’échantillon.

La détermination de la contribution instrumentale s’effectue en faisant une expérience

de diffraction des rayons X sur un échantillon de référence (généralement une poudre LaB6

ou le silicium polycristallin massif (Si)) qui doit présenter un minimum de défauts cristallins

susceptibles de créer un élargissement du profil de diffraction.

La détermination de la contribution de l’échantillon est effectuée par analyse fine des profils

de raies de diffraction afin d’accéder à des renseignements sur la microstructure de l’échantillon :

la taille des cristallites et les microcontraintes.

2.2.2.6 Calcul de la taille des cristallites et les contraintes

L’analyse quantitative des données de diffraction permet de caractériser précisément la

taille des cristallites en tenant compte ou non des effets de contraintes. Plusieurs méthodes

d’évaluation qui existent, à savoir ; la méthode de Scherrer, l’analyse Williamson-Hall et l’ana-

lyse Halder-Wagner . Elle sont basées sur la mesure de l’élargissement des raies et résultent

d’un ajustement pic par pic du signal diffracté.

Ces trois méthodes possèdent des noms différents mais utilisent les mêmes paramètres d’entrée.

En effet, il s’agit dans tous les cas de mesurer la largeur à mi-hauteur et la position des raies de

diffraction, permettant d’estimer la taille des cristallites au sein de la poudre analysée. Plus les

cristallites sont petites, plus les raies de diffraction sont larges [22–24]. En mesurant la largeur

à mi-hauteur pour chacun de ces pics, on peut estimer leur taille D, définie comme la racine

cubique du volume moyen des cristallites en présence [25,26]

D = 3
√
Vcristallite

•Méthode de Scherrer : on suppose que la taille des cristallites est inversement propor-

tionnelle à la largeur intégrale des raies de diffraction qui est définie comme la largeur d’un

rectangle de même aire et même hauteur que cette raie. La formule de Scherrer est donnée par :

D =
Kλ

βcosθ

Dans cette équation, K est le facteur de forme (constante de Scherrer) dépend des indices de
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Miller (hkl) de la raie considérée, de la forme des cristallites et de la symétrie cristalline, λ est

la longueur d’onde du faisceau X utilisé pour la mesure, θ est le demi-angle de diffraction de la

raie considérée et β est sa largeur intégrale en radian. Le calcul rigoureux du paramètre K se

révèle fastidieux dans les cas où la forme de la cristallite considérée n’est pas simple. Pour cette

raison, et parce qu’il est difficile de mesurer rigoureusement la largeur intégrale d’une raie, il

est préférable de mesurer des largeurs à mi-hauteur de raie plutôt que des largeurs intégrales.

Dans le cas particulier où les cristallites sont de forme sphérique, des calculs numériques ont

montré que la valeur de K varie assez peu autour de 0.9 et ne dépend plus des indices de Miller

(h k l). Donc, en utilisant la largeur à mi-hauteur plutôt que la largeur intégrale et prendre la

valeur de 0.9 pour K quelle que soit la forme des cristallites ou la raie (h k l) considérée est une

bonne approximation. La formule de Scherrer devient alors :

DSch =
0.9λ

βcosθ

Où β est la largeur à mi-hauteur de la raie étudiée.

L’application de la formule de Scherrer sur chaque raie mesurée permet d’estimer la taille

moyenne des cristallites selon différentes dimensions.

•Méthode de Williamson-Hall : L’analyse de Scherrer propose que l’élargissement des

pics de diffraction soit dû uniquement à la taille des cristallites. Williamson et Hall proposent

que l’élargissement total de la raie soit dû à la somme de l’élargissement dû à la taille et celui

dû aux défauts à l’échelle atomique (mâcles, dislocations, joints de grains,..), avec l’hypothèse

simplificatrice que toutes les contributions ont un caractère lorentzien [27]. Ces défauts sont

regroupés sous le terme générique de microdéformations [27]. Cette méthode permet donc de

déconvoluer les deux effets : taille et microdéformation. Il en découle l’équation suivante :

βcosθ

λ
=

1

DW−H
+ ε

sinθ

λ

Où ε est le taux moyen de déformations présents au sein du matériau.

Autrement dit :

y =
1

DW−H
+ εx

Cette équation est donc une équation d’une droite dont les points sont d’abscisse x =
sinθ

λ
et

d’ordonnée y =
βcosθ

λ
. En effectuant la régression linéaire des couples de points (xWH ; yWH),on
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obtient les paramètres de cette droite. Sa pente est proportionnelle aux microdéformations et

son ordonnée à l’origine est inversement proportionnelle à la taille des cristallites.

•Méthode de Halder-Wagner : Le modèle de Halder-Wagner ressemble beaucoup à

celui de Williamson-Hall mais au lieu de supposer que les profils de raie sont tous Lorentzien,

on suppose ici que les raies mesurées ont un profil de Voigt. Dans ce cas, Halder et Wagner

considèrent que l’élargissement dû à la taille est purement lorentzien, et que l’élargissement dû

aux microdéformations est purement de nature gaussienne [28]. L’équation de droite associée

est la suivante [28,29] : (
β∗

d∗

)2

=
0.9

DH−W

β∗

(d∗)2
+ (2ε)2

où β∗ et d∗ sont définis par :

β∗ =
βcosθ

λ

d∗ =
2sinθ

λ

Cette équation est donc une équation d’une droite dont les points sont d’abscisse x =
β∗

(d∗)2

et d’ordonnée y =

(
β∗

d∗

)2

. La régression des couples de points expérimentaux (xHW ; yHW )

permet de calculer les paramètres de cette droite. Sa pente est inversement proportionnelle à

la taille des cristallites, et son ordonnée à l’origine est liée aux microdéformations présentes.

Le tracé de Halder-Wagner est intéressant car il module l’importance de certains points : les

points correspondants aux raies les plus fiables (petits angles) ont une pondération plus impor-

tante pour l’estimation de la taille des cristallites que les raies les moins fiables (raies larges

et peu intenses mesurées à grands angles). Les raies mesurées aux angles plus petits sont les

plus fiables, intenses et souvent ce sont les raies les plus fines. Donc, à bas angles, l’abscisse des

points est relativement élevée, ce qui permet l’obtention d’une pente plus précise et améliore

la fiabilité de ce modèle et donc l’estimation de la taille des cristallites.

2.2.3 Spectroscopie Infrarouge à Transformée de Fourier (FTIR) :

Elle est basée sur l’absorption d’un rayonnement infrarouge par le matériau analysé. Grâce

à la détection de vibrations caractéristiques de certaines liaisons chimiques, cette technique

permet d’obtenir des informations sur la nature de ces liaisons et aussi de connâıtre les grou-
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pements chimiques présents au sein du matériau. Selon la géométrie de la molécule ainsi que

sa symétrie, les vibrations donnent lieu ou non à une absorption. Par conséquent, un matériau

de composition chimique et de structure donnée correspond à un ensemble de bandes d’absorp-

tion caractéristiques permettant de l’identifier. L’analyse s’effectue à l’aide d’un spectromètre

à transformée de Fourier qui envoie sur l’échantillon un rayonnement infrarouge. Lorsque la

longueur d’onde du faisceau émis est proche de l’énergie de vibration de la molécule, cette

dernière absorbe le rayonnement et le spectre enregistre une diminution de l’intensité réfléchie

ou transmise. L’énergie du rayonnement diminue donc après l’interaction conduisant à l’appa-

rition d’une bande d’absorption à cette fréquence. Le spectre d’absorption IR représente, pour

chaque nombre d’onde( υ =
1

λ
), l’intensité transmise en présence de l’échantillon (I), par rap-

port à l’intensité transmise de référence (I0) mesurée au préalable en l’absence d’échantillon.

Cette méthode permet de soustraire l’absorption due aux molécules de l’air (H2O, CO2) et de

ne mesurer que l’absorption propre à l’échantillon. L’ensemble des bandes observées donc dans

un spectre infrarouge, permet l’identification des liaisons qui constituent le matériau analysé à

partir de tables de référence [30].

La méthode de préparation des échantillons à analyser consiste à mélanger 1 mg de la poudre

recuite avec 100 mg de bromure de potassium (KBr). Une forte pression est ensuite appliquée

au mélange afin de le comprimer et former une pastille (voir figure 2.5). Le choix du KBr est

lié à son large intervalle de transmission (400 - 43500 cm−1).

Figure 2.5 – Photographie de la pastilleuse utilisée ainsi que la pastille préparée à l’intérieur
d’un porte échantillon du spectromètre infrarouge.

Le spectromètre utilisé dans le cadre de ce travail est de type Nicolet 380 FT-IR de Thermo

Electron Corporation installé au Centre de Recherche Nucléaire d’Alger (voir Figure 2.6). Les
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spectres sont enregistrés entre 400-4000 cm−1 et ils sont traités par le logiciel OMNIC. La

gamme (400-4000 cm−1) sera particulièrement exploitée dans notre travail, car c’est dans cette

région que les vibrations fondamentales des molécules étudiées ont lieu.

Figure 2.6 – Photographie du spectromètre infrarouge type Nicolet 380.

2.2.4 Microscopie électronique à balayage (MEB)

Le microscope électronique à balayage est un outil d’observation qualitatif de la morphologie

d’un échantillon. Il apporte des informations sur la forme, la taille ou la texture d’une poudre. Il

permet d’atteindre des grossissements et une profondeur de champ inaccessibles en microscopie

optique.

Cette technique est fondée sur l’interaction électrons-matière où un faisceau d’électrons balaie la

surface de l’échantillon. Le signal des interactions détectées est transmis à un écran cathodique

dont le balayage est synchronisé avec celui du faisceau d’électrons. Les signaux produits par les

principales interactions électrons-matière sont :

Les électrons secondaires ; arrachés à la matière par les électrons incidents ou rétrodiffusés,

d’énergie beaucoup plus faible.

Les électrons rétrodiffusés ; d’énergie comparable à celle des électrons incidents.

Les électrons Auger ; de très faible énergie ne pouvant être étudiés que dans des conditions

d’ultravide.

52



2.2. Techniques de caractérisation

Les photons visibles (cathodoluminescence) ; spécifiques de certains matériaux ou impu-

retés.

Les photons X ; provenant des couches profondes des atomes ; ils donnent accès à l’analyse

chimique.

Les clichés obtenus à partir des électrons secondaires sont très sensibles à l’état de surface de

l’échantillon (imagerie), alors que ceux obtenus à partir des électrons rétrodiffusés sont plus

sensibles aux variations de densité électronique, donc au contraste chimique (plus une région

est claire, plus son numéro atomique moyen est élevé).

Le microscope électronique à balayage utilisé dans le cadre de notre travail est de type Phi-

lips XL-30 ESEM (Emission Scanning Electron Microscope) installé au Centre de Recherche

Nucléaire d’Alger (voir figure 2.7). Cet équipement est constitué d’une enceinte sous vide se-

condaire 10−5 mbar où les électrons sont extraits d’un filament de tungstène porté à haute

température de l’ordre de 1700 °C. Les électrons sont émis dans un canon à effet de champ et

accélérés par une tension de l’ordre de 0.5 à 30 keV puis, focalisés sur la surface de l’échantillon

à l’aide d’une lentille. Le microscope comporte aussi une série de détecteurs qui transmettent

les signaux à un écran cathodique.

Figure 2.7 – Photographie du MEB de type Philips XL-30.
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2.2.5 Spectroscopie de Rayons X à dispersion d’énergie

La spectroscopie X à dispersion d’énergie (EDS : Energy Dispersive Spectroscopy) est une

technique d’analyse couplée avec différentes applications, dont la microscopie électronique à

balayage. Elle repose également sur les interactions d’un faisceau d’électrons à la surface d’un

échantillon produisant des rayons X caractéristiques des atomes qui composent l’échantillon.

Un même atome pouvant émettre plusieurs longueurs d’onde s’il possède plusieurs niveaux

électroniques profonds. L’énergie émise par les différentes couches électroniques est connue

pour tous les éléments stables du tableau périodique ce qui identifie précisément les éléments

présents localement dans l’échantillon. Il est aussi possible de quantifier les proportions relatives

des éléments détectés s’il n’y a pas de recouvrement entre les émissions des différents éléments.

La microanalyse EDS a été réalisée au CRNA à l’aide d’un spectromètre à dispersion d’énergie

couplé à un microscope électronique à balayage de modèle Philips XL-30 (figure 2.7). Ce dis-

positif permet de réaliser des analyses chimiques sur une surface minimale d’environ 1 µm2.

La profondeur analysée est de l’ordre du micron, pour une tension d’accélération des électrons

de 20 kV. Le spectre obtenu est exploité à l’aide d’un système utilisant un détecteur solide de

silicium dopé au lithium et un analyseur multi-canal (détection des éléments de Z = 5 à Z =

92).

2.2.6 Spectrométrie de photoélectrons X

La spectrométrie photoélectronique X (XPS) est une technique d’analyse chimique de sur-

face, elle fournit la quantification des éléments chimiques, de l’état chimique (le degré d’oxy-

dation) et de la structure électronique occupée des atomes dans un matériau. Elle repose sur

la détermination de l’énergie de liaison des électrons des niveaux électroniques des atomes par

effet photoélectrique sous l’irradiation d’un rayonnement X. Le photon donc incident cède son

énergie (hν) lors de son interaction avec l’atome de l’échantillon provoquant son ionisation. Une

partie de cette énergie sert à arracher l’électron à l’atome ; il s’agit de l’énergie de liaison El et

le reste est transmis à l’électron sous forme d’énergie cinétique E0 = hν − El.

L’électron qui atteint l’extrême surface de l’échantillon avec cette énergie E0 est émis dans le

vide. Il atteindra l’analyseur ou bien le spectromètre avec une énergie cinétique Ec. C’est cette

énergie cinétique qui est détectée par XPS, elle est donnée par :

Ec = hν − El −W
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Avec W est le travail de sortie du spectromètre, évalué par étalonnage, est la conséquence

d’une différence de potentiel électrique entre l’échantillon et l’analyseur. Cette formule nous

permet de remonter directement à l’énergie de liaison de l’électron El qui est caractéristique de

l’élément et de son environnement chimique, égale à :

El = hν − Ec −W

Notre expérience a été réalisée au niveau du centre de Recherche en technologie des semi-

conducteurs Energétique (CRTSE). L’équipement de type ESCALAB 250Xi se compose d’une

source de rayons X, une chambre d’irradiation, un canon ionique, des pompes, un analyseur

d’électrons ainsi qu’un détecteur. Cette instrumentation est reliée à un système d’exploitation

(Thermo Avantage) qui permet de soumettre les différentes commandes telles que la ventilation

de la chambre de préparation, en plus il peut faire le traitement des data tel que l’indexation

des pic et le calcul de la composition atomique.

Figure 2.8 – Photographie de l’équipement ESCALAB 250Xi installé au CRTSE.

La source de rayons X à double anode (aluminium ou magnésium) va fournir des pho-

tons X à une énergie constante afin de pouvoir éjecter l’électron de cœur de l’atome. Ces

anodes produisent des photons Al Kα ou Mg Kα avec des énergies de 1486.6 eV et 1253.6

eV respectivement.

La chambre d’entrée est l’endroit où sera préparé l’échantillon. Le vide dans cette chambre

peut atteindre 10−8 mbar.
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Le canon à ions EX03 est utilisé pour nettoyer la surface de l’échantillon qui a pu être

contaminée par de la poussière et des gaz résiduels. Il est capable de produire une densité

de courant ionique uniforme sur la surface de l’échantillon, son énergie est du 300 eV à 3

keV.

La chambre d’analyse où l’échantillon est déposé pour être irradié. Le vide peut atteindre

10−12 mbar.

L’analyseur d’électron agit à titre d’un filtre en ne laissant passer que les électrons autour

d’une certaine énergie cinétique donnée, appelée � énergie de passage �, son but donc

est de ralentir les électrons pour avoir la meilleure résolution possible dans les spectres

obtenus.

Le détecteur est un multiplicateur d’électrons appelé channeltron, consiste en un long et

mince tube de verre agissant comme une dynode. Les électrons arrivant en analyseur

(é primaire) entrent en collision avec la surface de l’échantillon. Les électrons pénétrant

le solide excitent ses niveaux d’énergie les plus élevés provoquant l’éjection des électrons

secondaires vers le tube en verre. A la sortie de ce tube, le signal sera analysé et transformé.

2.2.7 Spectroscopie de photoluminescence

La spectroscopie de photoluminescence (PL) est une technique de caractérisation non des-

tructive permettant d’étudier les propriétés optiques des matériaux. Elle est basée sur l’émission

de lumière sous une excitation par absorption de photons. La lumière émise peut en effet être

collectée et analysée spectralement afin d’apporter des informations sur la présence d’états ex-

cités et la nature des sites photoluminescents. Cette technique donc permet d’enregistrer deux

types de spectres ; un spectre d’excitation en fixant la longueur d’onde d’émission et un spectre

d’émission en fixant la longueur d’onde excitatrice et en effectuant un balayage dans le domaine

spectral désiré.

Les mesures de la photoluminescence réalisées dans le cadre de ce travail sont effectués à

l’aide d’un spectrophotomètre Perkin Elmer LS 50 B installé au niveau du centre de Recherche

Nucléaire d’Alger (CRNA). Cet appareil est constitué d’une unité optique et une autre de

contrôle de mesures et de traitement de données.
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Figure 2.9 – Photographie du spectromètre de photoluminescence Perkin Elmer LS 50B

La source lumineuse est une lampe au xénon de puissance 150 W, elle permet une excita-

tion de 200 nm à 900 nm. Les longueurs d’onde d’excitation et d’émission sont sélectionnées

grâce à des doubles monochromateurs. Le but du monochromateur d’excitation est de choisir

la longueur d’onde d’excitation de l’échantillon, en focalisant le faisceau lumineux émis par la

lampe sur la fente d’entrée. Une partie du faisceau qui sort de l’excitation est envoyée vers un

détecteur de contrôle (photodiode de référence) en utilisant une lame semi-transparente � beam

splitter �. Le rayonnement de luminescence émis par l’échantillon est envoyé au monochroma-

teur d’émission, où la longueur d’onde d’émission est choisie et l’intensité correspondante est

mesurée par le photomultiplicateur. Une fois le signal d’émission est détecté par le photomulti-

plicateur, le signal électrique analogique provenant est converti en signal digital. Pour connecter

la partie optique de l’appareil au micro-ordinateur, des circuits électroniques spécifiques sont

utilisés. Les mesures effectuées sont transmises depuis le micro-ordinateur à l’aide d’un logiciel

spécialisé appelé FL Winlab.

Conclusion

Dans ce chapitre, nous avons exploré plusieurs voies de synthèse qui peuvent être utilisées

dans l’élaboration des grenats à base de gadolinium sous forme de poudres. Une attention

particulière a été portée au procédé sol-gel. Les techniques de caractérisation physico-chimiques

appliquées sur les poudres synthétisées ont été également présentées dans le but de connaitre

le principe de fonctionnement et identifier l’équipement de chaque technique.
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Chapitre 3

Etude des propriétés physico-chimique

de la matrice GAG : Ce3+

Introduction

Le grenat d’aluminate de gadolinium dopé Ce3+(Gd3Al5O12 : Ce3+) présente d’excellentes

propriétés. Néanmoins, ce grenat est thermodynamiquement métastable ; des phases mixtes

de pérovskite GdAlO3 (GAP), monoclinique Gd2Al4O9 (GAM) et cubique Gd3Al5O12 (GAG)

peuvent être observées simultanément dans l’échantillon. Jusqu’à présent, aucun composé GAG

activé par des ions de Ce3+ avec une structure cubique stable n’a été rapporté. Afin de stabiliser

la structure de ce grenat, le choix de la méthode et de certains paramètres de synthèse ont un

effet significatif sur le produit final des matériaux à savoir ; le traitement post recuit, l’agent

complexant, la nature des précurseurs, le choix du solvant et le pH de la solution. La substitution

des atomes de Ga dans la structure du grenat (GAG) est également effectuée afin de stabiliser

le réseau hôte, de diminuer la température de recuit et de réduire la croissance des phases

secondaires telles que la phase orthorhombique GdAlO3(GAP) et la monoclinique Gd4Al2O9

(GAM). Dans la première partie de ce chapitre, nous allons étudier l’effet de pH et de la

température de recuit sur la stabilité de la phase cubique, l’évolution des phases secondaires,

la morphologie et la taille des particules ainsi que les propriétés de luminescence de la matrice

Gd3Al5O12 :Ce3+. Dans la deuxième partie, nous allons étudier l’effet de certains paramètres de

synthèse (teneur en Ga, pH de la solution, le poids moléculaire de l’agent de réticulation) sur

la stabilisation de la phase cubique et les propriétés physico-chimique de la matrice GAGG :

Ce3+.
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3.1. Etude de la stabilité de la phase cubique de la matrice GAG :Ce3+

3.1 Etude de la stabilité de la phase cubique de la ma-

trice GAG :Ce3+

Dans le but de stabiliser la matrice Gd3Al5O12 :Ce3+, plusieurs protocoles de synthèse ont

été testés en variant différents paramètres tels que ; les agents (PVA, EG, PEG-400 et PEG-

1000), la nature du solvant (eau désionisée + HCl, eau désionisée + HNO3), le pH de la solution,

la température et la durée de recuit. Nous avons constaté que les paramètres les plus influents

sont la température de recuit et le pH de la solution. Des nano-poudres Gd3Al5O12 :Ce3+ ont été

donc préparées avec différentes valeurs de pH (1, 5, 7, 9 et 11) et aussi à différentes températures

de recuit (1100 °C, 1300 °C et 1500 °C) pour un pH optimal.

3.1.1 Synthèse de nano-poudres GAG : Ce3+

Les nano-poudres de Gd3Al5O12 dopées par des ions de cérium (GAG : Ce3+) ont été

synthétisées par la méthode Pechini sol-gel. La figure 3.1 décrit le protocole utilisé pour la

préparation de ces nano-poudres. Les produits chimiques Gd2O3 (99,99 %), Ce(NO3)3 6H2O

(99,99 %), Al(NO3)3 9H2O (99,0 %), l’acide nitrique (HNO3), le polyéthylène glycol (PEG

1000), l’acide citrique (C6H8O7) et l’ammoniaque (NH4OH) ont été utilisés comme matières

premières. Dans une première étape, une quantité stœchiométrique d’oxyde de gadolinium

(Gd2O3) a été dissoute dans 50mL d’eau dés-ionisée, préalablement mélangée avec 3 mL d’acide

nitrique (HNO3). Après agitation d’une heure à 80 °C, une solution transparente et homogène a

été obtenue. Des quantités appropriées de nitrate d’aluminium avec un rapport stœchiométrique

de 3 : 5 (Gd : Al) et de nitrate de cérium (1 at.%) ont été ajoutées à la solution aqueuse

précédemment obtenue. Par la suite, des quantités stœchiométriques de PEG-1000 et de l’acide

citrique (AC) avec un rapport molaire de PEG : M3+ = 1 :1 (M3+ : Gd3+ + Al3+ + Ce3+)

et AC : M3+= 1 :1 ont été rajoutées. Cinq solutions ont été préparées avec différentes valeurs

de pH ajustées à 1, 5, 7, 9 et 11 en utilisant NH4OH. Les solutions résultantes ont été mises

en agitation pendant plusieurs heures à température ambiante afin de fournir une homogénéité

élevée. Après cela, ces solutions ont été séchées à 120 °C jusqu’à la formation des xérogels, qui

sont ensuite chauffés à 600 °C sous air pendant 1 h afin d’éliminer les composés organiques

résiduels. Les xérogels récupérés ont été recuits à 1000 °C pendant 3h dans un four tubulaire.

Afin d’étudier l’effet de la température de recuit, trois échantillons préparés à un pH optimal

ont été recuits à 1000 °C, 1300 °C et 1500 °C.
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Figure 3.1 – Organigramme de synthèse de nano poudres GAG : Ce3+ préparées par la méthode
Pechini sol-gel. *PEG : Polyéthylène glycol ; **AC : Acide citrique.

3.1.2 Étude structurale par diffraction des rayons X

La figure 3.2(a) montre les spectres DRX des poudres préparées à différentes valeurs de pH

de la solution et recuites à 1000 °C pendant 3 h. D’après ces résultats, la croissance de la phase

GAG dépend fortement de la valeur du pH de la solution. Pour les échantillons préparés à pH

= 1 et 5, trois phases coexistantes se sont formées ; la phase orthorhombique GdAlO3 (GAP),

la phase cubique Gd3Al5O12 (GAG) et la phase hexagonale GdAlO3 (GAH) correspondant bien

aux fiches de référence JCPDS n° 00- 046-0395, n° 01-073-1371 et n° 04-006-5198, respective-

ment. Nous remarquons que la phase GAP est dominante pour ces valeurs de pH. Par contre,

l’augmentation du pH favorise l’apparition d’autres pics de diffraction caractéristiques de la

phase GAG. Quant à la phase hexagonale GdAlO3 (GAH), elle disparait en milieu neutre et
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alcalin, seuls les échantillons préparés dans un milieu acide (pH = 1 et 5) ont présenté des pics

de diffraction.

Figure 3.2 – Spectres DRX des nano-poudres GAG : Ce3+ préparées avec : (a) différents pH
et (b) différentes températures de recuit.

Généralement, la phase hexagonale (GAH) est observée que dans les voies de synthèse à

basses températures de recuit. Ce composé s’est transformé lors du chauffage en GAP ortho-

rhombique à ∼1000 °C. Jianfeng Tang et al. [1] ont obtenu la phase GAH à 900 °C pour
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des poudres de GAG co-dopées avec des ions Yb3+ et Ho3+ synthétisées par la méthode Pe-

chini sol-gel. Leszek Kepinski et al. [2] ont trouvé que le polymorphe GAH cristallise à partir

de 900 °C, et sa transformation en phase pérovskite (GAP) commence à 1000 °C pour des

échantillons préparés par la méthode de précipitation. D’après la figure 3.2(a) et dans les mi-

lieux basiques, une diminution considérable de l’intensité des pics de diffraction de la phase

GAG a été constatée. En effet, la poudre préparée à pH = 9 présente de faibles traces de la

phase GAG. Quant à la poudre préparée à pH = 11, la structure GAP représente la phase

dominante. Par contre, à pH =7, les pics de diffraction correspondant à la phase GAG sont

plus intenses par rapport à ceux des autres échantillons. Comme illustré sur la figure 3.3(a),

deux phases ont été formées avec un pourcentage de 62 % et 38 % pour GAP et GAG, respec-

tivement. Cela indique que la solution neutre (pH = 7) est plus appropriée à la croissance et à

la stabilisation de la structure cubique Gd3Al5O12.

Les résultats de la DRX ont montré que pH = 7 améliore la croissance de la structure

cubique de GAG, et dans le but d’augmenter la proportion de la phase cubique, nous nous

sommes intéressés à l’évolution de phases des poudres synthétisées à cette valeur optimale pour

différentes températures de recuit. La figure 3.2(b) représente les spectres DRX des poudres

préparées à pH = 7 et recuites à différentes températures 1000 °C, 1300 °C et 1500 °C. La poudre

recuite à 1000 °C présente un mélange de deux phases (Figure 3.3 (a)) ; la phase pérovskite

GdAlO3 (GAP) avec des pics de diffraction importants (62%) et la phase cubique Gd3Al5O12

(38%). Lorsque la température augmente jusqu’à 1300 °C (Figure 3.2 (b)), les pics de diffraction

indexés à la phase cubique GAG (groupe d’espace : Ia-3d, JCPDS n° 01-73-1371) deviennent

trois fois plus intenses (72,9 %) que celle de la phase GAP (27,1 %), confirmant que la phase

GAG est améliorée via la décomposition de la phase GdAlO3 (GAP). Dans le cas d’une poudre

recuite à 1500 °C (Figure 3.3 (c)), une plus grande conversion de la structure en phase GAG

a été observée atteignant 79 %, avec une proportion de la phase secondaire indésirable GAP

estimée à 21 %. Nos résultats ont montré que la proportion de la phase cubique obtenue au-delà

de 1300 °C est plus importante à celle observée par Xin Teng et al. [3]. En effet, leur étude

sur le composé (Gd1−xTbx)3Al5O12 synthétisé par précipitation de carbonate a révélé que pour

x = 0, la phase GAP représente la phase majoritaire à 1300 °C alors qu’à 1500 °C , c’est la

phase GAG qui domine.

65
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Figure 3.3 – Affinement Rietveld pour les échantillons préparés à pH = 7 et recuits à : (a)
1000 °C, (b) 1300 °C et (c) 1500 °C.
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Afin de comprendre l’évolution des paramètres structuraux en fonction de la température

de recuit, le paramètre de maille, la taille moyenne des cristallites et des micro-contraintes (ε)

ont été calculés par la méthode de Rietveld. Ces paramètres sont reportés sur le tableau 3.1.

Table 3.1 – Paramètres structuraux du GAG : Ce3+ pour les échantillons recuits à différentes
températures déterminées par le raffinement Rietveld.

ε (%) Taille des Cristallites (nm) a (Å) V (Å3)

1000 °C 0.046 47 12.115510 1778.384

1300 °C 0.001 108 12.109480 1775.73

1500 °C 0.004 117 12.109300 1775.65

JCPDS n° 01-073-1371 — — 12,1130 1777

D’après ce tableau, la taille des cristallites augmente de 47 à 117 nm lorsqu’on varie la

température de 1000 °C à 1500 °C, respectivement. De plus, on peut noter que le paramètre

de maille correspondant à l’échantillon recuit à 1000 °C est légèrement supérieur à celui de la

fiche standard JCPDS n° 01-73-1371, qui s’explique par la coexistence de deux phases (GAP

et GAG). Cependant, pour les échantillons recuits à 1300 °C et à 1500 °C, les paramètres du

réseau sont plus petits par rapport à celui de la fiche standard, ce qui entrâıne une diminution

du volume de la maille. Cela peut s’expliquer par le rétrécissement du réseau cristallin pro-

voqué par la décomposition de la phase GAP à des températures élevées. La grande valeur des

micro-contraintes a été observée pour l’échantillon recuit à 1000 °C et qui est probablement

causée par la croissance simultanée de deux phases. De plus, la petite taille des cristallites

(47 nm) a généré une densité de défauts de surface élevée qui a conduit également à une aug-

mentation de ces contraintes [4]. Lorsque la température de recuit augmente, une relaxation

relative des contraintes a été observée en raison de l’amélioration de la phase cubique et aussi

de l’augmentation de la taille des cristallites.

3.1.3 Morphologie et analyse élémentaire des poudres GAG : Ce3+

Les micrographies des nano poudres GAG : Ce3+ sont présentées sur la figure 3.4. D’après nos

observations, la morphologie de l’échantillon GAG : Ce3+ dépend fortement de la température

de recuit. En effet, la poudre recuite à 1000 °C montre une morphologie des particules en

forme d’éponge (figure 3.4(a)). L’analyse élémentaire EDS de cet échantillon illustrée sur la

figure 3.4(b) indique un rapport Gd/Al de valeur 0,79 supérieure d’environ 31 % au rapport
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stœchiométrique (0,6 pour la phase GAG). Cet écart est dû à la coexistence des phases GAP et

GAG. Lorsque la température de recuit augmente jusqu’à 1300 °C (Figure 3.4(c)), des particules

de forme presque sphérique se sont formées avec une augmentation de leur taille moyenne à 700

nm, résultant de l’agglomération des petites particules de GAG : Ce3+. Lorsque la température

de recuit atteint 1500 °C (Figure 3.4(e)), le processus d’agglomération de particules devient

considérable et la taille moyenne des particules dépasse 1,5 µm, formant des joints de grains.

Les résultats de la microanalyse EDS illustrée sur la figure 3.4(d)–(f) indique clairement que

les valeurs du rapport Gd / Al diminuent de 0, 67 à 0, 59 lorsque la température varie de 1300

°C à 1500 °C, respectivement. Les dernières observations ont confirmé que l’augmentation de

la température de recuit améliore la croissance et la structure cubique du GAG.

Figure 3.4 – Images par MEB et analyse EDS de GAG : nano-poudres de Ce3+ recuites à :
(a, b) 1000 °C, (c, d) 1300 °C et (e, f) 1500°C
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3.1.4 Propriétés de photoluminescence des nano-poudres GAG :

Ce3+

Dans la section DRX, la présence de phases pérovskite et cubique a été mise en évidence

dans les échantillons étudiés. Pratiquement, il est possible d’étudier individuellement l’émission

optique de Ce3+ dans la phase pérovskite et grenat via la technique de photoluminescence. Dans

la littérature, il est rapporté que le spectre d’émission de Ce3+ présente une large bande centrée

à 360 nm et 530 nm dans les phases pérovskite et grenat pour une longueur d’onde d’excitation

de 290 nm et 450 nm, respectivement [5, 6]. Ainsi, le chevauchement entre les émissions des

deux phases n’est pas possible. Dans ce travail, nous nous intéressons uniquement à l’étude de

la photoluminescence de la phase grenat.

La figure 3.5(a) montre les spectres d’excitation des nano-poudres GAG : Ce3+ préparées à

différentes valeurs de pH et recuites à 1000 °C pendant 3 h. Ces spectres ont été mesurés pour

une longueur d’onde d’émission λem= 530 nm. On remarque que l’intensité des bandes d’exci-

tation est significativement affectée par la variation du pH de la solution. De plus, les spectres

d’excitation présentent de nombreuses bandes pour tous les échantillons. La bande observée

dans la gamme allant de 200 à 260 nm peut être attribuée à l’absorption du réseau hôte. Les

faibles pics d’absorption centrés à 272 nm ont été attribués à la transition 8S7/2 → 6I7/2 des ions

Gd3+ [7, 8]. Une large bande intense observée à 480 nm et une autre faible, centrée à 350 nm

sont attribuées à l’absorption du rayonnement incident par les ions Ce3+. Ces bandes d’exci-

tation sont attribuées aux transitions interconfigurationnelles des dipôles électriques autorisées

de l’état fondamental 4f aux niveaux excités 5d1 et 5d2 , respectivement [9].

La figure 3.5(b) présente les spectres d’émission mesurés sous une longueur d’onde d’excitation

de 480 nm pour les poudres GAG : Ce3+ issues de solutions à différentes valeurs de pH. Les

spectres d’émission présentent des larges bandes asymétriques allant de 480 à 700 nm, identifiées

aux transitions électroniques du plus bas niveau d’énergie 5d issu de l’éclatement du champ

cristallin à l’état fondamental de l’ion Ce3+ (2F5/2 et2F7/2) [10]. Ce résultat est en bon accord

avec les résultats rapportés pour LuAG : Ce3+ et YAG : Ce3+ [11, 12]. L’intensité d’émission

des échantillons a augmenté avec l’augmentation du pH de la solution de 1 à 5, atteignant son

maximum pour pH = 7, puis s’éteignant pour les échantillons synthétisés à pH = 9 et 11.

L’intensité d’émission la plus élevée est observée pour la poudre synthétisée à pH = 7, en raison

de l’amélioration de la phase cubique obtenue par rapport aux autres échantillons. L’intensité

la plus faible a été trouvée pour la poudre synthétisée à pH = 9. Quant à la poudre synthétisée
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à pH = 11, une forte extinction de l’émission a été observée. Cela peut s’expliquer par la crois-

sance exclusive de la phase GAP, ce qui confirme le résultat précédent obtenu par la DRX pour

cet échantillon.

Figure 3.5 – Spectres de photoluminescence : (a) d’excitation et (b) d’émission des échantillons
préparés à différents pH de la solution.
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Les spectres d’émission de GAG : Ce3+ synthétisé à pH = 7 et recuit à différentes températures

sont représentés sur la figure 3.6. Une bande d’émission typique des ions Ce3+ des transitions

5d → 4f (états fondamentaux 2F5/2 et 2F7/2) [13] a été observé pour tous les échantillons.

L’augmentation de l’intensité d’émission suite à des températures de recuit élevées s’explique

par l’amélioration de la structure cristalline cubique et l’augmentation des tailles de particules.

Ces résultats sont en bon accord avec les résultats de la DRX et MEB.

Figure 3.6 – Spectres d’émission d’échantillons synthétisés à pH = 7 et recuits à différentes
températures.

3.2 Synthèse et caractérisation de la matrice GAGG :

Ce3+

Dans la section précédente, nous avons synthétisé les nano-poudres Gd3Al5O12 : Ce3+ en

utilisant la méthode Pechini sol-gel et nous avons pu améliorer la proportion de la phase cu-

bique et atteindre 79 % à 1500°C avec un pH=7. Ces résultats ont donc confirmé la difficulté

de stabiliser la matrice GAG dopée Ce3+. Dans cette partie, nous allons étudier l’effet de la

substitution des ions de Ga3+ sur la stabilisation de la phase cubique de la matrice GAG. Des

tests préliminaires ont été d’abord effectués sur l’effet du précurseur de gallium à utiliser. En
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effet, les résultats ont montré que le précurseur de trichlorure de gallium (GaCl3) favorise la

stabilisation de la phase grenat contrairement au nitrates de gallium III Ga(NO3)3 qui présente

des phases secondaire (GAP et GAM) avec de faibles proportions. En se basant aussi sur les

résultats trouvés précédemment dans la section 3.1, un pH= 7 a été aussi utilisé pour la synthèse

des échantillons mais il n’a pas conduit à de bons résultats.

3.2.1 Effet de la substitution de Ga sur la stabilité de la phase GAG :

Ce3+

Afin d’étudier l’influence de la substitution des ions de gallium (Ga) et déterminer la concen-

tration optimale qui nous donne une structure cubique stable, nous avons élaboré des poudres

de composition Gd2.97Al5−xGaxO12 :Ce0,03 à différentes teneurs en Ga (x = 0, 1, 2, 3, 4, 5). La

synthèse a été réalisée donc avec le précurseur de trichlorure de gallium (GaCl3) et en fixant le

pH à 1. Le choix de ce pH a été fait en se basant sur des résultats trouvé par Boukerika et ses

collaborateurs [14] sur les aluminates d’yttrium (Y3Al5O12 :Ce3+) préparées avec la méthode

sol gel.

3.2.1.1 Protocole de synthèse des poudres GAGG : Ce3+

Les produits : Gd(NO3)3 6H2O (99.90 %), GaCl3 (99.90 %), Al(NO3)3 9H2O (99.0%),

Ce(NO3)3 6H2O (99.0 %), l’éthanol anhydre C2H5OH, 2–4-pentanedione CH3 COCH2COOCH3

(99 %) , éthylène glycol (HOCH2CH2OH) et l’ammoniaque (NH4OH) ont été choisis comme

matières premières. La préparation des poudres avec les compositions Gd2.97Al5−xGaxO12 :

Ce0,03 (x = 0, 1, 2, 3, 4, 5) est illustrée dans l’organigramme représenté sur la Figure 3.7.

Les solutions ont été préparées en utilisant le procédé sol-gel. D’abord, des quantités stœ-

chiométriques de Gd(NO3)3 6H2O, Al(NO3)3 9H2O et de GaCl3 avec un rapport (Gd :Al :Ga)

de 3 :5 :0, 3 :4 :1, 3 :3 :2, 3 :2 :3, 3 :1 :4 et 3 :0 :5 ont été dissoutes dans 50 ml d’éthanol,

préalablement mélangées avec 10 ml d’eau désionisée et agitées à 52 °C pendant 1 h afin d’obte-

nir une solution transparente et homogène. Ensuite, une quantité stœchiométrique de Ce(NO3)3

6H2O fixée à 1.0 at.% a été dissoute dans les six solutions. Puis, des quantités de l’acétyle

acétonate (AcAcH) et de l’éthylène glycol (EG) avec des rapports molaires AcAcH : M3+ de 1 :1

(M3+ : Gd3++ Al3+ + Ga3+ + Ce3+) et EG : M3+ de 1 :1 ont été ajoutées respectivement aux

solutions obtenues. Ces dernières ont été agitées pendant 2 h et la valeur du pH a été ajustée

à pH=1 en utilisant l’ammoniaque (NH4OH). Les solutions résultantes ont été séchées à 120
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°C jusqu’à ce que les xérogels soient formé. Enfin, ces xérogels ont été recuits dans un four à

moufle programmable à 1300°C pendant 3 h pour obtenir des nano-poudres GAGG : Ce3+.

Figure 3.7 – Protocole de synthèse des poudres Gd2.97Al5−xGaxO12 : Ce0,03 par la méthode
sol-gel.

3.2.1.2 Analyse structurale des nano-poudres GAGG : Ce3+

Les figures 3.8 et 3.9 illustrent les spectres DRX et les proportions de phases des poudres

Gd2.97Al5−xGaxO12 : Ce0,03 , synthétisées à différentes teneurs en Ga (x=0, 1, 2, 3, 4, 5). Pour

la poudre préparée avec x = 0 (Gd2,97Al5O12 :Ce0,03), deux phases se forment ; la phase cubique

Gd3Al5O12 (GAG) et la phase orthorhombique GdAlO3 (GAP), correspondant bien aux fiches
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JCPDS n° 00-046-0448 et n° 00 -046-0395, respectivement.

Figure 3.8 – Spectres DRX de poudres Gd2.97Al5−xGaxO12 : Ce0,03 préparées avec différentes
teneurs en ions Ga.

Cependant, comme il est bien indiqué sur la figure 3.9(a), la GAG est la phase cristalline do-

minante avec une forte proportion de 58 % par rapport à la phase secondaire GAP qui présente

42 %. Ceci est a déjà été rapporté par plusieurs travaux, du fait que les composés de la famille

RE3Al5O12 ne sont thermodynamiquement stables que pour RE3+ de rayon ionique inférieur à

celui de l’ion Gd3+ [15–17]. Pour les poudres préparées avec x= 1 (Gd2,97Al4Ga1O12 :Ce0,03) et

x= 2 (Gd2,97Al3Ga2O12 :Ce0,03), on observe que la structure cubique est la phase dominante et

la majorité des pics de diffraction sont indexé à la fiche JCPDS n° 00-046-0448 du grenat dans

le groupe spatial Ia-3d. Dans ces deux cas, la phase GAP est détectée, mais avec une faible

proportion.
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Figure 3.9 – Pourcentages de phases cubiques et secondaires pour des échantillons préparés à
différentes teneurs en Ga : (a) x = 0 Ga, (b) x = 3 Ga et (c) x = 5 Ga calculés par le logiciel
X’Pert High Score Plus.

Le tableau 3.2 représente les proportions de phases cubiques et secondaires de tous les

échantillons. Lorsque la teneur en Ga varie de x=1 à x=2, la proportion de la phase GAP

diminue de 3 % à 2 %, respectivement. Pour x = 3 , le spectre DRX correspond à la structure

cubique (fiche JCPDS n° 00-046-0448) et aucun pic de la phase secondaire n’a été observé.

De ce fait, cette teneur en Ga nous procure le meilleur résultat de pureté structurale pour cet
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échantillon, avec un pourcentage de 100 % de la phase cubique GAGG (voir figure 3.9 (b)).

Quant aux échantillons synthétisés avec x = 4 et 5, la majorité des pics de diffraction sont

attribués à la phase cubique GGG et identifiés à la fiche JCPDS n° 01-071-0701.

Table 3.2 – Proportion de phases cubiques et secondaires de tous les échantillons.

Gd2.97Al5−xGaxO12 : Ce0,03

Pourcentages des phases (%)

GAP GAGG GGG GGP

Pérovskite Cubique Cubique Perovskite

x = 0 Ga 42 58 — —

x = 1 Ga 3 97 — —

x = 2 Ga 2 98 — —

x = 3 Ga — 100 — —

x = 4 Ga — — 98 2

x = 5 Ga — — 91 9

Cependant, un pic relativement faible apparu à 31,2°, cöıncide avec la fiche standard n°

98-028-0077 de la phase orthorhombique Gd3GaO6 (GGP) dans le groupe d’espace Cmc21.

L’intensité de ce pic s’améliore en augmentant la teneur en Ga et le pourcentage de cette phase

passe de 2 % à 9 % lorsqu’on varie la teneur en Ga de x = 4 à x = 5 (voir tableau 3.2 et

figure 3.9(c)). L’existence de cette phase à haute concentration de Ga est probablement due

à la difficulté d’incorporation de Ga dans le site tétraédrique de la structure du grenat et à

l’augmentation du niveau de volatilité de Ga, qui a provoqué une perturbation du rapport de

stœchiométrie entre les éléments Gd, Al et Ga [18]. La figure 3.10 présente le décalage du pic

le plus intense (420) en fonction de la teneur en Ga. La position de ce pic de diffraction est

progressivement décalée vers les petites valeurs de 2θ avec l’augmentation de la concentration

en Ga dans tous les échantillons. Ce décalage est dû à l’expansion du volume de la maille de la

structure du grenat suite à l’augmentation des paramètres de réseau respectifs.
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Figure 3.10 – Décalage du pic le plus intense en fonction de la teneur en Ga dans les spectres
DRX.

Afin de comprendre l’évolution des paramètres structuraux en fonction de la teneur en Ga,

les paramètres de maille, la taille moyenne des cristallites et les valeurs des micro-contraintes

ont été calculés à l’aide de l’équation de Williamson-Hall [19] :

β cos θ

λ
=

1

DW−H
+
ε sin θ

λ

Avec :

DW−H est la taille cristalline en utilisant la méthode de Williamson-Hall, ε est la micro-

contrainte, β est la largeur à mi-hauteur pour les six pics de diffraction intenses et λ la longueur

d’onde des rayons X en nm. La taille et les micro-contraintes des cristallites ont été calculées à

l’aide du logiciel XPowder. De plus, le volume de la maille (V) et le paramètre de la maille (a)

ont été déterminés en affinant la structure cristalline avec le logiciel X’Pert High Score plus.

La taille estimée des cristallites, les micro-contraintes et les paramètres cristallographiques en

fonction de la teneur en Ga sont reportés sur le tableau 3.3.
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Table 3.3 – Proportion de phases cubiques et secondaires de tous les échantillons.

Gd2.97Al5−xGaxO12 : Ce0,03

Paramètres structuraux

DW−H (nm) ε (%) a (Å) V (Å3)

x = 0 Ga 50,55± 3,20 0,082±0,013 12,110 1776

x = 1 Ga 53,15±2.07 0,094±0.008 12,144 1790

x = 2 Ga 50,99±2.90 0,107±0,013 12,210 1820

x = 3 Ga 50,11±2.79 0.100±0.013 12.261 1843

x = 4 Ga 46,78± 3,67 0.137±0.019 12,318 1869

x = 5 Ga 41,33±2,05 0,185±0.013 12,385 1899

JCPDS : 01-073-1371 / GAG — — 12.113 1777

JCPDS : 046-0448 / GAGG — — 12.212 1821

JCPDS : 01-071-0701 /GGG — — 12.377 1896

Il a été constaté que le paramètre de maille est significativement affecté par la teneur en

Ga. Il varie de 12,110 Å pour x = 0 à 12,377 pour x = 5, ce qui justifie l’augmentation du

volume de la maille avec la teneur en Ga. Cela peut être expliqué par le rayon ionique de Ga3+

(0,62 Å) qui est plus grand par rapport à celui de Al3+ (0,53 Å) [20]. Cet effet peut s’expliquer

par l’expansion locale de la structure du grenat lorsque les atomes d’Al avec un rayon ionique

plus petit sont remplacés par les atomes de Ga avec un rayon ionique plus grand. Les valeurs

de ces deux paramètres présentées dans le tableau 3.3, sont très proches de celles rapportées

par les fiches standards JCPDS. On peut aussi remarquer une légère augmentation des micro-

contraintes en augmentant la teneur en Ga. La plus petite valeur a été obtenue pour l’échantillon

préparé avec x = 0 et la plus grande a été observée pour x = 5. Ceci est probablement causé

par une distorsion du réseau cristallin et la croissance de phases secondaires à forte teneur en

Ga. On peut également voir que la variation de la taille des cristallites est légèrement affectée

par la teneur en Ga. Lorsqu’on varie x de 1 à 5, la taille moyenne des cristallites diminue de

53 à 41 nm mais s’étend toujours à l’échelle nanométrique. Ces résultats indiquent que des

nano-poudres ont été obtenues dans nos travaux.

3.2.1.3 Analyse FTIR des nano-poudres GAGG : Ce3+

La spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier est utilisée dans cette étude pour com-

prendre l’évolution des espèces organiques et suivre le décalage des vibrations métal-oxygène
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(M-O) pour les différents composés. Les échantillons ont été préparés par la méthode des pas-

tilles de bromure de potassium. Les mesures FTIR ont été effectuées dans la gamme spectrale

allant de 400 à 4000 cm−1 et les spectres ont été enregistrés à l’aide du logiciel OMNIC.

La figure 3.11 représente les spectres FTIR des nano-poudres GAGG : Ce synthétisées avec

différentes concentration en Ga. On peut remarquer la présence de bandes d’absorption ca-

ractéristiques des vibrations M–O dans le domaine spectral 400-800 cm−1, qui sont dues à la

vibration d’étirement du réseau de Gd-O, Ga-O et Al-O confirmant la formation des phases

GAG, GAGG et GGG. Ces pics sont légèrement décalés vers le rouge avec l’augmentation de

la teneur en Ga. Les bandes observées à environ de 1635 cm−1 et 3447 cm−1 sont associées

aux vibrations des groupes -OH, dues aux molécules d’eau absorbées lors de la préparation

des échantillons. De plus, les bandes correspondant aux vibrations de –CH3– et –CH2– ont été

observées à 2855 cm−1 et 2925 cm−1, respectivement, révélant la présence de groupes –OC2H5.

Figure 3.11 – Spectres FTIR des poudres préparées à différentes teneurs en Ga (x = 0, 3, 5).

3.2.1.4 Analyse morphologique des nano-poudres GAGG :Ce3+

La figure 3.12 montre les micrographies MEB des nano-poudres Gd2.97Al5−xGaxO12 : Ce0,03

préparées avec différentes teneurs en Ga (x = 0, 3 et 5). La poudre de Gd3Al5O12 : Ce3+
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élaborée sans Ga (figure 3.12 (a)) présente la formation de particules interconnectées en forme

de bactérie avec une taille inhomogène. La distribution des particules en fonction de la taille

est présentée sur la figure 3.12(b). La taille moyenne estimée de ces particules est de 367 nm.

Pour l’échantillon préparé avec x = 3 (figure 3.12(c)), on peut voir que la densité des particules

a augmenté et est devenue plus homogène par rapport à l’échantillon préparé avec x = 0. Selon

la distribution des particules de la figure 3.12(d), la taille moyenne est d’environ 320 nm. Une

morphologie similaire et moins dense a été observée pour l’échantillon préparé avec x = 5 (figure

3.12(e)) pour lequel la taille moyenne des particules est estimée à 330 nm (figure 3.12(f)).

Figure 3.12 – Morphologie et distribution des particules des poudres Gd2.97Al5−xGaxO12 :
Ce0,03 synthétisées à différentes teneurs en Ga : (a,b) x = 0 , (c,d) x = 3 et (e,f) x = 5.

80
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3.2.1.5 Propriétés de luminescence des nano-poudres GAGG :Ce3+

Les spectres d’excitation des nano-poudres préparées Gd2.97Al5−xGaxO12 : Ce sont présentés

sur la figure 3.13. Nous avons observé les mêmes bandes d’excitation que dans le cas de la GAG

dopé Ce3+ (paragraphe 3.1.4), avec toutefois l’absence du pic d’excitation centré à 272 nm,

attribué à la transition 8S → 6I des ions Gd3+ pour les nano-poudres préparées à x = 4 et

5. On constate que la position et l’intensité des différentes bandes d’excitation de ces nano-

poudres sont fortement affectées par l’augmentation de la teneur en Ga. La plus importante

est observée pour la poudre synthétisée à x = 1 quant à la plus faible, elle a été obtenue pour

x=4 . Cependant, une forte extinction d’émission des niveaux 5d1 et 5d2 est observée pour la

poudre synthétisée à x = 5. Afin d’étudier le décalage des bandes 5d, les spectres normalisés

des bandes 5d1 et 5d2 sont présentés sur la figure 3.13. L’encart de cette figure indique qu’en

augmentant la teneur en Ga dans les échantillons, la bande 5d1 s’est décalée vers les basses

longueurs d’onde (décalage vers le bleu) d’environ 468 à 438 nm ; tandis que la bande 5d2 s’est

décalée vers les hautes longueurs d’onde (décalage vers le rouge) dans la gamme de 331 à 340

nm.

Figure 3.13 – Spectres d’excitation des échantillons préparés avec différentes teneurs en Ga.
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Les spectres d’émission des poudres Gd2.97Al5−xGaxO12 : Ce0,03 sous une longueur d’onde

d’excitation de 444 nm à température ambiante sont présentés sur la figure 3.14(b). Le spectre

d’émission est similaire à celui observée dans le cas de l’échantillon GAG : Ce (paragraphe 3.1.4).

Néanmoins, l’intensité d’émission a tendance à diminuer avec l’augmentation de la teneur en

Ga3+ pour atteindre une intensité plus faible pour l’échantillon préparé avec x= 4, puis s’éteint

pour l’échantillon synthétisé avec x= 5.

Figure 3.14 – Spectres d’émission des échantillons préparés avec différentes teneurs en Ga.

Afin d’étudier l’effet de la substitution de Ga dans le réseau hôte GAG sur les propriétés

de luminescence, le niveau d’énergie de 5d1, 5d2, 5d → 4f, la division du champ cristallin et le

déplacement stocks ont été calculés à partir des spectres d’excitation et d’émission en bandes

gaussiennes. La figure 3.15 présente un exemple de l’échantillon préparé à x= 3
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Figure 3.15 – Calcul des paramètres spectroscopiques à partir des spectres d’excitation et
d’émission pour x=3.

Les paramètres spectroscopiques calculés sont présentés sur le tableau 3.4.

Table 3.4 – Paramètres spectroscopiques calculés pour les échantillons préparés.

Bandes d’excitation Bande d’émission Paramètres spectroscopiques

5d2 (cm−1) 5d1 (cm−1) 5d → 4f (cm−1)
Division du champ Décalage de

cristallin (cm−1) Stokes (cm−1)

x = 0 30211 21367 18656 8844 2711

x = 1 29940 21834 18867 8106 2967

x = 2 29673 22471 19047 7202 3424

x = 3 29411 22831 19120 6580 3711

x = 4 — — — — —

x = 5 — — — — —

En effet, les valeurs d’énergie de 5d1, 5d2 et 5d→4f sont prises comme les maxima de bande

des spectres d’excitation et d’émission. La division du champ cristallin est considérée comme

la différence entre les positions des bandes d’énergie de 5d2 et 5d1. Le décalage de Stokes est

calculé comme la différence d’énergie entre le maximum de la bande d’émission (5d→4f) et le

maximum de la bande d’excitation 5d1. Un schéma simplifié des niveaux d’énergie des ions Ce3+

dans la matrice GAG avec différentes teneurs en Ga3+ est proposé dans la figure 3.16. Dans ce

schéma, nous avons présenté les positions des bords du réseau hôte tels que la bande de valence

(BV), la bande de conduction (BC), l’état fondamental 4f (2F7/2,
2F5/2) et les niveaux 5d (5d1
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et 5d2) de l’ion Ce3+. Aussi, nous avons supposé que la position de l’état fondamental 4f par

rapport à la bande de valence (BV) est stable pour tous les échantillons ce qui est concevable

puisque cette bande est constituée d’anion oxygène ; ainsi, elle n’est pas affecté par la variation

de la teneur en Ga3+.

Figure 3.16 – Diagramme des niveaux d’énergie de Ce3+ de la matrice Gd2.97Al5−xGaxO12 :
Ce0,03 avec différentes teneurs en Ga3+.

D’après le tableau 3.4, il a été constaté que lorsque la teneur en Ga3+ augmente, la division

du champ cristallin diminue. Cela est provoqué par le déplacement des bandes d’excitation

5d2 vers une énergie plus faible (décalage vers le rouge) ainsi que celles du niveau 5d1 et

les bandes d’émission se déplacent vers des énergies plus élevées (décalage vers le bleu). La

diminution de la division du champ cristallin avec l’augmentation de la teneur en Ga3+ est due

à la substitution de Ga3+ dont le rayon ionique est plus important par rapport à celui de Al3+,

conduisant progressivement à un décalage vers le bleu de la bande de luminescence 5d - 4f.

Cela peut s’expliquer par une réduction de l’intensité du champ cristallin autour de Ce3+, ainsi

la substitution de Ga3+ fait que l’environnement cubique autour de Ce3+ prend plus de place.

Muñoz-Garćıa et al. [21] ont interprété le blue shift par es distorsions géométriques autour de

Ce3+. Pour les échantillons préparés avec x=1, 2 et 3, la bande d’énergie 5d (5d1, 5d2) est
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située en dessous de la bande de conduction BC présentant une forte luminescence. Cependant,

pour les échantillons élaborés avec x = 4 et 5, une forte extinction de la luminescence est

observée. Cela est dû au rétrécissement de la bande interdite pour ces compositions (comme

le montre le schéma de la figure 3.16 ) conduisant à un chevauchement du niveau 5d1 avec

la BC et augmentant la probabilité de photo-ionisation à partir des états excités de Ce3+. On

remarque que la substitution de Ga dans le composé GAG a une très forte influence sur la bande

interdite. Pour les faibles et les moyennes teneurs en Ga (x ≤ 3), la bande interdite n’observe

pas de changement significatif. Par contre, pour une teneur élevée en Ga (x > 3), la bande

interdite est significativement réduite. Évidemment, la substitution des ions Ga3+ commence

d’abord dans les sites octaédriques préférés avec un grand volume et donc la bande interdite

n’est pas influencée. Cependant, dès que les sites octaédriques sont totalement occupés, le Ga3+

commence à remplir les sites tétraédriques de plus petit volume, ce qui génère une déformation

dans le site, par conséquent, la bande interdite diminue en énergie.

3.2.2 Effet du pH sur les propriétés de la matrice GAGG : Ce

D’après les résultats précédemment obtenus (voir section 3.2.1), la matrice GAG : Ce est

stable en substituant 60 % d’ions Ga3+ (x= 3Ga). Dans cette partie, nous allons étudier l’in-

fluence du pH de la solution sur la stabilité de la phase cubique ainsi que les propriétés mor-

phologiques et luminescentes de la matrice Gd2.97Al2Ga3O12 : Ce0.03 à cette teneur optimale en

Ga. Quatre échantillons ont été préparés avec différentes valeurs de pH de la solution (pH =1,

3, 7 et 9) et recuits à 1300 °C pendant 3 h. Le protocole de synthèse utilisé est le même que

celui décrit dans le paragraphe 3.2.1.1 (voir figure 3.7).

3.2.2.1 L’étude de diffraction des rayons X (DRX) :

La figure 3.17 montre les spectres DRX des poudres Gd2.97Al2Ga3O12 :Ce0.03 (GAGG)

préparées à différentes valeurs de pH de la solution. D’après les résultats obtenus, la stabi-

lisation de la phase grenat et l’évolution des phases secondaires de ces poudres sont affectés par

la valeur du pH de la solution. Pour l’échantillon préparé à pH=1, on peut remarquer l’existence

d’une seule phase cubique (GAGG) qui est bien identifiée dans la fiche JCPDS n° 00-046-0448.
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Figure 3.17 – Spectres DRX des nano-poudres GAGG :Ce préparées avec différentes valeurs
de pH.

Les échantillons préparés à pH = 3 et 7 montrent la coexistence de deux phases cubique

Gd3Al2Ga3O12 (GAGG) et monoclinique Gd4Al2O9 (GAM). Ces phases correspondent bien aux

références standard des cartes JCPDS n° 00-046-0448 et JCPDS n° 00-046-0396 respectivement.

Quant à la poudre préparée à pH = 9, on constate la formation d’une autre phase, à savoir la

pérovskite GdAlO3 (GAP), correspondant à la fiche JCPDS n° 00-046-0395. La phase cubique

s’est avérée être la structure prédominante pour les nano-poudres préparées à pH = 3, 7 et

9. Cependant, l’échantillon synthétisé à pH = 1 présente une phase cubique pure et aucune

phase supplémentaire n’a été détectée. Ce résultat confirme que pH=1 est plus adapté à la

stabilisation de la structure cubique du composé Gd2.97Al2Ga3O12 :Ce0.03.

Afin de comprendre l’évolution des paramètres structuraux en fonction des valeurs de pH, les

paramètres de la maille élémentaire et la taille moyenne des cristallites ont été déterminés. En

effet, la taille moyenne des cristallites a été calculée à l’aide de la formule de Debye Scherrer

en utilisant la formule suivante [22] :

DSch =
0.9λ

β cos θ
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Nous avons calculé DSch en fonction du pic de diffraction le plus intense, à savoir (420) de

la structure grenat cubique où :

• DSch : la taille des cristallites en nm.

• λ : la longueur d’onde des rayons X en nm.

• θ : l’angle de diffraction

• β : la largeur à mi-hauteur (FWHM) du pic de diffraction (420).

Le tableau 3.5 illustre la taille estimée des cristallites, le paramètre de maille et le volume

de la maille en fonction des valeurs de pH de la solution.

Table 3.5 – Paramètres structuraux des nano-poudres GAGG : Ce.

Echantillons Paramètres structuraux

(Gd2.97Al2Ga3O12 :Ce0.03) DSch (nm) FWHM a (Å) V*(Å3)

pH=1 64 0,119(3) 12,247(3) 1837.140

pH=3 36 0,213(3) 12,266(3) 1845,651

pH=7 40 0,180(3) 12,256(4) 1841,095

pH=9 37 0,207(3) 12,252(5) 1839,287

JCPDS n° 046-0448 / Gd3Al3Ga2O12 — — 12,212 1821

D’après ce tableau, nous avons constaté une diminution de la taille des cristallites de 64 nm

à 36 nm quand on varie la valeur du pH de 1 à 3. De plus, La taille des cristallites a légèrement

augmenté à 40 nm pour pH = 7 pour diminuer légèrement encore une autre fois à 37 pour pH

= 9. Le paramètre de maille est aussi affecté par le pH de la solution. D’ailleurs, on remarque

une augmentation de ce paramètre de 12.247 Å pour pH =1 à 12.266 Å pour pH = 3. En

augmentant le pH des échantillons à 7 et 9, les valeurs des paramètres de maille diminuent à

12,256 Å et 12,252 Å. Aussi, On peut noter que les valeurs des paramètres de maille rapportées

pour tous les échantillons sont légèrement supérieures à celle de la fiche standard JCPDS n°

046-0448 (a = 12.212 Å). La valeur la plus proche de cette fiche est celle de l’échantillon préparé

à pH = 1. Cela peut être expliqué par la phase pure GAGG de cet échantillon et l’ existence de

phases secondaires pour les autres échantillons (GAM et GAP). Il est à noter que le volume de

la maille suit exactement la même évolution que le paramètre de maille en fonction des valeurs

de pH de la solution.
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3.2.2.2 Morphologie des nano-poudres

Les figures 3.18 et 3.19 présentent les micrographies et la distribution des particules des

nano-poudres préparées à pH = 1, 3, 7. Les nano-poudres GAGG : Ce synthétisées sont bien

cristallisées et sont composées de particules interconnectées sous forme quasi-sphérique.

Figure 3.18 – Micrographies MEB des nano-poudres GAGG : Ce synthétisées en utilisant
différentes valeurs de pH.

La distribution des tailles des particules illustrées sur la figure 3.19 est déterminée par le

logiciel imageJ. Cette figure montre que les particules ont différentes tailles allant de 150 à 450

nm avec une distribution de taille assez proche. Il a été constaté que la taille moyenne obtenue

pour l’échantillon préparé à pH=1 est plus grande que les autres. Elle a été 355 nm pour cet

échantillon et d’environ 254 nm pour les autres échantillons.
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Figure 3.19 – Distributions de la taille des particules des nano-poudres GAGG : Ce synthétisées
avec différentes valeurs de pH.

La figure 3.20 montre un exemple de l’analyse EDS des nano-poudre GAGG : Ce3+ élaborée

à pH=1, ainsi que les pourcentages atomiques (voir l’encart de la figure 3.20). Les signaux

détectés de tous les éléments primaires Gd, Al, Ga et O sont observés, ce qui confirme la pureté

de la nano-poudre préparée. En outre, le pourcentage atomique des atomes majoritaires de Gd,

Al, Ga et O ont été mesurés à 17,33 %, 11,36 %, 12,90 % et 58,41 %, respectivement, ce qui

est très proche du rapport atomique théorique de la phase grenat GAGG ( Gd :Al :Ga :O =

3 :2 :3 :12).

Figure 3.20 – Analyse EDS des nano-poudres GAGG :Ce synthétisées à pH=1.
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3.2.2.3 Propriétés de photoluminescence

Les spectres d’excitation et d’émission à température ambiante des échantillons GAGG :

Ce3+à différentes valeurs de pH de la solution sont illustrés sur la Figure 3.21. Selon cette

figure, tous les échantillons présentent un profil d’excitation similaire pour une longueur d’onde

d’émission fixée à λem = 530 nm. Les mêmes observations que dans la section 3.1.4 sont reportées

pour ces échantillons, à savoir une forte bande d’absorption du réseau hôte dans la gamme allant

de 200 à 260 nm et de faibles pics d’absorption centrés à 270 nm, attribués à la transition 8S7/2→
6I7/2 des ions de Gd3+. La présence de cette transition confirme le transfert d’énergie de Gd3+

à Ce3+. A noter aussi la présence de d’un pic intense localisé au environ de 468 nm et un autre

faible à 343 nm, attribuées aux transitions (4f→ 5d1, 5d2) de la configuration excité des ions

de Ce3+ [23]. Toutefois, l’intensité des bandes du spectre est significativement affectée par la

variation des valeurs du pH.

Figure 3.21 – Spectres d’excitation et d’émission des nano-poudres GAGG : Ce3+ préparées
avec différentes valeurs de pH

D’autre part, les spectres d’émission de tous les échantillons sous une longueur d’onde

d’excitation λex= 440 nm possèdent une large bande entre 480 nm et 750 nm, centrée autour
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de 525 nm, correspondant aux transitions 5d→4f (2F5/2 et 2F7/2) de Ce3+ [24, 25]. L’intensité

de cette bande est fortement liée à la valeur du pH de la solution. En effet, elle diminue

progressivement avec l’augmentation du pH de 1 à 7. La luminescence élevée observée pour

l’échantillon préparé à pH=1 est principalement due à la phase cubique pure obtenue. La

diminution de l’intensité de luminescence à pH = 3 et 7, peut s’expliquer par la présence des

phases secondaires (GAM) et la diminution de la taille cristalline par rapport à l’échantillon

préparé avec pH = 1 (voir tableau 3.5 ). Cependant, une forte luminescence a été observée

pour l’échantillon produit à pH = 9, probablement due à la conversion de Ce4+ en Ce3+ dans

le milieu basique.

3.2.3 Etude des propriétés de la matrice Gd2.97Al2Ga3O12 :Ce0.03 :

effet du poids moléculaire de l’agent de réticulation

Dans cette partie, la synthèse des poudres GAGG : Ce3+ à différents poids moléculaire de

l’agent de réticulation a été réalisée avec la concentration de Ga optimale (3Ga) et un pH=1,

deux paramètres qui s’avèrent être favorables à la production d’une structure stable avec de

meilleures performances de luminescence. L’étude complète de ce paramètre sera développée

dans les prochains paragraphes. Le même protocole de synthèse que celui du paragraphe 3.2.1.1

a été utilisé pour l’élaboration des échantillons avec différents poids moléculaires de l’éthylène

glycol, à savoir EG, PEG 400 et 1000 et un rapport molaire EG : M3+, PEG 400 : M3+ et PEG

1000 : M3+ de 1 :1.

3.2.3.1 Analyse thermique

Afin d’étudier plus en profondeur la décomposition des groupes organiques et la transition

de phase du précurseur pendant le traitement thermique, une analyse thermique par DSC-TG

a été réalisée pour le composé Gd3Al2Ga3O12 et les résultats sont présentés dans la Figure 3.22.

Les thermogrammes enregistrés dans la gamme de température 18 - 1200 °C peuvent être divisés

en trois parties distinctes. La première (I) de 18 - 191 °C est attribuée à la déshydratation du

mélange de précurseurs. Le pic endothermique le plus intense situé à 114 °C, est causé par

l’évaporation de l’éthanol, l’élimination moléculaire de l’eau et la décomposition thermique des

précurseurs de nitrate, ce qui entrâıne une perte de poids de 20,9 %. La deuxième partie (II)

se situe entre 200 et 781 °C et elle correspond à la réaction de combustion. Ainsi, deux pics

exothermiques ont été observés à 372 °C et 573 °C, représentant la pyrolyse de la matière
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organique et la combustion du résidu de carbone. Au cours de ce processus, l’agglomération

des particules a été efficacement inhibée, conduisant à la formation de particules poreuses et

nanométriques distinctes. La courbe TG montre à ce stade une perte de poids importante de

24,1 %. La dernière partie (III) se situe entre 800 et 1200 °C, attribuant la cristallisation de

la phase grenat GAGG. Un pic exothermique centré à 836 °C a été identifié avec une perte de

poids de 7.54 % dans la courbe TG.

Figure 3.22 – Courbes DSC/TG de Gd3Al2Ga3O12 préparé en utilisant EG comme agent de
réticulation

3.2.3.2 Nanostructure et formation de phase

Afin d’étudier l’effet du poids moléculaire de l’agent de réticulation sur la phase et la struc-

ture cristalline, des nano-poudres GAGG : Ce ont été élaborées avec EG, PEG 400 et PEG

1000 à 1300 °C dans l’air pendant 3h. D’après la figure 3.23(a), l’affinement Rietveld du spectre

DRX indique que l’échantillon préparé avec EG est bien cristallisé dans une seule phase grenat

(GAGG) appartenant au groupe spatial Ia-3d et qu’aucune phase secondaire n’a été observée ;

conformément à la fiche JCPDS 98-002-3849. Pour les échantillons préparés avec PEG-400 et

PEG-1000, on peut voir une formation d’un système composé d’un mélange de deux phases

cubique (GAGG) et pérovskite GAP (JCPDS 98-015-0351). Cependant, la structure cubique

est la phase cristalline dominante et elle présente des proportions estimées à 94,69 % et 93,8 %

pour les échantillons synthétisés avec PEG-400 et PEG-1000, respectivement.
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Figure 3.23 – Affinement Rietveld des nano-poudres de Gd2.97Al2Ga3O12 :Ce0.03 préparées
avec différents poids moléculaires de l’agent de réticulation :(a) EG, (b) PEG 400 et (c) PEG
1000.
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Comme c’est illustré sur les figures 3.23(b,c), la phase secondaire de GAP n’a été présenté

qu’avec 5,31 % et 6,2 % pour les mêmes échantillons. Les facteurs R (Rexp, Rp, Rwp) dans les

encarts de la Figure 3.23 indiquent que les résultats d’affinements Rietveld sont fiables et que

les faibles valeurs de GOF impliquent une bonne qualité d’ajustement.

Afin d’explorer davantage la structure cristalline, la taille des cristallites et la valeur des

contraintes ont été calculées en utilisant la méthode de Rietveld. L’évolution des valeurs obte-

nues est présentée sur la Figure 3.24 . Comme on peut le constater, la taille des cristallites des

nano-poudres de GAGG : Ce est affectée par le poids moléculaire de l’agent de réticulation. En

effet, elle est de 67 nm pour l’échantillon préparé avec EG puis elle diminue à 60.6 et 53.8 nm

pour les échantillons élaborés avec PEG 400 et 1000, respectivement. Luchechko et al. [26] ont

rapporté des résultats similaires lors de la préparation de nano-poudres de Gd3Ga5O12 par la

méthode de co-précipitation avec de l’ammoniac aqueux comme réactif de précipitation et du

PEG-300 et PEG-400 comme agent réticulant. Il a également été constaté que les contraintes

du réseau augmentent avec le poids moléculaire de l’agent de réticulation. Cette observation est

probablement due à la distorsion induite par la formation de la phase GAP dans les échantillons

préparés avec PEG 400 et 1000 et aux défauts créés après l’introduction d’un poids moléculaire

élevé de PEG.

Figure 3.24 – Evolution de la taille des cristallites les contraintes des nano-poudres
Gd2.97Al2Ga3O12 : Ce0.03 en fonction du poids moléculaire de PEG.
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3.2.3.3 Analyse FTIR

Dans cette étude, la spectroscopie infrarouge à transformée de Fourier (FTIR) est utilisée

pour comprendre l’évolution des espèces organiques dans le composé Gd2.97Al2Ga3O12 :Ce0.03

en fonction du poids moléculaire des agents de réticulation. Les échantillons ont été préparés

par la méthode des pastilles de bromure de potassium KBr et les spectres ont été enregistrés à

l’aide du logiciel OMNIC. Un ensemble de bandes caractéristiques du composé GAGG : Ce3+

ont été observées dans la gamme spectrale allant de 400 à 4000 cm−1 comme le montre la figure

3.25.

Figure 3.25 – Spectres FTIR des poudres préparées avec EG, PEG 400 et PEG 1000 comme
agent de réticulation.

Selon les résultats obtenus, les spectres FTIR présentent plusieurs bandes entre 400 et 800

cm−1. Ces bandes sont dues aux vibrations métal-oxygène (M–O : Gd-O, Ga-O et Al-O par

ordre croissant d’énergie) [27, 28]. Les pics observés avec une faible intensité à 2850 cm−1 et à

2922 cm−1 sont attribués aux vibrations de –CH3– et –CH2– respectivement [29]. De plus, une

autre bande vers 3450 cm−1 est associée à la vibration de valence de la liaison O-H [30, 31],

provoquée par l’absorption des molécules d’eau par le KBr utilisé lors des étapes de préparation

des pastilles. On peut noter qu’il n’y a pas de changement significatif du profil des spectres

FTIR lorsqu’on change l’agent de réticulation, sauf l’intensité qui est légèrement affectée dans

la gamme spectrale allant de 400 à 800 cm−1. En effet, elle est plus intense pour l’échantillon
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préparé avec PEG-1000 par rapport à ceux préparés avec PEG 400 et EG.

3.2.3.4 Etude morphologique

Les figures 3.26, 3.27 et 3.28 montrent les micrographies par MEB, l’analyse EDS et la

distribution de la taille des particules des poudres GAGG : Ce préparées avec EG, PEG 400 et

PEG 1000 et recuites à 1300 °C pendant 3 h. D’après ces micrographies, on observe clairement

que la taille des particules est fortement dépendante du choix de l’agent de réticulation. La

figure 3.26 montre que les particules de la poudre élaborée avec EG ont une forme corallique

avec une structure poreuse, comme le montrent les figures 3.26(a,b). Selon le spectre EDS

montré sur la figure 3.26 (c), les signaux des éléments Gd, Ga, Al, Ce et O sont tous détectés.

En outre, le pourcentage atomique des éléments de Gd, Ga et Al a été mesuré à 21,96 %, 15,09

% et 13,26 %, respectivement, ce qui est très proche du rapport atomique théorique de la phase

grenat Gd3Al2Ga3O12 (Gd : Al de 1,5 et Al : Ga de 0,66). L’histogramme de la distribution

de la taille des particules obtenu par le logiciel image-J est donné sur la figure 3.26 (d). Il a

été constaté que les particules ont une taille moyenne de 231 nm pour la poudre GAGG : Ce

synthétisée en utilisant l’EG comme agent de réticulation.

Figure 3.26 – Micrographies MEB, analyse EDS et distribution des particules de
Gd2.97Al2Ga3O12 : Ce0.03 synthétisées avec EG : (a) micrographies à 10µm, (b) micrographies
à 2µm, (c) analyse EDS ,(d) distribution des particules.
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Sur la figure 3.27(a,b), on peut observer deux micrographies à 10 et 2 µm de l’échantillon

préparé avec du PEG 400. Ces micrographies montrent que les particules ont une forme

irrégulière et quasi-sphérique. L’analyse EDS de cet échantillon a révélé la présence d’atomes

de gadolinium (Gd), de gallium (Ga), d’aluminium (Al), de cérium (Ce) et d’oxygène (O) avec

un rapport stœchiométrique approprié et une taille moyenne de particules à environ 363 nm,

comme illustré sur la figure 3.27(c,d).

Figure 3.27 – Micrographies MEB, analyse EDS et distribution des particules de
Gd2.97Al2Ga3O12 : Ce0.03 synthétisées avec PEG-400 : (a) micrographies à 10µm, (b) micro-
graphies à 2µm, (c) analyse EDS ,(d) distribution des particules.

Quant à la nano-poudre synthétisée avec PEG 1000, la morphologie devient plus régulière

et les images MEB montrent une forme sphérique de particules avec des joints de grain (figures

3.28(a,b)). De plus, tous les éléments détectés dans le spectre EDS de la figure 3.28(c) sont

caractéristiques au réseau GAGG : Ce et aucun autre élément n’est observé, ce qui confirme la

pureté de la poudre synthétisée. La distribution des particules est donnée par la figure 3.28 (d)

avec une taille moyenne des particules d’environ 414 nm.
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Figure 3.28 – Micrographies MEB, analyse EDS et distribution des particules de
Gd2.97Al2Ga3O12 : Ce0.03 synthétisées avec PEG-1000 : (a) micrographies à 10µm, (b) mi-
crographies à 2µm, (c) analyse EDS ,(d) distribution des particules.

3.2.3.5 Résultats de photoluminescence

La figure 3.29 illustre l’effet des agents de réticulation (EG, PEG 400 et PEG 1000) sur les

spectres de photoluminescence des nano-poudres GAGG : Ce3+et recuites à 1300 °C pendant 3

heures. Comme le montre cette figure, tous les échantillons ont un profil similaire des spectres

d’excitation. Aussi, les spectres montrent les mêmes bandes d’absorption que dans la section

3.1.4. Dans la même gamme de longueur d’onde, à savoir la bande correspondant à la transition

Gd (8S → 6I) et deux bandes d’excitation correspondant aux transitions 4f→5d2 et 4f→5d1 des

ions Ce3+. Ce résultat est similaire à ceux rapportés par Li et al. [32] et Liu et al. [33].
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Figure 3.29 – Spectres d’excitation des échantillons préparés avec différents poids moléculaires
de l’agent de réticulation.

La figure 3.30 montre les spectres d’émission mesurés sous λex = 440 nm à température

ambiante pour les échantillons synthétisés avec différents agents de réticulation. D’après ces

résultats, la GAGG : Ce3+ présente une large bande d’émission vert-jaune (480–665nm) centrée

à 525 nm, qui est associée aux transitions radiatives 5d→4f (2F7/2,5/2) des ions Ce3+ [34]. L’in-

tensité d’émission est fortement affectée par le type d’agent de réticulation utilisé. L’échantillon

élaboré avec EG a une intensité lumineuse plus élevée alors que l’intensité la plus faible a été

observée dans la poudre préparée avec PEG 1000. La forte intensité d’émission observée dans

l’échantillon produit avec EG est liée à sa phase grenat pure obtenue et donc, le transfert

d’énergie des niveaux excités vers l’état fondamental de Ce3+ tend à être plus important. La

diminution de l’intensité de luminescence des échantillons préparés avec PEG 400 est proba-

blement due à la présence d’une faible proportion de la phase GAP (5.31 %) et également à la

diminution de la taille des cristallites par rapport à l’échantillon préparé avec EG (voir figure

3.23). Notamment, une forte extinction de la luminescence a été observée dans l’échantillon
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préparé avec PEG 1000. Ce comportement peut s’expliquer par de nombreux effets, tels que :

(i) Instabilité de la valence du cérium Ce3+ → Ce4+, (ii) Effet des défauts créés par le PEG

1000, (iii) la coexistence de deux phases, la phase grenat (GAGG) et la phase GAP. Concernant

le premier effet possible, la concentration d’ions Ce3+ dans le réseau hôte GAGG est respon-

sable des propriétés de luminescence, en effet la diminution de l’intensité d’émission observée

peut être liée au changement de la valence du cérium (instabilité de la valence du cérium Ce3+

→ Ce4+) de cet échantillon. Pour cette raison, on peut supposer que l’augmentation du poids

moléculaire du polyéthylène glycol peut réduire la concentration des ions Ce3+ en ions Ce4+. Cet

effet peut être confirmé par le changement de couleur de la poudre lorsque le poids moléculaire

du le polyéthylène glycol a augmenté (voir les encarts de la figure 3.30). La poudre préparée avec

EG comme agent de réticulation a une couleur vert-jaune identique à la poudre commerciale.

Quant à l’échantillon préparé avec du PEG 400, il est de couleur jaune. Encore, une couleur

gris chaud est observée pour l’échantillon synthétisé avec du PEG 1000, due probablement à

la transformation de Ce3+ en Ce4+. En ce qui concerne le deuxième effet et d’après la figure

3.24, la valeur de la taille des cristallites diminue lorsque le poids moléculaire des agents de

réticulation augmente. Il est à noter que la plus faible valeur, estimée à 53.8 nm, a été trouvée

pour l’échantillon préparé avec du PEG 1000. En se basant sur des études antérieures [35–37], la

petite taille des cristallites donne une densité de défauts plus élevée contrairement celles ayant

de grandes tailles. Ainsi, une concentration de défauts plus élevée agira comme des centres

de relaxation non radiatifs pour l’excitation des électrons et donc l’extinction d’émission. Ceci

explique l’extinction d’émission observée dans l’échantillon préparé avec le PEG 1000. Quant

au troisième effet, la formation de la phase GAP avec un faible pourcentage de 6.2 % (figure

3.23 (c)), peut aussi réduire la réponse luminescente en intégrant Ce3+ dans la structure GAP.

La diminution de l’intensité d’émission observée dans l’échantillon préparé avec le PEG 1000

est due aux raisons évoquées ci-dessus, mais de notre point de vue, la première raison est la

plus probable.
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Figure 3.30 – Spectres d’émission des échantillons préparés avec différents poids moléculaires
de l’agent de réticulation.

3.2.3.6 Analyse XPS

L’analyse XPS est une technique décisive pour étudier l’état chimique d’un élément dans

un composé. A cet égard, nous présentons dans la Figure 3.31 les spectres XPS correspondant

aux pics photoélectroniques des niveaux de cœur Ce 3d pour des échantillons synthétisés avec

différents agents de réticulation à savoir ; Eg, PEG-400 et PEG-1000. Le spectre XPS de Ce 3d

présente un doublet 3d3/2 et 3d5/2 dû au couplage spin orbite. L’écart énergétique entre les deux

composantes de ce doublet est caractéristique de l’atome considéré et vaut environ 18,6 eV. De

plus, en fonction de l’état chimique de l’élément Ce et de son environnement dans le composé,

chaque composante de l’orbitale est divisée en multiplets. Par conséquent, les spectres de Ce3+

et de Ce4+ présentent une division en multiplets différente. Selon la littérature [38–41], quatre

pics correspondant aux paires de doublets spin-orbite peuvent apparâıtre dans le spectre Ce 3d

de l’état Ce3+, alors que six pics peuvent émerger de l’état Ce4+. De plus, le spectre de l’état de

valence Ce4+ présente un pic bien résolu à environ de 915 eV, qui est absent du spectre Ce3+.

Sur la base de ce qui précède, les spectres Ce 3d ont été déconvolués en utilisant un fit gaussien
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combiné à une soustraction du fond de Shirly et en respectant l’écart énergétique entre les deux

composantes du doublet (∆=18,6 eV).

Figure 3.31 – Spectres XPS des niveaux de cœur Ce 3d correspondant aux nano-poudres
GAGG : Ce.

Pour l’échantillon préparé avec EG, seules quatre composantes peuvent être trouvées, reflétant
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l’incorporation prédominante d’ions Ce3+ dans la matrice hôte GAGG : Ce. En revanche, pour

les échantillons synthétisés avec PEG 400 et PEG 1000, les spectres Ce 3d indiquent la présence

d’un état de valence mixte Ce3+/Ce4+. Comme la teneur en Ce dans le composé GAGG est

très faible ( 1 at. %), les spectres sont bruités, il est donc extrêmement difficile de distinguer les

quatre composants de Ce3+ de ceux de Ce4+. Cependant, la présence de l’état Ce4+ est évidente

par l’émergence du pic à 915 eV, le changement des caractéristiques des composantes du pic et

le décalage vers une énergie de liaison élevée du pic principal. D’après G luchowski et al. [38], la

concentration relative en pourcentage de l’état de valence Ce4+ peut être estimée par le rapport

entre la surface du pic à haute énergie (∼ 915 eV) et la surface totale, avec une erreur d’environ

15 %. Ce pourcentage est de 0% pour l’échantillon préparé avec EG, 6,9 % pour le PEG 400 et

de 9,7 % pour le PEG 1000. Comparé aux 14 % existant dans l’oxyde de Ce (IV) pur [38,39], le

pourcentage relatif de Ce4+ est d’environ 50 % dans l’échantillon de PEG 400 et de 70 % dans

celui de PEG 1000. Les résultats ci-dessus confirment la coexistence de Ce3+ et Ce4+ dans la

matrice GAGG préparé avec PEG 400 et PEG 1000. La prédominance de Ce4+ dans ce dernier

cas est responsable donc de l’extinction de la luminescence dans cet échantillon.

Conclusion

Les nano-poudres Gd3Al5O12 : Ce3+ ont été synthétisées en utilisant la méthode Pechini sol-

gel. La stabilité de la phase grenat dépend fortement du pH de la solution et de la température

de recuit d’après l’analyse DRX, l’étude morphologique et spectroscopique de ces nano-poudres.

En effet, la poudre préparée en milieu neutre (pH = 7) révèle une croissance et une stabilisation

de la structure cubique avec un taux de 79 % à 1500 °C, des résultats ayant surpassé les

travaux antérieurs dédiés à cette matrice. Afin de stabiliser la phase grenat de ces nano-poudres,

plusieurs protocoles ont été testés et des paramètres de synthèse ont été variés. Un effet positif

a été observé lors de la substitution de Ga3+ dans la matrice GAG dans milieu acide. En effet,

la phase pure a été obtenue en substituant 60 % d’ions Ga3+ dans la matrice GAG : Ce et en

adoptant un protocole de synthèse fixant le pH à 1, la température de recuit à 1300 °C et EG

comme agent de réticulation.
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Chapitre 4

Effet de la substitution d’yttrium et de

lutécium sur les propriétés de la

matrice GAG :Ce3+

Introduction

Dans le but de stabiliser toujours la phase grenat de la matrice GAG, de nombreuses

stratégies ont été envisagées. Dans ce chapitre,nous nous sommes intéressés à la substitution

partielle des ions d’yttrium (Y3+) et de lutécium (Lu3+) aux ions Gd3+ dans le réseau cristallin

afin d’obtenir une modification de la bande électronique [1–3]. Notre étude a donc pour ob-

jet de clarifier l’effet de la substitution des ions Y3+/Lu3+ sur la stabilité de la phase grenat,

l’évolution des phases secondaires, la morphologie des particules ainsi que les propriétés de

photoluminescence des matrices étudiées.

Dans la première partie, nous avons donc élaboré des poudres de grenat d’aluminium et de

gadolinium dopées aux ions de cérium (Gd0.99−x Yx)3Al5O12 : Ce0.03 à différentes teneurs en

yttrium (Y3+). Ensuite, afin de stabiliser la phase grenat à basses teneurs en Y3+, nous avons

fixé une proportion d’ions d’yttrium à x=0.2 et nous allons étudier l’influence de la température

de recuit sur les propriétés du composé Gd2.37 Y0.6Al5O12 : Ce0.03.

L’objectif de la deuxième partie est d’étudier l’effet de la substitution des ions de lutécium sur

les propriétés du composé (Gd0.99−x Lux)3 Al5O12 : Ce0.03 synthétisé à différentes teneurs en

Lu (x=0, 0.1, 0.2, 0.3, 0.4 et 0.5) et recuit à 1100 °C. Par la suite, nous allons discuter l’effet

de la substitution des ions Ga3+ (0 ≤ x ≤ 1) sur la stabilité de la phase grenat et les propriétés
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de luminescence des nano-poudres Gd2.67Lu0.3Al5−xGaxO12 :Ce0.03 recuites à 1100 °C.

4.1 Etude de la substitution d’ions d’Yttrium dans la

matrice GAG :Ce3+

4.1.1 Effet de la teneur en Yttrium

Cette partie consiste à étudier l’effet de la substitution des ions d’yttrium sur la stabilisa-

tion de la matrice GAG : Ce3+. Des nano-poudres (Gd0.99−x Yx)3 Al5O12 :Ce0.03 ont été donc

synthétisé à différentes teneurs en Y3+ avec x= 0, 0.1, 0.2, 0.3, 0.4, 0.5 et recuites à 1100 °C

pendant 4h. Le processus de synthèse, l’évolution des phases, la morphologie des particules

ainsi que les propriétés de photoluminescence seront discutés dans les prochains paragraphes.

4.1.1.1 Préparation des échantillons

Une quantité stœchiométrique de Gd2O3 a été dissoute dans 50 mL de l’eau désionisée,

préalablement mélangées avec 1 mL de l’acide nitrique concentré et agitées à 80 °C pendant

1 h afin d’obtenir une solution transparente. Des quantités appropriées des nitrates d’yttrium

(YN3O9, 6H2O), d’aluminium (Al(NO3)3 9H2O ) et de cérium (Ce(NO3)3 6H2O) ont été ajoutées

à la solution précédente et agitées pendant une heure. De l’acide acétique (CH3COOH) et de

l’éthylène glycol (HOCH2CH2OH) ont été ajoutés aux solutions avec un rapport molaire AA :

M3+ et EG : M3+ de 1 :1 (M3+ : Gd3+ + Y3+ + Al3+ + Ce3+). Les solutions ont été agitées

pendant 2 h et le pH a été ajusté à 1 en utilisant l’ammoniaque (NH4OH). Les solutions

résultantes ont été séchées à 120 °C jusqu’à formation des xérogels. Enfin, ces derniers ont été

recuits à 1100 °C pendant 4 h dans un four tubulaire programmable. L’organigramme représenté

dans la figure ci-dessous résume le protocole de synthèse utilisé.
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Figure 4.1 – Protocole de préparation des nano-poudres (Gd0.99−x Yx)3 Al5O12 :Ce0.03 par la
méthode solgel.

4.1.1.2 Analyse par diffraction de rayons X

La figure 4.2 présente les diffractogrammes des rayons X enregistrés à température ambiante

des nano-poudres (Gd0.99−x Yx)3 Al5O12 :Ce0.03 à différentes teneurs en ions Y3+ (x=0, 0.1, 0.2,

0.3, 0.4, 0.5) recuites à 1100 °C pendant 4h.
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Figure 4.2 – (a)Diffractogrammes X de (Gd0.99−x Yx)3 Al5O12 :Ce0.03 préparées avec différentes
teneurs en Y3+ et recuites à 1100 °C pendant 4 h. (b) Décalage du pic le plus intense des spectres
DRX.

D’après la figure 4.2(a), l’analyse DRX des poudres (Gd0.99−x Yx)3 Al5O12 :Ce0.03 avec x=0

et 0,1 révèle la présence d’une phase pérovskite (GdAlO3) compatible avec la carte JCPDS

n°00-046-0395, ainsi que l’apparition d’un pic à faible intensité correspondant à la phase grenat

pour celle préparée à x=0,1. Pour les échantillons dont la teneur en Y est comprise entre x=0.2

et 0.4 (0,2 ≤x ≤0,4), une phase cubique majoritaire et une phase pérovskite secondaire sont

détectées correspondent aux cartes standards n°01-079-18 et n° 00-046-0395, respectivement.

Quant à x = 0,5, les pics de diffraction de Gd1.4Y1.5 Al5O12 : Ce0.03 peuvent être indexés à

la phase cubique sans aucune phase intermédiaire. Ces résultats indiquent que la structure du

grenat avec une phase stable est obtenue en substituant 50 % d’Y3+ aux ions Gd3+. Un résultat

similaire a été trouvé par Uysal Satilmis et al. [4] dans leur étude portant sur la substitution des

ions Gd3+ dans le grenat d’yttrium et d’aluminium dopé cérium (YAG : Ce3+). Les résultats de

la DRX ont montré une phase pure du composé pour une substitution de 0 à 50 % (en termes

de fraction molaire) des ions Gd3+ et au-delà de ce pourcentage , des pics de diffraction de

phases secondaires Gd3Al5O12 et GdAlO3 apparaissent.

L’évolution des phases en fonction des teneurs en yttrium ainsi que le paramètre et le volume de

la maille ont été déterminés en effectuant un affinement Rietveld avec le logiciel FullProf suite.
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Les résultats obtenus sont regroupés sur le tableau 4.1. En effet, une seule phase pérovskite

est confirmée pour l’échantillon préparé à x=0. Cette phase a diminué de 90.89 % à 5.14 % en

augmentant la teneur en Y3+ de x =0.1 à x=0.4 atteignant une phase grenat pure à x =0.5.

Table 4.1 – Proportions des phases, paramètre et volume de la maille des nano-poudres
(Gd0.99−x Yx)3 Al5O12 :Ce0.03.

Echantillons Phases (%) a V

(Gd0.99−x Yx)3 Al5O12 :Ce0.03 Grenat Pérovskite (Å) (Å3)

x=0 — 100 — —

x=0.1 9.11 90.89 — —

x=0.2 69.5 30.50 12.092 1768.2598

x=0.3 91.13 8.87 12.090 1767.1723

x=0.4 94.86 5.14 12.087 1766.1489

x=0.5 100 — 12.069 1758.3204

En outre, les pics de diffraction des échantillons synthétisés à teneur allant de x=0,1 à x=0,5,

sont décalés vers les angles croissants, ce qui est plus significatif pour le pic le plus intense, tel que

c’est donné par la zone agrandie 33°–34° (voir figure 4.2(b)). Cela est probablement dû au rayon

d’Y3+ (0,892 Å) qui est plus petit par rapport à celui de Gd3+(0.938 Å), ce qui a entrâıné un

rétrécissement du réseau cristallin. Cela est confirmé par la diminution du paramètre de maille

de 12.092 Å à 12.069 Å ainsi que le volume de la maille de 1769.5610 Å3 à 1758.3204 Å3 (voir

tableau 4.1). D’après la formule de Bragg, l’angle croissant des pics de diffraction engendre

la diminution de la distance inter-réticulaire. Un comportement similaire a été rapporté par

Zhang et al [5] dans leur étude en faisant substituer les ions Si4+ avec un rayon ionique plus

petit par rapport à celui de Al3+ dans le composé Y2.94Al4−x SixGaO12 : 0.06Ce3+.

4.1.1.3 Morphologie et analyse EDS des nano-poudres

La morphologie des nano-poudres de (Gd0.99−x Yx)3 Al5O12 :Ce0.03 a été caractérisée par le

microscope électronique à balayage (MEB). La figure 4.3 illustre les micrographies MEB de ces

nano-poudres préparées à x= 0, 0.3 et 0.5 sous une échelle de 5 µm et 10 µm. Selon les figures

4.3(a,d), l’échantillon synthétisé à x=0 présente une morphologie épongée. Cette morphologie a

été déjà observée dans le troisième chapitre (voir section 3.1.3). Pour les échantillons préparés

à x= 0.3 et 0.5, la surface des particules révèle une structure poreuse composée de petites
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particules (voir figure 4.3(b, c, e, f)).

Figure 4.3 – Image MEB des nano-poudres (Gd0.99−x Yx)3 Al5O12 :Ce0.03 synthétisées avec
différentes teneurs en Y : (a,d) : x = 0, (b,e) : x = 0,3 et (c, f) : x = 0,5.

L’analyse EDS est utilisée pour analyser la composition chimique des échantillons synthétisés.

La figure 4.4 montre les spectres EDS, les compositions ainsi que les rapports atomiques. Comme

le montre la figure 4.4(a), les signaux des éléments Gd, Al et O sont détectés dans l’échantillon

préparé sans yttrium (Gd2.97Al5O12 : Ce0.03) et le rapport atomique Gd/ Al = 0.7 est supérieur

à la valeur théorique (0.59). Cette différence peut être expliquée par l’existence de la phase

GAP dans cet échantillon.
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Figure 4.4 – Spectres EDS des nano-poudres (Gd0.99−x Yx)3 Al5O12 :Ce0.03 synthétisées avec
différentes teneurs en Y : (a) : x = 0, (b) : x = 0,3 et (c) : x = 0,5.

Le spectre EDS de la figure 4.4(b) confirme la présence de gadolinium (Gd), d’yttrium (Y),

d’aluminium (Al), de Cérium (Ce) et d’oxygène (O) pour l’échantillon préparé à x=0.3 du

composé Gd1.47Y0.9 Al5O12 : Ce0.03. Les rapports associés Gd/Al=0.5, Y/Al=0.2, Y/Gd=0.37

sont proches des valeurs théoriques 0,41, 0.18 et 0.4 respectivement. De même pour l’échantillon

à x= 0.5 correspondant au composé Gd1.47Y1.5 Al5O12 : Ce0.03, les éléments primaires Y, Ga,

Al et O sont bien observés et aucun élément autre que les espèces primaires n’a été identifié.

De plus, les rapports atomiques calculés Gd/Al, Y/Al, Y/Gd sont aussi proches des valeurs

théoriques (voir figure 4.4(c)).

114



4.1. Etude de la substitution d’ions d’Yttrium dans la matrice GAG :Ce3+

4.1.1.4 Etude de la photoluminescence des nano-poudres

Les propriétés spectroscopiques des composés synthétisés sont étudiées à partir des spectres

de photoluminescence enregistrés à température ambiante (voir figures 4.5 et 4.6).

La figure 4.5 montre les spectres d’excitation des échantillons (Gd0.99−x Yx)3 Al5O12 :Ce0.03

obtenus à différentes teneurs en yttrium. D’après cette figure, tous les échantillons présentent

un profil similaire pour λem = 540 nm. Trois groupes de bandes d’excitation ont été déterminés.

Une forte bande attribuée à l’absorption de la matrice hôte a été observée dans la gamme 200-

250 nm. Des faibles pics d’absorption centrés à 279 nm provenant de la transition 8S7/2 →
6I7/2 des ions Gd3+. Aussi, deux autres bandes d’absorption situées dans la gamme spectrale

de 315 nm à 530 nm correspondant aux transitions de l’état fondamental 4f (2F5/2) vers les

niveaux excités 5d1 et 5d2 des ions Ce3+. De plus, les intensités de ces niveaux deviennent plus

significatives lorsqu’on varie x de 0 à 0.5. Comme c’est illustré sur les encarts de la figure 4.5,

ces deux dernières bandes montrent de décalage vers le rouge (redshift) pour le niveau 5d2 et un

décalage vers bleu (blueshift) pour le niveau 5d1 suggérant que la division du champ cristallin

de Ce3+ est réduite [6]. Le même comportement a été aussi trouvé par Li et al. [7] dans leur

étude en introduisant les ions Gd3+ dans (Y0.96−xLnxCe0.04)3Al5O12.

Figure 4.5 – Spectres d’excitation des nano-poudres (Gd0.99−x Yx)3 Al5O12 :Ce0.03 préparées
avec différentes teneurs en Y.
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Les spectres d’émission des nano-poudres (Gd0.99−x Yx)3 Al5O12 :Ce0.03 enregistrés sous une

excitation λex= 470 nm sont présentés sur la figure 4.6. De larges bandes entre 490 nm et 700

nm, caractéristiques des transitions 5d→4f (2F5/2,
2F7/2) de Ce3+ sont observées. L’intensité

de ces bandes augmente progressivement avec l’augmentation de la teneur en Y incorporée

dans la matrice GAG. En effet, la plus forte intensité lumineuse est obtenue pour l’échantillon

synthétisé à x=0,5. Ce qui peut être s’expliquer par la phase pure de cet échantillon. D’après

l’encart de la même figure, l’introduction des quantités de Y dans le réseau hôte a aussi provoqué

un décalage de l’émission vers les petites longueurs d’ondes (Blue shift) est principalement dû

à la variation du niveau d’énergie le plus bas de l’état 5d1 qui dépend fortement du champ

électrostatique local déterminé par la structure cristalline du réseau du GAG.

Figure 4.6 – Spectres d’émission des nano-poudres (Gd0.99−x Yx)3 Al5O12 :Ce0.03 préparées
avec différentes teneurs en Y.
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4.1.2 Effet du traitement thermique

D’après la section précédente, la phase grenat pure a été obtenue pour la matrice GAG avec

la substitution de 50 % d’ions Y3+. Dans cette partie, notre étude est basée sur la matrice dopée

avec un pourcentage molaire en ions yttrium de 20 % (x=0.2). Ce pourcentage a été rapporté

par Huh et al. [8] comme étant celui permettant d’avoir une phase grenat pure à 1550 °C.

D’après nos résultats trouvés précédemment et pour une température de 1100 °C, un mélange

de phases cubique et orthorhombique a été observé pour ce pourcentage (20 %). Pour cela, nous

allons étudier l’effet du traitement thermique sur les nano-poudres Gd2.37 Y0.6Al5O12 : Ce0.03

et nous allons chercher à quelle température de recuit ce grenat est stable.

Les poudres Gd2.37 Y0.6Al5O12 : Ce0.03 ont été élaborées avec la méthode sol gel. Le protocole

suivi dans la préparation de ces poudres est le même que celui utilisé dans la synthèse des

poudres de (Gd0.99−x Yx)3 Al5O12 : Ce0.03 à différentes teneurs en yttrium (voir figure 4.1 ). Les

échantillons résultants sont recuits à différentes températures 800 °C, 900 °C, 1100 °C, 1300 °C

et 1500 °C

4.1.2.1 Etude structurale

• Diffraction des rayons X

Les spectres DRX des nano-poudres avec la composition Gd2.37 Y0.6Al5O12 : Ce0.03 (GYAG :

Ce3+) sont illustrés sur la figure 4.7. Ces poudres sont traitées thermiquement à différentes

températures de recuit (800, 900, 1100, 1300, 1500 °C) pendant 4h avant d’effectuer les analyses

structurales.

Comme le montre cette figure, aucun pic de diffraction n’est observé sur le spectre DRX du

xérogel. Pour l’échantillon recuit à 800 °C, on constate une présence d’une large bande centrée

autour de 2θ= 30°. Ceci indique que la poudre est encore amorphe jusqu’à 800 °C. Après

un traitement thermique de 900 °C, des pics de diffraction apparaissent et qui sont identifiés

comme phase hexagonale GdAlO3 (GAH) correspondant à la fiche standards JCPDS n°04-006-

5198 indiquant la cristallisation de cet échantillon. Cette phase est complètement transformée

en deux phases ; cubique et pérovskite (marqué avec �) à 1100 °C avec des pourcentages de

65.18 % et 34.82 %, respectivement (voir la figure 4.8).
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Figure 4.7 – Spectres DRX des poudres GYAG : Ce3+ recuite à différentes températures
pendant 4 heures.

Figure 4.8 – Affinement Rietveld de la poudre GYAG : Ce préparée à 1100 °C.

A partir de 1300 °C, une phase pure avec une structure cubique de groupe d’espace Ia-3d est

atteinte ; les pics de diffraction peuvent être indexés selon la carte JCPDS 01-79-1891 et aucune

phase secondaire n’est détectée. Ce résultat est similaire à celui trouvé par Chiang et al. [9]
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dans leur travaux sur la matrice Gd3Al5O12 dopée avec différentes concentration d’ions triva-

lents (Tb3+, Y3+, Lu3+ et Ga3+) et synthétisée avec la méthode de précipitation à différentes

températures de recuit. En augmentant la température de recuit à 1500 °C, les pics sont devenus

plus étroits et mieux définis et leur intensité a aussi augmenté, ce qui traduit l’amélioration de

la cristallinité de l’échantillon avec la température [10].

• Estimation des paramètres structuraux des nano-poudres synthétisées

Cette étude présente quatre modèles (voir les détails en section 2.2.2.6) permettant d’estimer

la taille des cristallites D au sein de la poudre synthétisée. Ce paramètre est primordial pour

caractériser un matériau car il rend compte de la qualité cristalline de celui-ci. À partir de ces

diffractogrammes X, nous avons calculé la taille des cristallites de nos échantillons cristallisés

en fonction de la température du traitement thermique en utilisant la méthode de Scherrer,

les approches de Williamson-Hall (DW−H) et Halder-Wagner (DH−W ) ainsi que l’affinement

Rietveld(DR). Les résultats obtenus sont illustrés sur la figure 4.9.

Figure 4.9 – Évolution de la taille des cristallites des nano-poudres GYAG : Ce3+ en fonction
dela température de recuit.
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On peut remarquer d’après cette figure que la taille des cristallites de ces poudres augmente

avec la température du traitement thermique. Les modèles de Williamson-Hall et Halder-

Wagner conduisent à des estimations des tailles des cristallites presque du même ordre de

grandeur qu’avec l’analyse de Scherrer confirmant que l’élargissement des raies est plutôt dû

aux effets de la taille. Les valeurs des tailles des cristallites obtenues par la méthode Rietveld

(DR) sont en bon accord et l’ordre de grandeur étant systématiquement proche par rapport aux

analyses pic-à-pic (DSch, DW−H et DH−W ), ce qui nous confirme que les quatre modèles utilisés

pour le calcul de la tailles des cristallites sont bien adaptés à notre étude.

Le tableau 4.2 regroupe les valeurs des contraintes déterminées avec les différentes méthodes,

le paramètre de maille ainsi que le volume de la maille calculés par la méthode Rietveld des

nano-poudres recuites à différentes températures.

Table 4.2 – Proportions des phases, paramètre et volume de la maille des nano-poudres
(Gd0.99−x Yx)3 Al5O12 :Ce0.03.

Echantillons εW−H εH−W εR a V

Gd2.37 Y0.6Al5O12 : Ce0.03 (%) (%) (%) (Å) (Å3)

T=900 °C — — — — —

T=1100 °C 8.77.10-4 8,29.10-4 0.2277 12.0972 1770.3529

T=1300 °C -0.00127 -4,70.10-4 0.0908 12.0936 1768.7380

T=1500 °C -0.00229 -5,79.10-4 0.0373 12.0902 1767.2635

D’après ce tableau, les valeurs des micro-contraintes diminuent avec l’augmentation de la

température de recuit. La valeur négative des contraintes indique la présence d’une déformation

de compression du réseau [11, 12]. Même comportement a été observé par Jiang et al. [13]

attribué à la contraction du réseau. Ce comportement est en bon accord avec celui du paramètre

de maille et le volume de la maille qui diminuent en fonction de la température de recuit. En

fait, à des températures élevées, la diminution des microdéformations est liée à une moindre

distorsion du réseau cristallin. La réduction du paramètre de réseau et l’augmentation de la taille

des cristallites signifient la diminution de la distance inter plan du réseau ce qui peut conduire

à une augmentation de la densité du réseau et à une faible densité de défauts d’empilement

et de défauts ponctuels. Un comportement similaire a été observé par A. Boukerika et al. [14]

dans leur étude sur l’effet du traitement thermique des grenats YAG : Ce3+ synthétisés par la

méthode sol-gel.
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4.1.2.2 Analyse par spectroscopie infrarouge

Afin d’étudier l’évolution des espèces organiques au sein de la matrice étudiée en fonction

de la température du traitement thermique, nous avons enregistré des spectres FTIR dans le

domaine 400 et 4000 cm−1. La figure 4.10 présente les résultats obtenus du xérogel synthétisé et

ceux des poudres de (Gd0.99−x Yx)3 Al5O12 :Ce0.03 (GYAG : Ce3+) recuites à des températures

allant de 800 à 1500 °C pendant 4 heures.

Figure 4.10 – Spectres infrarouge du xérogel et des poudres GYAG : Ce3+ recuites à différentes
températures.

Nous commençons donc à étudier les analyses effectuées sur le xérogel. Le spectre FTIR

détaillé est représenté sur la figure 4.11.
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Figure 4.11 – Spectre FTIR d’un xérogel du GYAG : Ce3+.

Ce spectre montre des bandes caractéristiques aux résidus organiques et qui peuvent être

divisées en trois parties selon la gamme d’énergie.

Partie 1(2000- 4000 cm−1) : une large bande d’absorption entre 3000 cm−1 et 3700 cm−1

centrée à 3400 cm−1 provient des vibrations des liaisons O-H [15], tandis que les bandes

autour de 2341 cm−1 pourraient provenir du dioxyde de carbone dans l’air.

Partie 2 (800- 2000 cm−1) : les bandes située à 1651 cm−1 et aux environ de 1300 cm−1 sont

attribuées respectivement aux vibrations des liaisons de C=O et C-O et celle observée à

823 cm−1 est caractéristique à la vibration de C-C.

Partie 3 (400- 800 cm−1) : Vibrations des liaisons métalliques instables.

Concernant l’évolution de ces composés organiques en fonction de la température de recuit, des

spectres FTIR normalisés sont illustrés dans la figure 4.12.
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Figure 4.12 – Spectres FTIR normalisés de GYAG : Ce3+ recuites à différentes températures.

Après le traitement thermique, un changement significatif a été remarqué sur les différentes

bandes de vibration. En comparant l’échantillon recuit à 800 °C avec le xérogel, les mêmes

bandes d’absorption sont détectées avec une diminution légère de leur intensité confirmant que

cet échantillon reste amorphe à cette température. A partir de la température 900°C, les bandes

relatives aux composés organiques diminuent avec l’augmentation de la température de recuit

sauf le pic associé au dioxyde de carbone (CO2) qui reste présent dans l’air durant l’analyse.

Aussi, on remarque l’existence de bandes de très faible intensité aux alentours de 2850 cm−1et

2923 cm−1 attribuées à des liaisons C-H.

De plus, les bandes comprises entre 400 cm−1 et 800 cm−1 caractéristiques aux liaisons M-O (Gd-

O, Y-O et Al-O) commencent à apparâıtre pour une température de recuit supérieure ou égale

à 900 °C. Ces résultats sont en accord avec l’analyse DRX présentés dans la section précédente

indiquant la cristallisation des échantillons à partir de cette température. Comme le montre

l’encart de la figure 4.12, l’intensité de ces bandes augmente fortement lorsque la température

varie de 900 °C à 1500 °C ; confirmant l’amélioration de la cristallinité des poudres.
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4.1.2.3 Caractérisation morphologique et analyse élémentaire

La figure 4.13 montre l’évolution de la morphologie des particules de Gd2.37 Y0.6Al5O12 :

Ce0.03 en fonction de la température de calcination. Ces résultats indiquent que la morphologie

des particules est fortement affectée par le traitement thermique. En effet, l’échantillon recuit à

900 °C est composé d’une structure poreuse dont la taille moyenne des pores est estimée à 465

nm. En augmentant la température de recuit à 1100 °C, la taille des pores est réduite, la poudre

synthétisée présente une morphologie de très petites particules avec un degré d’agglomération

relativement faible (voir figure 4.13(b)).

Figure 4.13 – Image MEB des nano-poudres GYAG :Ce3+ recuites à différentes températures.

A des températures élevées de 1300 °C et 1500 °C, les particules croissent significativement

sous forme de quasi-sphères interconnectées avec un degré d’agglomération qui augmente aussi

en fonction de la température (figure 4.13(c,d)). Comme ces particules sont bien définies, la

distribution de leurs tailles a été déterminée à partir des micrographies MEB et les résultats

obtenus sont représentés sur la figure 4.14.
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Figure 4.14 – Distributions de la taille des particules des échantillons recuits à : (a) : T=
1300 °C et (b) : T= 1500 °C

Selon cette figure, les particules ont une distribution de taille large. On peut voir aussi que

la taille moyenne des particules a fortement augmenté avec l’augmentation de la température de

recuit de 1300 à 1500 °C ; passant de 403 nm à 753 nm. Lors d’un recuit thermique, le transfert

de masse entre les particules augmente, agrandissant les particules d’un côté et provoquant des

adhérences de particules de l’autre côté. L’augmentation de la température de recuit amplifie

ces effets ce qui explique donc l’augmentation de la taille des particules à des températures de

recuit élevées [16].

Les éléments présents dans les échantillons synthétisés peuvent être identifiés par la technique

de spectroscopie de rayons X à dispersion d’énergie (EDS). Le spectre EDS des échantillons

recuits à 1300 °C et 1500 °C ainsi que leur composition atomique sont illustrés sur la figure

4.15. En fait, la poudre recuite à 1300 °C présente les mêmes éléments que celle recuite à 1500

°C, à savoir ; Gd, Y, Al et O. De plus, les rapports atomiques Gd/Al, Y/Al et Y/Gd évalués

respectivement à 0.5, 0.1 et 0.2 sont égaux aux valeurs théoriques.

Figure 4.15 – Analyse EDS des échantillons recuits à (a) T= 1300 °C et (b) T= 1500 °C
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4.1.2.4 Etude de la photoluminescence

L’étude de l’évolution des spectres d’excitation et d’émission en fonction de la température

de recuit (800-1500 °C) est réalisée sur des poudres de formulation Gd2.37 Y0.6Al5O12 : Ce0.03.

Les spectres obtenus sont présentés sur la figure 4.16.

Tous les échantillons présentent deux bandes d’absorption : une large bande dans la gamme

allant de 200 à 260 nm et une autre de très faible intensité autour de 279 nm attribuées

respectivement à l’absorption du réseau et la transition des ions de Gd3+. Les mêmes spectres

présentent aussi deux autres bandes ; une bande intense centrée aux environ 465 nm et une

autre d’intensité plus faible autour de 341 nm attribuées aux transitions 4f→5d1 et 4f→ 5d2

des ions Ce3+, respectivement . A l’exception de l’échantillon recuit à 800 °C, ces deux dernières

bandes ainsi que la bande de la transition des ions de Gd3+ n’ont pas été observées.

De même pour le spectre d’émission de cet échantillon (à 800 °C), la bande correspondante aux

transitions 5d → 4f (2F5/2 et 2F7/2) des ions Ce3+ n’a pas été enregistrée. Ceci s’explique par le

fait que la matrice GYAG reste amorphe à cette température. En augmentant la température

à 900 °C, la bande d’émission apparait mais avec une faible intensité ; ce qui est dû d’une part

à la phase mixte de cet échantillon. D’autre part, la bande caractéristique du groupe OH à

cette température est relativement importante. Donc, la présence de ce groupe est responsable

de l’extinction partielle de la luminescence (centres de piégeage de la lumière) ce qui conduit

à une faible émission [17]. Au-delà de 900°C, l’intensité d’émission des échantillons synthétisés

augmente progressivement avec la température du traitement thermique. Cette augmentation

est due à l’amélioration du degré de cristallinité [18] et à la diminution des défauts de surface

en fonction de la température de recuit. Ce comportement a été déjà observé dans plusieurs

études [17–19].
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Figure 4.16 – Spectres de photoluminescence des nano-poudres GYAG : Ce3+ (a) spectres
d’excitation et (b) spectres d’émission.
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4.2 Etude de la substitution de Lutécium et du Galium

dans la matrice GAG :Ce3+

4.2.1 Effet de la substitution d’ions Lu+3 dans la matrice GAG :Ce3+

Dans cette partie, les nano-poudres (Gd0.99−x Lux)3 Al5O12 : Ce0.03 ont été synthétisées

avec la méthode sol-gel à différentes teneurs en Lu. La stabilisation de la phase grenat et les

propriétés de luminescence en fonction de la concentration de Lu3+ (x = 0, 0.1, 0.2, 0.3, 0.4 et

0.5) sont donc rapportées dans ce qui suit.

4.2.1.1 Protocole de synthèse

L’oxyde de gadolinium (Gd2O3, 99.90 %), l’oxyde de lutétium (Lu2O3, 99,90 %), les ni-

trates d’aluminium nanohydraté (Al(NO3)3 9H2O ), 99.0%), les nitrates de cérium hexahy-

draté (Ce(NO3)3 6H2O, 99.99 %), l’eau désionisée, l’acide nitrique (HNO3), l’acide acétique

(CH3COOH), l’éthylène glycol (HOCH2CH2OH) et l’ammoniac (NH4OH) ont été utilisés comme

matériaux de départ sans autre purification. Les poudres de (Gd0.99−x Lux)3 Al5O12 : Ce0.03 (x =

0, 0.1, 0.2, 0.3, 0.4 et 0.5), notées GLAG :Ce, ont été synthétisées par la méthode sol-gel. L’eau

désionisée, l’éthylène glycol et l’acide acétique sont utilisés comme solvant, agent de réticulation

et agent chélatant, respectivement. Ces échantillons ont été élaborés selon le protocole décrit

sur la figure 4.17. Des quantités stœchiométriques de Gd2O3 et Lu2O3 ont été dissoutes dans

l’eau désionisée (100 mL), préalablement mélangées avec l’acide nitrique concentré et agitées

à 80 °C pendant 1 heure afin d’obtenir une solution transparente et homogène. Des quantités

appropriées de d’aluminium et de cérium ont été ajoutées à la solution précédente et agitées

pendant 1 h. L’acide acétique (AA) a été ajouté aux solutions avec un rapport molaire AA :

M3+ de 1 :1 (M3+ : Gd3+ + Lu3+ + Al3+ + Ce3+), puis l’éthylène glycol (EG) avec un rapport

molaire EG : M3+ de 1 :1. Les solutions ont été agitées pendant 2 h et le pH a été ajusté à 1

en utilisant l’ammoniaque (NH4OH). Les solutions résultantes ont été séchées à 120°C jusqu’à

formation des xérogels. Enfin, ces derniers ont été recuits à l’air à 1100 °C pendant 4 h dans

un four tubulaire programmable.
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Figure 4.17 – Organigramme de préparation des nano-poudres (Gd0.99−x Lux)3 Al5O12 : Ce0.03
par la méthode sol gel.

4.2.1.2 Phases et structure des nano-poudres (Gd0.99−x Lux)3 Al5O12 : Ce0.03

La figure 4.18 montre les spectres DRX des nano-poudres (Gd0.99−x Lux)3 Al5O12 : Ce0.03

à différentes teneurs en Lu+3. D’après ces analyses, une phase pérovskite a été observée pour

l’échantillon préparé sans Lu (x=0) correspondant bien à la fiche JCPDS n° 00-46-0396. En

substituant une faible proportion de Lu (x=0.1), la phase pérovskite est presque transformée

en phase grenat, les phases détectées sont bien identifiées aux fiches JCPDS n° 98-002-3846 et

n° 00-46-0396.
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Figure 4.18 – Spectre DRX des nano-poudres (Gd0.99−x Lux)3 Al5O12 : Ce0.03 préparée à
différentes teneur en Lu (x = 0, 0.1, 0.2, 0.3, 0.4 et 0.5).

Comme le montre la figure 4.19, la phase grenat est présente avec un pourcentage de 85.79

% et la phase pérovskite avec 14.21 %. Pour x≥ 0.2, les pics de diffraction sont en bon accord

avec ceux de la carte JCPDS 98-002-3846. Cela indique qu’une seule phase avec une structure

grenat a été obtenue. Des résultats similaires ont été trouvé par Li et al. [20] lors de préparation

des poudres (Gd0.99−x Lux)3 Al5O12 avec la méthode co-précipétation de carbonate à 1150 °C.

Figure 4.19 – Exemple d’un affinement Rietveld de la poudre préparée à x=0.1
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La stabilisation de la matrice GAG par l’introduction d’ions Lu3+ peut être expliquée à

partir de la structure cristalline du grenat. Comme les cations Gd3+ prennent les interstices

dodécaédriques formés par les polyèdres Al – O [21, 22] et que les dodécaèdres ont une forme

et une dimension géométrique fixe, il existe donc une taille critique pour les cations pénétrant

ces espaces interstitiels. La substitution partielle du Gd3+ par Lu3+ avec un rayon ionique plus

petit permet aux ions Lu3+ de prendre facilement leurs sites cristallographiques et de réduire

la taille moyenne des cations Ln3+ (Ln3+= Gd3+ et Lu3+) pour qu’elle soit proche de celle

des grenats d’aluminates de terres rares stables comme le grenat Tb3Al5O12. Le calcul fait par

Shannon [23] indique que le remplacement de Gd3+ par 17 at.% de Lu3+ peut réduire la taille

moyenne de Ln3+ à celle de Tb3+. Les pics DRX se décalent régulièrement vers des angles 2θ

élevés avec l’augmentation de l’incorporation d’ions Lu3+, ce qui est bien claire pour le pic

le plus intense (figure 4.20(a)), suggérant une maille cristalline progressivement contractée. Ce

résultat est confirmé par la figure 4.20(b) qui présente l’évolution du paramètre de maille calculé

par la méthode de Rietveld en fonction de la teneur en Lu3+.

Figure 4.20 – (a). Décalage du pic le plus intense (420) en fonction de la teneur en Lu3+

et (b). l’évolution du paramètre de la maille ainsi que la densité théorique des nano-poudres
(Gd0.99−x Lux)3 Al5O12 : Ce0.03.

En effet, le paramètre de maille diminue linéairement de 12.106 à 12.030 Å lorsque la te-

neur en Lu3+ varie de x=0.1 à x=0.5 conformément à la loi de Vegard. Cela est dû au rayon

ionique de Lu3+ qui est plus petit que celui de Gd3+, ce qui implique que des solutions solides

homogènes ont déjà été formées. Cependant, la densité théorique (figure 4.20(b)) calculée à

partir des paramètres de la maille augmente linéairement avec la teneur en Lu3+. Cette densité

est supérieure à celle de GAG (5,97 g/cm−3) [24] et tend à se rapprocher de celle du LuAG

(6,73 g cm−3). Des résultats similaires ont été rapportés par Li. et al dans leur étude sur la
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stabilisation du composé Gd3Al5O12 par l’introduction des ions de lutécium [22]. La structure

stabilisée du grenat, l’augmentation du nombre atomique effectif et l’amélioration de la densité

théorique font de GLAG : Ce un nouveau matériau prometteur de scintillation.

Le tableau ci-dessous résume les tailles de cristallites et les valeurs des contraintes déterminées

à partir d’un affinement Rietveld.

Table 4.3 – Valeurs de la taille des cristallites ainsi que des contraintes des nano-poudres
(Gd0.99−x Lux)3 Al5O12 : Ce0.03 à différentes teneurs en Lu3+.

(Gd0.99−x Lux)3 Al5O12 : Ce0.03 x=0.1 x=0.2 x=0.3 x=0.4 x=0.5

DR (nm) 45.20 43.25 42.06 41.47 38.68

ε (%) 40.67 23.61 19.14 17.20 27.49

En effet, la taille des cristallites diminue de 45.20 nm à 38.68 nm en augmentant la propor-

tion de Lu substituée de x=0.1 à x= 0.5, respectivement. La valeur maximale observée pour

l’échantillon préparé à x=0.1 peut être expliquée par la présence de phase secondaire (GAP)

qui se dépose au niveau des joints de grains et entrave davantage la croissance du cristal [25].

La valeur des contraintes a aussi diminué avec l’augmentation de la teneur en Lu. Cela est dû

à l’amélioration de la phase grenat (phase pure), conséquence de la réduction de la densité de

défauts avec la substitution d’ions Lu3+ à faible rayon ionique

4.2.1.3 Propriétés de luminescence

Les spectres de photoluminescence des échantillons (Gd0.99−x Lux)3 Al5O12 : Ce0.03 mesurés

dans la gamme spectrale 200- 750 nm sont représentés dans la figure 4.21.

D’après la figure 4.21(a), une forte bande d’absorption du réseau hôte a été observée dans la

gamme de longueurs d’onde allant de 200 à 260 nm. Un pics d’absorption net avec une faible

intensité centré à 279 nm est attribué à la transition 8S7/2 → 6I7/2 intra f – f des ions Gd3+ [26].

Deux bandes d’excitation centrées autour de 468 et 341 nm sont identifiées sur les spectres

d’excitation. Ces bandes sont dues, respectivement, aux transitions de l’état fondamental 4f

aux premier et deuxième niveaux d’énergie de configuration excités 5d des ions Ce3+ (4f→ 5d1,

5d2), ce qui est en bon accord avec les observations rapportées dans la littérature [27,28].

Les spectres d’émission (figure 4.21(b)) de ces échantillons possèdent sous une longueur d’ex-

citation λex= 470 nm une large bande et asymétrique entre 500 nm et 700 nm. Cette bande

est caractéristique des transitions entre le niveau excité le plus bas 5d1 vers les deux niveaux
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2F5/2,
2F7/2 de la configuration de l’état fondamental 4f du Ce3+ dans la matrice GLAG. L’in-

tensité de cette bande est affectée par la proportion de Lu substituée. En effet, elle augmente

progressivement en fonction de la teneur en Lu3+ atteignant un maximum à x= 0.4, puis elle

diminue à x=0.5.

Figure 4.21 – Spectres de photoluminescence des nano-poudres (Gd0.99−x Lux)3 Al5O12 : Ce0.03
à différentes teneurs en Lu3+ (a)- Spectres d’excitation et (b)- Spectres d’émission.

Lorsque la teneur en Lu3+ augmente, la division du champ cristallin diminue. En effet, le
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niveau excité 5d2 se déplace vers une énergie plus faible, en même temps, le niveau 5d1 se déplace

vers des énergies plus élevées. Les états 5d se rapprochent de la BC et lui céder des électrons

excités et par conséquent se désexciter par voie non radiative, ce qui explique la diminution de

l’intensité lumineuse à forte teneur en Lu3+ (x=0.5).

4.2.2 Effet de la substitution des ions Ga3+ dans la matrice GLAG :

Ce3+

Dans cette partie, nous nous sommes intéressé à étudier la matrice Gd2.67Lu0.3Al5−xGaxO12 :

Ce0.03 en fixant la concentration de Lu à 10 %. D’après les résultats trouvés précédemment,

la matrice GAG est toujours instable et elle présente un mélange de deux phases grenat et

pérovskite en substituant 10 % de Lu à 1100 °C. En se basant aussi sur des études déjà faites

sur l’effet de Lu sur la matrice GAG, ce pourcentage a été suffisant pour stabiliser la matrice

mais avec un traitement thermique de 1300 °C. Dans ce cas, nous allons étudier l’effet de la

substitution des ions Ga3+ à faibles teneurs (0 ≤x ≤ 1) sur la stabilité de la phase grenat

et les propriétés de luminescence des nano-poudres Gd2.67Lu0.3Al5−xGaxO12 :Ce0.03 recuites à

1100 °C. Le protocole de synthèse utilisé est bien détaillé dans le section précédente (voir figure

4.17).

4.2.2.1 Etude structurale par DRX

Les spectres DRX de Gd2.67Lu0.3Al5−xGaxO12 :Ce0.03 sont présentés sur la Figure 4.22. Les

nano-poudres préparées avec x=0 et x = 0.25 présentent un mélange de phase grenat (GAG)

et pérovskite (GAP) ; correspondant bien aux fiches JCPDS n° 01-073-1371 et 00-046-0395,

respectivement. Cependant, la présence de la phase GAP dans ces échantillons suggère que la

teneur en Ga3+ n’est pas suffisante pour stabiliser la phase grenat à 1100 °C. Pour x ≥ 0,5,

les phases sont complètement transformées en phase grenat pure à 1100 °C, dont les pics du

spectre DRX sont indexés conformément à la fiche JCPDS n° 01-73-1371 et aucune autre phase

secondaire n’a été observée. Ces résultats montrent que Gd2.67Lu0.3Al5−xGaxO12 : Ce0.03 ne

peut être stable à 1100 °C que pour une teneur en Ga3+ supérieure ou égale à 0,5 (x ≥ 0,5

i.e≥10 at. %). Un comportement similaire a été rapporté par Asami et al. [29] qui ont préparé

des poudres de (GdyY3−y)(Al5−xGax)O12 avec différentes teneurs en Ga (x = 0, 1,2, 2.5, 3, 4

et 5) ; et différentes teneurs en Gd (y = 1, 2 et 3) dopées à 0,2 mol % Ce3+, 0,2 mol % Eu3+

par la réaction à l’état solide et recuites à 1600 °C pendant 10 h. Pour y = 3 et x = 1 à 5, une
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seule phase cubique de la structure du grenat a été obtenue.

Figure 4.22 – Spectres DRX de Gd2.67Lu0.3Al5−xGaxO12 :Ce0.03 préparées avec différentes
teneurs en Ga3+ et recuites à 1100 °C pendant 4 h.

Afin d’étudier les détails de la microstructure, un affinement Rietveld a été également ef-

fectué pour étudier l’effet de la teneur en Ga3+ sur la stabilité de la phase, la taille des cristallites

(DR), les micros-contraintes (ε), le paramètre de maille (a) et le volume de la maille (V). Les

figures 4.23(a,b) montrent les résultats d’affinement des deux échantillons préparés à x = 0

et x = 0,5. Les facteurs de raffinement R (Rexp, Rp, Rwp et χ) de ces deux échantillons sont

représentés dans les encarts de la figure 4.23. Les valeurs obtenues confirment un bon ajuste-

ment entre les spectres DRX observés et calculés. Le tableau 4.4 résume le pourcentage des

phases et la valeur des paramètres structuraux en fonction de la teneur en Ga3+ déterminée par

l’affinement Rietveld. D’après la figure 4.23 (a) et le tableau 4.4, on observe que la proportion

de la phase pérovskite a diminué de 21,2 % à 6,2 % lorsque la teneur en Ga3+ a augmenté de

x = 0 à x = 0,25. De plus, la seule phase obtenue est la phase grenat (100 %) pour x≥ 0,5

(figure 4.23 (b)). On constate que la taille des cristallites des échantillons n’est pas affectée

par la teneur en Ga3+ (voir tableau 4.4). Elle varie de 66 nm à 69 nm lorsque x passe de 0 à

0,75. La plus petite taille (DR = 64 nm) a été observée pour l’échantillon préparé à x = 1. Les
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valeurs des micro-contraintes ont augmenté de 0,127 à 0,167 lorsque x varie de 0 à 0,75, cela

peut être lié à la distorsion du réseau cristallin causée par la substitution des ions Ga3+ dans

les sites Al3+. Cependant, une diminution de la valeur de la contrainte à x = 1 est observée,

ceci est probablement dû à la diminution de la taille des cristallites de cet échantillon.

Figure 4.23 – Spectres DRX observés, calculés et différentiels du raffinement de Rietveld : (a)
Gd2.67Lu0.3Al5O12 : Ce0.03 pour x = 0, (b) Gd2.67Lu0.3Al4.5Ga0.5O12 : Ce0,03 pour x = 0.5.
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D’après le tableau 4.4, on observe que le paramètre et le volume de la maille sont significa-

tivement affectés par la teneur en Ga3+. Les valeurs obtenues sont proches de la fiche standard

JCPDS n° 01-073-1371 (a = 12,113 Å, V = 1777 Å3). Ces valeurs augmentent lorsque la te-

neur en Ga3+augmente. Cela est du au rayon ionique de Ga3+ qui est plus grand (0,62 Å) que

celui de Al3+ (0,53 Å) [10]. Un comportement similaire a été rapporté dans plusieurs grenats

multicomposants [30–32].

Table 4.4 – Paramètres structuraux des échantillons déterminés par la méthode de Rietveld.

Echantillons
Phase (%) DR ε a V

Grenat Pérovskite (nm) (%) (Å) (Å3)

x = 0 Ga 78.8 21.2 66 0.127 12.095 1769.448

x = 0.25 Ga 93.8 6.2 67 0.151 12.108 1775.451

x = 0.5 Ga 100 — 68 0.157 12.127 1783.495

x = 0.75 Ga 100 — 69 0.167 12.142 1790.509

x = 1 Ga 100 — 64 0.151 12.157 1796.809

4.2.3 Étude par FTIR

L’analyse FTIR a été utilisée pour suivre l’évolution des espèces organiques et attribuer les

vibrations du réseau dans les échantillons synthétisés en fonction de la teneur en Ga3+. Les

spectres FTIR de Gd2.67Lu0.3Al5−xGaxO12 :Ce0.03 sont représentés sur la figure 4.24.

De nombreuses bandes sont observées dans la région allant de 400 à 800 cm−1, qui sont at-

tribuées aux vibrations des molécules métal-oxygène (M–O) dans les réseaux étudiés. Le tableau

4.5 résume les fréquences totales observées de chaque échantillon. Les fréquences détectées pour

l’échantillon préparé à x = 0 concordent parfaitement avec celles obtenues par Papagelis et

al. [33]. D’après le tableau 4.5, on remarque qu’en augmentant la teneur en Ga3+, le spectre IR

présente plus de bandes telles que celles observées à 627 cm−1 pour l’échantillon synthétisé à x

= 0,5 et 669, 629, 618 et à 581 cm−1 pour l’échantillon préparé à x = 1. Ces fréquences peuvent

être causées par des vibrations Ga-O. De plus, l’augmentation de la teneur en Ga a provoqué

un décalage de toutes les bandes vers des énergies plus basses. Ce décalage peut s’expliquer par

le rayon ionique du Ga, qui est plus grand que celui de l’Al. Une autre bande centrée à 1646

cm−1 est attribuée à la vibration d’étirement des liaisons C-O. Les pics à 2850 cm−1 et 2920

cm−1 peuvent être respectivement attribués aux vibrations – CH3– et –CH2– ; tandis que de
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larges bandes observées vers 3450 cm−1 sont associées aux groupements anioniques OH issus

des molécules d’eau absorbées par le KBr lors de la préparation de pastilles [34].

Figure 4.24 – Spectres FTIR des nano-poudres préparées avec différentes teneurs en Ga (x =
0, 0.5 et 1).

Table 4.5 – Fréquences des bandes M-O observées dans les spectres FTIR pour les échantillons
préparés à x = 0, 0,5 et 1.

γ(cm−1)

Gd2.67Lu0.3Al5−xGaxO12 :Ce0.03

x=0 x = 0.5 x = 1

768 766 764

706 704 701

679 677 676

— — 669

— 627 629

— — 618

— — 581

554 548 543

498 496 490

447 443 442

427 420 420
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4.2.3.1 Morphologie des particules et analyse EDS

Les micrographies par MEB et l’analyse EDS de nano-poudres Gd2.67Lu0.3Al5−xGaxO12 :Ce0.03

recuites à 1100 ° C dans l’air pendant 4 h sont présentées sur la figure 4.25. Selon cette figure, une

morphologie sous forme de plaques poreuses a été observée pour tous les échantillons préparés.

La taille moyenne des pores a diminué de 824 à 129 nm lorsqu’on varie la teneur en Ga3+ de x

= 0 à x = 1 (voir les encarts des figures 4.25 (a,c,e)).

Figure 4.25 – Analyse MEB et EDS des nano-poudres Gd2.67Lu0.3Al5−xGaxO12 : Ce0.03
synthétisées avec différentes teneurs en Ga : (a,b) : x = 0, (c,d) : x = 0,5 et (e,f) : x =
1.
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L’analyse EDS a été utilisée afin d’étudier la composition chimique des poudres préparées.

La figure 4.25 (b) montre le spectre de l’échantillon préparé avec x = 0. Les signaux de Gd, Lu,

Al et O sont détectés dans cet échantillon. De plus, le rapport atomique Lu :Gd et Gd :Al a été

évalué à 0,1 et 0,6 respectivement, ce qui est très proche du rapport atomique théorique de la

phase grenat Gd2.67Lu0.3Al5O12 :Ce0.03 (0.1 pour Lu : Gd et 0,6 pour Gd : Al). L’analyse EDS de

l’échantillon préparé avec x = 0,5 est donnée sur la figure 4.25 (d). Des atomes de Gd, Lu, Ga,

Al et O ont été trouvés dans l’échantillon préparé avec un rapport stœchiométrique approprié

(voir les valeurs des encarts de la figure 4.25 (d)). De plus, tous les éléments détectés dans le

spectre EDS (Figure 4.25(f)) sont caractéristiques du réseau Gd2.67Lu0.3Al4Ga1O12 :Ce0.03 et

aucun autre élément n’est observé, ce qui confirme la pureté des poudres synthétisées.

4.2.3.2 Étude de photoluminescence

La figure 4.26 montre les spectres d’excitation à température ambiante des nano-poudres

Gd2.67Lu0.3Al5−xGaxO12 : Ce0.03 à λem = 450 nm. On observe que les spectres d’excitation de

tous les échantillons ont un profile similaire, à l’exception de la position et de l’intensité des

bandes observées. Les attributions de toutes les bandes ont été déjà présentées dans la section

précédente (voir section 4.2.1.3).

Figure 4.26 – Spectres d’excitation des nano-poudres Gd2.67Lu0.3Al5−xGaxO12 :Ce0.03
préparées avec différentes teneurs en Ga.
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Afin d’étudier l’influence de la teneur en Ga sur le décalage des niveaux 5d1 et 5d2, les

intensités normalisées de ces bandes sont présentées sur les figures 4.27 (a) et (b).

Lorsque la teneur en Ga3+ a augmenté (valeurs x), la bande d’excitation 5d1 de Ce3+ s’est

déplacée vers une énergie supérieure (Blue shift) et la bande 5d2 est décalée vers une énergie

inférieure (Red shift), ce qui implique une diminution de la division du champ cristallin et un

déplacement du centre de gravité (GC) vers une énergie plus élevée des états excités 5d de

Ce3+. Un comportement similaire a été rapporté dans de nombreux grenats multi-composants

tels que Gd3Al5−xGaxO12, Y3Al5−xGaxO12 et Lu3Al5−xGaxO12 [35–37].

Figure 4.27 – Spectres d’excitation normalisés : (a) décalage vers le bleu du niveau 5d1(Blue
shift), (b) décalage vers le rouge du niveau 5d2 (Red shift)

Les spectres d’émission à température ambiante des échantillons étudiés sous une excita-

tion λex= 450 nm sont illustrés sur la figure 4.28. Pour tous les échantillons, une large bande

d’émission caractéristique centrée à 525 nm peut être clairement attribuée à la transition 5d→4f

des ions Ce3+ [38]. A noter, un léger décalage vers le bleu (blue shift) dans l’émission de Ce3+

dans la phase grenat (voir l’encart de la figure 4.28) avec l’augmentation de la teneur en Ga3+

en raison de la réduction de l’intensité du champ cristallin, ce qui est en accord avec les travaux

de Fu et al. [35].

De plus, l’intensité de luminescence de ces échantillons s’avère être fortement influencée par

la variation de la teneur en Ga3+. L’intensité d’émission augmente lorsque la teneur en Ga3+

varie de x = 0 à 0,25, atteignant un maximum à x = 0,5, puis diminue pour les échantillons

synthétisés à x = 0,75 et 1. L’amélioration significative de l’intensité d’émission observée pour

l’échantillon préparé à x = 0,25 par rapport à celui sans Ga3+ (x = 0), est probablement lié à

un pourcentage réduit de la phase pérovskite (voir tableau 4.4). L’émission la plus intense est

141



4.2. Etude de la substitution de Lutécium et du Galium dans la matrice GAG :Ce3+

enregistrée pour l’échantillon préparé avec x = 0,5, ceci s’explique par la pureté de la phase

grenat de cet échantillon. Il est à noter que l’augmentation de la teneur en Ga3+ (x = 0,75 et 1)

a entrâıné une réduction significative de l’intensité de l’émission. Comme la structure du grenat

est stable à cette teneur, ce résultat est donc une conséquence du rétrécissement de la bande

interdite dû à la substitution de Ga3+. Ainsi, le niveau 5d le plus bas se rapproche de la bande

de conduction (BC) conduisant à une augmentation de la probabilité d’ionisation thermique et

donc, à une diminution de l’intensité d’émission.

Figure 4.28 – Spectres d’émission des nano-poudres Gd2.67Lu0.3Al5−xGaxO12 :Ce0.03 préparées
avec différentes teneurs en Ga.

Conclusion

Dans ce chapitre, l’effet de La substitution d’ions Lu3+, d’ions Y3+ et d’ions Ga3+ dans la

matrice GAG sur la stabilisation de la phase grenat, ainsi que le traitement thermique ont été

étudié. Les résultats de l’étude structurale par DRX et spectroscopique par photoluminescence

ont confirmé que la substitution à 20% d’ions Lu3+et/ou à 50 % d’ions Y3+ aux ions Gd3+ dans
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la matrice GAG procure une phase grenat pur après un traitement thermique à 1100° C.

Toutefois, pour de basses teneurs en ions Lu3+ (< x=0.2 ) et en ions Y3+(< x=0.5), d’autres

phases secondaires apparaissent et d’après nos observations, le degré de cristallinité s’améliore

à haute température de recuit avec la diminution des défauts de surface. En effet, pour une

teneur de x=0.2 en ions Y3+, la phase grenat est obtenue après un traitement thermique à 1300

°C, des résultats qui sont en bon accord avec ceux de la littérature.

Dans le but de stabiliser toujours la phase à faibles teneurs en Lu3+(x=0.1) et à basse température

(1100 °C), la substitution d’ions Ga3+ aux ions Al3+ dans la matrice GLAG a été étudié. Nos

résultats ont montré une phase grenat et une forte luminescence pour une teneur de 10 % de

Ga3+ ; au-delà de ce taux de substitution nos observations montrent une décroissance de la

luminescence malgré la stabilisation de la phase. Ceci est dû aux processus non radiatif qui

peuvent se déclencher à savoir l’auto-ionisation et l’ionisation thermique avec le rétrécissement

de la bande interdite et le déplacement des états excités 5d.
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Références

[20] J.K. Li, J.G. Li, et al., Gadolinium aluminate garnet (Gd3Al5O12) : crystal structure

stabilization via lutetium doping and properties of the (Gd1−xLux)3Al5O12 solid solutions

(x=0- 0.5), J. Am. Ceram. Soc. 95 (2012) 931-936.

[21] K. R. Brown , D.A. Bonnell, Segregation in yttrium aluminum garnet : experimental

determination, J. Am. Ceram. Soc. 82, (1999) 2423.

[22] Y. N. Xu, W. Y. Ching, Electronic Structure of Yttrium Aluminum Garnet , Phys. Rev.

B. 59 (16) (1999) 10530–5.

[23] R. D. Shannon, Revised Effective Ionic Radii and Systematic Studies of Interatomic Dis-

tances in Halides and Chalcogenides, Acta Cryst. A32 (1976) 751– 67.

[24] J. Li, J.G. Li, X. Li, X. Sun, Tb3+/Eu3+ codoping of Lu3+ stabilized Gd3Al5O12 for tunable

photoluminescence via efficient energy transfer, J. Alloys Compd. 670 (2016) 161-169.

[25] M. Basavad, H. Shokrollahi, H. Ahmadvand, S.M. Arab, Structural, magnetic and

magneto-optical properties of the bulk and thin film synthesized cerium and praseody-

mium doped yttrium iron garnet, Cerm. Int. 46 (8) (2020) 12015– 12022.

[26] Y.H. Li, G.Y. Hong, Synthesis and luminescence properties of nanocrystalline Gd2O3 :

Eu3+ by combustion process, J. Lumin. 124(2) (2007) 297-301

[27] A. Birkel, K.A. Denault, N.C. George, C.E. Doll, B. Hery, A.A. Mikhailovsky, C.S. Birkel,

B. C. Hong , R. Seshadri, Rapid microwave preparation of highly efficient Ce3+-substituted

garnet phosphors for solid state white lighting, Chem. Mater. 24(6) (2012) 1198- 1204.

[28] X.B. Su, K. Zhang, Q. Lin, H. M. Zhong, Y. Shi , Y. B. Pan, Combinatorial optimization of

yellow phosphors as precursors for ceramic scintillators, ACS Comb. Sci. 13 (2011) 79-83.

[29] K. Asami, J. Ueda, M. Kitaura, S. Tanabe, Investigation of luminescence quenching and

persistent luminescence in Ce3+ doped (Gd,Y)3(Al,Ga)5O12 garnet using vacuum referred

binding energy diagram, J. Lumin. 198 (2018) 418–426.

[30] R. Xiang, X. Liang, Q. Xi, Z. Yuan, C. Chen, W. Xiang, A chromaticity-tunable white LED

by screen-printing red phosphor coating on PiG plates, Ceram. Int. 42 (2016) 19285–19291.

[31] V. Gorbenko, Y. Zorenko, T. Zorenko, et al., Luminescent and scintillation properties of

the Pr3+ doped single crystalline films of Lu3Al5−xGaxO12 garnet, Radiat. Meas. 90 (2016)

183–187.

146
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Chapitre 5

Application des poudres élaborées à la

détection des rayonnements gamma

Introduction

La recherche de nouveaux scintillateurs met en œuvre deux stratégies. La première est

l’amélioration des propriétés de matériaux déjà connus, ce qui nécessite en général une bonne

compréhension du mécanisme de scintillation et la deuxième s’agit de la conception de nou-

veaux matériaux à partir de considérations théoriques. Les matériaux dopés au cérium sont une

illustration de cette seconde stratégie, en raison des excellentes propriétés du cérium en tant

qu’activateur comme nous le verrons par la suite. Dans cette étude, notre objectif est d’évaluer

les propriétés de scintillation de différents matériaux déjà synthétisé à base de gadolinium et

dopés cérium (Ce3+). Les expériences ont été donc réalisées au Centre de Recherche Nucléaire

de Birine (CRNB), département Mesure et Détection. Ce chapitre présente tout d’abord la

démarche suivie pour le choix des composés et décrit par la suite les dispositifs expérimentaux

développés pour l’étude des caractéristiques propres aux matériaux scintillateurs à savoir ; le

rendement de scintillation, la résolution en énergie et le déclin de scintillation.

5.1 Choix des échantillons

Afin d’élucider l’effet des paramètres de synthèse étudiés précédemment sur les propriétés

optiques et aussi identifier les composés intéressants pour la scintillation, nous nous sommes

intéressés aux caractéristiques de huit (08) échantillons de différentes compositions chimiques.

148



5.2. Préparation des échantillons détecteurs

Ces échantillons ont été choisis en se basant sur les résultats de la diffraction des rayons X et de

la photoluminescence développés aux chapitres 3 et 4. Les échantillons choisis possèdent donc

une phase grenat stable (pure) avec une forte intensité lumineuse.

Le tableau 5.1 regroupe la composition chimique, le paramètre fixé durant la synthèse ainsi que

la température de recuit de chaque échantillon étudié.

Table 5.1 – Ensemble des échantillons choisis.

Echantillons Paramètres variés Température de recuit (°C)

Gd2.97Al5−xGaxO12 :Ce0,03 Effet de Ga3+ (x=3) 1300

(Gd0.97−x Yx)3 Al5O12 : Ce0.03 Effet de Y3+ (x=0.5) 1100

Gd2.37Y0.6Al5O12 : Ce0.03 Effet de température 1300

Gd2.37Y0.6Al5O12 : Ce0.03 Effet de température 1500

(Gd0.97−x Lux)3 Al5O12 : Ce0.03 Effet de Lu3+ (x=0.2) 1100

(Gd0.97−x Lux)3 Al5O12 : Ce0.03 Effet de Lu3+ (x=0.4) 1100

Gd2.67 Lu0.3 Al5−xGaxO12 : Ce0.03 Effet de Ga3+ (x=0.5) 1100

Gd2.67 Lu0.3 Al5−xGaxO12 : Ce0.03 Effet de Ga3+ (x=1) 1100

5.2 Préparation des échantillons détecteurs

Les échantillons utilisés comme détecteurs dans cette application ont été développés sur la

base des poudres déjà préparées (voir chapitre 3 et 4). La poudre a été déposée sur un substrat

de feuille de Mylar transparente avec des dimensions de 20 mm×15 mm. Afin de fixer la poudre

et obtenir une distribution homogène, l’éthanol pur a été étalé sur le substrat de Mylar avant

le dépôt. Par la suite, le substrat est placé avec soin dans un moule approprié qui permet

de façonner la poudre et d’obtenir un échantillon détecteur avec une épaisseur de 1 mm. Une

légère pression a été appliquée afin de répartir et compacter plus la poudre sur le substrat. Cette

épaisseur optimale a été désignée en se basant sur une étude déjà faite sur des scintillateurs

Y3Al5O12 dopés Ce3+ à différentes épaisseurs [1]. Une fois la poudre fixée, l’échantillon est

retiré du moule avec précautions pour éviter toute perturbation. La face opposée est ensuite

recouverte avec une feuille de Mylar aluminé ; utilisée comme réflecteur pour empêcher la perte

de lumière et les côtés de l’échantillon ont été aussi enveloppés par une feuille d’aluminium

afin de le protéger des interférences extérieures. L’échantillon obtenu ressemble donc à un film

mince et la face recouverte de Mylar transparent est la face couplée à la fenêtre du tube

149



5.3. Mesure des propriétés de scintillation

photomultiplicateur pendant les mesures expérimentales. La figure 5.1 illustre la photographie

du produit final conçu.

Figure 5.1 – Photographie de d’un échantillon détecteur conçu (a) face de Mylar transparent
et (b) face de Mylar aluminé

5.3 Mesure des propriétés de scintillation

Un bon scintillateur doit répondre à plusieurs caractéristiques de scintillation telle que : un

rendement de scintillation élevé, une faible résolution énergétique, un temps de vie rapide et un

fort pouvoir d’absorption...etc. Comme aucun matériau scintillateur ne peut réunir toutes ces

qualités, certaines caractéristiques de scintillation sont donc privilégiées par rapport aux autres

selon l’application visée.

5.3.1 Rendement de scintillation et résolution énergétique

Le rendement lumineux et la résolution énergétique ont été déterminés par l’expérience de

“pulse height” [1, 2] disponible au CRNB. Cette mesure permet de compter directement le

nombre de photons émis par le scintillateur après interaction avec des rayons γ. Les photons

sont détectés par un photomultiplicateur (PM). Le spectre d’une mesure “pulse height” est un

histogramme dont le nombre d’événements de même intensité Ip est comptabilisé au niveau du

canal numéroté Ip

5.3.1.1 Système de Mesure

Le montage expérimental mis au point pour la mesure du rendement lumineux et la résolution

en énergie est schématisé sur la Figure 5.2. L’échantillon scintillant, couplé optiquement au
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5.3. Mesure des propriétés de scintillation

photomultiplicateur(PMT) GDB-44F est excité par un rayonnement γ d’une source 137Cs (662

keV). Le photomultiplicateur a la propriété de capter la lumière émise et la convertir en signal

électrique. Il est essentiellement composé d’une photocathode, de dynodes, d’une anode et d’une

embase électronique permettant l’alimentation des différentes parties et la pré-amplification du

signal. Les photons émis par le scintillateur sont donc collectés au niveau de la photocathode

et convertis en photoélectrons de faible énergie. Comme la lumière est émise sous forme de

pulse, les photoélectrons sont également émis sous forme d’un pulse de durée identique. Dans

le même pulse, seulement quelques centaines de photoélectrons sont impliqués (faible charge).

Donc, il est nécessaire d’augmenter leur nombre à travers les dynodes afin de générer un signal

électrique au niveau de l’anode. Les photoélectrons sont accélérés entre les dynodes par l’appli-

cation d’un champ électrique. Quand un de ces électrons frappe une dynode, plusieurs électrons

peuvent alors s’échapper de cette dynode. Ces électrons sont ensuite accélérés jusqu’à la dynode

suivante. En réitérant ce mécanisme, 107 à 1010 électrons peuvent être engendrés traduisant un

signal à l’anode d’intensité I. Le signal généré par le photomultiplicateur est intégré dans un

pré-amplificateur ORTEC 142 qui va l’adapter avant de le transmettre à l’amplificateur prin-

cipal et garantit un bon rapport signal/bruit. Le signal ainsi obtenu est amplifié à un niveau

adéquat par un amplificateur de mise en forme d’impulsion ORTEC672, et acquis en utilisant

un analyseur multi-canaux MCA ORTEC 927-ASPEC relié à un PC avec le logiciel Maestro.

Figure 5.2 – Schéma du montage expérimental mis au point pour la mesure du rendement
lumineux de scintillation et la résolution énergétique.

5.3.1.2 Rendement lumineux

Afin de déterminer le rendement lumineux des échantillons détecteurs, les spectres d’énergie

ont été tous mesurés dans les mêmes conditions expérimentales, le temps de mise en forme a été
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5.3. Mesure des propriétés de scintillation

réglé sur 2µs et une haute tension (HT) de 1400 V. La Figure 5.3 présente les spectres d’énergie

des échantillons étudiés excités par une source γ (137Cs, 662 keV).

Figure 5.3 – Spectre de “pulse height” des échantillons excités par une source de 137Cs.

Le pic au canal le plus élevé, dit “photopeak”, correspond à l’effet photoélectrique, pour

lequel l’énergie γ incidente est totalement absorbée et donc pour lequel le maximum de pho-

tons est créé par le scintillateur. Dans ce travail, Le rendement lumineux relatif (RLR) des

échantillons détecteurs peut être déterminé en comparant la position des pics des échantillons

avec celle du monocristal de NaI : Tl ; utilisé comme détecteur de référence à travers les spectres

”pulse height” [3–5]. La formule utilisée est donnée par l’équation :

RLR =
PPR
PPS

· GS

GR

· QR

QS

Avec :

PPS est la position du pic des détecteurs échantillons ; déterminés à partir des spectres présentés

dans la figure 5.3 et PPR est la position du pic de détecteur référence.

GS et GR sont, respectivement, les gains appliqués au détecteur échantillon et au détecteur

de référence. Ils ont été réglé sur 100 pour le détecteur de référence (NaI :Tl) et 200 pour les

échantillons détecteurs.
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5.3. Mesure des propriétés de scintillation

QR = 27,6 % et QS = 26,7 % sont, respectivement, l’efficacité quantique caractéristique au

PMT GDB-4FF, elle dépend de l’émission spectrale du détecteur de référence et des échantillons

détecteurs étudiés.

Le rendement lumineux absolu des échantillons est calculé à partir du rendement lumineux

relatif (RLR) et du rendement lumineux de NaI :Tl, estimé à 40000ph/MeV [6]. Comme le

rendement lumineux dépend de la position du ”photopeak” et d’après la figure 5.3, seulement

les pics de trois spectres sont bien définis. Le tableau ci-dessous résume les résultats obtenus.

Table 5.2 – Rendement lumineux de quelques échantillons étudiés.

Echantillons détecteurs
Rendement lumineux Rendement lumineux

relatif (%) absolu (ph/Mev)

Gd2.97Al5−xGaxO12 :Ce0,03
46.9 18783

(x=3)

Gd2.37Y0.6Al5O12 : Ce0.03
45.9 18362

(T= 1300 °C)

Gd2.37Y0.6Al5O12 : Ce0.03
46.1 18465

(T= 1500 °C)

NaI :Tl (Référence) 100 40000

En comparant les valeurs mentionnées dans ce tableau, on remarque que les rendements lu-

mineux absolus des échantillons détecteurs sont tous inférieurs à celui du détecteur de référence

à cause de la différence de nature des matériaux. La réduction du rendement lumineux dans

les matériaux sous forme de poudre par rapport aux matériaux transparents est due principa-

lement au phénomène de diffusion de la lumière à l’intérieur de la poudre à cause de la rugosité

de la surface des poudres compactées [1], ainsi qu’au problème d’opacité. De plus, les poudres

présentent des propriétés de porosité ce qui diminue la probabilité d’interactions et donc la

section efficace d’interaction. A noter aussi que la présence de défauts de cristallisation peut

provoquer la dispersion de la lumière et donc réduire leur efficacité lumineuse contrairement

aux monocristaux qui sont généralement plus purs et présentent moins de défauts, ce qui leur

permet de produire une lumière plus intense. Le phénomène de réabsorption du rayonnement

par le matériau est aussi à considérer. Les poudres grenat étudiées dans cette thèse, présente un

déplacement de stocks relativement faible. Nous remarquons un léger chevauchement entre les

bandes d’absorption et d’émission (voir la figure 3.15). Les photons émis par les centres lumi-

153



5.3. Mesure des propriétés de scintillation

nescents auront donc une probabilité plus ou moins grande d’être réabsorbés avant d’atteindre

le détecteur ce qui n’écarte pas la contribution de ce phénomène à la diminution du rendement

lumineux. Ces phénomènes combinés réduisent l’efficacité de la conversion de l’énergie absorbée

en lumière émise, entrâınant donc une diminution du rendement lumineux dans les matériaux

en poudre. En outre, la difficulté de coupler les nano-poudres avec la fenêtre du PMT par

rapport aux monocristaux ou aux céramiques transparentes réduit le nombre de photons Nphe,

générés au cours du mécanisme de conversion par scintillation [2].

Si on compare les échantillons détecteurs (tableau 5.2), on remarque que l’échantillon préparé

à (x=3) présente le meilleur rendement, ces observations sont similaires à celle rapportées par

Chewpraditkul et al. [12] dans leurs travaux menés sur des monocristaux GAGG avec différentes

concentrations de Ga (x= 0, 1, 3). Ceci a été expliqué par la diminution de l’effet des pièges

à électrons peu profonds en abaissant le bas de la bande de conduction et assuré un trans-

fert d’énergie plus efficace de Gd3+ à Ce3+ [7, 8]. D’autres études ont été aussi effectuées sur

des céramiques transparentes et des monocristaux GAGG dopés 1 % Ce3+ [9, 10]. Les valeurs

des rendements lumineux trouvées sont supérieures à celle trouvées dans notre cas en raison

des conditions expérimentales différentes tel que l’état de surface, la géométrie du cristal et

son couplage optique avec le photomultiplicateur. Le tableau 5.3 résume les paramètres de

scintillation donnés dans la littérature sur des monocristaux et une céramique transparente

de Gd2.97Al5−xGaxO12 :Ce0,03 (x=3) soumis à une excitation aux rayons γ (137Cs, 662 keV).

Mis à part cet échantillon, nous ne disposons pas de résultats de la littérature sur les autres

composés, qu’ils soient de nature poudre, monocristallin ou céramique transparente. À notre

connaissance, la detection des rayons γ sur des grenat sous forme poudre a été effectué que sur

le YAG :Ce [1, 2], le rendement lumineux trouvé est presque du même ordre de grandeur que

le notre, il va de 12800-18900 ph/MeV selon les conditions expérimentales d’élaboration des

échantillons.

Concernant l’effet du traitement thermique sur l’échantillon Gd2.37Y0.6Al5O12 : Ce0.03, la va-

leur du rendement lumineux augmente avec la température. En effet, la structure cristalline

est améliorée en augmentant la température de 1300 °C à 1500 °C (voir chapitre 4). En outre,

la densité de défauts de surface diminue avec l’augmentation de la taille des cristallites et

la température , ce qui permet l’augmentation de l’intensité d’émission de Ce3+ ainsi que

l’amélioration du rendement lumineux.

D’après la figure 5.3, l’allure de la courbe correspondant à l’échantillon (Gd0.97−x Lux)3 Al5O12 :
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Ce0.03 (x=0.2) est similaire à celle des échantillons du tableau 5.2 avec toutefois une faible in-

tensité du photopic. Quant aux autres échantillons de composition Gd2.67 Lu0.3 Al5−xGaxO12 :

Ce0.03 (x=0.5 et 1), (Gd0.97−x Lux)3 Al5O12 : Ce0.03 (x=0.4) et (Gd0.97−x Yx)3Al5O12 : Ce0.03

(x=0.5), les spectres mesurés n’ont pas montré de pic de photoabsorption, ce qui rend difficile

la mesure du rendement lumineux avec le manque de la résolution.

Table 5.3 – Valeurs de paramètres de scintillation de l’échantillon Gd2.97Al5−xGaxO12 : Ce0,03
(x=3) de quelques travaux de la littérature sous une excitation à rayons γ (137Cs, 662 keV).

Échantillons RL(ph/Mev) R (%) τ (ns) Références

Gd3Al2Ga3O12 :Ce
53000 — 76 [11]

(monocristal)

Gd3Al2Ga3O12 :Ce
51000 5.6 112, 438 [12]

(monocristal)

Gd3Al2Ga3O12 :Ce
50000 5.1 — [13]

(monocristal)

Gd3Al2Ga3O12 :Ce
36000 — — [14]

(monocristal)

Gd3Al2Ga3O12 :Ce
56000 6.1 150,490 [15]

(monocristal)

Gd3Al2Ga3O12 :Ce
42000 — 50 [16]

(monocristal)

Gd3Al2Ga3O12 :Ce
33000 6 — [17]

(monocristal)

Gd3Al2Ga3O12 :Ce
40000 — 100 [16]

(monocristal)

Gd3Al2Ga3O12 :Ce 31700
6.1 115, 490 [17]

(monocristal)

Gd3Al2Ga3O12 :Ce
35800 6.92 92.3, 192 [9]

(monocristal)

Gd3Al2Ga3O12 :Ce
46000 — — [10,18]

(monocristal)

Gd3Al2Ga3O12 :Ce
70000 — — [10,18]

(céramique transparente)
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5.3.1.3 Résolution énergétique

La résolution en énergie R d’un scintillateur est définie comme la résolution du “photopic”,

soit le rapport entre la largeur à mi-hauteur FWHM et la position du pic (Ppp) :

R =
FWHM

Ppp

Les spectres ”pulse height” obtenus (figure 5.3) ont été ajustés par une fonction gaussienne

pour extraire les positions des photopics et la largeur maximale à mi-hauteur (FWHM). Le

tableau suivant présente les valeurs de la résolution énergétique des spectres avec un photopic

bien défini.

Table 5.4 – Valeurs de la résolution énergétique de quelques échantillons détecteurs.

Echantillons détecteurs FWHM Résolution énergétique (%)

Gd2.97Al5−xGaxO12 :Ce0,03
119 13.7

(x=3)

Gd2.37Y0.6Al5O12 : Ce0.03
155 17.4

(T= 1300 °C)

Gd2.37Y0.6Al5O12 : Ce0.03
143 16.1

(T= 1500 °C)

D’après ce tableau, la meilleure résolution énergétique a été trouvée pour l’échantillon

Gd2.97Al5−xGaxO12 :Ce0,03(x=3) avec une valeur de 13.7 % due à sa valeur du rendement lumi-

neux élevée par rapport aux autres échantillons étudiés. Cependant, Cette valeur est supérieure

à celles trouvées par d’autres travaux pour la même composition Gd3Al2Ga3O12 :Ce (voir ta-

bleau 5.3). La résolution énergétique observée pour les scintillateurs inorganiques oscille entre

5 et 10 % [19]. Les échantillons étudiés présentent des résolutions énergétiques plus élevées que

la limite théorique donnée. Un comportement qui est prévisible avec les résultats de la figure

5.3 qui présente des photopic asymétriques. Cela est dû à des effets de diffusion ou à d’autres

phénomènes, cités dans le paragraphes précèdent, qui modifient la distribution de l’énergie dans

le cas des échantillons sous forme poudres.
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5.3.2 Déclin de scintillation

5.3.2.1 Système de mesure

Les mesures des déclins de scintillation sont enregistrées selon la méthode de ”cöıncidence

retardée”, décrite par Bollinger [20]. Les échantillons sont irradiés par une source radioactive

de 137Cs. Dans cette expérience il existe deux photomultiplicateurs, le détecteur échantillon est

couplé au premier PM GDB-4FF utilisé pour le canal rapide, le second est le Dumont 6292

PMT utilisé pour le canal lent, placé en face du GDB-4FF à une distance de 5 cm. Les faces

de chaque échantillon sont recouvertes de feuilles de Mylar transparentes, permettant aux deux

PMT de détecter la lumière émise par l’échantillon. Le signal de sortie de chaque PMT est

traité par le discriminateur à fraction constante ORTEC 584. La différence du temps entre le

signal généré dans le GDB-4FF et celui généré par le photon unique détecté dans le second

PMT (Dumont 6292) est mesurée à l’aide du convertisseur Temps-Amplitude CANBERRA

2145 (TAC). Les événements sont collectés par une carte MCA ORTEC 927-ASPEC et un PC

avec le logiciel Maestro.

5.3.2.2 Mesure du déclin de scintillation

Le déclin de scintillation des échantillons dopés 1% Ce3+ sont enregistrés sous une excitation

γ, à température ambiante et présentés sur la figure 5.4.

Figure 5.4 – Déclin de scintillation des échantillons détecteurs étudiés sous rayons γ (137Cs).

157



5.3. Mesure des propriétés de scintillation

Ces courbes du déclin sont simulées par une loi exponentielle. La figure 5.5 présente un

exemple du spectre ajusté de l’échantillon Gd2.97Al5−xGaxO12 :Ce0,03 à x=3.

Figure 5.5 – Exemple du déclin de scintillation ajusté avec une loi exponentielle de l’échantillon
Gd2.97Al5−xGaxO12 :Ce0,03( x=3)

Les spectres peuvent être décomposés en deux exponentiels selon la fonction suivante :

I(t) = A1e
−t
τ1 + A2e

−t
τ2 + y0

Où : A1, A2 sont les amplitudes des courbes, τ1 et τ2 sont les constantes du temps de décroissance,

y0 est le décalage de la ligne de base provenant des cöıncidences aléatoires. Nous avons également

calculé l’intensité de ces composantes à partir des équations [9] :

I1 =
A1τ1

A1τ1 + A2τ2
et I2 =

A2τ2
A1τ1 + A2τ2

Les composantes du temps de décroissance avec leur intensité correspondante sont résumées

dans le tableau 5.5.
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Table 5.5 – Temps du déclin de scintillation et intensités relatives des composantes rapides et
lentes.

Echantillons
Composante rapide Composante lente

τ1 (ns) Intensité (%) τ2 Intensité (%)

Gd2.97Al5−xGaxO12 :Ce0,03
91±1.9 32.2 390±2.08 67.8

(x=3)

(Gd0.97−x Yx)3 Al5O12 : Ce0.03
111±2.08 32.4 414±2.8 67.6

(x=0.5)

Gd2.37Y0.6Al5O12 : Ce0.03
104±2.4 33.9 391±2.5 66.1

(T=1300 °C)

Gd2.37Y0.6Al5O12 : Ce0.03
114±2.5 32.7 421±3.3 67.3

(T=1500 °C)

(Gd0.97−x Lux)3 Al5O12 : Ce0.03
120±2.02 34.8 452±3.7 65.1

(x=0.2)

(Gd0.97−x Lux)3 Al5O12 : Ce0.03
136±2.1 34.1 513±5.2 65.9

(x=0.4)

Gd2.67 Lu0.3 Al5−xGaxO12 : Ce0.03
91±2.4 28.3 427±2.2 71.7

(x=0.5)

Gd2.67 Lu0.3 Al5−xGaxO12 : Ce0.03
118±2.05 25.3 630±5.1 74.7

(x=1)

À partir de ce tableau, deux composantes peuvent être observée ; une composante rapide et

une autre lente. La contribution de la composante rapide (intensité) est inférieure à celle de la

composante lente pour tous les échantillons. La composante rapide représente la recombinaison

radiative électron-trou au niveau des centres d’émission Ce3+. Tandis que la composante lente

est due au piégeage des porteurs de charge par des défauts de réseau, ce qui entrâıne une

recombinaison retardée au niveau des centres Ce3+ [16]. Dans la pratique, les émissions rapides

et lentes sont distinguées et seule l’émission rapide est utilisée dans les détecteurs basés sur le

comptage de photons.

Comme la concentration du dopant Ce3+ est la même pour tous les échantillons étudiés (1 mol

%), la variation des composantes dépend de la composition du matériau. D’après le tableau

5.5, Une composante rapide de 91 ns est observée pour l’échantillon Gd2.97Al5−xGaxO12 :Ce0,03
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à x=3. Cette valeur est du même ordre de grandeur que celles obtenues par Drozdowski et

al (92.3 ns) [9] pour un monocristal GAGG mais avec une composante lente différente (voir

tableau 5.3). La même valeur de 91 ns est aussi mesurée pour l’échantillon détecteur Gd2.67 Lu0.3

Al5−xGaxO12 : Ce0.03 (x=0.5) mais augmente en augmentant la teneur en Ga à x=1 (118 ns).

Nous constatons d’après nos observations que le déclin de luminescence est affecté avec la teneur

des substituts Ga, Y et Lu dans la matrice du matériau scintillant. En effet, l’incorporation de

substituts modifie la structure électronique du matériau, ce qui a un impact sur la durée de vie

des états excités. Cette durée de vie dépend de la concentration de ces substituts.

L’échantillon Gd2.37Y0.6Al5O12 : Ce0.03 recuit à 1300 °C représente une composante rapide de 114

ns et une composante lente de 421 ns. Ces composantes diminuent pour atteindre des valeurs de

104 ns et 391 ns à T=1500 °C. En effet, pendant le processus de recuit, la diffusion des atomes

est favorisée, ce qui leur permet de se déplacer et de se réorganiser dans la structure cristalline.

De plus, deux sortes de pièges sont présents dans l’échantillon, ceux qui sont peu profonds et

qui libèrent rapidement les électrons et ceux qui sont plus profonds et qui ont besoin de plus

d’énergie pour les libérer. Par conséquent, les lacunes ou les sites de recombinaison non radiatifs,

ont donc tendance à être réparés à des températures plus élevées, ce qui réduit leur impact sur

le déclin de scintillation et améliore le rendement lumineux. Un comportement similaire a

été rapporté par Zahra et al [2] sur des scintillateurs de type YAG : Ce3+ en augmentant la

température de recuit.

Conclusion

Dans ce chapitre nous avons soumis les matériaux scintillateurs étudiés à des rayonne-

ments gamma pour tester leur efficacité de détection des rayonnements ionisants. Nous avons

présenté les propriétés essentielles de scintillation de ces matériaux, tels que le rendement lu-

mineux, la résolution énergétique et le déclin de scintillation. Il est important de noter que nos

résultats présentent des différences marquées par rapport à d’autres travaux antérieurs réalisés

sur des monocristaux et céramiques transparentes. Ces divergences s’expliquent principalement

par la différence de nature de nos échantillons avec ceux de la littérature et des conditions

expérimentales mises en place. Nous n’avons pas pu comparer nos observations à des résultats

portant sur des poudres similaires aux nôtres, les seuls résultats dont nous disposons portent sur

les poudres du YAG dont les résultats sont presque du même ordre de grandeur que les nôtres.
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Cependant, il est crucial de souligner que les écart constatés avec les composés céramiques

et cristallins sont essentiellement dus à certains phénomènes et mécanismes liés à la nature

de l’échantillon tel que la transparence, la réabsorption du rayonnement, la dispersion de la

lumière et les propriétés de porosité.

En conclusion, nos résultats préliminaires sur des poudres constituent une base solide pour nos

futures investigations. Ils nous ont permis d’acquérir une compréhension initiale des perfor-

mances de détection et ouvrent la voie à des directions de recherches très prometteuses comme

élaborer des céramiques transparentes et des monocristaux à base de poudres grenat pour une

application réussie à la détection de rayonnements ionisants.
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Conclusion générale

Le travail présenté dans le cadre de cette thèse porte sur la synthèse et la caractérisation

des matériaux du type grenat pour une application à la détection des rayonnements gamma.

Notre objectif principal est d’élaborer des grenats sous forme de poudres de haute qualité en

faisant varier les paramètres de synthèse et de recuit afin de remplacer le BGO et le NaI :Tl

dans les détecteurs à scintillation. Nous nous sommes particulièrement intéressés aux grenats à

base de gadolinium dopés aux ions de cérium (Ce3+) synthétisés par la méthode sol-gel.

Dans le but d’étudier les propriétés physico-chimiques des poudres élaborées, la caractérisation

a été effectuée avec plusieurs techniques à savoir l’analyse thermogravimétrique (ATG), la ca-

lorimétrie différentielle à balayage (DSC), la diffraction des rayons X (DRX), la spectroscopie

infrarouge (FTIR), la microscopie électronique à balayage (MEB), la spectroscopie X à dis-

persion d’énergie (EDS), la spectrométrie photoélectronique X (XPS) et la spectroscopie de

luminescence (PL).

La première partie des travaux expérimentaux est dédiées à la stabilisation de la phase grenat

de la matrice Gd3Al5O12 : Ce3+ en mettant l’accent sur l’optimisation de deux paramètres de

synthèse, le pH de la solution et la température de recuit. En effet l’étude des propriétés

structurales de cette matrice a révélé une stabilisation de la structure cubique à 79% pour

une température de recuit de 1500 °C et un pH=7, des résultats valorisant et gratifiant, ayant

surpassés les travaux de la littérature. Nous avons également examiné l’effet de la teneur en

Ga sur la stabilisation de la phase. Les mesures de caractérisation ont révélé une amélioration

significative de la pureté cristalline et de l’homogénéité de la structure en substituant des ions

Ga3+ dans la matrice GAG, ce qui a conduit à une amélioration des propriétés de luminescence

du matériau. A noter que la phase pure a été obtenue en substituant 60 % (x=3) d’ions Ga3+

aux ions Al3+ à 1300 °C et à pH=1.
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Dans la deuxième partie de nos travaux, nous avons étudié l’impact de la substitution

de Yttrium et Lutécium sur les propriétés du matériau. Les résultats obtenus ont démontré

l’efficacité de ces approches pour améliorer les propriétés de luminescence du grenat GAG. La

phase grenat pure a été obtenue en substituant 50% d’ions Y3+ (x=0.5) et 20% (x=0.2) d’ions

Lu3+ à une température de recuit de 1100 °C. Toutefois pour des teneurs plus basses en ions

Y+3 , le degré de cristallinité s’améliore en augmentant la température de recuit. En effet,

pour une teneur en ions Y3+ de 20% (x=0.2), la phase grenat est obtenue après un traitement

thermique à 1300 °C, des résultats qui sont en bon accord avec ceux de la littérature. Afin de

maintenir la stabilité de la phase cubique de la matrice GAG : Ce3+ avec une faible teneur en

Lu3+ et à basse température, nos résultats ont montré que la substitution des ions Ga3+ dans

la matrice GLAG améliore la structure grenat et par conséquent les propriétés luminescentes

du matériau. En effet, pour une teneur en Lu3+ de 10 % (x=0.1) et à une température de 1100

°C, la substitution de 10 % (x=0.5) d’ions Ga3+ dans la matrice GLAG conduit à une phase

grenat pure et une forte luminescence.

Dans la dernière partie, les propriétés de scintillation de certains composés ont été évaluées.

Le choix des échantillons s’est reposé sur les résultats de la diffraction des rayons X et ceux

la photoluminescence. Les caractéristiques propres aux matériaux scintillateurs ont été étudié

telles que le rendement de scintillation, la résolution en énergie et le déclin de scintillation. En

comparant les résultats trouvés, le meilleur scintillateur élaboré a été donc Gd2.97Al5−xGaxO12 :

Ce0,03 à x=3 (GAGG) avec un rendement lumineux de 18783 ph/Mev, une résolution de 13.6 %

et un temps de décroissance de 91 ns. Nos observations ont montré des résultats très prometteurs

avec toutefois des valeurs légèrement inférieures aux expériences réalisées sur des monocristaux

et céramiques transparentes, déjà rapportées dans la littérature.

En conclusion, cette thèse a apporté une contribution significative à la stabilisation de

la phase grenat GAG en variant les paramètres de synthèse tels que le pH de la solution, la

température, et en utilisant la méthode SOL-GEL. De plus, nous avons démontré l’impact posi-

tif de la substitution de Gallium, Yttrium et Lutécium sur les différentes propriétés du matériau.

Les résultats obtenus ouvrent de nouvelles perspectives pour l’utilisation de ce matériau dans

des domaines tels que la médecine nucléaire, la radiographie industrielle, la surveillance de

l’environnement et la sécurité nucléaire. Nos perspectives futures pourraient se concentrer sur

la fabrication de céramiques transparentes à base de ces poudres grenat afin d’améliorer la

transparence optique pour une meilleures détection des rayons gamma.
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Résumé

Résumé

Le travail présenté dans le cadre de cette thèse porte sur la synthèse et la caractérisation
des matériaux de type grenat mixte dopés aux ions de Ce3+ avec la méthode sol-gel en vue
d’une application à la détection des rayons gamma. Notre objectif est l’optimisation certains
paramètres de synthèse tel que, le pH de la solution, les agents de réticulation, les éléments de
substitution et les conditions de recuit pour améliorer les propriétés phisico-chimiques de ces
matériaux. Différentes techniques de caractérisation ont été utilisées pour étudier les propriétés
structurales, morphologiques et de luminescence des poudres synthétisées à savoir l’analyse
thermogravimétrique (ATG), la calorimétrie différentielle à balayage (DSC), la diffraction des
rayons X (DRX), la spectroscopie infrarouge (FTIR), la microscopie électronique à balayage
(MEB), la spectroscopie X à dispersion d’énergie (EDS), la spectrométrie photoélectronique X
(XPS) et la spectroscopie de luminescence (PL). Afin d’évaluer les performances de ces poudres
élaborées à la détection des rayonnements gamma, nous avons étudié certaines propriétés de
scintillation à savoir ; le rendement de scintillation, la résolution énergétique et le déclin de
scintillation. Ces travaux ont mis en évidence l’importance de la composition de ces matériaux
et les paramètres de synthèses sur les différentes propriétés étudiées.

Mots-clés : Grenat ; Sol-gel ; Cérium ; DRX ; Photoluminescence ; Scintillation.

Abstract

The present work is focused on the elaboration and characterization of Ce3+-doped mixed
garnets using sol-gel method for gamma-rays detection. Our objective is the optimization of
certain synthesis parameters (solution pH, cross-linking agents, substitution elements) and
annealing conditions to enhance the physico-chemical properties of these materials. Various
characterization techniques were employed to study the structural, morphological, and lumi-
nescent properties of the synthesized powders, including Thermogravimetric analysis (TGA),
Differential Scanning Calorimetry (DSC), X-ray diffraction (XRD), Fourier-Transform Infrared
Spectroscopy (FTIR), Scanning Electron microscopy (SEM), energy-dispersive X-ray spectro-
scopy (EDS), X-ray photoelectron Spectroscopy (XPS), and Photoluminescence Spectroscopy
(PL). To assess the performance of the prepared powders for γ-rays detection, we investigated
certain scintillation properties, namely scintillation yield, energy resolution and decay time.
This work has highlighted the importance of material composition and synthesis parameters
on the studied properties.

Keywords : Garnet ; Sol-gel ; Cerium ; XRD ; Photoluminescence ; Scintillation.
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