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« […] Il se tourna vers la lumière et resta étendu, les yeux fixés sur le
presse-papier de verre. Il y avait en cet objet une telle profondeur ! Il était

pourtant presque aussi transparent que l’air. C’était comme si la surface 
du verre était une arche du ciel enfermant un monde minuscule avec 

son atmosphère complète. Il avait l’impression de pouvoir y pénétrer. Il
s’imaginait, il ressentait que, pour de bon, il était à l’intérieur du verre. »

Extrait de 1984 de George Orwell
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Préface

Depuis la parution, il y a une trentaine d’années, du « Zarzycki » et du
« Scholze » traduit en Français par l’Institut du Verre, l’édition française
n’a pas produit de livre scientifique et technologique verrier de référence.

Cet ouvrage qui traite à la fois des aspects théoriques, des applications
industrielles et de leurs difficultés, arrive à point pour transmettre
et initier au verre un plus large public.

Les deux auteurs, James Barton et Claude Guillemet, sont bien con-
nus du monde verrier. Après une carrière exceptionnelle en recherche au
sein du groupe Saint-Gobain, leader mondial, et une participation très
importante dans les colloques et les congrès internationaux, ils animent
encore régulièrement des formations verrières pour les nouveaux ingé-
nieurs.

Complémentaires par leurs compétences respectives les auteurs,
attentifs à la double démarche scientifique et informative, se rejoignent
sur le terrain de l’investigation. Animés de la même soif de connaissance
et d’une curiosité universelle, ils ont en commun le goût de la transmis-
sion du savoir.

La lecture de cet ouvrage nous dévoile l’origine, la définition de cette
matière cinq fois millénaire, mais toujours en mouvance et en découver-
tes permanentes.

Il nous introduit également au cœur de sa structure nanométrique et
de ses propriétés physiques et chimiques, nous permettant de mieux
appréhender son élaboration et les techniques de mise en œuvre.

Nous ne doutons pas que ce livre, destiné à un large lectorat, devienne
l’outil incontournable de la profession verrière et des chercheurs. Cela
constituera, pour les deux auteurs, une juste récompense du travail con-
sidérable et pertinent effectué.

Jean-Pierre HOUDAER

Directeur Général (1977–2004) de l’Institut du Verre
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Avant-propos

Avertissement

En rédigeant ce traité portant sur la science et la technologie des verres,
les auteurs ont voulu présenter un témoignage de leurs propres expérien-
ces, qu’ils ont cherché à rendre accessible à la fois à l’étudiant et au pra-
ticien. Dans les parties du texte consacrées à la technologie, les étapes
essentielles du développement des procédés ont été mentionnées. Leurs
histoires, parfois anecdotiques, montrent que les sauts technologiques
les plus marquants n’ont pas toujours été la résultante d’une démarche
scientifique rigoureuse et qu’à leur naissance il y avait souvent plutôt de
brillantes intuitions ou des observations providentielles. Mais ces récits
font aussi ressortir que ces inventions n’ont pu déboucher sur des procé-
dés industriels rentables qu’au prix de beaucoup d’efforts et de persévé-
rance. 

Pour rendre la consultation de l’ouvrage aussi aisée que possible, la
présentation des modèles théoriques a été généralement éliminée du
corps principal. Toutefois, plusieurs annexes ont été insérées afin
d’apporter un éclairage supplémentaire sur des aspects importants du
comportement des verres. 

Les auteurs seront récompensés si ce traité donne au lecteur le désir
de mieux connaître le verre, la plus ancienne des substances artificielles
mais qui reste encore l’une des plus mystérieuses malgré tous les efforts
de recherche et d’innovation qui lui ont été consacrés au cours des siècles.

Introduction

Le mot « verre » représente à la fois une matière, à vocation artistique ou
technologique, et des objets, articles ménagers ou composants pour
l’industrie.



 

XVI LE VERRE

Le verre fait partie de notre vie quotidienne. Ses applications, innom-
brables, sont en perpétuelle évolution. Il est tellement présent autour de
nous qu’on ne le remarque pas. Le verre est probablement la matière syn-
thétique la plus ancienne de l’humanité. Considérée autrefois comme une
activité stratégique, la fabrication du verre, longtemps constituée d’une
suite de tours de main, était traditionnellement tenue secrète.

Depuis un siècle environ les technologies verrières ont abandonné
l’empirisme et se sont renouvelées. La structure du verre est devenue,
comme celle du cristal, un sujet d’étude pour les physiciens du solide.

Les premiers chapitres de cet ouvrage sont consacrés à l’analyse de l’état
vitreux et à l’examen de ses principales propriétés. Les chapitres suivants
traitent de la technologie. Ils décrivent les grandes catégories de compo-
sition verrière et les principales méthodes industrielles d’élaboration et de
formage ainsi que les procédés qui confèrent aux produits verriers des
propriétés particulières. À la fin de l’ouvrage, on trouvera quelques infor-
mations sur la place de l’industrie verrière dans l’économie mondiale.



 

L’état vitreux1

1. Qu’est-ce que le verre ?

Les solides sont caractérisés à la fois par leur incapacité à prendre la forme
du récipient dans lequel ils prennent place, et par leur grande résistance
aux forces de cisaillement. On les classe en deux catégories : les solides
cristallisés et les solides amorphes, qu’on appelle aussi parfois désordon-
nés ou non-cristallisés.

Un solide cristallisé est constitué de cristaux dont l’arrangement des
atomes, périodique dans l’espace, répond à des règles précises. Dans un
solide amorphe au contraire, l’arrangement des atomes, observé par dif-
fraction X, est aussi désordonné que dans un liquide (Fig. 1.1). L’ordre à
longue distance qu’on trouve dans les cristaux n’existe plus. Il n’y a qu’un
ordre à l’échelle de la distance interatomique.

Par suite de leurs modes d’obtention (Chap. 6 et Annexe A4), les solides
amorphes sont caractérisés par une énergie interne en excès par rapport
aux autres états de la matière, si bien que si on les chauffe, ils subissent
naturellement une transformation qui apparaît avant que la température
de fusion ne soit atteinte. Pour certains solides amorphes, cette transfor-
mation est un passage spontané plus ou moins violent vers l’état cristal-
lisé. Un exemple parfois cité concerne les éléments en graphite des cen-
trales nucléaires [1] qui contiennent souvent du thorium. Le rayonnement
β émis par cet élément provoque, au bout d’un certain temps de fonction-
nement, l’amorphisation du graphite. Un traitement thermique ultérieur
permet alors la recristallisation du graphite.

Mais pour la catégorie importante de solides amorphes qu’on appelle
verres, la cristallisation est toujours précédée de la transition vitreuse,
qui est le passage de l’état solide à l’état de liquide visqueux.

L’existence de la transition vitreuse peut être mise en évidence par l’ana-
lyse thermique. Les figures 1.2 et 1.3 présentent les phénomènes thermi-
ques qu’on peut observer lorsqu’on élève régulièrement la température de
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sin θ
λ A-1o

( )

nombre de coups

0,080,00 0,16 0,24

cristobalite

verre de silice

gel de silice

  

Fig. 1.1. Spectres de diffraction X de la cristobalite, d’un verre de silice et d’un gel de silice.

Fig. 1.2. Thermogramme
d’un verre de phosphate
de sodium chauffé à
10 K.min–1 ; d’après [2].
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verres. Le premier accident, endothermique, montre l’accroissement de la
chaleur massique lors de la transition vitreuse, à la température TG. Le
second pic, exothermique, correspond à la cristallisation du liquide qui
débute à la température Tx. Enfin le troisième pic, endothermique, a lieu
lors de la fusion des cristaux à la température de liquidus TL.

Comme nous le verrons par la suite (Sect. 2.2), la transition vitreuse
est réversible. Au cours du refroidissement du liquide, sa viscosité
s’accroît progressivement au point qu’il se transforme en un solide, sans
qu’il y ait eu formation de cristaux. C’est un phénomène extrêmement
important sur le plan pratique car il permet, si on contrôle la température,
la mise en forme des objets en verre.

En résumé, on peut retenir pour le verre la définition proposée par
Zarzycki [4] : « Le verre est un solide non cristallisé qui présente le phé-
nomène de la transition vitreuse. »

2. Genèse de l’état vitreux

La principale catégorie des verres est constituée des verres d’oxydes. Sui-
vant leur mode de préparation classique, la première étape consiste à
mélanger l’ensemble des matières premières qui constituent le « mélange
vitrifiable » et à les porter à une température où elles se convertissent en
un mélange liquide homogène d’oxydes fondus. Ce liquide visqueux est

  

Fig. 1.3. Thermogramme du verre métallique Pd40 Ni10 Cu30 P20 chauffé à 40 K.min–1 ;
d’après [3].
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appelé le « précurseur » du verre. La seconde étape consiste à refroidir le
liquide afin de le porter à une température telle que la viscosité convienne
aux opérations de formage, en évitant toute cristallisation. Celle-ci est en
effet l’ennemie du verrier : elle affecte la transparence et réduit la résis-
tance mécanique. Elle est d’autant plus facile à éviter que la viscosité à TL

est élevée, que le refroidissement est rapide et que le liquide ne contient
pas de germes de nucléation. Pratiquement, la viscosité du liquide qui ali-
mente les dispositifs industriels de formage doit, selon le procédé, être
comprise entre 100 et 1000 Pa.s. Dans le réservoir et le canal d’alimenta-
tion de ces installations les températures doivent dépasser TL, car le
liquide y est en contact avec des parois solides (céramiques ou alliages
réfractaires) susceptibles de fournir des germes de nucléation. Par suite
du manque d’homogénéité de la température, inévitable dans ce milieu
peu conducteur de la chaleur, une marge de sécurité de 100 K environ est
toujours adoptée. Ainsi, lorsque le verrier doit mettre au point un nouveau
verre, une part importante de son problème consiste à trouver une com-
position telle que la viscosité de début de formage corresponde à une tem-
pérature supérieure à TL.

2.1. La dévitrification

Au-dessous de TL, en présence de germes de nucléation, des cristaux crois-
sent à une vitesse qui augmente d’abord avec le degré de surfusion puis,
comme la viscosité s’accroît sensiblement lorsque la température
s’abaisse, la vitesse de cristallisation passe par un maximum, diminue et
finit par s’annuler (Fig. 1.4). Dans l’annexe A.1, on résume la théorie ciné-
tique qui permet d’interpréter quantitativement ce comportement, à partir
de la valeur de l’enthalpie de fusion du cristal et de la viscosité du liquide.
Lorsqu’on connaît les vitesses de cristallisation en fonction de la tempé-
rature, on peut déterminer une « vitesse critique de refroidissement » per-
mettant d’éviter de dépasser un taux donné de cristaux (A.1).

Les verriers nomment « dévitrification », de manière d’ailleurs assez
impropre, le phénomène de croissance des cristaux bien qu’il n’affecte que
le liquide surfondu, non encore transformé en verre. Quoique son énergie
soit supérieure à celle contenue dans au moins une phase cristalline, ce
liquide est « métastable » car son énergie est minimum par rapport à celles
des autres liquides de même composition et à la même température. Au-
dessous d’une certaine température ou plutôt au-dessus d’une viscosité
généralement comprise entre 105 et 106 Pa.s, le liquide surfondu ne cris-
tallise plus. Il devient alors possible de déterminer expérimentalement ses
propriétés, tâche qui est beaucoup moins facile dans le domaine de dévi-
trification.
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En général, lorsqu’une propriété du liquide surfondu est étudiée en
fonction de la température, on constate que les valeurs se situent dans le
prolongement de celles mesurées au-dessus de TL (Fig. 1.5), qu’il s’agisse
d’une propriété variant de façon quasi linéaire comme le volume, ou suivant

 

 
 

Fig. 1.4. Vitesse de croissance des wollastonites α et β et de la dévitrite dans une composi-
tion silico-sodo-calcique.

 

 

Fig. 1.5. Variation du volume molaire du
verre de B2O3 en fonction de la tempéra-
ture ; d’après [5].
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une loi arrhénienne comme la conductivité électrique. La température de
cristallisation ne se traduit donc pas par une discontinuité entre les pro-
priétés du liquide stable et celles du liquide surfondu. Par contre, un chan-
gement de comportement d’importance capitale apparaît à plus basse tem-
pérature, c’est la transition vitreuse que nous avons déjà évoquée.

2.2. La transition vitreuse

Le phénomène de la transition vitreuse est bien illustré par l’évolution du
volume en fonction de la température. La figure 1.6 montre schématique-
ment l’exemple d’un liquide suffisamment visqueux à TL pour franchir
cette température sans cristalliser. On voit sur cette figure que le volume
au-dessous de TL se situe d’abord dans l’extrapolation des valeurs qu’il
prend au-dessus de TL. Mais à la température TG où la viscosité atteint
environ 1012 Pa.s, il y a une diminution significative de la pente de la
courbe de variation qui devient proche de celle que présente le solide cris-
tallisé. En revanche à cette température TG on n’observe pas de change-
ment brutal du volume comme c’est le cas lorsqu’il y a passage de l’état

Fig. 1.6. Genèse de l’état vitreux.
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liquide à l’état solide. Ceci montre qu’il n’y a pas de variation structurale
au passage de TG. La substance obtenue au-dessous de TG, qui a la struc-
ture du liquide mais les propriétés du solide, est le verre. 

La transition vitreuse s’observe aussi en suivant les variations, en fonc-
tion de la température, de diverses propriétés comme l’indice de réfraction,
l’enthalpie, la conductivité électrique : on constate systématiquement à TG

un changement de la pente de la courbe représentative de la propriété en
fonction de T.

Pour bien comprendre la transition vitreuse, il faut rappeler trois
notions essentielles :

– Un liquide est caractérisé par sa structure c’est-à-dire un arrange-
ment moléculaire propre à chaque température et d’autant plus
compact que la température est basse.

– Le temps de mise en équilibre de la structure d’un liquide à une tem-
pérature donnée, qu’on appelle « temps de relaxation » ou plus cor-
rectement « temps de retard », est proportionnel à la viscosité.

– La transition vitreuse se produit lorsque la structure n’a plus le
temps de suivre la variation de température.

En première approximation on peut considérer que la transition
vitreuse a lieu lorsque la viscosité est de l’ordre de 1012 Pa.s ce qui corres-
pond à un temps de relaxation structurale de l’ordre de 103 s. Mais la
notion de temps de relaxation implique que TG doit s’abaisser lorsque la
vitesse de refroidissement diminue. En effet, un examen plus attentif mon-
tre que la transition vitreuse se produit à une viscosité d’autant plus élevée,
c’est-à-dire à une température d’autant plus basse, que le refroidissement
(ou le chauffage) est lent. Par conséquent la transition vitreuse pour un
liquide donné, contrairement à un véritable changement d’état, ne se pro-
duit pas à une température immuable, mais varie selon la vitesse de refroi-
dissement (ou de chauffage) dans un domaine de température qu’on
appelle l’« intervalle de la transition vitreuse » ou « domaine de transition »
(Fig. 1.7).

Le liquide surfondu est en équilibre à chaque température. Dans l’inter-
valle de la transition vitreuse, on l’appelle d’ailleurs « le liquide
d’équilibre » ; ses propriétés sont indépendantes de son passé thermique.
En revanche un verre est, au point de vue thermodynamique, un système
hors-équilibre ; ses propriétés dépendent, quoique marginalement, de son
passé thermique.

En 1946, Tool [6], à la suite des nombreuses expériences qu’il avait
effectuées sur la recuisson du verre, dans les laboratoires du NBS, suggéra
que l’état structural d’un verre n’est totalement déterminé que si on con-
naît d’une part sa température réelle T et d’autre part la température à
laquelle ce verre serait en équilibre, et qu’il appela sa « température
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fictive ». On admet que cette température fictive TF est la température du
liquide à partir de laquelle le verre en question serait obtenu par refroi-
dissement instantané. Si l’on connaît la température réelle d’un verre et
la valeur d’une de ses propriétés, comme l’indice de réfraction ou le volume
spécifique V, on peut facilement évaluer graphiquement sa température
fictive dans le diagramme (T, V) (Fig. 1.7). C’est l’abscisse TF de l’intersec-
tion P de la droite figurant la variation du volume du liquide surfondu,
avec la droite, menée du point M représentatif du verre, parallèlement à
la droite décrivant la variation du volume du solide en fonction de la tem-
pérature. Le concept de température fictive ne s’applique qu’aux verres.
Au-dessus de l’intervalle de la transition vitreuse, on a nécessairement
TF = T.

Fig. 1.7. Représentation schématique du domaine de transition vitreuse et de la température
fictive TF d’un verre.
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Si on fait séjourner un verre à une température T située dans l’intervalle
de la transition vitreuse, sa température fictive TF va tendre vers T. Un tel
traitement thermique, qu’on appelle stabilisation ou relaxation structu-
rale, transforme progressivement un verre en liquide d’équilibre. Dans
l’annexe A2, on présente des résultats expérimentaux concernant la ciné-
tique de la relaxation structurale dans l’intervalle de transition vitreuse.

La notion de température fictive est très utile lorsqu’il s’agit de prévoir,
par le calcul, les propriétés d’un verre à partir de son histoire thermique.

Le refroidissement rapide d’un liquide visqueux présentant le phéno-
mène de transition vitreuse ne constitue pas le seul procédé de formation
des verres. L’annexe A3 donne une classification des autres voies pour les
obtenir.

3. Les systèmes vitrifiables

L’état vitreux est une caractéristique universelle de la matière condensée.
Le tableau 1.I donne, pour des corps variés, quelques exemples de tem-
pératures de transition vitreuse TG. On peut noter que TG est d’autant plus
élevée que les liaisons inter-atomiques ou inter-moléculaires sont plus for-
tes. L’aptitude à la vitrification d’une substance peut être représentée par

Tableau 1.I. Les températures de transition vitreuse de quelques verres.

Composition Liaisons TM ou TL (K) TG (K) Référence

SiO2 Covalentes 1996 1473 [7]

GeO2 Covalentes 1386 900 [7]

B2O3 Covalentes 723 521 [8]

BeF2 Ioniques 1076 580 [7]

ZnCl2 Ioniques 591 375 [9]

Au80Si20 Métalliques 636 290 [10]

Pd40Cu30Ni10P20 Métalliques 804 572 [3]

Se Polymériques 491 303 [11]

Polypropylène Polymériques 449 259 [12]

Polyéthylène Polymériques 483 163 [9]

Glycérol Van der Walls 291 178 [13]

Éthanol Van der Walls 156 93 [9]

Eau Van der Walls 273 140 [14]
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la vitesse critique du refroidissement permettant d’éviter la cristallisation
(Tab. A1.I). Selon les substances, cette vitesse critique varie dans un
énorme intervalle (plus de 10 ordres de grandeur). 

Dans le cas des alliages métalliques ternaires, Inoué [3] a observé que
la vitrification est d’autant plus aisée que le mélange fondu est plus com-
pact et désordonné et que ce liquide de haute densité est d’autant plus
facile à obtenir que les différences entre les rayons atomiques des trois
constituants sont plus grandes.

Pour les verres d’oxydes qui nous intéressent particulièrement, la vitri-
fication est principalement favorisée par la viscosité élevée du liquide.
Dans une célèbre publication [15], Zachariasen, observant les spectres
très étalés de diffraction X des verres, avait suggéré qu’ils devaient être
constitués d’une sorte de molécule géante formant un réseau désordonné
d’atomes. C’est ce réseau tridimensionnel qui serait responsable de la vis-
cosité très élevée du liquide précurseur.

Zachariasen porta son attention sur les verres à base d’oxydes. Comme
la tendance à la cristallisation y est faible, il en conclut que l’excès d’éner-
gie interne par rapport au cristal doit être limité et que les arrangements
atomiques dans le cristal et dans le verre doivent être similaires. Il avait
remarqué que les cristaux ioniques qui donnent facilement naissance à
un verre ont une structure très ouverte. Le cation y est petit et porteur
d’une charge élevée. Il est généralement entouré d’oxygènes formant un
polyèdre qui partage chacun de ses sommets avec un polyèdre voisin.
Zachariasen pensa que cette caractéristique devait s’appliquer aussi aux
verres. Si par exemple un oxyde A2O3 forme des cristaux à deux dimen-
sions, les arrangements atomiques dans le cristal et dans le verre peuvent
être représentés selon ces hypothèses par la figure 1.8. Les deux réseaux
sont composés de triangles AO3 liés par les sommets. La seule différence
vient de ce que l’angle A-O-A n’est pas constant dans le cas du verre.

Zachariasen formula un ensemble de quatre règles topologiques aux-
quelles un oxyde doit satisfaire pour former isolément un réseau vitreux :

1. Les oxygènes entourant un cation forment un polyèdre qui ne doit
comporter qu’un petit nombre d’atomes (3 ou 4).

2. Aucun oxygène ne peut être lié à plus de deux cations.

3. Les polyèdres ont en commun un sommet mais jamais des arêtes ou
des faces.

4. Chaque polyèdre partage au moins trois sommets avec ses voisins.

Il semble que les quatre règles de Zachariasen ne soient pas d’égale
importance. Selon Cooper [16], seules les règles 1 et 2 sont essentielles.
Par exemple, lorsque les polyèdres sont des tétraèdres, ceux-ci peuvent
partager avec leurs voisins une arête et deux sommets opposés.
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3.1. Coordinence et topologie

Pour trouver quels sont les oxydes qui satisfont à la première règle de
Zachariasen, on assimile les atomes à des sphères dures et, par la géo-
métrie élémentaire, on détermine, selon la coordinence, le rapport qui doit
exister entre les rayons du cation et de l’anion pour que le cation parvienne
à entrer en contact avec les anions les plus proches. Dans le tableau 1.II
on a distingué les cas où la coordinence est 3, 4, 6 ou 8. Pour chaque coor-
dinence, le rapport minimal correspond au cas où le cation a la dimension
juste suffisante pour assurer le contact avec les anions. Le rapport maxi-
mal est pris égal au rapport minimal correspondant à la coordinence
immédiatement supérieure.

À partir des rapports obtenus, les rayons cationiques ont été évalués
lorsque l’anion est l’oxygène, pour le rayon duquel on a pris la valeur de
Pauling

 = 1,40.10–10 m.

Fig. 1.8. Représentation de la structure d’un oxyde A2 O3. (a) : À l’état cristallin ; (b) : À l’état
vitreux.

r
O

2–
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Au bas du tableau 1.II, nous avons indiqué les cations dont les rayons sont
à l’intérieur de la plage calculée. Les cations dont les coordinences sont 3
et 4 correspondent aux oxydes que Zachariasen a appelés oxydes
formateurs : B2O3, SiO2, GeO2, P2O5, As2O5, V2O5. Les cations Al3+ et Be2+,
qui respectent pour le tétraèdre la condition stérique, n’ont toutefois pas
les charges suffisantes pour créer un polyèdre stable avec les quatre oxy-
gènes [17].

La figure 1.8b peut, selon Zachariasen, être considérée comme une
représentation plane du réseau d’un verre comme SiO2, à condition d’ima-
giner que le quatrième oxygène qui complète chacun des tétraèdres SiO4,
est situé au-dessus ou au-dessous du plan de la figure. Comme nous le
verrons plus loin, de nombreux résultats expérimentaux sont venus rai-
sonnablement conforter, tout au moins dans le cas des verres d’oxydes,
la conception semi-empirique de Zachariasen.

3.2. Oxydes modificateurs

Les oxydes formateurs, lorsqu’ils sont à l’état liquide, donnent isolément
des verres en se refroidissant à vitesse modérée. Pour le plus commun

Tableau 1.II. Topologie des ions dans un verre d’oxyde.

Triangle Tétraèdre Octaèdre Hexaèdre

Coordinence 3 4 6 8

min  max 0,15 0,225 0,225 0,414 0,414 0,732 0,732 1,37

min rcation (Å) max
(anion = O2–)

0,21 0,315 0,315 0,58 0,58 1,03 1,03 1,93

Rayons des 
cations (Å)

B3+ 0,25 P5+

Si4+

Be2+

As5+

V5+

Al3+

Ge4+

0,31
0,40
0,41
0,47
0,49
0,53
0,53

P3+

As3+

Sb5+

Ti4+

Nb5+

V3+

Mg2+

Zr4+

Zn2+

Li+

Sb3+

0,58
0,72
0,74
0,74
0,78
0,78
0,86
0,86
0,88
0,90
0,90

Cd2+

Ca2+

Na+

Sr2+

Pb2+

Ba2+

K+

Rb+

Cs+

1,03
1,14
1,16
1,32
1,33
1,49
1,52
1,66
1,81

rcation

ranion
------------
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d’entre eux, SiO2, le problème pratique réside dans la température de
fusion très élevée de la cristobalite : 1723 °C. En outre, à cette tempéra-
ture, le liquide est très visqueux (Fig. 1.9) ce qui rend difficiles les opéra-
tions d’élaboration et de mise en forme. Depuis fort longtemps on a observé
qu’il est possible d’abaisser la température de fusion du cristal et de flui-
difier le liquide en ajoutant au sable des produits appelés fondants.

En 77 apr. J.-C., Pline l’Ancien dans sa Naturalis Historia [20] men-
tionne pour la première fois le verre et la technique verrière et fait allusion
à sa légendaire origine : le chauffage fortuit d’un mélange de sable et d’un
sel alcalin naturel, le « nitre » ou « natron »,

SiO2 + Na2CO3  Na2SiO3 + CO2 .

L’introduction de Na2O dans le réseau de SiO2 a deux effets remarquables.
D’abord, en apportant un oxygène supplémentaire, chaque molécule
Na2O, provoque la coupure d’une chaîne —O—Si—O—Si—O— et la for-
mation de deux groupements —O—Si—O– (Fig. 1.10). On appelle les oxy-
des qui produisent cet effet des modificateurs de réseau puisqu’ils trans-
forment des oxygènes pontants c’est-à-dire liés à deux cations formateurs
en oxygènes non-pontants c’est-à-dire liés à un seul cation formateur.

  

  
 

 

Fig. 1.9. Viscosité de la silice fondue en fonction de la température ;  d’après [18],  d’après [19].
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La figure 1.11 est une représentation schématique plane du réseau d’un
verre de silicate alcalin. L’introduction des oxydes alcalins, en créant des
discontinuités dans le réseau de silice, entraîne une réduction de la vis-
cosité [21]. On voit sur la figure 1.12 que, lorsque les teneurs en oxydes
sont exprimées en fractions molaires, les influences des trois alcalins sont
similaires. Cette réduction de la viscosité facilite grandement l’élaboration.

En second lieu, les oxydes alcalins comme Na2O abaissent fortement
la température du liquidus qui, de ce fait, se trouve dans une zone où la
viscosité est relativement élevée ce qui limite les risques de dévitrification.

Les oxydes alcalino-terreux jouent également le rôle de modificateurs
puisqu’ils provoquent aussi des ruptures de liaisons dans le réseau.
L’introduction dans la structure d’un oxyde comme CaO peut être décrite

Fig. 1.10. Rupture d’une liaison Si—O par introduction d’une molécule Na2O dans le réseau
de silice.
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Fig. 1.11. Représentation plane de la structure d’un verre de silicate alcalin.
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comme celle d’un oxyde alcalin :

≡ Si – O – Si ≡ + CaO → ≡ Si – O–Ca2+ O– – Si ≡.

La présence de CaO provoque la création de deux oxygènes non-pontants.
Il en résulte un abaissement de la viscosité mais plus modéré que dans le
cas de l’introduction d’alcalins. Les connexions sont en effet partiellement
maintenues car les deux oxygènes non-pontants se trouvent en quelque
sorte reliés au réseau par l’intermédiaire de l’ion divalent Ca2+.

D’autre part l’effet des alcalino-terreux sur la température du liquidus
est bien moindre que celle des alcalins. La figure 1.13 permet de comparer
les diagrammes de phases SiO2–Na2O et SiO2–CaO. On voit que le point

 

Fig. 1.12. Influence sur la viscosité, à diverses températures, de l’introduction dans la silice
d’oxydes alcalins ; d’après [21].
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Fig. 1.13. Diagrammes de phases des systèmes SiO2-CaO et SiO2-Na2O.
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d’eutexie le plus bas descend à 798 °C dans le premier cas alors qu’il est
à 1436 °C dans le second. Il en résulte que les oxydes modificateurs alca-
lino-terreux, plus réfractaires que les oxydes alcalins, favorisent moins
que ces derniers la formation du verre.

Pour qu’un liquide se transforme en cristal, ses liaisons atomiques doi-
vent se rompre puis se reconstituer. Rawson [22] a suggéré de caractériser
l’aptitude à la vitrification d’une composition par le rapport de l’énergie
moyenne des liaisons à l’énergie cinétique des molécules à la température
de liquidus TL. Plus grand est ce rapport, plus difficile est la rupture des
liaisons, donc plus facile est la vitrification. Lorsqu’on fait varier une com-
position binaire ou ternaire, l’énergie moyenne des liaisons varie peu ; en
revanche leur énergie cinétique diminue comme TL. Par conséquent, selon
ce critère, l’aptitude à la vitrification s’accroît lorsqu’on s’approche de la
composition de l’eutectique, ce que confirme l’expérience.

3.3. Oxydes intermédiaires

Dietzel [17] a proposé de caractériser l’aptitude des cations à former un
réseau avec l’ion oxygène par la force d’attraction coulombienne qui les
lie lorsque leur distance est égale à la somme des rayons ioniques. Il
appelle intensité de champ la quantité

A = 

où Zc est la valence du cation, rc et ro les rayons du cation et de O2– exprimés
en Å.

Lorsqu’on utilise pour les rayons cationiques les valeurs du tableau 1.II,
on parvient à établir une échelle fondée sur les valeurs de A (Tab. 1.III).
Les cations des oxydes formateurs correspondent à A > 1,0. Les oxydes
modificateurs sont ceux pour lesquels A < 0,35.

Entre les formateurs et les modificateurs, il existe une autre catégorie
d’oxydes dont la fonction est moins nettement définie et qui peuvent jouer,
selon la composition du verre, le rôle de formateur ou de modificateur. On
les appelle oxydes intermédiaires.

Un premier exemple est constitué par BeO, MgO et ZnO. S’il y a peu
d’ions alcalins dans le verre, Be2+, Mg2+ et Zn2+ jouent le rôle d’ions modi-
ficateurs en créant deux oxygènes non-pontants. En revanche, s’il y a suf-
fisamment d’ions alcalins, Be2+, Mg2+ et Zn2+ peuvent se placer en position
tétraédrique, l’équilibre des valences étant apporté par deux ions alcalins
voisins. BeO, MgO et ZnO jouent alors le rôle de formateurs de réseau [21].

La présence des alcalins a une influence analogue sur le rôle joué par
Al2O3. Quand il est seul cet oxyde ne vitrifie pas. Introduit dans la silice

Zc

rc ro+( )2
----------------------
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pure, Al3+ adopte la coordinence 6, inapte à la formation d’un réseau
vitreux. Al2O3 joue alors le rôle de modificateur. Mais lorsque Al2O3 est
introduit dans un verre contenant des alcalins, il devient possible à Al3+

de se substituer à Si4+ dans le réseau si, à son voisinage, se trouve un Na+

qui compense la charge négative excédentaire (Fig. 1.14). Chaque Al2O3

introduit fait disparaître la paire d’oxygènes non-pontants qui était asso-
ciée aux deux ions sodium. Il en résulte que si, comme Hunold et Brückner
[23], on fait varier le rapport Al2O3/Na2O, on observe que la viscosité passe
par un maximum lorsque ce rapport vaut 1 (Fig. 1.15).

En outre, l’introduction d’Al2O3 accroît la mobilité des ions alcalins.
Pour expliquer cet effet, on peut supposer que le transfert d’un électron
provenant de l’alcalin se traduit par une densité de charges réparties tout
autour du groupe AlO4, de sorte que l’attraction électrostatique sur les ions
alcalins se trouve réduite par rapport à celle due à un oxygène non pon-
tant. L’influence de Al2O3 a été mise en évidence notamment par Isard [24]

Tableau 1.III. Intensité de champ de divers cations.

Elément Valence Zc rc A = 

P 5 0,31 1,710

Ions
formateurs

V 5 0,49 1,400

Si 4 0,40 1,235

B 3 0,25 1,102

Sb 5 0,74 1,092

Ge 4 0,53 1,074

Ti 4 0,74 0,873

Ions
intermédiaires

Al 3 0,53 0,805

Zr 4 0,86 0,783

Be 2 0,41 0,610

Mg 2 0,86 0,392

Zn 2 0,88 0,385

Ca 2 1,14 0,310

Ions
modificateurs

Pb 2 1,33 0,268

Li 1 0,90 0,189

Na 1 1,16 0,153

K 1 1,52 0,117

Zc

rc ro+( )2
---------------------
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Fig. 1.14. Substitution de deux molécules SiO2 par une molécule Al2O3 dans la structure d’un
verre de silicate (l’introduction de deux Al fait disparaître deux oxygènes non pontants).

 

    

Fig. 1.15. Viscosités des verres de
composition (2,5 - x) Na2O, x Al2O3,
5 SiO2 ; d’après [23].
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qui a montré (Fig. 1.16) que l’énergie d’activation de la conductivité élec-
trique passe par un minimum quand le rapport Al2O3/Na2O = 1.

Introduit dans un verre contenant des alcalino-terreux, l’aluminium
adopte également un site tétraédrique. Dans ce cas, un alcalino-terreux
assure la compensation de charge pour deux Al3+.

PbO mérite une mention particulière, car il peut donner un verre même
si on se contente de lui ajouter seulement 8 % en masse de SiO2. La con-
tinuité du réseau vitreux ne peut être satisfaite avec une telle composition
que si Pb2+ est capable d’assurer la liaison entre deux oxygènes. Cette
question n’est pas totalement éclaircie car la grande polarisabilité de Pb2+

pourrait aussi lui permettre d’adopter une coordinence tétraédrique, ainsi
que le suggère le résultat d’expériences de diffraction X [23a].

3.4. Le rôle particulier de B2O3

B2O3 peut jouer un rôle important pour la vitrification, car c’est à la fois
un oxyde formateur et un fluidifiant. En effet, l’édifice moléculaire bidi-
mensionnel de B2O3, formé par les trois liaisons du bore, est beaucoup
moins rigide que le réseau tridimensionnel de SiO2 fondé sur les quatre

 

Fig. 1.16. Énergie d’activation de la conductivité électrique des verres de composition Na2O,
(4 - 2x) SiO2, x Al2O3 ; d’après [24].
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liaisons du silicium (Fig. 1.17). Ainsi, l’introduction d’une petite quantité
de B2O3 dans le réseau de silice rend la fonte plus liquide comme le ferait
un ajout de Na2O mais avec l’avantage que le verre obtenu est moins atta-
quable par l’eau que le verre de silicate alcalin (Fig. 1.18).

Bray et O’Keefe [27] ont déterminé à la température ambiante par RMN
(voir Sect. 4.2.3), la fraction d’atomes de bore tétracoordonnés dans les
verres de composition x M2O, (1-x) B2O3. Tant que la teneur x en M2O est
inférieure à 33 %, l’étude de ces auteurs montre qu’à chaque M+ est associé
un atome de bore tétracoordonné. Au-delà de cette concentration, la pro-
portion de bore tétracoordonné décroît rapidement (voir Fig. 1.25).

Si, dans un silicate alcalin on ajoute B2O3, tous les atomes de bore
contribuent aux connexions du réseau. Une partie de ces atomes adopte
normalement la coordinence 3, ce qui tend à réduire la viscosité. L’autre

 
  

 

Fig. 1.17. Variation de la viscosité de la silice et de l’oxyde de bore en fonction de la
température ; d’après [25] et [26].
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partie s’associe à un alcalin et se place en coordinence 4 comme le fait
l’aluminium (Fig. 1.14). Expérimentalement, on observe que l’ajout de
B2O3 dans un silicate alcalin tend plutôt à en accroître la viscosité à basse
température mais à la réduire à haute température (Fig. 1.19). Il est donc
vraisemblable que pour ces compositions également, la proportion de bore
tétracoordonné s’abaisse à haute température [28].

3.5. Les verres naturels

Il existe dans la nature une grande variété de verres d’âges, d’origines et
de compositions très divers. L’annexe A.3 en présente, pour le lecteur inté-
ressé, les principales catégories.

4. Approches expérimentales de la structure
des verres

Nous avons constaté dans les sections précédentes que l’hypothèse du
réseau tridimensionnel désordonné de Zachariasen, associée aux notions

 

 

 

 

 

 

Fig. 1.18. Effet du remplacement pondéral de SiO2 par B2O3, Al2O3 et Na2O dans le système
de composition pondérale 82 % SiO2, 18 % Na2 O. Températures correspondant aux visco-
sités 102 et 1012 Pa.s ; d’après [21].
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Fig. 1.19. Influence de la composition sur les viscosités des borates alcalins à différentes
températures ; d’après [28].
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d’oxydes formateurs et modificateurs, et d’oxygènes pontants et non-
pontants, s’accorde relativement bien avec les observations expérimenta-
les sur la viscosité. En particulier les influences des oxydes alcalins, de
l’anhydride borique et de l’alumine sur cette propriété ont pu être inter-
prétées à partir de ce modèle.

Pour obtenir des informations plus « directes » sur la structure des ver-
res c’est-à-dire sur la distribution spatiale des atomes qui les composent,
diverses méthodes expérimentales ont été mises en œuvre [29].

4.1. Diffusion des rayons X et des neutrons

La démarche la plus classique consiste à exploiter les résultats obtenus
par des expériences de diffraction des rayonnements de longueur d’onde
du même ordre de grandeur que les distances interatomiques. Les rayon-
nements utilisés sont des faisceaux électromagnétiques (rayons X) ou par-
ticulaires (neutrons). Les interactions des neutrons et des rayons X avec
la matière ne sont pas de même nature [30]. Dans le cas d’un faisceau de
rayons X, ce sont les électrons de la matière qui se mettent à osciller et à
rayonner à la même fréquence que l’onde électromagnétique incidente.
L’intensité diffusée par la matière est donc une fonction simple du numéro
atomique (nombre d’électrons) : plus il y a d’électrons, plus l’amplitude de
diffraction est forte. Dans le cas d’un faisceau de neutrons, il y a interac-
tion avec le noyau atomique. La proportion de neutrons diffractés (section
efficace) dépend de manière complexe des niveaux d’énergie nucléaire. Ces
différences signifient que les deux techniques peuvent être considérées
comme complémentaires plutôt que rivales.

Qu’on parte d’un faisceau incident de rayons X ou d’un faisceau de neu-
trons, on enregistre habituellement l’intensité diffusée I en fonction de la
norme du vecteur de diffusion Q =  où λ est la longueur d’onde et
θ l’angle de diffusion. La figure 1.20 montre par exemple la fonction de
diffusion neutronique I(Q) pour la silice vitreuse [31].

Dans un milieu désordonné, la densité moyenne d’atomes est ρ0 = 
où n est le nombre total d’atomes dans le volume V. À la distance r d’un
atome origine A, la densité radiale ρ est ρ0 g(r). La fonction g(r), rapport
entre la densité à la distance r et la densité moyenne, est appelée la fonc-
tion de distribution de paires. Le nombre d’atomes contenus dans une
pellicule limitée par les sphères de rayons r et r + dr centrées sur A est
N = 4πr2ρ0 g(r) dr (Fig. 1.21). Le produit 4πr2ρ0 g(r) est la fonction de dis-
tribution radiale (FDR). Pratiquement, on utilise plutôt la fonction de
corrélation T(r) = 4πrρ0g(r) car T(r) se déduit de la fonction expérimentale
I(Q) par transformation de Fourier [32]. La figure 1.22 montre, dans le cas
de la silice, la fonction de corrélation déterminée à partir de l’intensité de

4π θsin
λ--------------------

n
V
----
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la diffusion neutronique (Fig. 1.20). Les abscisses des premiers pics indi-
quent les distances entre les atomes voisins. Le tableau 1.IV donne les
valeurs des distances moyennes Si—O et O—O obtenues par Wright [30]
en suivant cette approche. Lorsqu’on additionne les valeurs des rayons
de Si4+ et de O2-, on trouve pour la distance Si—O 1,80 Å. Il est vraisem-
blable que l’écart par rapport aux valeurs obtenues par diffraction données
dans le tableau 1.IV provient de la forme non sphérique du nuage électro-
nique du silicium lorsqu’il est entouré de quatre oxygènes.

L’aire sous le premier pic confirme que la coordinence du silicium est 4.
La distance trouvée pour la liaison O—O conduit à un angle O—Si—O égal
à 109,7 ± 0,6° correspondant bien à la géométrie du tétraèdre régulier.

En exploitant leurs résultats de diffraction X, Mozzi et Warren [33] ont
calculé que l’angle des liaisons Si—O—Si varie entre 120 et 180° avec une
probabilité maximale à 144° (Fig. 1.23).

Récemment, une nouvelle méthode d’expérimentation de la diffusion
des neutrons a été développée [34]. Elle est fondée sur le fait que le pouvoir

Tableau 1.IV. Distances interatomiques dans la silice vitreuse déduites de la diffusion
des rayonnements ; d’après [30].

Rayonnement Distance Si—O (Å) Distance O—O (Å)

Neutrons 1,608 ± 0,004 2,626 ± 0,006

Rayons X 1,626 ± 0,004 2,657 ± 0,012

    

  

Fig. 1.20. Diffusion neutronique de la silice vitreuse ; d’après [31].
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d’un atome de diffuser des neutrons varie avec la constitution du noyau
de sorte que deux isotopes d’un même élément peuvent provoquer une dif-
fusion très différente. En comparant les fonctions de diffusion neutronique
I(Q) de deux verres de même composition mais dont les rapports isotopi-
ques pour un élément sont différents, on peut obtenir des informations

 

 

Fig. 1.21. Fonctions de corréla-
tion pour un solide amorphe.
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Fig. 1.22. Fonction de corrélation pour la silice vitreuse ; d’après [30].
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Fig. 1.23. Distribution de la valeur de l’angle des liaisons Si—O—Si dans la silice vitreuse.
L’ordonnée est rapportée à la probabilité que l’angle soit 144°. D’après [33].
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sur l’environnement atomique de cet élément. La technique de diffusion
de neutrons avec substitution isotopique (neutron-scattering with isotope
substitution ou NSIS) a permis de montrer que dans un verre de silicate
la répartition de Ca n’est pas aléatoire et qu’elle est proche de celle du
métasilicate cristallisé, notamment en ce qui concerne le nombre de Ca
voisins de chaque Ca et de la distance Ca—Ca [35].

4.2. Les méthodes spectroscopiques

De nombreuses méthodes spectroscopiques ont été appliquées pour
recueillir des informations sur les sites occupés par les divers atomes
contenus dans le réseau vitreux. Les résultats obtenus sont interprétés
sur la base de modèles qui sont des représentations idéalisées de la
structure.

4.2.1. Les études dans l’infrarouge

Les verres sont partiellement transparents dans l’infrarouge. Comme le
spectre d’absorption dans ce domaine de fréquences dépend principale-
ment des interactions des atomes avec leurs plus proches voisins, la spec-
trométrie infrarouge peut être considérée comme complémentaire des étu-
des structurales par diffraction X.

Dans la silice vitreuse il a été établi que la bande infrarouge à 1100 cm–1

peut être reliée à un type de vibration bien défini : l’étirement des liaisons
du groupe Si—O—Si [36].

Les méthodes de spectroscopie infrarouge furent, d’autre part, appli-
quées avec succès pour élucider le mode d’insertion de l’eau dans le réseau
vitreux [21].

Dans l’infrarouge lointain, le spectre d’absorption des verres contenant
des cations modificateurs se caractérise par une bande d’absorption,
autour de 200 cm–1, dont la fréquence peut être assimilée à la fréquence
du mouvement de ces ions [37].

Dans le cas des verres de borates ou de silicates alcalins, la déconvo-
lution de cette bande d’absorption révèle deux pics de fréquence. On en
conclut que les sites qui accueillent les ions alcalins sont répartis en deux
populations distinctes. La population la plus nombreuse, correspondant
au pic le plus élevé, est constituée des sites dans lesquels la densité élec-
tronique est forte, ce qui induit une liaison partiellement covalente [37].
Le second pic, de plus basse fréquence, correspond aux sites où la densité
electronique est plus faible et où la liaison est de caractère plus ionique.
On a proposé d’interpréter ce résultat sur la base du modèle structural à
deux réseaux interconnectés de Greaves (voir Sect. 4.2.2).
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La spectroscopie Raman s’interprète sur la base des échanges d’énergie
qui peuvent se produire entre les molécules diffusantes et les quanta d’un
faisceau monochromatique incident. Des raies spectrales de faible inten-
sité apparaissent de part et d’autre de la raie excitatrice. Leurs distances
à cette dernière renseignent sur les échanges d’énergie mis en jeu [36].
Les sources de lumière laser ont permis récemment un développement très
important de cette technique d’analyse .

4.2.2. Absorption des rayons X

Depuis une vingtaine d’années la connaissance de la structure locale des
verres a connu des avancées significatives grâce à la possibilité d’étudier,
pour chaque espèce d’atome présente, l’absorption des rayons X en fonc-
tion de leur longueur d’onde (X-ray absorption spectroscopy ou XAS). On
dispose en effet actuellement de rayonnements synchrotrons, qui sont des
faisceaux intenses de rayons X émis par des électrons portés à très grande
vitesse par l’action conjointe de champs magnétiques et électriques. On
distingue plusieurs techniques : EXAFS (extended X-ray absorption fine
structure), XANES (X-ray absorption near edge structure), AWAXS (anoma-
lous wide X-ray scattering). Les observations effectuées sur les verres à
l’aide de ces nouvelles méthodes d’investigation ont notamment permis
d’observer que les oxygènes qui entourent un cation sont disposés de la
même manière que dans les silicates cristallisés. Avec la technique EXAFS
on a montré que Na est dans les verres de silicate en coordinence 5 au
centre d’un biprisme trigonal alors que dans les verres d’alumino-silicate,
le même élément est en coordinence plus élevée (6 à 8). Ca est générale-
ment en coordinence 6 au centre d’un octaèdre. Cet ordre à courte distance
a conduit Greaves [38, 39], pionnier des études EXAFS et NSIS, à aban-
donner le modèle du réseau continu et désordonné (continuous random
network ou CRN) de Zachariasen et à formuler l’hypothèse de la coexis-
tence de deux réseaux interconnectés, l’un comprenant les cations forma-
teurs, l’autre rassemblant les cations modificateurs. Ce modèle (modified
random network ou MRN) est schématisé sur la figure 1.24.

4.2.3. Résonance magnétique nucléaire

La résonance magnétique nucléaire (RMN) est une technique spectrosco-
pique qui s’applique aux noyaux atomiques possédant un moment magné-
tique. Lorsqu’ils sont placés dans un champ magnétique fixe et qu’en outre,
ils sont soumis à une excitation magnétique périodique, ces noyaux absor-
bent une énergie électro-magnétique. La courbe de variation de l’absorp-
tion selon la fréquence d’excitation est appelée raie de résonance. L’intérêt
de la RMN pour les études sur les verres vient de ce que la position et la
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forme des raies de résonance sont affectées non seulement par la concen-
tration en atomes excités mais aussi par la nature des atomes voisins et
la structure des couches électroniques.

Les premières applications de la RMN aux verres ont porté essentielle-
ment sur 11B, élément relativement abondant et qui présente un moment
quadripolaire. Dans leur étude pionnière déjà citée dans la section 3.4,
Bray et O’Keefe [27] observèrent, dans des verres de borate, deux réso-
nances distinctes qu’ils attribuèrent respectivement aux bores tri et
tétracoordonnés ; ils déduisirent de la comparaison des amplitudes des
raies les concentrations des deux espèces (Fig. 1.25).

Plus récemment, le développement d’aimants à champ élevé et de spec-
tromètres à transformée de Fourier, ainsi que l’utilisation de techniques
d’affinement des raies de résonance par orientation des moments nucléai-
res (précession sous l’angle « magique ») ont offert des possibilités d’études
portant sur d’autres noyaux comme 29Si et 27Al [40]. C’est ainsi qu’on est
parvenu, sur le spectre de 29Si, à distinguer les réponses des siliciums

Fig. 1.24. Modèle de « réseau aléatoire modifié » pour un verre de silicate. Les zones grisées
sont formées de tétraèdres SiO4. Les cations modificateurs établissent la jonction entre ces
domaines. D’après [38].
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selon qu’ils sont entourés de 1, 2, 3 ou 4 oxygènes pontants. La figure 1.26
illustre les possibilités de la RMN dans les verres de silicates en montrant
comment varient les proportions de ces quatre catégories de Si selon la
teneur en alcalin [41].

4.2.4. Spectroscopie de photoélectrons

La spectroscopie de photoélectrons (XPS), qu’on appelle aussi spectrosco-
pie d’électrons pour l’analyse chimique (ESCA), est une méthode analyti-
que reposant sur la photoémission. Elle consiste à irradier la surface d’un
échantillon par un rayonnement monochromatique de haute énergie (X ou
UV), puis à déterminer le spectre des énergies cinétiques Ec des électrons
éjectés par l’action du rayonnement (effet photoélectrique). On en déduit

Fig. 1.25. Variation de la fraction N4 d’atomes de bore tétracoordonnés dans un verre de
borate alcalin en fonction de la teneur x en oxyde alcalin ; d’après [27].
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les énergies de liaisons E  des électrons puisque selon l’équation de
conservation d’énergie :

Ec = hν – E

où hν est l’énergie du photon incident.

Le spectre des énergies E  est spécifique d’un atome, ce qui permet son
identification et son dosage. E  dépend non seulement du numéro atomi-
que de l’atome mais aussi de sa structrure électronique et de son environ-
nement. Cet effet sur la valeur de Ec est appelé déplacement chimique.

Par suite de l’absorption de l’énergie des électrons par la matière,
l’ESCA est une méthode qui est limitée aux analyses de surface.

Dans les verres, les électrons O1s selon qu’ils sont émis par les oxygè-
nes pontants ou non-pontants peuvent être distingués si la résolution de
l’analyseur est suffisante [42].

La figure 1.27 montre les raies spectrales O1s de la silice vitreuse et
de verres de silicate de sodium dont les teneurs en Na2O prennent diverses
valeurs [43]. On voit que le spectre est constitué de deux raies : la raie de
haute énergie de liaison est attribuée aux oxygènes pontants, l’autre raie,
dont l’amplitude croît avec la teneur en alcalins, aux oxygènes non-pontants.

La figure 1.28 montre de même l’évolution de la raie O1s des verres
d’alumino-silicates lorsque varie le rapport  [43].

Il peut être conclu définitivement de ces diverses études que la présence
d’un alcalin entraîne toujours création d’un oxygène non-pontant. Cepen-
dant il semble que la distribution des oxygènes non-pontants dans le
réseau ne soit pas totalement désordonnée [41].

5. Caractéristiques de l’état vitreux 

Le verre, issu directement du liquide, conserve un grand nombre des pro-
priétés de son précurseur. Son réseau atomique continu et désordonné
lui confère à l’échelle macroscopique, comme pour le liquide, une grande
homogénéité et une totale isotropie. Il possède la transparence aux
rayonnements. En effet, la lumière peut s’y propager librement puisqu’il
ne contient aucune solution de continuité, comme les joints de grains, qui
la diffuserait ou la réfracterait.

Le réseau vitreux s’accommode de variations du degré de connexion et
des angles des liaisons atomiques. Il peut ainsi accepter de larges varia-
tions de composition chimique sans règle de stœchiométrie. Le verre joue
en quelque sorte, vis-à-vis de chacun de ses constituants, le rôle d’un

Al
Na
--------
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Fig. 1.27. Spectres 01s de verres de silice et de silicates de sodium ; 1 - silice vitreuse ;
2 - 9 % de Na2O en masse ; 3 - 20 % de Na2O en masse ; 4 - 30 % de Na2O en masse ;
5 - 40 % de Na2O en masse. D’après [43].

Fig. 1.28. Spectres 01s d’alumino-silicates de sodium (2,5-x) Na2O, x Al2O3, 5 SiO2 ; d’après [43].
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solvant. La composition de chaque verre peut donc être ajustée en fonc-
tion des propriétés recherchées.

Au point de vue mécanique, le verre possède, à la température
ambiante, le comportement d’un solide fragile idéal. Son élasticité est
parfaite et sa dureté est appréciable. Dépourvu de dislocations, il est inca-
pable de s’adapter, par fluage plastique, à une concentration de con-
trainte. En revanche, s’il a conservé l’état de surface sans défaut du liquide
précurseur, sa résistance mécanique prend des valeurs extrêmement éle-
vées. Si on élève sa température au-dessus de la transition vitreuse, il perd
son élasticité et devient un liquide de moins en moins visqueux.

5.1. Propriétés le plus exploitées

Le verre ne possède pas de propriété réellement introuvable dans les
autres matières. Son intérêt vient plutôt du fait qu’on parvient à y ras-
sembler des caractéristiques impossibles à réunir en dehors des verres.

Par exemple, la transparence, qui lui assure un monopole pour les
vitrages, est une propriété partagée avec les polymères mais ces derniers
n’ont pas les résistances suffisantes à la rayure et à la chaleur. En outre,
ils sont plus onéreux. 

Dans le domaine des fibres comme dans celui des emballages pour
liquides, le faible coût du verre l’aide à s’imposer au plan économique,
mais c’est avant tout sa thermoplasticité qui lui donne son intérêt.

À côté de la transparence et de la thermoplasticité, quatre autres pro-
priétés jouent un rôle variable selon le domaine d’application : l’inertie chi-
mique, la réfractarité, la résistance mécanique et la résistivité électrique
qui impose son emploi comme isolateur. Dans le tableau 1.V, on a tenté
d’attribuer un degré d’importance à chacune de ces six caractéristiques
du verre pour les applications les plus courantes. La note 3 correspond à
une propriété indispensable pour l’application. La note 2 est donnée à une
propriété importante dont on tient compte lorsqu’on met au point la com-
position du verre. La note 1 concerne une propriété utile mais qu’on ne
prend pas en considération dans la formulation. La note 0 est attribuée à
une propriété sans intérêt pour l’emploi considéré.

L’estime qu’on peut porter à telle ou telle propriété du verre n’est pas
immuable. Par exemple l’isolation électrique apportée par le verre dans le
cas du vitrage était autrefois plutôt considérée comme un défaut
puisqu’elle oblige à appliquer des couches conductrices ou des réseaux
chauffants sur les vitrages pour les dégivrer. Mais elle permet aujourd’hui
l’emploi des téléphones portables dans les véhicules et est donc devenue
une propriété utile. Dans le domaine culinaire le développement du chauf-
fage par micro-ondes a également donné de l’intérêt à cette caractéristique.
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Rappelons enfin que l’isolation électrique a été à l’origine de l’emploi des
fibres de verre de renforcement.

5.2. Autres caractéristiques utiles

À l’exception de la silice, les verres contiennent des ions modificateurs qui,
à la température ambiante, sont suffisamment peu mobiles pour que les
verres soient considérés comme des isolants. Mais par contre à haute tem-
pérature, la mobilité des cations devient telle que la conductivité permet
le chauffage par effet Joule et l’emploi de la fusion électrique pour l’élabo-
ration du verre.

À la température ambiante, la mobilité ionique quoique réduite est à
l’origine de l’utilisation d’électrodes en verre pour la mesure du pH des
solutions. 

Une troisième application de la mobilité des cations du verre qui sera
décrite dans une autre section (Chap. 2, Sect. 5.4.3) concerne la réalisa-
tion de feuilles de verre de haute résistance mécanique. On tire parti de
cette mobilité en soumettant les feuilles à renforcer à un échange ionique
avec un sel fondu, à une température un peu inférieure à TG.

Tableau 1.V. Propriétés concernées par les principaux domaines d’application des
verres.

Propriété
Application

Transparence
Inertie

chimique
Thermo-
plasticité

Réfractarité
Résistance 
mécanique

Isolant
électrique

Vitrage 3 2 2 1 2 1

Emballage 2 2 3 1 2 1

Culinaire 1 2 2 3 1 1

Fibre d’isolation 0 2 3 1 2 0

Fibre de
renforcement

2 2 3 1 3 3

Éclairage 3 1 3 3 1 1

Optique et
télécommunication

3 1 1 1 1 0

Industrie électrique 0 2 2 1 2 3

Laboratoire 1 3 3 3 1 1

Vitrification
des déchets

0 3 2 1 1 0



 

38 LE VERRE

Puisque le réseau vitreux peut être l’hôte d’éléments variés notamment
des traces de métaux lourds, on cherche actuellement à mettre au point
des techniques de vitrification des déchets ménagers. Par ces procédés les
éléments dangereux sont noyés dans une matrice vitreuse, le produit
obtenu est appelé « vitrifiat ». Les tests d’écotoxicité ont montré que les
vitrifiats sont chimiquement assez inertes pour être sans danger utilisés,
sous forme de granulats, dans la fabrication de produits manufacturés en
béton. 

Nous savons que le verre devient au-dessus de TG un liquide métasta-
ble, susceptible de cristalliser. Nous verrons que pour certaines compo-
sitions il est possible, par traitement thermique, de transformer un objet
en verre en une céramique micro-cristalline grâce à une nucléation homo-
gène.

Pour d’autres compositions enfin, le liquide surfondu présente une
séparation de phases que l’on peut exploiter pour aboutir, comme nous
le verrons, à un verre microporeux.

5.3. Les caractéristiques qui posent problème

Il existe trois caractéristiques qui sont à l’origine de la plupart des problè-
mes généraux présentés par l’emploi du verre. La plus connue est la fra-
gilité dont nous avons déjà évoqué l’origine et qui se traduit par un manque
de fiabilité. Il est très difficile de prévoir quand et comment se produira la
rupture d’une pièce de verre sous charge.

La deuxième, moins évidente, est une inertie chimique parfois insuffi-
sante et dont la raison fondamentale est la présence des cations modifi-
cateurs. La manifestation la plus connue de cette « faiblesse » est la dégra-
dation des vitraux médiévaux.

La troisième caractéristique qui peut être gênante est la trop grande
transparence aux rayonnements. Une feuille de verre ordinaire transmet
le visible, mais aussi le proche UV et le proche IR. Son spectre de trans-
mission est voisin du spectre d’émission du soleil. Cette coïncidence est
heureuse pour les serres horticoles, mais moins intéressante pour les
vitrages automobiles et même pour ceux des habitations.

Les chapitres suivants montreront quelles réponses ont été apportées
à ces problèmes selon les applications.
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1. Masse volumique et dilatabilité

La masse volumique est une propriété remarquable aussi bien au plan
technologique que scientifique. Facile à mesurer, elle est utile pour les
contrôles de production mais aide aussi à préciser le rôle joué par les dif-
férents constituants dans les réseaux vitreux.

À partir de la masse volumique ρ d’une substance, on peut calculer le
volume V occupé par une mole, soit  où M est la masse molaire.

Comme l’oxygène est le constituant principal des verres d’oxydes, il est
intéressant que V représente le volume de verre contenant une mole
d’oxygène. Il est alors proportionnel au volume de la « maille » du réseau.
Si on prend l’exemple de la silice, M représente alors une demi-mole de
SiO2 soit 30 g. Comme sa masse volumique est 2200 kg.m–3, on obtient
(Tab. 2.I) 13,6 cm3 pour V. B2O3 et GeO2 ont des volumes molaires voisins
de celui de la silice bien que l’un soit moins dense et l’autre plus dense
que celle-ci. On évalue la part occupée par les « vides » dans le réseau en
comparant V aux volumes occupés par une mole d’atomes d’oxygène et
de silicium : respectivement 6,9 et 1,6 cm3.

V M
ρ-----=

Tableau 2.I. Masses volumiques et volumes molaires de quelques verres.

Verre
Masse volumique ρ

kg.m–3

Volume molaire V
cm3

SiO2 2200 13,6

B2O3 1820 12,8

GeO2 3640 14,4

75 SiO2, 15 Na2O, 10 CaO 2481 13,8
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Lorsqu’on introduit un oxyde alcalin dans le verre de silice [44], on
observe un accroissement de la masse volumique (Fig. 2.1). On peut pen-
ser que l’ensemble des oxygènes contribuent normalement à l’édification
du réseau tandis que le cation se loge dans les espaces vides. Pour vérifier
cette hypothèse, on calcule à nouveau le volume  contenant une mole
d’ions oxygène. Dans un verre constitué d’un mélange d’oxydes RmOn :

(2.1)

où i, xi et ni sont respectivement la masse molaire, la fraction molaire et
le nombre d’oxygènes de la molécule du composant i. En appliquant cette
équation aux verres de la figure 2.1, on obtient la figure 2.2. On voit que
l’insertion de Na2O change peu le volume molaire car, vraisemblablement,
Na+ arrive assez bien à se loger dans les trous du réseau. Par contre les
gros ions K+ provoquent une dilatation et les petits ions Li+ une contrac-
tion [21].

Si dans un verre de silicate de sodium on ajoute un autre oxyde, l’effet
sur la masse volumique apparaît sur la figure 2.3. Pour interpréter les
résultats, on peut, pour ces verres, calculer V à l’aide de l’équation (2.1). On
obtient alors la figure 2.4. En comparant les figures 2.3 et 2.4, on voit que

V
ΣxiMi

ρΣxini

-----------------=

  
  

Fig. 2.1. Variation de la masse volumique du verre selon les teneurs en oxydes alcalins ;
d’après [44].
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Fig. 2.2. Volume molaire V de verres de silicates alcalins ; d’après [21].

Fig 2.3. Variation de la mase volumique ρ d’un verre Na2O–SiO2 (18–82 masse %) après
remplacement de SiO2 par un autre oxyde ; d’après [21].
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les alcalino-terreux qui remplacent Si font croître la masse volumique en
se logeant dans les vides du réseau puisqu’ils modifient peu . En revan-
che les gros ions Pb2+ provoquent une dilatation du réseau.

La contribution de Al2O3 sur  est faible car, en présence d’alcalins,
les tétraèdres [AlO4] formés ont des dimensions voisines de celles de
[SiO4].

On voit également que l’introduction de B2O3 fait décroître le volume
molaire. Ceci peut s’expliquer par la petitesse de l’atome de bore
(Tab. 1.II). Ainsi [BO4] doit occuper un volume plus réduit que [SiO4] ce
qui rend le réseau plus compact. Lorsque la teneur en bore est élevée, les
atomes de bore adoptent la coordinence 3, ce qui conduit à un réseau
plus lâche et à une réduction de la masse volumique.

Lorsqu’on ajoute des alcalins au verre de B2O3, on observe, comme
pour la silice, un accroissement de la masse volumique (Fig. 2.5). Mais à
partir de la variation des volumes molaires, on peut déduire que la pré-
sence des alcalins, en provoquant le passage de la coordinence 3 à la
coordinence 4 d’une partie des atomes de bore, entraîne une diminution
de . À ce phénomène s’ajoute, sur le réseau, les effets propres à la
dimension particulière de chaque type d’ions alcalins : dilatation avec les
gros ions K+ et contraction avec les petits ions Li+. 

L’incertitude relative sur les valeurs des masses volumiques mesurées
par la méthode de la poussée d’Archimède est inférieure à 0,5 10–3 et peut

       

  
 

 

Fig 2.4. Volume molaire d’un verre Na2O–SiO2 (18–82 masse %) après remplacement de
SiO2 par un autre oxyde ; d’après [21].
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descendre jusqu’à 5.10–5 s’il s’agit de mesures comparatives. Ces mesures
font partie des méthodes de contrôle journalier de production dans les
usines verrières.

Une méthode parfois utilisée pour évaluer l’homogénéité chimique
d’un verre repose sur la variation de la densité d’un liquide organique
avec la température. On commence par broyer l’échantillon de verre et
disperser la poudre à la surface du liquide. On chauffe ensuite ce liquide
jusqu’à ce que tous les grains soient immergés. Puis on refroidit progres-
sivement. L’écart entre les températures où ont lieu les ascensions res-
pectives du premier et du dernier grain de verre mesure l’écart de densité
et permet d’évaluer l’homogénéité de la composition. La même méthode
peut être employée pour déterminer les écarts de températures fictives.

Comme tous les corps solides, les verres subissent des variations
dimensionnelles avec la température. Les grandeurs habituellement uti-
lisées pour caractériser la dilatabilité thermique d’une substance sont :

– le coefficient de dilatation linéique ,

– le coefficient de dilatation volumique ,

où   et v sont respectivement la longueur et le volume de l’éprouvette.

Par suite de leur isotropie, on a toujours, pour les verres, β = 3α.

La dilatabilité thermique d’un corps est la propriété macroscopique qui
prend en compte l’ensemble des changements des distances moyennes
entre atomes qui résulte de l’asymétrie de leurs vibrations.

  
 

    
 

Fig 2.5. Masse volumique et volume molaire des verres de borates alcalins ; d’après [21].

α 1
---

Δ
ΔT
-------=

β 1
v
---

Δv
ΔT
-------=
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Le verre de silice est constitué d’un assemblage de chaînes aux fortes
liaisons Si—O et dont l’absence de périodicité empêche toute interaction.
Il en résulte que dans ce solide, les oscillations thermiques sont d’ampli-
tude très limitée et quasiment symétriques par rapport à la position de
repos des atomes. Ainsi, la position moyenne de ceux-ci dans le temps est
peu affectée quand l’énergie thermique change, c’est-à-dire quand la tem-
pérature varie. On interprète ainsi qualitativement le fait que la dilatabi-
lité de la silice vitreuse est l’une des plus faibles parmi les corps solides
connus : α = 5.10–7 K–1.

En revanche, on peut s’attendre à ce que l’oscillation thermique d’un
oxygène non-pontant ne soit pas symétrique par rapport à sa position de
repos et que son élongation soit plus grande dans le sens de l’éloignement
du silicium que dans celui du rapprochement vers ce petit atome peu
déformable. Ainsi, la distance moyenne entre un oxygène non-pontant et
le silicium voisin devrait augmenter significativement avec la tempéra-
ture. Dans la réalité, on observe effectivement que le coefficient de dilata-
tion du verre s’accroît avec la teneur en modificateurs. Le coefficient linéi-
que de dilatation thermique du verre sodocalcique vaut 92.10–7 K–1

environ.

La dilatation thermique est importante sur le plan pratique. Les boro-
silicates alcalins qui ont peu d’oxygènes non-pontants ont, de ce fait, un
faible coefficient de dilatation. Ceci leur confère une excellente résistance
au choc thermique (voir Chap. 5, Sect. 3). D’autre part, puisque la dilata-
bilité du verre varie beaucoup selon la composition, on a pu réaliser pour
l’électrotechnique, par un choix convenable de la composition du verre,
des soudures verre-métal grâce auxquelles les contraintes résiduelles
sont minimisées.

2. Élasticité

Le comportement élastique d’un solide est le plus souvent caractérisé par
le module d’élasticité E appelé aussi module de Young et par le coefficient
de Poisson.

Dans le cas d’une contrainte unidirectionnelle, par exemple une ten-
sion, ces grandeurs prennent un sens très simple (Fig. 2.6). E est le rap-
port de la contrainte à l’allongement relatif Δl/l :

.

E s’exprime, comme la contrainte, en pascals.

Par suite de l’allongement, la section de l’éprouvette diminue. Le cœffi-
cient de Poisson μ, nombre sans dimensions, est le rapport de la contraction

E σ
Δl/l
-----------=
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relative de la dimension transversale à l’allongement relatif dans le sens
de la contrainte :

.

Si une éprouvette est soumise à un cisaillement pur, le rapport G de la
contrainte à la déformation est appelé module de Coulomb ou module de
glissement.

Enfin, lorsqu’une variation de pression hydrostatique ΔP est appli-
quée, elle entraîne une variation relative de volume εv. Le rapport

 est appelé module volumique. Son inverse κ est la compressi-
bilité.

Entre ces grandeurs, il existe les relations suivantes :

.

Le verre, au-dessous de la température de transition vitreuse, a un compor-
tement de solide élastique et fragile. Lorsqu’une éprouvette de verre est
soumise à un test de traction ou de flexion, sa déformation est parfaitement

a - δa

a

l +
 δ

l

l

σ

σ

Fig. 2.6. Déformation d’une éprouvette élastique soumise à une traction unidirectionnelle.

μ Δa/a
Δl/l

---------------=

K ΔP/ε v=

G E
2 1 μ+( )
----------------------=      K E
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réversible jusqu’à la fracture, laquelle se produit tout à fait inopinément.
Le point de départ est le plus souvent sur la surface de l’éprouvette et le
plan de fracture est toujours perpendiculaire à la contrainte de tension
maximale en ce point. Après fracture, on peut, en rassemblant les frag-
ments de l’éprouvette, retrouver exactement sa forme et ses dimensions
initiales. Aucune manifestation de fluage plastique n’est détectable par
les moyens d’observation courants.

Les constantes d’élasticité de la silice sont [45] E = 72 GPa, K = 37 GPa,
G = 30,5 GPa, μ = 0,17. 

Les valeurs relativement basses des modules d’élasticité de la silice
peuvent s’expliquer par la structure en chaîne du réseau vitreux et par le
volume libre important. Sous contrainte de traction, l’allongement
microscopique résulte au moins autant de petits changements des angles
des liaisons Si—O—Si que de l’étirement des liaisons elles-mêmes. Mal-
linder et Proctor [46] ont trouvé que le module de Young augmente aux
très fortes contraintes et ont établi la relation

E = E0 (1 + 5,75 ε )

où E0 est une constante et ε est l’allongement relatif. Le signe + qui appa-
raît dans cette expression est surprenant car on s’attendrait plutôt à ce
que le module décroisse aux fortes contraintes, comme c’est le cas pour
les whiskers métalliques [47]. Ernsberger interprète ce comportement
exceptionnel de la silice en supposant que, aux très fortes contraintes, la
part de la déformation due à l’alignement des chaînes fermées Si—O—Si
se réduit (effet de pantographe) [48].

Lorsque des modificateurs sont introduits dans le réseau, ils en occu-
pent le volume libre, mais l’affaiblissent en réduisant les interconnexions.
Il en résulte deux effets antagonistes sur les modules d’élasticité. La
figure 2.7 montre les variations du module de Young dans les verres
binaires alcalins. On voit qu’à teneur égale le module décroît quand
l’intensité de champ (Chap. 1, Sect. 3.3) du cation modificateur diminue.

Si, dans un verre de silicate de sodium, on introduit des cations à forte
intensité de champ, le module augmente (Fig. 2.8). De même, Al2O3 et
B2O3 qui réduisent le nombre d’oxygènes non-pontants élèvent la valeur
de E. Livshits et al. [50] ont montré que, dans les verres 25 Na2O, x Al2O3,
(75-x) SiO2, E passe de 59 à 74 GPa lorsque x varie de 0 à 25. On observe
sur la figure 2.8 que PbO fait décroître le module bien qu’il ait une inten-
sité de champ élevée. Selon Scholze [21], le rôle de PbO est à rapprocher
de celui de K2O car Pb2+ est comme K+, un gros ion fortement polarisable.

Le tableau 2.II donne quelques valeurs du module de Young de verres
de compositions diverses ainsi que d’autres substances. On a également
indiqué le rapport du module de Young à la masse volumique, quantité
utile pour les applications où l’on cherche à concilier raideur et légèreté.
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Par exemple, les pales d’hélicoptère sont renforcées avec des fibres de
verre S pour lequel ce rapport est élevé.

3. Comportements inélastiques

Bien que le verre soit considéré comme le prototype des solides élasti-
ques et fragiles, il est possible de mettre en évidence son comportement
inélastique dans diverses circonstances.  

    

Fig. 2.7. Module de Young de verres de silicates alcalins ; d’après [21].

Fig. 2.8. Module de Young E de verres de composition Na2O–x MO–5 SiO2 ; d’après [49].
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3.1. Frottement interne

Lorsqu’une éprouvette de verre est soumise à un échelon de con-
trainte, la déformation élastique instantanée est suivie d’une déformation
élastique retardée. Pour un verre sodocalcique, l’amplitude de cette
« relaxation » élastique est de l’ordre du centième de la déformation ins-
tantanée. Le temps nécessaire pour la stabilisation dépend de la tempé-
rature et de la composition du verre. Près de la température ambiante, il
est de l’ordre de la dizaine de minutes, dans le cas d’un verre sodocalci-
que. La figure 2.9 montre le retour à l’équilibre de deux baguettes de verre
ayant été soumises à une torsion. Il s’agit d’expériences effectuées il y a
plus de 120 ans par des chercheurs allemands [51].

Schématiquement ce comportement inélastique peut être représenté
par un ou plusieurs éléments de Kelvin-Voigt (un amortisseur et un res-
sort en parallèle) en série avec un ressort (Fig. 2.10). Chacun des élé-
ments de Kelvin-Voigt correspond à l’un des temps de relaxation. Le léger
retard de déformation se traduit par une petite dissipation d’énergie qu’on

Tableau 2.II. Module de Young E et masse volumique ρ de diverses substances.

E
GPa

ρ
t.m–3

Verres

Sodocalcique 66 2,5 26,4

Borosilicate 68 2,4 28,3

Verre E 73 2,5 29,2

Verre S 87 2,6 33,5

SiO2 70 2,2 31,8

B2O3 17 1,82 9,3

GeO2 43 3,64 11,8

Autres 
substances

Polycarbonate 2,3 1,2 1,9

Polyméthylmétacrylate 3 1,3 2,5

Acier 200 7,9 25,3

Aluminium 70 3,7 25,9

Granite 50 2,65 18,9

Béton 30 2,6 11,5

Fibre de carbone 420 1,9 221,1

Fibre aramide 135 1,45 93,1

Diamant 1000 3,5 285,7

E
ρ
----
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appelle frottement intérieur ou frottement interne. La perte d’énergie se
mesure par application d’une contrainte cyclique à l’aide d’un pendule de
torsion. Si l’éprouvette en vibration est livrée à elle-même dans le vide, la
perte d’énergie est mise en évidence par l’amortissement des oscillations.
Cet amortissement passe par un maximum lorsque la période des pulsa-
tions coïncide avec l’un des temps de relaxation.

Dans la pratique, il est plus facile de changer la température que la fré-
quence du pendule, si bien que l’on représente souvent la variation de
l’amortissement en fonction de la température, à fréquence fixe.

Dans le cas des verres ne contenant qu’un seul alcalin, on voit appa-
raître trois pics d’amortissement (Fig. 2.11). Le pic de plus basse tempé-
rature (ou de plus haute fréquence) est dû aux espèces les plus mobiles
et est attribué à la diffusion des ions alcalins. En effet, l’énergie d’activa-
tion liée à ce pic est comprise entre 60 et 100 kJ.mol–1 et est voisine de
celle de la conductivité électrique qui, comme nous le verrons dans la sec-
tion correspondante, est due à la diffusion de ces ions [53]. On estime que

  

Fig. 2.9. Examples d’élasticité retardée extraits des comptes rendus d’essais de torsion de fibres
de verres d’Iéna vers 1880. Verre de Thuringe : 69,68 % SiO2, 5,87 % Na2O, 7,32 % K2O,
15,72 % CaO, 2,11 % Al2O3 ; verre sodique : 67,5 % SiO2, 14 % Na2O, 7 % CaO, 2,5 % Al2O3,
7 % ZnO, 2 % B2O3. D’après [51].
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même à la température ambiante, les ions alcalins effectuent des sauts
de site en site dans des directions parfaitement aléatoires. L’effet de la
contrainte serait de favoriser les sauts dans la direction de l’extension
jusqu’à ce que le champ électrique créé par le déplacement des charges
rétablisse l’égalité des flux. L’existence du champ électrique dû à la con-
trainte a pu être mise en évidence expérimentalement. Dans une lame de
verre en flexion, on est en effet parvenu à mesurer la différence de poten-
tiel entre des électrodes appliquées sur ses faces opposées [54].   

Fig. 2.10. Schématisation du frottement interne dans un verre.
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L’origine du pic intermédiaire est moins simple. Comme il diminue
d’amplitude lorsque le verre contient Al2O3 et qu’il disparaît lorsque la
teneur en Al est égale à celle de l’alcalin, on suppose que ce pic est en rela-
tion avec un mouvement des oxygènes non-pontants [55].

Lorsqu’on introduit un second alcalin dans la composition du verre, il
apparaît un pic supplémentaire entre les deux premiers. Ce nouveau pic
s’amplifie lorsque les teneurs des deux alcalins deviennent comparables
et finit par englober les deux autres. Globalement, cela signifie que la
relaxation d’un verre mixte est de plus grande amplitude mais s’effectue
plus lentement que celle d’un verre à un seul alcalin. On interprète ainsi,
à 100 ans de distance, le phénomène mystérieux de l’abaissement du zéro
du thermomètre, au cours du temps, lorsque le tube à mercure est réalisé
avec un verre mixte (verre de Thuringe, Fig. 2.9). Cet effet a un intérêt his-
torique, car ce fut la première fois qu’on mit en évidence le phénomène
d’alcali-mixte.

La figure 2.12 montre l’évolution des pics de frottement interne d’un
verre de silicate de lithium, avec l’apparition du pic d’alcali-mixte
lorsqu’on remplace progressivement le lithium par du sodium [52]. Les
pics d’alcali-mixte et des oxygènes non-pontants ont des énergies d’acti-
vation comprises entre 125 et 170 kJ.mol–1 [52].

  

Fig. 2.11. Fraction d’énergie dissipée à chaque cycle de torsion d’une fibre de verre 3 SiO2,
K2O (fréquence 0,4 Hz); d’après [52].
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Nous ne nous attarderons pas ici sur le troisième pic de la figure 2.11
qui est celui de haute température et dont l’amplitude est la plus grande.
Ce pic a lieu à la température de transition vitreuse. Son énergie d’acti-
vation est comprise entre 420 et 500 kJ.mol–1. Il reflète le réarrangement
de tout le réseau, qui devient possible lorsque le verre est devenu un
liquide visqueux (voir A.5).

3.2. Densification

Lorsqu’on applique au verre, à la température ambiante, des pressions
supérieures à quelques GPa, une partie de la déformation est conservée
après le retour à la pression atmosphérique. À partir d’un certain seuil de
pression, le verre « cède » sans se rompre. Les vides du réseau vitreux se
réduisent par un meilleur remplissage avec les tétraèdres SiO4. Seifert
et al. [56] ont mis en évidence, par une étude du spectre Raman, que la
densification de la silice vitreuse est associée à une décroissance de
l’angle moyen Si—O—Si, sans changement des distances entre les atomes
voisins.

  

Fig. 2.12. Frottement interne dans un verre 3SiO2, (1–x) Li2O, x Na2O ; d’après [52].
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Susman et al. [57] ont obtenu, en appliquant une pression de 16 GPa,
un accroissement de 20 % de la densité de la silice, ce qui égale celle du
quartz. La densification, à pression égale, a tendance à diminuer quand
le verre contient des alcalins, probablement parce qu’il y a moins de
volume libre.

Mackenzie [58] a montré en outre que la densification du verre est sen-
siblement facilitée si la pression appliquée n’est pas purement hydrosta-
tique mais contient une part de cisaillement. La figure 2.13 montre les
résultats obtenus en compression uniaxiale pour la silice et les verres de
silicate de sodium [59].

Selon Uhlmann [60], si on élève la température ou la pression, la den-
sification est toujours augmentée. Selon Mackenzie [58], l’énergie d’acti-
vation de la densification est bien plus faible que celle qui est associée à
la viscosité et est de l’ordre de quelques kcal.mol–1. Enfin, la recouvrance
partielle du volume initial est observée à la suite de traitements thermi-
ques, même à des températures bien inférieures à TG [61]. Ces phénomè-
nes peuvent être interprétés sur la base du comportement viscoélastique
du verre (voir A.5).

  

 

 

 

  
 

Fig. 2.13. Influence de la pression uniaxiale sur la densification de la silice et de verres de
silicate de sodium ; d’après [59].
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3.3. Indentation

La résistance d’un corps solide à la formation d’une empreinte par
pression d’un objet de nature différente est appelée dureté. L’essai de
dureté, facile à pratiquer, est couramment appliqué aux verres. On utilise
le plus souvent un pénétrateur en diamant ayant la forme d’une pyramide
et la dureté conventionnelle est la grandeur H = F/S où F est la charge
appliquée sur le diamant et S est la surface latérale de l’empreinte. Dans
le cas de la dureté « Vickers », HV, le pénétrateur est une pyramide à base
carrée dont l’angle entre les faces opposées est de 136°. Dans le cas de la
dureté Knoop, HK, la base du pénétrateur est un losange très aplati
(Fig. 2.14). La valeur de la dureté pour un verre donné dépend de la forme

   
   

   
   

Fig. 2.14. Formes des empreintes provoquées par les tests de dureté Vickers et Knoop.
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du pénétrateur, de la durée du chargement, de l’environnement et aussi
de l’ordre de grandeur de la charge. Le tableau 2.III donne des valeurs
typiques pour la dureté Vickers de verres et de quelques autres maté-
riaux, lorsque la charge est d’environ 40 N.

On pourrait penser, en première approximation, que H est assimilable
à la pression à partir de laquelle l’échantillon se déforme plastiquement.
Mais en réalité, l’interprétation n’est pas aussi immédiate dans le cas
d’une substance très élastique comme le verre et dont la matière
s’enfonce sous le pénétrateur au lieu d’être refoulée sur les bords. La
figure 2.15 montre la réponse d’un verre au cours d’un essai de dureté
Vickers. Durant le chargement, la déformation est la somme de la défor-
mation recouvrable et de la déformation résiduelle qui, en termes d’enfon-
cement, sont à peu près égales. Au cours de la décharge, la déformation
élastique s’efface. La surface de contact lorsque la charge maximale F est
appliquée n’est donc pas égale à S. En outre, au cours de la charge, la
surface de l’échantillon, déformée élastiquement, s’écarte de celle du
pénétrateur au bord de l’empreinte (Fig. 2.15).

Kennedy et al. [62] ont observé que l’introduction d’alcalins abaisse la
dureté de la silice (Fig. 2.16).

Le tableau 2.III montre que pour les verres courants, la dureté ne varie
pas énormément. Mais l’examen de l’éprouvette sous l’empreinte permet
de mettre en évidence deux sortes de comportement correspondant à
deux types de verre [64].

La première catégorie comprend la silice, ainsi que les verres qui con-
tiennent une faible proportion de modificateurs. Ces verres s’adaptent au

Tableau 2.III. Dureté Vickers de quelques verres et autres substances ; les données à
77 K sont d’après [63].

Matériau Dureté (GPa)

Aluminium 0,15

Cuivre 0,15

Métacrylate de méthyle 0,22

Fer 1,5

Acier cémenté 9

Carbure de tungstène 24

Verres : à 300 K à 77 K

Silice
Aluminosilicate
Borosilicate
Sodocalcique
Silicate de plomb

7,0
5,9
5,8
5,5
4,5

20,3

11,2
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Fig. 2.15. Réponse d’un verre au cours d’un test d’indentation Vickers. L’enfoncement z du
pénétrateur au cours de la charge est plus grand que la profondeur zr de la déformation rési-
duelle.

Fig. 2.16. Dureté Knoop de verres de silicates alcalins ; d’après [62].
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déplacement du pénétrateur par une déformation élastique et, dans une
petite zone localisée sous l’empreinte, par une déformation inélastique
qui paraît être essentiellement une densification, sans rupture des
liaisons Si—O, comme celle observée lors des essais de compression évo-
qués dans la section précédente. Cette densification a été mise en évi-
dence par Ernsberger [65] qui observa un accroissement de l’indice de
réfraction sous l’empreinte.

La seconde catégorie comprend les verres riches en modificateurs,
comme les verres sodocalciques. On observe encore, dans ces verres, une
déformation élastique et une déformation inélastique (Fig. 2.17), mais il
apparaît que cette dernière est la résultante de deux mécanismes,
d’importance variable selon la composition, une densification et un phé-
nomène de fluage inhomogène [66]. Ernsberger [67] a suggéré que le
réseau de ce type de verres peut être considéré comme un ensemble de
petits îlots de silice aux interfaces desquels se répartissent les modifica-
teurs. Des glissements par cisaillement pourraient s’effectuer préféren-
tiellement par des chemins empruntant les frontières de ces îlots. Cette
hypothèse de micro-domaines peut être rapprochée du modèle structural
de verre de silicate proposé plus récemment par Greaves [38, 39] à partir
des examen EXAFS (voir Chap. 1, Sect. 4.2.2).

Dans le cas d’un verre sodocalcique, un système de « failles » orientées
selon les trajectoires de cisaillement maximum peut être observé sur une
coupe transversale de la zone indentée (Fig. 2.17). Ces zones, qui rappel-
lent les failles géologiques, sont des surfaces de glissement sans épais-
seur, le long desquelles les atomes reconstituent leurs liaisons, au moins
partiellement, après leur déplacement relatif. On peut voir sur la
figure 2.17 que l’angle que font entre elles les lignes de glissement n’est
pas de 90°. Selon Cheng et Finnie [68], c’est l’indication d’une densifica-
tion, dans la direction du chargement, qui est de l’ordre de plusieurs pour
cent. À l’intersection des lignes, on observe des « nœuds » qui mettent en
évidence les déplacements locaux au cours de l’indentation. L’accumula-
tion de matière provoquée par ces déplacements engendre, dans la zone
qui entoure l’empreinte, de très fortes contraintes d’extension circonfé-
rentielles, ce qui provoque des microfissures radiales qu’on observe sur
la figure 2.17.

La dureté des verres contenant des modificateurs repose sur un méca-
nisme complexe. À la température ambiante, le phénomène prépondérant
semble être le fluage par cisaillement. En revanche, à la température de
l’azote liquide [63] c’est la densification qui paraît être la cause principale.
À TG [69], le verre semble « enfoncé », ce qui est inattendu (Fig. 2.18). 

Toujours dans le cas des verres contenant des modificateurs, on observe
expérimentalement, à la température ambiante, un accroissement de
l’enfoncement du pénétrateur avec la durée de la charge (Fig. 2.19).
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Fig. 2.17. Dommages produits dans un verre sodocalcique par une indentation Vickers. On
note sous l’empreinte un réseau dense de surfaces de glissement ; d’après [66].
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Fig. 2.18. Profils de la surface
d’un verre sodocalcique après
indentation Vickers (100 N) à
35 °C, le verre semble plutôt
« refoulé » alors qu’à 540 °C, il
est plutôt « enfoncé » ; d’après
[69].

Fig. 2.19. Variation de l’enfon-
cement du pénétrateur au
cours de la charge (19 kg) et
après déchargement dans le
verre Na2O, 3 SiO2, à la tempé-
rature ambiante.  Sans
eau ; Avec 8,8 % d’eau.
D’après [70].
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Ce phénomène est accentué si le verre a été préalablement hydraté ou si
l’indentation a lieu dans une atmosphère humide [70, 71, 74]. On inter-
prète ces résultats si on suppose que, lorsque la contrainte atteint une
valeur limite qu’on peut appeler le seuil de fluage, la vitesse de déforma-
tion  a une très forte influence sur la viscosité apparente η (Fig. 2.20) : 

  avec k  109 Pa et n  1.

Ce comportement visqueux non newtonien, proche d’un comportement
plastique, est associé, à l’échelle microscopique, au fluage inhomogène : les
oxygènes non-pontants affaiblissent localement le réseau vitreux. On sup-
pose que les lignes de glissement qu’on observe sous l’empreinte dans des
verres contenant des modificateurs (Fig. 2.17) suivent des trajectoires le
long desquelles les concentrations de ces modificateurs sont particulière-
ment élevées. Lorsque le verre est hydraté (Fig. 2.20), la proportion de
liaisons Si—O rompues augmente. Le seuil de fluage est abaissé et la
dureté diminue. La réduction de la viscosité en présence d’eau permet
d’expliquer le rôle de ce liquide dans les opérations de polissage.

Le seuil de fluage, que l’on déduit de la valeur de l’enfoncement du
pénétrateur quand l’équilibre est atteint, devrait, selon les hypothèses de
Marsh [73], être très proche de la valeur de la contrainte de rupture en
traction, dans le même environnement. Sans que l’on sache précisément
relier les deux grandeurs, on ne peut qu’être frappé par le faible écart qui
existe entre leurs valeurs expérimentales : 2,9 GPa pour la résistance à la
traction (voir Tab. A6.I), 3,0 GPa pour la contrainte de fluage [70], dans le
cas d’un verre sodocalcique à la température ambiante.

3.4. Viscoélasticité

Dans le domaine de transition, qui couvre une plage de températures
d’une cinquantaine de degrés, on observe le passage progressif de l’état
de liquide visqueux (liquide de Newton) à celui de solide élastique (solide
de Hooke). Dans cet intervalle de températures, la réponse du verre aux
sollicitations mécaniques est une fonction du temps. On dit qu’il est
« viscoélastique ». On ne peut plus caractériser son comportement par
une seule grandeur (module de Young ou viscosité). Mais puisque c’est
dans ce domaine qu’ont lieu des opérations technologiques essentielles
(recuisson, trempe thermique, renforcement par échange ionique…), il a
été nécessaire d’effectuer de nombreuses expériences de sollicitations élé-
mentaires (fluage et relaxation) pour en déduire des valeurs de paramè-
tres exploitables par les industriels. Lorsqu’une pièce de verre de forme
complexe subit une trempe thermique, elle est le siège de contraintes tri-
dimentionnelles. Pour analyser ce système, on le décompose en contraintes
de cisaillement et contraintes hydrostatiques. Il importe par conséquent
de déterminer les fonctions de relaxation de ces deux types de contraintes.

ε·

η k ε· –n= ≈ ≈
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Fig. 2.20. Détermination de la contrainte appliquée σ et de la viscosité apparente η en fonc-
tion de la vitesse de déformation  dans le cas de verres Na2O, 3 SiO2 contenant diverses
teneurs pondérales en eau, à la température ambiante ; d’après [70].

ε·
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 L’annexe A.5 résume les approches classiques pour caractériser le
comportement du verre et rassemble les données numériques concernant
les principales grandeurs physiques utiles aux praticiens.

4. Viscosité du liquide précurseur

La viscosité du liquide précurseur est associée à des valeurs particu-
lières au fur et à mesure que se développent les étapes technologiques
successives, par exemple 10 Pa.s pour la fusion et l’affinage, 103 Pa.s
pour le formage, 1012 Pa.s pour la recuisson. Puisqu’il est plus facile, au
cours d’un processus industriel, de repérer une température que de
mesurer une viscosité, on détermine au préalable, en laboratoire, pour
chaque composition verrière, des points fixes. Il s’agit des températures
prises par le liquide lorsque sa viscosité passe par des valeurs standards,
typiques de chaque étape du processus (Tab. 2.IV).

La viscosité du liquide couvre environ 14 décades. Sa mesure s’effec-
tue par des méthodes qui varient selon le domaine concerné (Tab. 2.V).

Pour les viscosités inférieures à 104 Pa.s, on applique le plus souvent
la méthode classique de Searles qui repose sur un dispositif constitué de
deux cylindres coaxiaux en platine rhodié, de rayons r et R. Le liquide
remplit l’espace entre les deux cylindres. On mesure le couple M qu’il faut

Tableau 2.IV. Points fixes de viscosité.

Points Fixes
log η

(η en Pa.s)
Opération technique

Température de fusion 1 Fusion et affinage

Température de travail 3
Cueillage, moulage, étirage, laminage,
soudure

Température de ramollissement 6,65 Soufflage (Littleton)

Température de ramollissement 
dilatométrique (point R)

≈ 10 Sortie de moule

Annealing point 12 Début de recuisson

Point S (transition vitreuse) ≈ 12

Strain point 13,5 Fin de recuisson

Point I ≈ 15
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appliquer à l’un des cylindres pour qu’il soit animé d’une vitesse angu-
laire ω par rapport à l’autre [22, 75]. Si le cylindre intérieur a une lon-
gueur  , la viscosité η est donnée par l’équation :

(2.2)

Toujours pour déterminer les basses viscosités, on mesure parfois la
vitesse de chute v d’une bille de platine dans le liquide. Si l’on connaît la
densité ρ du liquide, on obtient la viscosité η  par l’équation :

où ρs est la densité du platine, r le rayon de la bille et g l’accélération de
la pesanteur.

Dans la pratique, on ne peut pas mesurer la viscosité du liquide dans
le domaine de température situé juste au-dessous de la température de
liquidus, où il cristallise (Fig. 1.4). Mais, comme nous l’avons déjà signalé
dans le chapitre 1, section 2.1, lorsque la température est suffisamment
basse, la viscosité finit par dépasser 105 Pa.s, alors la vitesse de cristalli-
sation devient très petite et la mesure de viscosité est à nouveau possible.
Le point fixe de ce domaine est la température de ramollissement ou
point de Littleton. C’est la température à laquelle un fil de verre de dia-
mètre 0,7 mm environ et de longueur 23,5 cm s’allonge, par son propre
poids et malgré la tension superficielle, à la vitesse de 1 mm.min–1. La vis-
cosité correspondante vaut 106,65 Pa.s. Pour les viscosités plus élevées, on
leste un fil de longueur   et on mesure sa vitesse d’allongement sous la
contrainte d’extension σ. On en tire [76] :

.

Lorsque la viscosité est plus grande que 105 Pa.s, la méthode la plus
employée est celle de l’allongement du fil [22]. Le four dans lequel se
trouve le fil est chauffé à 5 °C par minute et l’on mesure, à l’aide d’un

Tableau 2.V. Domaines d’application des principales méthodes de mesure de la viscosité
des liquides précurseurs des verres.

Méthode Domaine de viscosité en Pa.s

Cylindres coaxiaux η < 104

Chute d’une bille η < 104

Vitesse d’allongement d’une baguette 105 < η < 1014

Plateaux parallèles 105 < η < 1014

Flexion d’une barre prismatique 109 < η

η 1
4π
-------- 1

r 2
----

1
R 2
------–

M
ω
-----.=

η 2
9
--- ρ s ρ–( )r
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v
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η σ
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viseur ou d’un transducteur, la vitesse de déplacement de l’extrémité du
fil. Pour la détermination des deux points fixes nécessaires à la conduite
de la recuisson, l’« annealing point » et le « strain point », le fil est chargé
de 500 g. L’annealing point et le strain point correspondent aux viscosités
1012 et 1013,5 Pa.s. Ce sont respectivement les températures auxquelles le
fil s’allonge de 51 μm·min–1 et de 1,6 μm·min–1. Le temps de relaxation
d’une contrainte uniaxiale, qui vaut 3η/E est de l’ordre de la minute pour
l’annealing point et de l’ordre de l’heure pour le strain point.

Pour les viscosités supérieures à 1014 Pa.s, la méthode précédente n’est
plus guère applicable car les risques de casse du fil sont trop importants.

Une autre méthode couvrant la gamme 105–1014 Pa.s consiste à com-
primer uniaxialement un échantillon cylindrique de volume V et de hau-
teur h entre deux plateaux parallèles et à mesurer la vitesse d’écrasement
dh/dt sous la charge verticale F [77, 78]. On peut supposer qu’il y a glis-
sement latéral parfait si, par exemple, la surface de contact est en gra-
phite ou s’il y a une fine feuille intercalaire en platine entre le verre et les
plateaux. Dans cette hypothèse, la viscosité s’obtient par l’équation :

Dans cette méthode, les échantillons qu’on utilise doivent avoir un rap-
port d’aspect hauteur/diamètre qui augmente avec la viscosité. 

Pour les viscosités supérieures à 109 Pa.s, on utilise fréquemment un
échantillon qui a la forme d’une barre prismatique. Il repose sur deux
appuis et est chargé transversalement en son milieu [79]. Pour détermi-
ner la viscosité on tient compte de ce que la relation entre la viscosité et
la vitesse d’affaissement d’une barre visqueuse est formellement la même
que celle qui existe entre le module d’élasticité et la flèche d’une barre de
même géométrie en flexion trois points [80].

Comme il existe entre la cinétique de relaxation structurale et la visco-
sité une relation étroite (voir A.2), on peut tirer de l’examen de la courbe
de dilatation thermique des indications utiles pour la viscosité. La
figure 2.21 fait apparaître, pour un verre sodocalcique courant, trois tem-
pératures, les points S, R et I. Le point S est la température où se produit
le changement du coefficient de dilatation d’un échantillon préalablement
recuit. Il s’identifie avec la température de transition vitreuse. La viscosité
correspondante est voisine de 1012 Pa.s. Le point R, ou point de ramollis-
sement dilatométrique, indique la température à laquelle le poussoir en
contact avec l’échantillon s’enfonce dans ce dernier. Il correspond à une
viscosité de l’ordre de 1010 Pa.s. Le point I correspond à un infléchisse-
ment de la courbe de dilatation d’un échantillon trempé. C’est la tempé-
rature pour laquelle les réarrangements les plus rapides de la structure
s’effectuent à la même vitesse que la montée en température. La viscosité

η F–
dh/dt
------------------

h2

3V
-------- .=
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correspondante est de l’ordre de 1015 Pa.s. On peut admettre que cette
valeur représente la limite supérieure des viscosités mesurables.

Tirée de données expérimentales [81], la figure 2.22 montre la varia-
tion de la viscosité η d’un liquide précurseur d’un verre sodocalcique en
fonction de l’inverse de la température absolue. À basse température, les
mesures ont été effectuées par compression uniaxiale [78]. À haute tem-
pérature, c’est la méthode des cylindres coaxiaux qui a été utilisée. Entre
104 et 108 Pa.s, les mesures ne sont pas possibles à cause de la cristalli-
sation. On peut voir que la viscosité n’obéit pas à une loi arrhénienne.
Toutefois, si on choisit, pour chaque liquide, une température convenable
T0, on constate que la courbe qui représente log η en fonction de (T–T0)

–1

est, avec une bonne approximation, une droite. La figure 2.23 montre
l’exemple du même liquide que celui de la figure 2.22, en prenant
T0 = 500 K.

  

  

Fig. 2.21. Dilatation thermique d’un verre sodocalcique.
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La relation empirique

(2.3)

est appelée équation de Vogel-Fulcher-Tammann ou, plus simplement, la
relation VFT. A et B sont des constantes vis-à-vis de la température mais

Fig. 2.22. Influence de la température sur la viscosité du liquide précurseur d’un verre sodo-
calcique ; d’après  [81].

Fig. 2.23. Applicatin de la relation VFT aux données expérimentales de la figure 2.21.

log η A B
T T0–
---------------+=
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qui varient suivant les liquides. L’intérêt de l’équation (2.3) est de donner
une expression simple et précise de la viscosité en fonction de la tempé-
rature, à partir d’un nombre limité de valeurs expérimentales.

Le comportement non arrhénien de la viscosité a reçu une interpréta-
tion satisfaisante à partir d’un modèle proposé par Adam et Gibbs (voir
A.2) qui repose sur deux hypothèses :

1. Les réarrangements moléculaires incessants qui ont lieu au sein du
liquide sont pour une large part responsables de sa fluidité. Il y a propor-
tionnalité entre la viscosité et le temps moyen de relaxation τ  de la struc-
ture :

η = K τ
la constante K est de l’ordre du GPa dans les silicates.

2. Lorsque le liquide subit une variation d’enthalpie, la relaxation
structurale est constituée par l’ensemble des mouvements moléculaires
que cette variation d’enthalpie a déclenchés. Ces mouvements sont des
réarrangements coordonnés entre eux, à l’intérieur de domaines autono-
mes caractérisés par leur taille, c’est-à-dire par leur nombre z de molécu-
les. Cette taille augmente lorsque la température s’abaisse. Adam et
Gibbs supposent que la hauteur de la barrière énergétique qui s’oppose
au réarrangement est proportionnelle à z.

À partir de ces hypothèses, et en appliquant un raisonnement de
mécanique statistique, Adam et Gibbs parviennent aux conclusions
quantitatives suivantes :

1. Le temps nécessaire pour que le processus de relaxation moléculaire
ait lieu — le temps de relaxation τ  — est une fonction exponentielle de
z/T. Puisque z est fonction de T, il en résulte que τ  n’est pas une simple
fonction arrhénienne. Lorsque z est de l’ordre de grandeur du nombre de
molécules de l’échantillon, la relaxation prend un temps infini et le liquide
est figé.

2. À chaque température, la taille z des domaines où s’effectuent les
réarrangements coopératifs, est inversement proportionnelle à l’entropie
configurationnelle molaire Sc.

Le modèle d’Adam et Gibbs conduit ainsi à l’équation

(2.4)

où η0 et B’ sont des constantes.

Les variations de Sc en fonction de la température sont accessibles à
l’expérience par des mesures calorimétriques. On a en effet

 η  η0log=log  B ′

TSc

---------+

Sc T( ) Sc TG( ) ΔCp

T
----------

TG

T

∫+  dT=



 

68 LE VERRE

où ΔCp est la différence entre la chaleur molaire du liquide et celle du
verre, à pression constante. On l’appelle souvent chaleur molaire configu-
rationnelle. 

La vérification expérimentale de la validité de l’équation (2.4) a pu être
effectuée par Richet lorsque la détermination expérimentale complète de
Sc est réalisable (voir A.2). Pour que cela soit possible, il est nécessaire
que le liquide, lorsqu’il cristallise, donne naissance à des cristaux de
même composition. Dans le cas général, l’entropie résiduelle Sc(TG) n’est
pas mesurable directement.

Néanmoins le modèle d’Adam et Gibbs apporte une interprétation au
comportement non arrhénien : plus la chaleur molaire configurationnelle
est grande, plus la courbure des diagrammes  est marquée
(Figs. A2.15 et A2.16).

La figure 2.24, tirée de l’ouvrage de Scholze [21], montre l’influence de
la teneur en oxyde alcalin sur la viscosité de silicates binaires, à diverses
températures. On voit que, lorsque les teneurs sont exprimées moléculai-
rement, lithium, sodium et potassium ont des effets similaires. D’autre

Fig. 2.24. Influence de la tenueur moléculaire en oxyde alcalin sur la viscosité de silicates
binaires, à diverses températures ; d’après [21].

 ηlog f
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part, on note que les variations de composition ont le plus d’effet lorsque
les teneurs en alcalin sont inférieures à 10 %.

5. Résistance mécanique des objets en verre
La résistance mécanique des objets en verre est très dispersée ; elle

couvre plus de deux décades (Fig. 2.25). Elle est principalement détermi-
née par l’état de la surface de l’objet, c’est-à-dire par les dommages qu’a
subis cette surface, au cours de son histoire, par suite du contact avec
des corps durs. La figure 2.26 montre la chute de la résistance mécanique
du verre après qu’il ait subi l’impact de particules de carbure de silicium.

En 1920, Griffith [83] a pensé que ces dommages peuvent être assi-
milés à des microfissures. Il a établi un critère pour la rupture d’une pièce
de verre préalablement fissurée en supposant que la fissure se développe
si l’énergie élastique libérée par sa progression est au moins égale à
l’énergie qu’il faut fournir pour créer les nouvelles surfaces. Afin de par-
venir à l’expression mathématique du critère de Griffith nous nous limi-
tons ici à l’exemple très simple d’une plaque mince soumise à une trac-
tion unidirectionnelle σ et dont la fissure est une entaille de faible
profondeur c mais s’étendant sur toute l’épaisseur de la plaque
(Fig. 2.27). On peut montrer que la présence de l’entaille a pour effet de
relâcher, autour d’elle, la contrainte dans un domaine couvrant une aire

   

Fig. 2.25. Résistance pratique des objets en verre.
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Fig. 2.26. Influence de projections de particules de carbure de silicium sur la résistance du
verre sodocalcique ; d’après [82].

Fig. 2.27. Représentation schématique d’une plaque entaillée soumise à un test de traction,
pour l’établissement du critère de Griffith (le domaine soulagé par la présence de la fissure
est délimité par un trait fin).
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égale à πc 2 ce qui représente, par unité d’épaisseur, une énergie libérée
valant , tandis que l’énergie de surface due à la présence de la fis-
sure et ramenée à l’unité d’épaisseur vaut 2γ c, où γ  est l’énergie spécifi-
que de la surface de fracture.

Par conséquent, le critère de Griffith s’écrit

.

La contrainte σc juste suffisante pour faire allonger la fissure est donc telle
que

. (2.5)

Griffith vérifia, en pratiquant des entailles de profondeurs différentes, que
le produit  était sensiblement constant.  est une grandeur
intrinsèque au matériau dont la plaque est constituée. On l’appelle fac-
teur d’intensité de contrainte critique ou ténacité. Son symbole est KIC :

G = 2γ  est appelé « taux de libération de l’énergie mécanique »(1).

 L’annexe A.6 donne des précisions sur la méthode expérimentale uti-
lisée pour déterminer γ  et KIC ainsi que sur les conditions de la fracture
du verre fissuré.

Le tableau 2.VI indique les valeurs de γ  et de KIC pour les compositions
verrières courantes ainsi que pour quelques autres matières. On voit que
les valeurs relatives aux verres, substances fragiles, sont remarquable-
ment basses. Toutefois, les valeurs de γ  sont nettement supérieures aux
tensions superficielles σ mesurées à l’état liquide, au-dessus de TG. Cela
peut s’expliquer par le fait que la surface de fracture est une surface de
haute énergie, constituée de liaisons rompues, alors que la surface du
liquide est formée de liaisons reconstituées, en équilibre avec le milieu
environnant. Mais certains auteurs [84–86] ont néanmoins suggéré, sans
en apporter toutefois la preuve, qu’une dissipation d’énergie pouvait, en
outre, être engendrée dans la petite zone située devant le front de fissure,
comme cela se produit dans les matériaux non fragiles.

Nous avons vu (Sect. 3) que l’application d’un pénétrateur sur la sur-
face d’un verre provoque une empreinte et, qu’autour de celle-ci, il règne
un champ de contraintes résiduelles intenses. La région située sous
l’empreinte contient de nombreuses liaisons rompues ou fortement défor-
mées. Elle constitue un embryon de microfissures dont la dimension est
de l’ordre de grandeur de l’empreinte. Il existe une taille critique de
l’empreinte à partir de laquelle il apparaît une fissure visible dans la
région périphérique où règne le champ de contraintes résiduelles. Lorsque

(1)  Certains auteurs réservent le nom de ténacité (toughness) à G plutôt qu’à KIC.

πc2 σ2

2E
--------

d
dc
------ πc2 σ 2

2E
-------- ⎝ ⎠

⎛ ⎞ d
dc
------ 2γ c( )≥

σc πc 2Eγ=

σc c 2Eγ

KIC 2Eγ GE= =
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l’empreinte est du type Vickers, on distingue différents types de fissures
susceptibles de se développer (Fig. 2.28) : les fissures coniques, radiales,
médianes et latérales. Pour le déclenchement de chacune d’elles, il cor-
respond un taille critique de l’empreinte et par conséquent une charge
critique spécifique d’indentation Fc. Lawn et Evans [87] ont proposé un
modèle selon lequel la fissure médiane apparaît pour une charge critique
Fc qui serait proportionnelle à . On peut voir sur la figure 2.29 que
lorsqu’on applique cette relation à quelques compositions verrières, elle
est expérimentalement assez bien vérifiée [88].

La vulnérabilité d’un verre qu’on peut définir comme la sensibilité de
sa résistance mécanique aux contacts avec des corps solides pointus, est
une grandeur importante sur le plan pratique. La figure 2.30 montre par
exemple comment se dégrade la résistance mécanique des baguettes de
silice par suite d’indentations Vickers sous diverses charges. On note [89]

Tableau 2.VI. Propriétés mécaniques de quelques solides. γ  : énergie de la surface de
fracture ; KIC : ténacité ; E : module  de Young ; σ : énergie de surface du liquide (Tab. 2.VIII).

Matière
γ

J.m–2

KIC

MPa.m1/2

E
GPa

σ
J.m–2

V
e

rr
e

s

Silice 3,–4,4 0,74–0,81 73 0,28

Sodocalcique 3,8–5 0,72–0,82 70–74 0,30

Aluminosilicate 3,–4,7 0,85–0,96 83–91 0,31

Borosilicate 3,9–4,7 0,75–0,82 64–89 0,31

Silicate de plomb 3–4 0,62–0,73 58–65 0,22

M
o

no
-

cr
is

ta
u

x Diamant 7,5 4 1000

Saphir 11 3 400

P
o

ly
-

cr
is

ta
u

x Carbure de silicium 12–62 3–7 400

Carbure de tungstène 150–500 14–16 450–650

Zircone 15–200 3–10 250

M
é

ta
l Aciers 6.103–105 50–200 200

Fonte 100–1000 6–20 180

C
o

m
po

-
si

te
s Béton 15–40 1–1,5 30

Ciment 5 0,5 20

P
o

ly
m

è
re

s

Polyméthyl-
métacrylate

260–380 1,3 2,2–3,2

Polyéthylène 700–2500 1–2 0,2–0,7

Polyester 25–120 0,5 1–5

Nylon 1500 3 3–3,4

KIC
4 /HV

3
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Fig. 2.28. Schémas des différents types de fissures qui se développent autour d’une indenta-
tion : (a) : Fissure conique ; (b) : Fissure radiale ; (c) : Fissure médiane ; (d) : Fissure latérale.

   

  

Fig. 2.29. Relation entre les propriétés mécaniques du verre et la charge critique pour l’appa-
rition de la fissure médiane d’indentation ; d’après [88].
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une aggravation du dommage lorsque la charge d’indentation prend la
valeur Fc qui déclenche la fissure radiale.

La vulnérabilité est une grandeur difficile à appréhender pour un verre
autrement que par une approche empirique. On a vu en effet que
l’empreinte d’indentation résulte de deux effets : densification et fluage
inhomogène. Or, on ne sait pas évaluer, à partir de la composition du
verre, les contributions relatives de ces deux phénomènes à la déforma-
tion. En outre, la modélisation de l’indentation Vickers et de son champ
de contraintes résiduelles, en prenant en compte le véritable comporte-
ment du verre, solide viscoélastique non linéaire et densifiable, n’a pas
encore été développée [90].

5.1. Probabilité de rupture et défauts superficiels

Pour évaluer le risque de rupture d’une pièce de verre chargée, on fait
généralement appel à la statistique de Weibull (voir A.7) qui détermine la
probabilité de rupture en fonction de la charge appliquée et de la taille de
l’éprouvette. Lorsqu’il y a une seule famille de défauts, le diagramme
représentatif de la probabilité de rupture est une droite dont la pente

Fig. 2.30. Résistance (en atmosphère sèche) de baguettes de silice ayant subi des indenta-
tions sous différentes charges.         Indentations sans fissures radiales ;        Indentations
avec fissures radiales. D’après [89].
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positive m est d’autant plus forte que la distribution de la taille des
défauts est plus resserrée ; m est appelé le module de Weibull. Avec les
défauts créés par le façonnage (Fig. A7.1), m est de l’ordre de 10.

Dans le cas des fibres de verre vierges de tout contact solide [91], m
vaut environ 30 (Fig. 2.31). Diverses interprétations de cette valeur élevée
ont été proposées. L’examen de la surface par profilométrie mécanique et
par microscopie à force atomique ne détecte pas de microfissures du type
Griffith (ellipsoïdes très allongés). Il a été suggéré que les variations appa-
rentes de la résistance mécanique n’étaient peut-être dues qu’aux incer-
titudes sur les diamètres et que les résistances mécaniques réelles des
fibres vierges seraient toutes identiques, leur valeur commune représen-
tant la résistance « intrinsèque » du verre [92]. Si on applique la
relation (2.5) aux fibres vierges de silice, en prenant σc ≈ 12 GPa, on
trouve pour la longueur de la « microfissure » environ un nanomètre, ce
qui est l’ordre de grandeur du diamètre des « anneaux » formés par les
liaisons Si—O dans le réseau vitreux. À l’échelle des liaisons atomiques,
on ne peut toutefois appliquer qu’avec prudence une équation de méca-
nique des milieux continus comme l’equation (2.5). 

  

Fig. 2.31. Probabilité de rupture de fibres vierges de silice, de diamètre 125 μm, à la tempé-
rature ambiante et à celle de l’azote liquide ; d’après [91].
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Une autre interprétation du module de Weibull des fibres vierges est
apparue récemment à la suite des analyses profilométriques de la surface
du verre. Une rugosité de caractère fractal a été mise en évidence [93]. Le
relief est auto-affine, c’est-à-dire qu’il reste invariant lors du changement
d’échelle suivant :

x  αx

y  αy

 z  αζz

ζ est appelé l’exposant de rugosité de la surface.

Pour les surfaces des fibres de verre, l’expérience [94] donne ζ = 0,6. 

Par ailleurs, une étude analytique [94] a permis d’établir une relation
générale entre le module de Weibull m et l’exposant de rugosité ζ :

(2.6)

où   est la longueur en dessous de laquelle il n’existe plus d’ondulation
de la surface et A un coefficient fixant l’amplitude de la rugosité.

À partir de la valeur expérimentale de la rugosité des fibres, Nghiêm
[94] obtient m  29, valeur proche de celle obtenue par les tests mécani-
ques [95].

Selon l’équation (2.6), on voit que m diminue quand la rugosité A aug-
mente. Ce résultat s’accorde avec l’idée répandue selon laquelle la rugo-
sité réduit la résistance mécanique. Il est bien connu en effet [96] que
lorsqu’une surface est ondulée, un facteur de concentration de contrainte
apparaît dont la valeur augmente avec le rapport de l’amplitude A à la
longueur d’onde λ (Fig. 2.32).

m 2 1 ζ–( )  log  2  log– A≈log

≈

         

Fig. 2.32. Facteur de concentration de contrainte aux creux d’une surface ondulée ; d’après [96].
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5.2. Les fibres de verre de renforcement

La résistance mécanique très élevée des fibres de verre obtenues par éti-
rage en continu a donné naissance à l’industrie des fibres de renforcement.
Les premières fibres de verre industrielles étaient destinées à l’isolement
des fils électriques à haute température. La composition du verre a assez
peu changé depuis cette première application qui date de 1930. On
l’appelle toujours verre E mais son principal usage actuel est le renforce-
ment des résines thermodurcissables et thermoplastiques. Les fibres sont
obtenues par étirage à grande vitesse (10 à 50 m.s–1) à partir d’orifices
multiples pratiqués dans le fond d’une filière en platine rhodié. La filière
est alimentée en verre fondu dont la viscosité est d’environ 10 Pa.s. La
surface des fibres est donc celle d’un liquide figé. Avant d’arriver sur le
bobinoir, elles sont mises en contact avec un « rouleau ensimeur ». Elles
se recouvrent ainsi d’une pellicule de solution aqueuse, « l’ensimage », qui
contient divers additifs solides qu’on peut classer en trois catégories :

– des « agents de collage » qui sont des émulsions de polymères (poly-
uréthane, acétate de polyvinyle, polyester, époxy, polyoléfine) assu-
rant la cohésion des filaments entre eux ;

– des « agents de couplage » (organosilanes) qui faciliteront les liaisons
ultérieures des filaments avec la résine à renforcer ;

– des « agents lubrifiants » qui, en réduisant très fortement le coeffi-
cient de frottement des filaments entre eux, maintiennent la valeur
élevée de leur résistance mécanique. 

Il n’est pas exagéré d’affirmer que, sans l’ensimage, les fibres de verre
de renforcement perdraient la plus grande partie de leur utilité.

Les filaments unitaires de verre E ont, à la température ambiante, une
résistance mécanique de 3,4 GPa. Selon les applications les filaments
sont associés à la résine à renforcer sous des formes très variées (fils con-
tinus, fibres broyées de 0,1 à 0,2 mm de longueur, feutres constitués de
fils continus ou coupés, tissus…). Ils supportent et transmettent les
efforts. La contrainte de rupture et le module de Young du composite sont
directement liés à la quantité de fibres que contient la résine.

Les fibres de verre sont aussi utilisées pour renforcer les panneaux de
plâtre, le papier d’emballage, les courroies et les bandes transporteuses
de caoutchouc, les toits en asphalte… Pour le renforcement du ciment, il
convient de choisir une composition verrière qui résiste aux milieux alca-
lins (verres contenant ZrO2).

5.3. Fatigue statique

La résistance mécanique des articles en verre, déjà difficile à appréhen-
der par suite de la nature aléatoire des microfissures qui endommagent
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leurs surfaces, est en outre compliquée par un processus de fatigue qui
peut provoquer une rupture au cours d’un chargement « sous-critique » 

La figure 2.33 illustre ce phénomène en montrant l’influence de la
durée de chargement sur la probabilité de rupture en flexion d’éprouvettes
en verre plat sodocalcique préalablement blessées dans les mêmes condi-
tions par un trait de molette. On observe également (Fig. 2.34) que la
résistance mécanique diminue lorsque la vitesse de mise en charge
décroît. Cette figure montre les résultats obtenus sur des baguettes de
silice testées en traction [97]. En outre, les valeurs les plus élevées sont
enregistrées lorsque les tests sont effectués en atmosphère sèche.

Une méthode courante pour effectuer les tests en atmosphère sèche
consiste à abaisser suffisamment la température. Sur la figure 2.31 on
peut voir, dans le cas de fibres vierges de silice, la forte différence entre
les résultats des tests effectués à la température ambiante et à la tempé-
rature de l’azote liquide.

Lorsqu’on suppose que les éprouvettes de verre ont des microfissures
superficielles préexistantes, l’ensemble des résultats peut êre interprété
par l’action corrosive de l’eau sur le verre, fortement activée par la con-
trainte d’extension qui règne en fond de fissure (voir A.6). Les fissures

  

  

Fig. 2.33. Influence de la durée de chargement sur la probabilité de fracture d’éprouvettes de
verre flotté soumises à une flexion après avoir été blessées par un trait de molette. Tempé-
rature 20 °C ; Humidité relative 40 % ; +++ Contrainte de flexion 36 MPa ; *** Contrainte de
flexion 33 MPa ; Contrainte de flexion 30 MPa. 
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chargées s’allongent progressivement par suite de ce phénomène. Il en
résulte un accroissement du facteur d’intensité de contrainte qui peut
finir par atteindre la valeur KIC déclenchant la rupture brutale.

Dans le cas des verres sodocalciques, les expériences de croissance de
fissures sous charge montrent que leur progression ne cesse que lorsque

MPa.m1/2, soit KIC/2,5. Cela signifie qu’une rupture par fatigue
risque de se produire pour un chargement 2,5 fois plus faible que celui
qui provoque la rupture instantanée.

Les phénomènes de fatigue de fibres sans défauts initiaux sont plus
difficiles à interpréter et font encore l’objet de controverses (voir A.6).

5.4. Les remèdes à la fragilité du verre

On a vu que le verre possède une résistance mécanique intrinsèque
très élevée mais qu’elle se trouve fortement réduite dans la pratique par

   

   

 

Fig. 2.34. Influence de la vitesse de mise en charge sur la résistance à la traction de baguettes
de silice.  0,192 Mpa.s–1 ;  1,92 MPa.s–1 ;  19,2 MPa.s–1 ; +++ 192 Mpa.s–1 ;

 Essais en atmosphère inerte (azote sec). D’après [97].

KI  0,3≤
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la vulnérabilité aux contacts solides, la faible ténacité et la sensibilité à
l’action corrosive de l’eau.

Dans le cas des vitrages on peut assumer la résistance aléatoire du
verre et en limiter les inconvénients. Depuis 1909, l’incorporation d’une
feuille de polymère (butyrale de polyvinyle) entre deux feuilles de verre est
couramment pratiquée. Après un traitement de dégazage on obtient un
vitrage « feuilleté » transparent qu’on utilise comme pare-brise de sécurité
car, en cas d’accident, il maintient l’automobiliste à l’intérieur de l’habi-
tacle et limite les risques de blessures en immobilisant les fragments de
verre. Les vitrages feuilletés sont également utilisés en architecture pour
les garde-corps de balcons et les vitrines anti-effraction.

Par ailleurs, de nombreuses techniques ont été mises en œuvre dans
l’industrie verrière pour limiter les risques de rupture. Ces procédés con-
sistent à protéger, à guérir ou à renforcer la surface du verre (Tab. 2.VII).

Tableau 2.VII.Modes d’action contre les défauts superficiels des objets en verre.

Objectif Technique Domaines d’application

P
ro

te
c
ti

o
n

Protéger la 
surface des 
contacts en :

lubrifiant

répartissant 
la charge

– Émulsion aqueuse organique
– Gaz SO2 dans l’étenderie
– Film SnO2 + polyéthylène

– Revêtement acrylique
– Polyuréthane ou époxyde

– Ensimage des fibres 
de renforcement

– Verre flotté
– Verre creux

– Fibres optiques

Éviter la fatigue Couches 
hermétiques à 
l’eau

– SiON
– C
– métallique

– Fibres optiques

R
é

g
é

n
é

ra
ti

o
n

Supprimer ou atténuer les 
microfissures

– Abattage des arêtes
– Façonnage des bords 

et/ou polissage

– Attaque fluorhydrique
– Rebrûlage

– Vitrages feuilletés
– Vitrages trempés 

automobile
– Vitrages structuraux 

bâtiment

– Aéronautique
– Gobeleterie

R
e

n
fo

rc
e

m
e

n
t

Bloquer les microfissures par 
compression résiduelle

– Trempe thermique

– Échange ionique

– Effet biverre

– Vitrages automobile
– Vitrages bâtiment
– Gobeleterie
– Aéronautique, 

disques magnétiques
– Articles de ménage
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5.4.1. Protection

Le dépôt d’un film lubrifiant est largement utilisé pour protéger la sur-
face d’un verre qui vient d’être figé. On a vu que les filaments de verre E
sont systématiquement revêtus à la sortie de la filière d’un ensimage,
émulsion d’huile et d’amidon dans l’eau qui leur permet de glisser sans
dommage les uns par rapport aux autres.

Sur les lignes de production de verre plat, le ruban de verre est extrait
en continu du bain d’étain et introduit dans l’étenderie par la rotation des
trains de rouleaux d’acier sur lesquels il repose. La majeure partie de
l’effort d’entraînement du ruban est assurée par les rouleaux situés le plus
en amont. Si les contraintes tangentielles à la surface du verre sont trop
élevées, les microfissures peuvent donner naissance à des macrofissures
qu’on appelle accrocs. On évite ce risque en produisant autour du ruban
de verre, en tête d’étenderie, une atmosphère contenant du gaz sulfureux
et de la vapeur d’eau. Au contact de la surface chaude du verre sodocal-
cique, un film de sulfate de sodium est créé qui, à 550 °C, a un effet lubri-
fiant. La réduction du coefficient de frottement sur les rouleaux de tête
permet de transmettre une partie de l’effort d’entraînement du ruban aux
rouleaux situés en aval.

Lorsque, dans les années soixante, l’industrie verrière commença à
produire des bouteilles « allégées », il devint nécessaire, afin de maintenir
leur résistance mécanique à un niveau suffisant, de réduire sensiblement
l’abrasion qu’elles subissent sur les lignes de remplissage, où les frotte-
ments et les chocs sont intenses. À cette époque, les divers revêtements
lubrifiants, déposés à la sortie de l’arche de recuisson, n’apportaient pas
la protection espérée. On raconte qu’alors, un agent d’une société améri-
caine, qui avait auparavant travaillé dans l’industrie céramique, se sou-
vint que, pour accroître la brillance des assiettes, celles-ci étaient parfois
revêtues d’un film de TiO2, déposé sur l’assiette chaude par pyrolyse ou
hydrolyse d’un composé de titane et qu’incidemment on avait constaté
que les assiettes ainsi traitées étaient moins sensibles à l’abrasion. Cet
agent, dont l’identité reste mystérieuse, proposa de déposer sur la surface
du verre avant l’arche un film d’oxyde métallique jouant le rôle de revête-
ment précurseur pour un film lubrifiant, lui-même déposé en sortie
d’arche. On constata que ce double traitement apportait une protection
efficace dans les lignes de remplissage.

On suppose que le film d’oxyde sert de couche d’accrochage aux molé-
cules organiques du second revêtement. Dans le cas historique des assiet-
tes de céramique, il est vraisemblable que la couche lubrifiante provenait
de la décomposition de vapeurs d’huile présentes dans l’atmosphère de
l’usine. 
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Actuellement, à la suite de nombreuses études sur ce double traite-
ment, on utilise généralement un dépôt d’oxyde d’étain comme film pré-
curseur. En sortie d’arche on dépose soit une cire de polyéthylène par
pulvérisation d’une émulsion aqueuse soit un acide gras par vaporisa-
tion. L’effet protecteur peut être mis en évidence par la mesure de la force
normale qu’on doit exercer sur deux bouteilles appliquées l’une contre
l’autre pour que, par glissement, un accroc se produise au point de con-
tact. Sans lubrification cette force est de 5 N ; avec l’un ou l’autre traite-
ment elle se situe entre 10 et 50 N ; après les deux traitements, elle s’élève
à 300 N.

La résistance de la surface externe d’une bouteille correctement lubri-
fiée est d’environ 40 MPa. Cette valeur permet l’emploi de bouteilles légères
même pour contenir de la bière ou des boissons carbonatées qui peuvent
créer une pression interne de quelques bars.

Au moins 75 % de la production mondiale de bouteilles fabriquées
actuellement reçoivent ce type de protection. C’est en grande partie grâce
à lui qu’il a été possible de diminuer sensiblement la masse des bou-
teilles. L’abaissement du prix de revient consécutif à l’allègement est pro-
bablement le facteur essentiel qui a joué en faveur du maintien actuel de
la fabrication à grande échelle des emballages de verre.

Les fibres de verre pour télécommunication sont protégées par un film
souple de résine acrylique, polyuréthane ou époxyde qui joue le rôle de
répartiteur des charges de contact et d’amortisseur de chocs. Mais la cou-
che de polymère n’évite pas la diffusion d’eau dans le verre et donc les
effets de fatigue statique. Pour résoudre ce problème diverses solutions
ont été proposées reposant sur le dépôt de couches hermétiques d’oxyni-
trure de silicium, de carbone ou de films métalliques (Zn, Pb, Sn, Al ou
In) avant que la surface de la fibre n’ait absorbé d’eau [99]. Mais à notre
connaissance, ces procédés n’ont pas été, jusqu’à ce jour, appliqués
industriellement.

5.4.2. Régénération de la surface

Dans l’industrie du verre plat, la découpe du ruban de verre flotté en
plateaux et en primitifs induit des défauts sur les arêtes d’autant plus
graves que la charge sur la molette a été élevée. Très souvent on abat les
arêtes pour les rendre moins blessantes et moins fragiles. On peut aussi
rôder les bords : la tranche apparaît mate ou brillante selon le grain de la
meule. Ce façonnage des bords améliore la fiabilité des vitrages en aug-
mentant leur module de Weibull. Dans le cas de l’industrie aéronautique,
l’attaque fluorhydrique est parfois utilisée pour éliminer les défauts sur
le bord des feuilles et même sur leur surface entière. Si le décapage com-
plet est effectué, la feuille est ensuite enrobée de butyrale de polyvinyle.
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Ainsi protégée par le polymère, elle peut être intercalée entre deux autres
feuilles de verre pour créer un pare-brise feuilleté, sans risque d’affaiblis-
sement lors des manipulations.

En gobeleterie enfin, les procédés de formage pressage comprennent
une opération de « rebrûlage » qui consiste à régénérer la surface en
refondant au chalumeau le bord des articles.

5.4.3. Renforcement

On a ressenti l’intérêt du renforcement dès que les premiers objets en
verre ont été créés, mais le besoin réellement impératif n’en est venu
qu’avec le développement des moyens de transport modernes.

Les casses par choc thermique dans les dispositifs d’éclairage et de
signalisation des chemins de fer ont suscité la mise au point des premiers
verres à coefficient de dilatation réduit.

Les blessures occasionnées par les premiers accidents automobiles
inspirèrent en 1909 l’invention du verre feuilleté par E. Bénédictus. Quel-
ques années plus tard, Saint-Gobain breveta le procédé de la trempe
thermique par jets d’air [100]. Lorsqu’une feuille de verre convenable-
ment trempée est rompue, sa fragmentation se compose de morceaux
ayant la forme de petits dés aux arêtes non coupantes, alors que la frac-
ture du verre recuit produit des fragments aux bords très acérés.

Les propriétés étonnantes conférées au verre par un refroidissement
brutal étaient connues depuis le XVIIe siècle avec les expériences des
« larmes bataviques » du Prince Rupert. On savait qu’une goutte de verre
fondu tombant dans l’eau acquiert une très grande résistance mécanique
en se solidifiant. Les couches superficielles en se refroidissant se figent et
forment une coque solide contenant une matière visqueuse encore
chaude. Malgré le gradient radial de température, la contraction de la
coque figée s’effectue sans grande contrainte temporaire, car le coefficient
de dilatation du cœur encore liquide est trois fois plus élevé que celui de
la coque solide. Plus tard, lorsque le cœur se fige à son tour, il exerce en
se contractant une forte compression circonférentielle sur la coque. Il faut
alors appliquer de très grands efforts pour parvenir à surmonter cette
compression et créer une extension suffisante déclenchant la fracture, à
partir d’une microfissure superficielle. Lorsque la fracture se produit, la
matière est totalement pulvérisée par la fragmentation.

Industriellement, la trempe thermique est appliquée aux feuilles de
verre d’épaisseurs comprises entre 2 et 20 mm, à l’aide de jets d’air
(Fig. 2.35). La figure 2.36 schématise la genèse des températures et des
contraintes dans l’épaisseur d’une feuille subissant la trempe thermique.
Le choix de la température initiale T0 est important. La viscosité à T0 doit être
assez basse pour que les contraintes thermiques se relâchent rapidement,
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mais assez élevée pour que la feuille ne soit pas déformée par les systèmes
mécaniques qui assurent son transfert. Au cours de la trempe, l’écart de
température entre le cœur et la surface de la feuille passe à l’instant tM

par un maximum d’autant plus élevé que le coefficient de transfert de l’air
est plus grand et que le verre est plus épais. Compte tenu de la durée du
processus de trempe, il existe une température Tf au-dessous de laquelle
les contraintes n’ont plus le temps de se relâcher, c’est-à-dire que le verre
se comporte comme un solide élastique. Tant que la température du cœur
Tc est supérieure à Tf, les contraintes qui naissent par suite de la variation
du gradient de température se relâchent. Tc = Tf à l’instant tf. À partir de
tf le verre est donc figé dans toute son épaisseur. Pour éviter les risques
de casse au cours du procédé, il importe que tf soit postérieur à tM. Après
tf apparaissent les contraintes permanentes au fur et à mesure que s’éva-
nouit le gradient de température. Le profil de contraintes permanent est
parabolique (Fig. 2.37). La compression superficielle est double de
l’extension à cœur. Par exemple dans le cas du verre Sécurit, la compres-
sion est d’environ 100 MPa et l’extension de 50 MPa.

La prévision quantitative des contraintes résiduelles à partir des con-
ditions de refroidissement ou de l’histoire thermique d’une pièce de verre
est un problème généralement complexe, car il faut successivement :

– évaluer la distribution des températures à chaque instant en tenant
compte du mode de transfert du rayonnement dans le verre qui est
un milieu semi-transparent (voir Chap. 4, Sect. 1.2) ;

Fig. 2.35. Schéma d’une installation de trempe à l’air.
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– repérer à chaque instant, à partir de l’histoire des températures, la
température fictive pour en déduire les variations de densité et de
viscosité [101, 102] ;

– déterminer les contraintes dans la pièce de verre qui est le plus sou-
vent tridimensionnelle, ce qui nécessite de faire intervenir les fonc-
tions de relaxation des contraintes de cisaillement et des contraintes
volumiques (voir A.5). 

Fig. 2.36. Évolution schématiques des températures et des contraintes au cœur (Tc, σc) et en
surface (Ts, σs) d’une feuille de verre subissant la trempe thermique.
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La transparence du verre au rayonnement visible permet l’analyse
expérimentale des contraintes résiduelles sur les produits trempés en uti-
lisant l’effet photoélastique [103].

D’autres moyens industriels que les jets d’air ont été expérimentés
pour refroidir rapidement les feuilles de verre (immersion dans un liquide,
projection d’aérosols, contact avec des plaques métalliques), mais ils n’ont
pas donné naissance à un procédé économique rivalisant avec la trempe
à l’air, soit à cause des casses intempestives, soit à cause de la dégrada-
tion de l’état de surface.

Signalons enfin que la trempe thermique est appliquée également en
gobeleterie pour des articles d’assez large ouverture. On améliore ainsi
leurs résistances aux chocs thermiques et mécaniques.

Le renforcement par échange ionique, qu’on appelle aussi trempe chi-
mique, consiste à immerger la pièce de verre généralement sodocalcique
dans du nitrate de potassium fondu. L’immersion provoque un échange
entre les ions sodium du verre et les ions potassium du sel. Comme les
ions potassium sont de plus grande taille, les couches externes où
l’échange a lieu auraient tendance à se dilater mais, comme elles sont
liées au corps de l’objet non concerné par la diffusion ionique, cette dila-
tation ne peut se produire et il en résulte une compression des couches
superficielles. Pour que le traitement soit efficace, la compression doit

Fig. 2.37. Profils de contraintes obtenus par la trempe thermique (a) et la trempe chimique (b).
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intéresser toute la profondeur concernée par les fissures superficielles
c’est-à-dire au moins 100 μm. D’autre part il doit être effectué à une tem-
pérature sensiblement plus basse que TG afin que le relâchement des con-
traintes ne soit pas trop important. Pratiquement le traitement a lieu à
une température voisine de 450 °C et dure plusieurs dizaines d’heures.
La contrainte superficielle est trois à cinq fois plus forte que celle qu’on
obtient par trempe thermique.

Si l’on veut raccourcir la durée du traitement et accroître l’intensité
des contraintes, il faut faire appel à d’autres compositions que le verre
sodocalcique. En particulier, l’introduction de Al2O3 a, en réduisant le
nombre d’oxygènes non-pontants, deux effets positifs sur la trempe
chimique :

– d’une part les cations sont plus mobiles, ce qui accélère l’échange
ionique ;

– d’autre part la viscosité du réseau vitreux est plus élevée ce qui
ralentit la relaxation des contraintes. La figure 2.38 montre comment
varie le module de rupture d’éprouvettes de verre après échange ioni-
que en fonction du rapport molaire alcalin/aluminium. On note que
c’est lorsque ce rapport vaut 1 que le renforcement est maximal [104]. 

Rappelons toutefois que la présence d’Al2O3 accroît également la visco-
sité à haute température ce qui rend l’élaboration des verres d’alumino-
silicate plus difficile que celle des sodocalciques.

Par ailleurs on s’est rendu compte d’un phénomène surprenant : il est
apparu intéressant de substituer, dans la composition, une partie du
sodium par du potassium. La raison serait à rechercher dans l’effet
« d’alcalin-mixte »  (Chap. 4, Sect. 2.2) dont il sera question plus loin. La
mobilité du potassium, très faible dans un verre sodique, augmente expo-
nentiellement avec la teneur en K2O. Ainsi, même si la contrainte maxi-
male est moins élevée, le renforcement obtenu est plus grand car
l’échange ionique est plus rapide et donc la relaxation des contraintes
plus réduite.

La figure 2.37 compare les profils de contrainte obtenus par la trempe
thermique et la trempe chimique. Le principal avantage de la trempe chi-
mique est le niveau élevé du renforcement. De plus elle peut être appli-
quée à des articles de forme quelconque, notamment à des verres minces.
Enfin, puisque la température du traitement est inférieure à TG, il n’y a
pas de risques de déformation des objets. En général le prix de revient de
la trempe chimique est plus élevé que celui de la trempe thermique. Elle
a toutefois trouvé une application dans la construction aéronautique
pour laquelle la faible cadence de production n’est pas un inconvénient
rédhibitoire. Elle permet de réaliser des pare-brise ayant la résistance
mécanique souhaitée mais avec un allégement substantiel.
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Enfin, un troisième procédé reposant sur le renforcement par précon-
trainte est appliqué au verre de ménage. Les articles sont constitués de
deux verres différents : un verre de cœur et un verre de surface. Ce der-
nier est un borosilicate ayant un coefficient de dilatation inférieur à celui
du verre de cœur qui est un verre opale. De ce fait, au cours du refroidis-
sement, une contrainte de compression s’installe dans le verre de surface.

  

     

     

Fig. 2.38. Influence du rapport des molarités en alcalin et en aluminium sur la résistance à la
rupture du verre en flexion, après échange ionique ; d’après [104].
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5.5. Fractographie

La fracture d’un objet en verre a généralement pour origine un point
de sa surface. La surface créée par la fracture présente toujours les
mêmes caractères si on l’observe à l’œil nu ou par des moyens optiques
(Fig. 2.39). Tout autour de l’origine existe une région à surface lisse appe-
lée zone miroir. Elle correspond à un taux de libération d’énergie faible.
Au-delà se trouve une zone où la surface présente un léger relief ; c’est la
zone grenue. Celle-ci se prolonge par une région où apparaissent des
« lancettes », aspérités orientées vers l’origine. On appelle cette troisième
région la zone déchiquetée (Fig. 2.39).

Observées au microscope à force atomique [93, 94], les zones miroir,
grenue et déchiquetée apparaissent toutes trois composées de reliefs élé-
mentaires de taille nanométrique. La densité de ces reliefs et la rugosité
augmentent de façon continue lorsqu’on passe de la zone miroir à la zone
grenue puis à la zone déchiquetée. La longueur caractéristique de ces
reliefs élémentaires est de l’ordre d’une dizaine de nanomètres. Cette
structure laisse penser que la fracture avance par création de
« nanofissures » en avant du front principal et par la progression du front
due à la coalescence des nanofissures avec la fissure principale. La lon-
gueur caractéristique des reliefs correspondrait à une certaine hétérogé-
néité dans le verre manifestée par des fluctuations des propriétés
mécaniques sur des distances de quelques nanomètres.

La rugosité de la zone miroir d’un verre recuit est plus forte que celle
du même verre trempé [94, 105]. Cette observation peut s’interpréter en
considérant que les mouvements structuraux ont davantage le temps de
s’effectuer durant le traitement de recuisson que pendant la trempe.
Dans le verre recuit, dont la température fictive est basse, les régions où
les réarrangements moléculaires coopératifs prévus par la théorie d’Adam
et Gibbs se sont produits, sont plus volumineuses que dans le verre
trempé, dont la température est élevée, d’où une hétérogénéité plus gros-
sière dans le verre recuit.

Bien que la rugosité augmente continûment lorsqu’on s’éloigne du
défaut, il est possible d’estimer avec une assez bonne précision la dis-
tance rm à partir de laquelle on passe de la zone miroir à la zone grenue.
Cette frontière correspond, pour la fissure progressante, à des valeurs
constantes du taux de libération d’énergie élastique G et du facteur
d’intensité de contrainte KI [106]. Si le rayon rm de la zone miroir est petit
par rapport à l’épaisseur de la pièce de verre, les équations (A6.10) et
(A6.11) de l’annexe A.6 sont valables. On a donc :

(2.7)σ a πrm( )1/2 KIm cte=≈
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Fig. 2.39. (a) Représentation schématique d’une surface de fracture. (b) Surface de fracture
d’une bouteille ayant subi un impact. L’origine de la fracture est une micro bulle sur la face
interne.
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où σa est la contrainte appliquée et KIm la valeur de KI pour laquelle on
passe de la zone miroir à la zone grenue. L’équation (2.7) s’écrit le plus
souvent :

. (2.8)

A est appelée la constante miroir. Pour le verre sodocalcique, A vaut envi-
ron 2,15 MPa.m1/2 [107].

Lorsqu’on examine la surface des fragments, la mesure de rm permet à
travers l’équation (2.8) d’avoir une estimation de la valeur de la contrainte
appliquée au moment de la rupture.

6. Tension superficielle et énergie de surface

Au sein d’un liquide ou d’un solide isotrope, l’ensemble des forces de
liaison auxquelles est soumis un atome ont une résultante nulle alors que
celles qui agissent sur un atome situé à la surface libre ont une résultante f
non nulle dirigée vers l’intérieur. Par conséquent pour accroître l’aire de
la surface libre il faut fournir un travail pour transférer les atomes de
l’intérieur vers la surface, en s’opposant à la force f. On admet que si la
surface libre d’un système thermodynamique augmente de dA, son éner-
gie libre augmente de dW = σ .dA.

Le facteur de proportionnalité σ entre le travail dépensé et l’accroisse-
ment de la surface se nomme « énergie de surface » et s’exprime en J.m–2.

La surface libre d’un liquide se comporte comme une enveloppe élas-
tique qui essaie constamment de réduire ses dimensions. Si on la
découpe par une ligne imaginaire, on montre que σ est assimilable à une
force située dans le plan de la surface, perpendiculaire à cette ligne et qui
maintiendrait sur l’unité de longueur la liaison entre les molécules du
liquide. Ainsi pour un liquide, σ prend également le nom de « tension
superficielle ». On l’exprime alors en N.m–1.

Dans la technologie verrière, l’énergie de surface et d’interface du
liquide verrogène joue un rôle important en de nombreuses circonstan-
ces. Au cours de l’élaboration du verre, la dissolution des grains de sable
dans la masse liquide, la formation et la genèse des bulles de gaz nées au
sein du bain de verre ou à la surface des parois réfractaires sont autant
de phénomènes conditionnés par la tension superficielle. Puis, au cours
de la mise en œuvre des procédés de formage (voir Chap. 7), il faut appli-
quer des forces pour créer les nouvelles surfaces libres. À l’inverse, lors-
que la technique implique une réduction de surface, comme dans le cas
du frittage, la tension superficielle constitue l’élément moteur de la ciné-
tique de densification (voir A.4). Il est donc nécessaire de mesurer la ten-
sion superficielle des verres fondus.

σ a rm A=
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6.1. Méthodes de mesure

Pour déterminer la tension superficielle des verres fondus, on utilise
couramment la méthode de la pression maximale de bulle. Elle consiste
à exploiter directement l’équation de Laplace qui exprime que, pour une
bulle de gaz à l’équilibre dans un liquide, la tendance à la réduction de la
surface libre due à la tension superficielle est contrebalancée par le tra-
vail qu’il faudrait effectuer pour s’opposer à la pression interne :

ou pi et pe sont les pressions qui règnent respectivement à l’intérieur et à
l’extérieur de la bulle et rb est le rayon de la bulle. 

Pour appliquer cette méthode dans le cas d’un verre fondu, on utilise
un tube capillaire en alliage de platine qu’on immerge partiellement dans
le liquide en le maintenant verticalement. On injecte progressivement un
gaz dans le capillaire et on enregistre la croissance de la pression. Celle-
ci passe par un maximum pm lorsque la bulle, à l’extrémité immergée du
tube, prend la forme d’une demi sphère. Son rayon rb prend alors sa
valeur minimum qui est égale au rayon rt du tube (Fig. 2.40). Puisque la
pression extérieure est égale à la pression hydrostatique, on obtient la
valeur de σ par

où h est la hauteur immergée du tube, ρ la masse volumique du liquide
et g l’accélération de la pesanteur.

Si la masse volumique n’est pas connue, on fait l’expérience avec deux
hauteurs immergées différentes. Le dispositif comporte alors deux capil-
laires solidaires de longueurs inégales [108].

Une autre méthode consiste à mesurer la force F qu’il faut appliquer
pour extraire du liquide un cylindre ou une plaque verticale de platine.
Dans le cas du cylindre on a :

où m est la masse du cylindre et R son rayon moyen.
Lorsque la viscosité est trop élevée, les méthodes précédentes ne sont

plus adaptées. On peut alors utiliser un fil de verre suspendu en un point
et à l’extrémité inférieure duquel on applique une force verticale F [109].
La force F, aidée du poids du fil, doit, pour l’allonger, vaincre à la fois la
tension superficielle et les forces visqueuses. Lorsque la vitesse d’allonge-
ment du fil est v, F est donnée par l’équation :

où L est la longueur du fil, ρ la masse volumique et η  la viscosité.

pi pe– 2σ
rb
------=

σ rt pm hρg–( )
2

---------------------------------=

σ F mg–
4πR
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F π r2 σ
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Avec le développement des techniques de traitement numérique des
images, la méthode de la « goutte sessile » est devenue populaire [110].
Une grosse goutte de verre fondu est posée sur un substrat non mouilla-
ble comme le graphite, le nitrure de bore ou un alliage de platine. En
introduisant dans un algorithme les valeurs numériques des coordon-
nées de la surface libre de la goutte, mesurées avec une caméra, on en
déduit la masse volumique et la tension superficielle.

6.2. Influence de la composition et de l’atmosphère

La tension superficielle d’un liquide est d’autant plus élevée que les
liaisons chimiques entre les molécules ou atomes de la substance sont
plus fortes. Le tableau 2.VIII donne des valeurs des tensions superficielles
pour des liquides ayant différents types de liaisons chimiques.

La réduction naturelle de l’énergie superficielle d’un liquide peut se
produire physiquement par la diminution de l’aire de la surface libre,
mais aussi chimiquement par la concentration plus élevée en surface

Fig. 2.40. Mesure de la tension superficielle par la méthode de la pression maximale de bulle.
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d’ions dont les forces de liaison sont relativement faibles ou qui sont les
plus polarisables. La tension superficielle de la silice vaut, à 1200 °C,
0,28 N.m–1. Cette valeur modérée est due à la présence à peu près exclu-
sive en surface d’anions O2– plus polarisables que Si4+ [111].

Dans B2O3 le groupement structural de base est le triangle [BO3] dont
les forces de liaison perpendiculaires à son plan sont très faibles. Ces
triangles se disposent parallèlement à la surface ce qui conduit à une ten-
sion superficielle particulièrement faible. À 800 °C, elle est de 0,085 N.m–1.

La tension superficielle des silicates de sodium est peu différente de
celle de la silice. On peut penser que cela est dû au fait que la polarisabi-
lité de Na+ est voisine de celle de O2– [21]. En revanche, les influences res-
pectives des petits ions Li+ très rigides et des gros ions K+ très polarisables
sont bien marquées [112] (Fig. 2.41). Les simulations par dynamique
moléculaire confirment le phénomène de diffusion du potassium à la sur-
face qui minimise la tension superficielle [110].

La tension superficielle du verre sodocalcique est d’environ 0,30 N.m–1

et varie assez peu avec la température [113].

Une réduction importante de la tension superficielle est observée
quand le verre fondu contient du sulfate [21]. Cet effet est semble-t-il
attribuable, à haute température, à la forte polarisabilité des ion [SO4]

2–

et, aux températures plus basses, à la tendance du verre à la démixtion.

À l’approche de la transition vitreuse, l’effet des atmosphères se fait
sentir. La tension superficielle décroît en proportion du moment dipolaire
de la molécule du gaz [21]. C’est particulièrement visible avec une atmos-
phère humide. L’eau adsorbée peut abaisser jusqu’à 0,2 N.m–1 la tension
superficielle.

Tableau 2.VIII.Tension superficielle σ  de quelques liquides.

Liquide σ   (mN.m–1) Température  (°C) Type de liaison

Benzène 29 20
Interaction de
Van der Waals

Alcool éthylique 22,3 20

Huile d’olive 32 20

Eau 72,8 20 Liaison hydrogène

Silice 280 1200
Liaison

ionocovalente
K2O, 3SiO2 215 1200

Sodocalcique 300 1400

Mercure 465 20
Liaison

métallique
Étain 500 1000

Cuivre 1550 1080
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6.3. Énergie de surface du verre

Au-dessous de la température TG de transition vitreuse on mesure,
dans une éprouvette, l’énergie élastique libérée par la croissance d’une
fissure (voir A.6). Lorsqu’on rapporte cette énergie à l’unité d’aire de la
nouvelle surface libre créée, on obtient une « énergie de surface » γ  du
verre qui dépend de l’environnement. Dans le cas d’une atmosphère
inerte, γ  vaut pour la plupart des verres environ 4 J.m–2. La valeur de γ
diffère de la tension superficielle du liquide principalement pour deux rai-
sons. D’une part, la fracture fragile étant un phénomène brutal, l’énergie
élastique libérée ne se transforme pas uniquement en énergie de surface.
Une grande partie est dissipée irréversiblement en vibrations mécani-
ques. D’autre part, la surface créée par la fracture est une surface de
haute énergie comportant des liaisons insatisfaites [114] et comme les
atomes de l’intérieur du verre ont une faible mobilité, le réarrangement
pouvant minimiser l’énergie superficielle ne se produit pas.

Dans une atmosphère humide γ  est plus faible. On relie généralement
cet abaissement de l’énergie de surface à la réaction de l’eau sur le réseau
vitreux à la pointe de la fissure (voir A.6).

Fig. 2.41. Tension superficielle σ  des silicates alcalins binaires à 1300 °C ; d’après [112].



 



 

Propriétés optiques3

La transparence est probablement la propriété du verre la plus percepti-
ble. Sur la figure 3.1 on a schématisé les spectres d’émission du Soleil et
de la surface de la Terre assimilés à des corps noirs à 6000 K et 280 K,
chacun d’eux étant normalisé par rapport au flux spectral maximal. On
a figuré également le spectre de transmission d’une feuille de verre clair
et indiqué le domaine du spectre visible. On peut voir que le domaine de
transparence du verre coïncide à peu près avec le domaine d’émission
solaire et que le verre est opaque au rayonnement infra-rouge émis par
les corps terrestres. On en déduit que l’utilisation du verre pour les serres
horticoles est aisée à concevoir ; par contre, pour les vitrages d’habitation
ou d’automobile, on peut souhaiter ne pas recevoir le rayonnement infra-
rouge émis par le Soleil. Nous verrons plus loin comment limiter les trans-
ferts de chaleur à travers les vitrages.

Fig. 3.1. Situation du spectre de transmission du verre (– – – – –) par rapport aux spectres
des rayonnements solaire et terrestre et à la lumière visible.



 

98 LE VERRE

1. Les frontières de la fenêtre de transparence

L’absorption des rayonnements est un phénomène de résonance : selon
la théorie électromagnétique, les particules chargées électriquement qui
sont présentes dans la matière peuvent être considérées comme des
oscillateurs auxquels l’onde lumineuse cède de l’énergie lorsque la fré-
quence de l’onde est voisine de leur fréquence propre. Cette énergie se
transforme progressivement en chaleur au fur et à mesure de l’amortis-
sement des oscillations.

Les métaux sont opaques, car ils contiennent des électrons libres qui
ont la faculté de pouvoir osciller à n’importe quelle fréquence et qui par
conséquent absorbent tous les rayonnements.

Les verres d’oxyde qui ne contiennent pas d’électrons libres laissent
passer largement les rayonnements. On y rencontre toutefois deux méca-
nismes d’absorption : les transitions électroniques et les vibrations molé-
culaires. Les premières limitent la transparence du côté de l’ultra-violet
et les secondes du côté de l’infra-rouge.

1.1. Les transitions électroniques

Dans un verre d’oxyde, les électrons sont liés à leurs atomes. Les élec-
trons des couches internes ont des mouvements extrêmement rapides
dont la fréquence propre, de l’ordre de 1019 Hz, correspond à celle du
rayonnement X. Les électrons des couches externes, qu’on appelle élec-
trons de valence, absorbent les photons dont l’énergie hν est égale à la dif-
férence de niveau entre la bande de valence et l’un des états inoccupés de
la bande de conduction. Dans le cas de la silice, le phénomène se mani-
feste par une absorption pour des fréquences supérieures à 1,9.1015 Hz
soit des longueurs d’onde inférieures à 160 nm. Cette limite varie avec
l’intensité de champ du cation. Pour les verres de B2O3 et de P2O5, elle se
situe respectivement à 172 et 145 nm. Si le verre contient des alcalins, la
transition est plus facile pour les électrons des oxygènes non-pontants,
liés moins solidement que ceux des oxygènes pontants. De ce fait, un
verre sodocalcique absorbe dès 300 nm. En revanche, le remplacement
partiel de SiO2 par Al2O3 dans un verre de silicate alcalin élargit la fenêtre
de transmission car, comme l’aluminium adopte une coordinence tétraé-
drique en se substituant au silicium, son incorporation fait diminuer la
proportion d’oxygènes non-pontants [115].

Des transitions concernant des électrons liés à certains cations (Tl+,
Pb2+, Bi3+) présents dans le verre peuvent provoquer l’absorption du
rayonnement ultraviolet. Pour un cation donné, la position de la bande
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d’absorption dépend des propriétés des oxygènes qui l’entourent. Si ces
oxygènes ont une grande propension à partager leurs électrons avec le
cation, la fréquence de la bande d’absorption est fortement abaissée. À
partir de ces observations, Duffy et al. [116] ont introduit la notion de
« basicité optique » d’un verre. C’est un nombre proportionnel au dépla-
cement que subit la fréquence d’absorption dans le verre par rapport à
celle de l’ion libre. Duffy a montré que lorsqu’on connaît la composition
d’un verre on peut évaluer la basicité optique en utilisant une table de
coefficients. Chaque coefficient est propre à un oxyde et sa valeur est une
fonction linéaire de l’électronégativité  du cation de cet oxyde. 

1.2. Les vibrations moléculaires

Les vibrations de groupes moléculaires dipolaires constituent la source
d’absorption du rayonnement infra-rouge par un verre. Les atomes d’oxy-
gène étant plus électronégatifs que ceux de silicium, les nuages électro-
niques sont beaucoup plus proches des noyaux de silicium que de ceux
d’oxygène. On peut donc admettre que, dans un verre de silicate, le
tétraèdre SiO4 est formé d’un cation Si4+ entouré de quatre anions O2–, ces
ions pouvant interagir avec le champ électromagnétique.

Les deux modes principaux de vibration du tétraèdre sont caractérisés
l’un par l’élongation, l’autre par la rotation des liaisons Si—O (Fig. 3.2).
La fréquence fondamentale des vibrations d’élongation se situe à
0,34.1014 Hz soit à une longueur d’onde de 8,9 μm. Comme cette absorp-
tion est très forte, le premier harmonique, de fréquence double (λ =
4,5 μm) produit déjà un effet très sensible. Lorsque le verre a plus d’1 mm
d’épaisseur, on peut considérer qu’il est totalement absorbant dans
l’infra-rouge au-delà de 4,5 μm (Fig. 3.3).

Pour obtenir des verres plus transparents dans l’infra-rouge que les
verres d’oxydes, il faut réduire la fréquence de vibration des groupes
moléculaires. On peut y parvenir en remplaçant l’oxygène par des élé-
ments plus lourds : S, Se ou Te. Les verres obtenus sont, en revanche,
opaques dans le visible (Fig. 3.4).

Une autre méthode consiste à diminuer la force de liaison anion–
cation. C’est ce qu’on réalise avec les verres de fluorures (Fig. 3.4).

Lorsque le verre contient de l’eau, celle-ci s’insère dans le réseau
vitreux sous forme de groupes OH. Les modes fondamentaux de vibration
de la liaison O—H correspondent à des longueurs d’onde de 2,9 et 3,6 μm
(Fig. 3.3). Quand les teneurs en eau sont élevées, les harmoniques sont
visibles sur le spectre d’absorption.     
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2. Transmission de la lumière visible. 
Les verres de couleur

Historiquement la production des verres teintés a largement précédé celle
des verres incolores. La coloration a d’abord été exploitée à des fins esthé-
tiques en bijouterie, flaconnage, gobeleterie et pour les vitraux. Les appli-
cations fonctionnelles et utilitaires des verres de couleur ne sont appa-
rues que beaucoup plus tard.

Fig. 3.2. Modes de vibration du tétraèdre SiO4 qui interagissent avec le rayonnement infra-
rouge.
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Fig. 3.3. Transmission dans l’infra-rouge d’une feuille de silice de 10 mm d’épaisseur.
– – – Silice à faible teneur en OH; –––– Silice à forte teneur en OH.

Fig. 3.4. Spectres de transmission du verre de silice, d’un verre de fluorures (53 ZrF4 -
20 BaF2 - 4 LaF3 - 3 AlF3 - 20 NaF) et d’un verre de chalcogénures (Te2 Se3 I As4).
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Lorsque, pour un rayonnement donné, le verre est absorbant, on défi-
nit son coefficient d’absorption a par la loi de Beer-Lambert :

I = I0 exp(–az)

où I0 est l’intensité incidente, I l’intensité transmise et z la distance par-
courue par le rayonnement dans le verre.

Si l’absorption est due à la présence dans le verre d’un colorant en con-
centration c, il est utile d’introduire un coefficient d’extinction molaire δ.
Le pouvoir d’absorption est alors défini par :

a = δc.

On exprime le plus souvent δ en L.mol–1.cm–1.

Les colorants du verre sont très nombreux. La plupart sont de nature
ionique et beaucoup produisent les même teintes que lorsqu’ils sont pré-
sents dans les cristaux ou dans les solutions. D’autres teintes sont dues
à des colloïdes. Enfin quelques unes sont produites par des solutions
moléculaires.

Quelle que soit la nature du colorant, il est important de se rendre
compte si la teinte produite dépend de la composition du verre et d’autres
facteurs comme l’état d’oxydo-réduction ou la présence d’autres colorants.

2.1. Les colorants ioniques

On peut diviser les colorants ioniques en trois catégories : ceux dont la
valence est constante, ceux dont l’état de valence dépend de l’état rédox(2)

du verre et enfin ceux qui sont formés de l’association de deux espèces
ioniques.

2.1.1. Les colorants ioniques à valence invariable

Les ions de certains éléments de transition comme Ni2+ et Co2+ produisent
de larges bandes d’absorption. La composition du verre peut influer sur
la coordinence de l’ion colorant ce qui entraîne une modification de la
forme et de la position de la bande d’absorption. C’est ainsi que si un
verre sodocalcique contient Ni2+ la coordinence de cet ion est mixte : 4 et
6 ; la couleur du verre est marron. Si Li+ remplace Na+, la coordinence
de Ni2+ est 4 et la couleur est jaune. Au contraire si K+ remplace Na+, la
coordinence de Ni2+ est 6 et la couleur est pourpre. Un autre exemple est

(2)  Lorsqu’un métal pouvant prendre deux valences différente est présent dans un
verre, on exprime généralement l’état rédox du verre par le rapport des concentra-
tions des deux ions métalliques, par exemple [Fe2+]/[Fe3+].
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fourni par Co2+ dont la coordinence 4 dans les verres alcalins produit la
couleur bleue bien connue. En revanche, dans un verre de borate contenant
peu d’alcalins, la coordinence est 6 et la couleur rose. La théorie quanti-
que de ces effets qui reposent sur le caractère très directionnel des orbi-
tales d, est appelée théorie des champs de ligands et a été développée par
H. Bethe. Son application au verre est décrite en détail par Bates [117].

Un autre groupe de colorants ioniques à valence invariable est consti-
tué par les ions des terres rares. Leurs bandes d’absorption sont étroites
et de faible intensité et ne sont pas influencées par la composition du
verre. Le plus connu est Nd3+. Ce colorant est « dichroïque » : bleu pâle à
faible concentration ou dans un verre de faible épaisseur, il apparaît
pourpre en forte concentration ou dans un verre de forte épaisseur. On
l’utilise pour les lunettes de protection des souffleurs de verre, car l’une
de ses bandes d’absorption coïncide avec l’une des raies du doublet
d’émission du sodium, ce qui lui permet d’absorber partiellement le
rayonnement émis par la flamme du chalumeau. Le praséodyme (Pr) et
l’erbium (Er) produisent respectivement des couleurs verte et rose.

L’efficacité d’un colorant peut être caractérisée, pour une concentra-
tion et une épaisseur fixées, par la densité optique du verre définie par le
logarithme décimal du facteur de transmission. À une teneur de 1 % et
pour une épaisseur de 1 cm la densité optique a les valeurs suivantes :

Ni2+ 14,8 à 450 nm,

Co2+ 47,7 à 590 nm,

Nd3+ 0,93 à 584 nm et 0,74 à 573 nm.

Les colorants de terres rares ont, à l’exemple de Nd3+, l’inconvénient
d’avoir une faible absorption, et un coût élevé.

2.1.2. Les colorants ioniques à valence variable

Le tableau 3.I donne la liste des paires d’ions dont le rapport des concen-
trations dépend de l’état rédox du verre et de la présence d’autres couples
rédox. L’ordre suivi sur cette liste est celui de la stabilité croissante de
l’espèce oxydée. S’il y a deux couples rédox en présence dans le verre, la
règle générale qui s’applique est que l’équilibre s’établit en faveur de l’état
oxydé du couple inférieur et de l’état réduit du couple supérieur. Il en
résulte que l’état oxydé d’un couple ne peut coexister avec l’état réduit
d’un couple situé plus bas dans le tableau 3.I. C’est ainsi qu’il n’est pas
possible de renforcer le bleu de Fe2+ avec le bleu de Cu2+ car la réaction

Fe2+ + Cu2+ →  Fe3+ + Cu+

est quasi totale.
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En revanche, il est bien connu que la coloration pourpre de Mn3+ est ren-
forcée par la présence de traces de chrome. En effet :

3Mn2+ + Cr6+ →  3Mn3+ + Cr3+.

L’application la plus importante de l’équilibre de ces « doubles couples »
est la « décoloration chimique ». De tous temps, les verriers ont eu à remé-
dier à la présence de l’oxyde de fer dans les matières premières. Cette
impureté confère un aspect verdâtre au verre qui, autrement, serait inco-
lore. Puisque la coloration jaune due à Fe3+ est bien moins intense que la
coloration bleue produite par Fe2+, on peut décolorer « chimiquement » le
verre en oxydant Fe2+ en Fe3+. Cette opération s’effectue par exemple en
ajoutant au mélange vitrifiable As2O3 ou Sb2O3, avec un oxydant comme
un nitrate pour assurer la présence de As5+ ou Sb5+ :

2Fe2+ + As5+ →  2Fe3+ + As3+.

On suppose que l’antimoine qu’on a trouvé dans des verres du Moyen-
Orient qui dataient de la seconde partie du IIe siècle servait déjà de déco-
lorant [118].

La décoloration au manganèse  est également très ancienne. On utilisait
jadis en Occident les cendres de bois de hêtre, « le savon du verrier », car
ces cendres contiennent du dioxyde de manganèse. L’usage du manga-
nèse d’origine minérale remonte au XIIIe siècle. Le verre à bouteilles « mi-
blanc » est décoloré au manganèse, les anciens verres à vitres également.

Tableau 3.I. Couples rédox employés pour la coloration et la décoloration (les densités
optiques sont données pour une concentration de 1 % et une épaisseur de verre de 1 cm).

Densité optique 
en nm

Couleur   état oxydé < = > état réduit   couleur Densité optique 
en nm

2550 à 370 jaune   Cr6+ < = > Cr3+   vert 6,4 à 450
5,9 à 650

4 à 490 pourpre   Mn3+ < = > Mn2+   jaune très pâle 0,04 à 430

700 à 240 (U.V.)   Ce4+ < = > Ce3+   (U.V.) 100 à 314

jaune-marron   V5+ < = > V3+   vert

3 à 780 bleu   Cu2+ < = > Cu+   incolore

incolore   As5+ < = > As3+   incolore

incolore   Sb5+ < = > Sb3+   incolore

1,3 à 380 jaune   Fe3+ < = > Fe2+   bleu 9,1 à 1050

incolore   Sn4+ < = > Sn2+   incolore
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On associe souvent à la décoloration chimique du verre une décolora-
tion « physique » qui consiste à ajouter la teinte complémentaire. Pour
compenser la teinte jaune résiduelle due à Fe3+, on introduit du rose de
sélénium et du bleu de cobalt ou de néodyme. 

2.1.3. La coloration par des complexes ioniques

Il peut exister dans le verre des colorations particulièrement intenses
dues aux présences  simultanées  de deux espèces ioniques.

– La teinte ambre

La couleur ambre apparaît dans un verre réduit qui contient à la fois
du fer et du soufre. L’une de ses principales applications concerne le verre
de pharmacie car en plus de l’absorption du bleu, elle a une fonction de
filtre anti-UV. L’élément qui paraît jouer le rôle essentiel est Fe3+ qui existe
en faible concentration dans un verre modérément réduit. L’autre ion
impliqué est S2–. Selon Schreiber et al. [119], Fe3+ oxyderait deux S2– pour
former l’ion S2

– que ces auteurs ont appelé le « super-sulfure » et qui serait
le chromophore :

3Fe3+ + 2S2– ⇔  3Fe2+ + S2
– . (3.1)

La réaction (3.1) est réversible. Le chromophore n’est stable que si l’agent
oxydant Fe3+ est en excès dans le bain de verre par rapport aux ions S2–.
L’équilibre varie selon l’histoire thermique du verre. La teinte ambre est
plus foncée lorsque le verre est recuit que lorsqu’il est trempé. On peut
penser que l’équilibre se déplace vers la droite lorsque la température
décroît. Ainsi, un refroidissement rapide fige l’équilibre plus à gauche
qu’un refroidissement lent.

On obtient une autre teinte ambre en remplaçant le fer par le molyb-
dène.

– Le bronze de séléniure

La couleur bronze est utilisée dans les vitrages pour le bâtiment,
l’ameublement et parfois aussi pour l’automobile. Cette teinte apparaît
lorsque le verre contient du fer et du sélénium. Différentes interprétations
concernant la nature du chromophore ont été proposées. On pourrait
penser qu’il est l’analogue de l’ambre sulfoferrique. Schreiber et al. [120]
suggèrent au contraire que le sélénium, à l’inverse du soufre, subit non
pas une oxydation par Fe3+ mais une réduction par Fe2+, laquelle produit
un polyséléniure :

2xFe2+ + xSe →   + 2xFe3+ (3.2)

où x est le nombre d’atomes dans la chaîne de l’ion séléniure formé par le
transfert d’électrons. Ainsi, selon cette hypothèse, c’est le polyséléniure
qui jouerait le rôle de chromophore.

Sex
2–

Sex
2–
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2.1.4. Association de cations

Il existe des complexes ioniques colorants qui résultent de l’association
de deux cations différents. Par exemple, en présence de  cérium, Pb2+ donne
une teinte marron, Cu2+ une teinte turquoise, Ti4+ produit un verre jaune
très efficace pour la protection contre les UV. Par ailleurs une association
de fer et de titane donne une teinte rappelant  le verre ambre classique.

2.2. Coloration par les solutions moléculaires

Si dans un verre à l’état oxydé et ne contenant pas plus de 0,05 % de fer
on introduit du sélénium élémentaire, le verre prend une teinte rose-
orange, d’autant plus rose que le verre contient du potassium. Cette
teinte est utilisée en gobeleterie et pour les miroirs.

2.3. Les solutions colloïdales

Il n’est pas possible d’obtenir un verre de teinte rouge à partir d’un colo-
rant ionique ou moléculaire. Les colorations rouge et rubis des verres
sont dues à des suspensions colloïdales de métaux, d’oxydes ou de semi-
conducteurs. Le seuil de fréquence de la bande d’absorption et donc la
couleur du verre dépendent de la taille et de la conductivité des particu-
les. La théorie de diffusion de Mie [121] permet de retrouver quantitative-
ment le spectre d’absorption expérimental.

2.3.1. Le rubis à l’or

Le rubis à l’or a été mis au point vers la fin du XVIIe siècle par deux
alchimistes : Cassius et Kunckel [121a]. La teinte est obtenue par l’intro-
duction, dans le mélange vitrifiable, de sels d’or et d’étain et d’un réduc-
teur qui assure la présence de Sn2+. Aux températures de formage, le
verre est de couleur jaune paille. La teinte rubis se développe, vers
600 °C, pendant la recuisson, lorsque les atomes d’or s’agglomèrent pour
former des particules colloïdales (Fig. 3.5). La réaction de réduction et de
précipitation s’écrit :

n Au2+ + n Sn2+   (Au°)n + n Sn4+. (3.3)

2.3.2. Le rubis au cuivre

Le rubis au cuivre était déjà connu au Moyen Âge. On le trouve dans les
vitraux des cathédrales. Il est vraisemblable qu’à l’origine on l’obtenait
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sans étain, mais la présence de Sn2+ facilite grandement la formation des
colloïdes. Lorsque dans une composition verrière on a introduit CuO et
SnO2, les niveaux des équilibres entre les concentrations  ioniques, obser-
vés par spectroscopie, peuvent être interprètés à l’aide de deux équations
redox simultanées :

2 Cu+  ⇔  Cu2+ + Cu0

2 Cu2+ + Sn2+  ⇔  2 Cu+ + Sn4+.

S’il y a excès d’ions Cu+ par rapport à Cu2+, Cu+ précipite et il y a formation
de colloïdes de Cu2O :

|   | |    |

—Si—O—Cu+ + Cu+—O—Si—  →  —Si—O—Si— + Cu2O
  |    |  | |

Ce sont ces colloïdes qui sont responsables de la couleur rubis [122].

Sn2+ joue le rôle de « tampon redox » en maintenant en excès la teneur
de Cu+ par rapport à Cu2+, ce qui favorise la précipitation de Cu2O.

2.3.3. Les solutions colloïdales de semi-conducteurs

La solution colloïdale de CdSe donne une teinte rouge brillante. Le sulfate
de cadnium colloïdal produit pour sa part une coloration jaune qui fut
longtemps utilisée en France pour les phares d’automobiles. Ces deux

Fig. 3.5. Spectre d’absorption d’un verre contenant des particules d’or de 20 nm de diamètre ;
d’après [121].
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teintes sont obtenues à l’aide de zinc à l’état métallique qui joue le rôle de
réducteur :

n Cd2+ + n Se + n Zn →  (CdSe)n + n Zn2+. (3.4)

Il est vraisemblable que Zn2+, qui a une grande affinité pour S2– et Se2–,
joue le rôle de tampon vis-à-vis des activités de ces deux ions, ce qui faci-
lite le développement de la teinte.

2.3.4. Les verres photochromiques

Certaines compositions de verre contenant de petites quantités de chlo-
rure d’argent et d’ions Cu+ subissent, à la suite d’un traitement thermi-
que, une séparation de phases telle que le chlorure d’argent se concentre
sous forme de particules de 20 nm environ dans l’une des phases. Lors
d’une exposition de ce type de verre à la lumière, une réaction de réduc-
tion et de précipitation se produit :

(hν )

Ag+ + Cu+      Ag0 + Cu2+.

Les particules d’argent métallique entraînent l’opacification du verre.
Lorsque cesse l’éclairement du verre, la réaction d’oxydo-réduction
s’inverse, les ions argent se reforment et se lient de nouveau aux ions
chlorure car les particules sont restées en contact [123]. Il est à noter que
le degré d’assombrissement du verre dépend des vitesses relatives des
deux réactions antagonistes : la photoréduction de Ag+ et l’oxydation de
Ag0. La première est fonction de l’intensité de la lumière alors que la ciné-
tique de la seconde est liée à la température. Il en résulte que, pour un
éclairement donné, l’assombrissement diminue lorsque la température
augmente. Ainsi les verres photochromiques  connaissent un grand suc-
cès en lunetterie, mais en revanche, l’effet de température que l’on vient
d’évoquer rend difficile leur emploi pour les vitrages.

2.4. Opalescence

L’opalescence, que l’on utilise souvent dans la verrerie de table, le flacon-
nage, l’éclairage et pour le verre des thermomètres, est généralement
obtenue par une précipitation de microcristaux de fluorure de calcium,
de fluorure de sodium ou de sulfure de zinc. Par exemple on ajoute envi-
ron 5 % de spath-fluor (CaF2) à une composition sodocalcique. La préci-
pitation se produit lors du refroidissement qui suit le formage.
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2.5. Les verres filtrants

On cherche parfois à modifier le spectre de transmission pour des raisons
fonctionnelles et non simplement esthétiques. Nous avons déjà men-
tionné l’emploi, en France, du sulfure de cadmium pour les phares
d’automobiles. Dans la plupart des cas on cherche à absorber le rayon-
nement ultraviolet ou le proche infrarouge.

Le cérium est particulièrement utilisé en lunetterie pour la protection
des yeux contre les UV du soleil. Les deux ions Ce4+ et Ce3+ ont l’avantage
de ne pas absorber la lumière visible.

À certaines compositions fournissant des teintes traditionnelles, on
ajoute fréquemment une protection anti-UV au moyen du chromophore
ambre FeS ; c’est le cas des teintes « champagne » et « feuille morte » uti-
lisées en bouteillerie et en pharmacie.

Pour absorber le rayonnement du proche infrarouge, l’unique chromo-
phore réellement utilisé est Fe2+. L’absorption due à cet ion est très forte
autour de 1 μm, mais déborde largement dans le spectre visible (Fig. 3.6)
ce qui produit une coloration bleue souvent gênante. Dans le cas des fil-
tres thermiques, comme ceux qu’on utilise dans les lampes de projection
cinématographique pour protéger la pellicule de la chaleur de la source
lumineuse, le problème est résolu par l’emploi d’un verre de phosphate.
Le changement d’environnement de Fe2+ entraîne un transfert de la bande
d’absorption vers les fréquences plus basses si bien que le verre devient
à peu près incolore. Cette solution n’est malheureusement pas transpo-
sable pour les vitrages d’automobiles ou pour le bâtiment, à cause notam-
ment de l’attaquabilité du verre au phosphate par l’eau.

Pour les vitrages d’automobiles, il importe de conserver dans le visible
une transmission suffisante qu’on appelle « luminance » en colorimétrie.
C’est pourquoi on s’efforce d’élever le plus possible le rapport [Fe2+]/[Fe3+],
tout en évitant la formation de sulfures, ce qui ferait apparaître la couleur
ambre.

On peut aussi réduire le rapport de la transmission énergétique à la
luminance en agissant, non pas sur la nature des oxydes formateurs,
mais sur les oxydes modificateurs. La diminution de l’intensité de champ
due au remplacement de Na2O par K2O ou de MgO par CaO entraîne un
déplacement de l’absorption vers l’infrarouge [125].

2.6. Les teintes industrielles

Parmi la variété de colorations offertes par la chimie et que nous avons
évoquées, le nombre de teintes produites industriellement par les verriers
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est limité. En effet chaque changement de teinte dans les fours de fusion
continue entraîne une perte de temps de production et de matière pre-
mière. Le tableau 3.II indique les systèmes de coloration utilisés pour les
teintes les plus courantes.

3. Réfraction et réflexion

On appelle indice de réfraction n d’un milieu le rapport des vitesses de
propagation de la lumière dans le vide et dans ce milieu. Dans le verre la
lumière se propage moins vite que dans le vide. Cette différence de célérité
s’explique par la théorie électromagnétique où l’on admet que la trans-
mission de l’onde lumineuse dans un corps peu conducteur est, comme
dans le vide, déterminée par la propagation des oscillations du champ

Fig. 3.6. Spectre d’absorption de Fe dans le verre 3 Na2O - 7 SiO2 ; d’après [124].
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électrique. Mais la vitesse de cette propagation est, dans le verre, condi-
tionnée par la présence de couples ion/électron et cation/anion formant
des dipôles qui se comportent comme des oscillateurs et créent un champ
électrique de sens opposé à celui de l’onde lumineuse. Chacun de ces
dipôles est soumis à la fois au champ électrique macroscopique de l’onde
lumineuse et aux champs locaux produits par les dipôles qui l’entourent.
Ce processus s’appelle « polarisation diélectrique ». Le déplacement de
charges qu’il implique consomme du temps. La déformation d’un nuage
électronique se produit en environ 10–15 s et le déplacement d’un ion à
l’intérieur de son puits de potentiel demande à peu près 10–13 s. Plus la
polarisabilité α et la concentration N des dipôles sont grandes, plus l’onde
lumineuse  est ralentie c’est-à-dire plus n est grand. C’est ce qu’exprime
quantitativement l’équation de Lorentz-Lorenz [126] :

.

La contribution de chaque dipôle n’est effective qu’à condition que la
période des oscillations lumineuses soit plus longue que le temps néces-
saire à sa polarisation, si bien que n varie avec la fréquence de la lumière.
C’est le phénomène de la dispersion lumineuse. On caractérise la dis-
persion des verres par la constringence ν ou nombre d’Abbe défini par :

où nD est l’indice pour la raie jaune (λ D = 589,6 nm) du spectre d’émis-
sion du sodium et nF et nC respectivement les indices pour les raies bleue
(λ F = 486,1 nm) et rouge (λ C = 656,3 nm) du spectre de l’hydrogène. Plus
ν est grand, moins le verre est dispersif.

Tableau 3.II. Teintes verrières industrielles.

Teinte colorants

V
e
rr

e
 p

la
t Verte ou bleue-verte Oxydes de fer dont au moins 25 % de FeO

Bronze Système Fe-Se + traces de CoO

Grise Système Fe-Se + oxydes de Co et Cr

Rose Se

V
e

rr
e

 c
re

u
x

Ambre (bière, cidre, apéritifs) Système Fe-S

Verte (champagne, vin, bière) Cr2O3 + traces de NiO

Verte filtrante (champagne, vin, bière) Cr2O3 + ambre Fe-S

Feuille morte oxydée (vin) Oxydes de fer + MnO2

Feuille morte réduite (vin) Cr2O3 + traces d’ambre Fe-S

Cognac (vert-jaune) Cr2O3 + NiO

n2 1–

n2 2+
---------------- 12π109   Ni αi∑=

ν nD 1–
nF nC–
------------------=
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3.1. Effet de la composition des verres

Puisque, selon la théorie électromagnétique, l’indice augmente avec le
nombre de dipôles et leur polarisabilité, on doit s’attendre à ce que les
verres riches en oxydes formateurs, dont les oxygènes pontants sont peu
polarisables, aient un indice faible. En particulier, la présence de P2O5

abaisse l’indice car les oxygènes qui font partie des tétraèdres [PO4] sont
très peu polarisables à cause du champ de force intense de P5+. Pour la
silice nD = 1,459 et pour le verre sodocalcique, nD = 1,520.

L’introduction d’oxydes modificateurs fait augmenter l’indice [21] car
la polarisabilité des oxygènes non-pontants est plus grande que celle des
oxygènes pontants. Plus le cation modificateur est petit, moins l’oxygène
voisin est polarisable, mais aussi moins grande est sa contribution au
volume molaire. Ces deux effets agissent en sens contraire et font que
l’indice du verre au sodium est à la fois plus petit que l’indice du verre au
potassium, à cause de la moins grande polarisabilité des oxygènes non-
pontants  et plus petit que l’indice du verre au lithium, à cause du plus
petit nombre d’oxygènes par unité de volume (Fig. 3.7). 

 F– est moins polarisable que O2– ; l’introduction de fluor abaisse donc
l’indice. Les métaux lourds impliquent une grande densité électronique.
Leur présence élève donc l’indice qui est généralement bien corrélé avec
la masse volumique.

Fig. 3.7. Variation de l’indice de réfraction du verre selon la teneur en oxydes alcalins ;
d’après [21].
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3.2. Verres et systèmes optiques

Quand un rayon lumineux passe d’un milieu 1 à un milieu 2, le chan-
gement de vitesse de propagation entraîne la réfraction c’est-à-dire le
changement de direction du rayon. La réfraction obéit à la loi de Descartes

n1 sin i1 = n2 sin i2
où n1 et n2 sont les deux indices de réfraction. Les angles i1 et i2 que fait,
dans les deux milieux, avec la normale à la surface de séparation, le rayon
lumineux, sont appelés angles d’incidence et de réfraction (Fig. 3.8). Le
milieu 2 est dit plus ou moins réfringent que le milieu 1 selon que le rayon
se rapproche ou s’éloigne de la normale.

La réfraction de la lumière quand elle pénètre dans le verre est à la
base du développement de l’industrie optique. Les premières lentilles
sphériques ont permis de rendre la vision nette aux myopes et aux pres-
bytes. Elles ont donné naissance aussi à une première génération d’ins-
truments d’optique dont l’exemple le plus fameux est la lunette que cons-
truisit Galilée avec des lentilles polies par des artisans hollandais. Muni
de cet instrument, il fit, en quelques mois, des découvertes qui permirent
à l’astronomie des progrès extraordinaires. Il démontra notamment l’exis-
tence, le 7 janvier 1610, des satellites de Jupiter. La même année il con-
firma l’hypothèse de Démocrite selon laquelle la voie lactée est formée
d’une multitude d’étoiles.

Fig. 3.8. Réfraction et réflexion d’un rayon lumineux à la surface de séparation de deux
milieux transparents.
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Mais rapidement on s’est heurté aux problèmes de la qualité de l’image
obtenue avec les dispositifs optiques.

La première catégorie de défauts, qu’on appelle aberrations chromati-
ques, venait du fait que les images données par les diverses couleurs du
spectre ne coïncidaient pas, par suite du phénomène de dispersion au
début de la section 3 évoqué. La solution est décrite pour la première fois
par un astronome amateur anglais du XVIIIe siècle, Chester Moor Hall, qui
se rendit compte en 1733 qu’un verre contenant des métaux lourds
comme le plomb posséde à la fois un fort indice et une dispersion élevée.
Il eut alors l’idée de réaliser un objectif « achromatique » en associant
deux lentilles, une convexe en verre léger et une concave en verre lourd
au plomb, la seconde compensant  au moins partiellement le chroma-
tisme apporté par la première. Cette combinaison fut réinventée en1758
par un opticien, J. Dollond, qui la breveta et en tira beaucoup de profit.

En 1846, un industriel, Carl Zeiss, ouvrit une usine de construction
d’instruments d’optique à Iéna. Il avait remarqué les travaux sur la théo-
rie de la formation des images optiques publiés par un universitaire de
26 ans,  Ernst Abbe. Il l’engagea, en 1866, comme directeur des recher-
ches. Deux ans plus tard, celui-ci inventa l’objectif « apochromatique »,
une combinaison de lentilles qui apportait un progrès décisif par rapport
au système achromatique  de Moor Hall. Dans ses publications suivantes,
Abbe montra que les performances des instruments progresseraient lar-
gement si les constructeurs pouvaient disposer d’une gamme de verres
plus étendue. Vers 1880, un jeune chimiste, Otto Schott, dont la famille
possédait  une verrerie en Westphalie, adressa à Abbe un lot  de nouveaux
verres qu’il avait spécialement préparé. C’est ainsi que débuta une colla-
boration très féconde entre Abbe, Schott et Zeiss qui dura jusqu’à la mort
de ce dernier, en1888. Schott installa sa verrerie à Iéna, en 1882, pour
être plus près d’Abbe et de Zeiss. Il élaborait des séries de verres en chan-
geant empiriquement les compositions. Ensuite Abbe mesurait les pro-
priétés des verres et Zeiss réalisait les optiques avec les verres les mieux
adaptés. Schott réalisa des tableaux  de coefficients propres à chaque
oxyde pour prévoir la grandeur d’une propriété d’un verre à partir de sa
composition. Ce développement permit à Schott de mettre sur le marché
une large panoplie de verres d’optique et lui assura un monopole jusqu’au
début de la première guerre mondiale.

Les fabricants d’instruments utilisent aujourd’hui une palette de com-
positions encore plus étendue et dont les indices sont compris entre 1,4
et 2,2 et les constringences entre 15 et 90 (Fig. 3.9 et Tab. 3.III). Les opti-
ciens appellent respectivement crown et flint les verres à forte et à faible
constringence. On trouvera, dans les chapitres 5 section 2 et 7 section1,
des informations sur les origines anglaises de ces termes.
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Tableau 3.III. Différentes catégories des verres d’optique.

Crown Flint

Désignation Verre Désignation Verre

LaSK Crown lourd au lanthane LaSF Flint lourd au lanthane

LaK Crown au lanthane LaF Flint au lanthane

SSK Crown extra lourd BaSF Flint lourd au baryum

SK Crown lourd BaF Flint au baryum

PSK Crown lourd au phosphate BaLF Flint léger au baryum

PK Crown au phosphate SF Flint lourd

BaK Crown au baryum F Flint

K Crown  LF Flint léger

FPSK Crown lourd au fluophosphate LLF Flint extra léger

FPK Crown au fluophosphate KF Flint crown

FK Crown au fluor TiF Flint au titane

BK Crown au bore

Fig. 3.9. Les principales catégories de verres d’optique représentées dans le diagramme
(n, ν ). Les notations sont explicitées dans le tableau 3.III.
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Te4+ conduit à un indice élevé et à une forte dispersion de même que
Pb2+, Nb5+, Ti4+ et Ce3+.  Les ions Ba2+ et La3+ augmentent l’indice mais peu
la dispersion. Les verres qui ont le plus faible indice et la plus faible dis-
persion contiennent du fluor et/ou P2O5.

Lorsqu’un cation est introduit dans une composition verrière, la dis-
persion qu’il confère à l’indice de réfraction est corrélée à la basicité opti-
que du réseau (Sect. 1). Selon la valeur de celle-ci, la position de la bande
d’absorption dans l’ultraviolet est plus ou moins proche de la limite du
spectre visible. Or, ainsi que le montre la théorie électromagnétique, la
variation de l’indice de réfraction en fonction de la longueur d’onde est
d’autant plus rapide que la bande d’absorption est plus proche.

L’autre catégorie de défauts qu’il a fallu éliminer est particulièrement
gênante dès que l’on cherche, pour obtenir des images lumineuses, à réa-
liser des systèmes optiques de forte ouverture. En effet, les rayons mar-
ginaux qui correspondent à de grands angles d’incidence, ont des che-
mins optiques qui peuvent avoir des longueurs sensiblement différentes
de ceux des rayons paraxiaux ce qui altère la qualité des images. La
réduction de ces « aberrations géométriques » a été réalisée lorsqu’on a su
tailler des lentilles à surfaces asphériques.

Les lois de Fresnel permettent de connaître la fraction R de l’énergie de
la lumière incidente qui est réfléchie par une surface de verre polie
d’indice de réfraction n. En incidence normale, .
L’énergie réfléchie augmente avec l’incidence ; elle atteint 100 % en inci-
dence rasante. Pour le verre sodocalcique n ≈ 1,52, en incidence nor-
male, R = 0,04. Par conséquent la fraction de l’énergie lumineuse trans-
mise par une feuille de verre dans l’air ne peut excéder 92 %.

Depuis 50 ans les développements des enceintes à vide ont permis
d’obtenir sur le verre par évaporation thermique puis par pulvérisation
cathodique des films d’épaisseur contrôlée qui éliminent, par interféren-
ces dans un domaine spectral choisi, la lumière réfléchie. On a pu ainsi
concevoir des systèmes optiques constitués de nombreuses lentilles qui
restent très lumineux. Récemment ces dépôts de couches minces ont été
appliqués à de grandes feuilles de verre pour réaliser des vitrages anti-
reflets.

4. Optique non linéaire

Depuis l’invention du laser, on a constaté expérimentalement que lors-
que, dans un milieu transparent, l’éclairement énergétique I est très
intense, les polarisations induites dans les systèmes microscopiques que
contient ce milieu s’écartent du régime linéaire valable en champ faible.

R n 1–( )/ n 1+( )( )2=
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Il en résulte que l’indice de réfraction macroscopique n dépend de
l’éclairement :

n = n0 + γ I

n0 est l’indice en champ faible et γ  est appelé le coefficient d’indice non
linéaire. Pour la silice, γ  = 3,2.10–20 m2.W–1 à λ  = 1060 nm. Il a été montré
[127] que les verres présentent un effet non linéaire d’autant plus élevé
qu’ils sont plus dispersifs. Ce phénomène est probablement lié à la pré-
sence plus ou moins grande dans le verre d’ions métalliques polarisables.

Le comportement non linéaire joue un rôle dans le choix des composi-
tions verrières pour laser, car il entraîne l’auto focalisation du faisceau.
La forte densité de photons peut provoquer la fusion locale du verre par
l’absorption du rayonnement. Avec un laser émettant à 1,06 μm des
impulsions de quelques nanosecondes et dont la puissance est de l’ordre
de quelques GW.mm–2, on peut effectuer soit une gravure soit un mar-
quage contrôlé dans la masse  du verre [128] (Fig. 3.10).

Si la densité de photons dépasse  quelques TW.mm–2, deux autres phé-
nomènes couplés d’optique non linéaire se manifestent : l’absorption

Fig. 3.10. Principe du marquage intérieur du verre par laser.
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multiphoton et la photo-ionisation en avalanche. Le premier de ces pro-
cessus se déroule lorsque deux ou plusieurs photons sont présents au
même point, au même instant à 10–15 s près. Dans ce cas, les énergies des
photons s’additionnent et l’énergie résultante peut être suffisante pour
provoquer la libération d’un électron même si la matière est transparente
au rayonnement incident. Sous l’action du second processus, les élec-
trons libérés par le premier sont accélérés par le champ électromagnéti-
que de la lumière incidente et leur énergie cinétique est transmise aux
électrons voisins. La conjugaison de ces deux phénomènes provoque la
destruction du réseau vitreux et la vaporisation de la matière qui se
déroule à une vitesse telle que les phonons n’ont pas le temps de trans-
mettre la chaleur à l’environnement de la zone ionisée. L’énergie lumi-
neuse est ainsi entièrement consommée dans le phénomène d’ablation de
la matière.

Pour l’usinage du verre on utilise un laser de longueur d’onde 780 nm
émettant des impulsions de 150 fs à une fréquence de l’ordre du kHz
[129]. Le constructeur revendique une précision de gravure meilleure
qu’un micromètre. En outre le marquage du verre sous sa surface peut
être réalisé par ajustement de la focalisation du laser.

En 1988, on montra qu’une fibre optique de silice émet un rayonne-
ment vert  lorsqu’elle  est éclairée par un laser infra- rouge très intense
[130] Cette « génération du second harmonique » provenant d’un milieu
isotrope comme l’est la silice parut très surprenante. On a suggéré
d’expliquer ce phénomène complexe à partir de l’existence de centres de
couleur dans la silice [131].

5. Effet photoélastique

Lorsque le verre est soumis à des contraintes mécaniques, ses atomes
se rapprochent selon la direction d’une contrainte de compression et
s’éloignent selon la direction d’une contrainte de traction. En outre [132],
par suite des déplacements relatifs des atomes, leurs nuages électroni-
ques se déforment selon les directions des contraintes principales
(Fig. 3.11). Le verre sous contrainte est ainsi, pour ces deux raisons,
devenu anisotrope. Son indice de réfraction change selon l’angle que fait
la direction du vecteur électrique de l’onde lumineuse avec la direction de
la contrainte. L’amplitude Δn de cette variation s’appelle « biréfringence » :

Δn = C (σ1 – σ2)

où σ1 et σ2  sont les contraintes principales. C est la constante de photoé-
lasticité ou constante de Brewster. C varie selon la composition du verre.
Pour la silice, C = 3,52 TPa–1 et pour le verre sodocalcique, C = 2,60 TPa–1.
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Il existe un verre qu’on appelle verre de Pockels pour lequel, lorsqu’il
est contraint, la biréfringence due au déplacement des atomes compense
exactement celle due à la déformation des nuages électroniques. Pour ce
verre qui contient environ 75 % de PbO, l’effet photoélastique  est nul
[133]. 

La biréfringence du verre disparaît lorsque les contraintes qui l’ont
produite sont supprimées. Son intensité reste toujours faible : quelques
10–4 au maximum. L’unique circonstance où l’on peut remarquer ce phé-
nomène survient en observant avec des lunettes Polaroid la glace arrière
en verre trempé d’une voiture éclairée par le soleil couchant. Sinon elle
n’est guère perceptible dans la vie courante. En revanche, puisque le
verre est transparent, elle peut être mesurée à l’aide de dispositifs opti-
ques utilisant la lumière polarisée. Elle est alors à la base de la détermi-
nation non destructive des contraintes dans les pièces de verre [103],
notamment des contraintes permanentes dues aux traitements thermi-
ques, trempe ou recuisson. 

Fig. 3.11. Changement des distances interatomiques et déformation des nuages électroniques
dans un solide soumis à une contrainte mécanique de traction ; d’après [132].



 



 

Propriétés de transport4

1. Propriétés thermiques

Sous l’expression « propriétés thermiques » on englobe l’ensemble des
caractéristiques physiques qui jouent un rôle dans le transfert de chaleur
à travers le verre.

1.1. Chaleur massique

Dans un solide, l’énergie thermique est la manifestation de l’intensité des
vibrations atomiques. On l’appelle souvent « agitation thermique » car elle
est la superposition plus ou moins chaotique d’un grand nombre de
vibrations couvrant à peu près tout le spectre des fréquences. Suivant les
lois de la thermodynamique classique, l’énergie thermique vaut 3kT ou
3RT selon qu’on la rapporte à un atome ou à une mole d’atomes. T est la
température absolue, k la constante de Boltzmann et R la constante des
gaz parfaits. La chaleur spécifique d’une mole d’atomes qui est la dérivée
de son énergie thermique par rapport à la température, vaut simplement
3R : c’est la loi de Dulong et Petit. Pour un composé solide dont la molé-
cule est constituée de n atomes, la chaleur molaire vaut 3nR. SiO2 étant
triatomique, la chaleur molaire C de la silice devrait dans le cadre de cette
théorie, prendre la valeur C = 3 × 3R = 74,85 J.mol–1.K–1. Expérimentale-
ment (Fig. 4.1) on observe que C croît de manière monotone avec T et que
la valeur de Dulong et Petit n’est rencontrée qu’à 1000 K environ. Depuis
les travaux de Debye on admet que la loi de Dulong et Petit ne s’applique
qu’aux solides à haute température lorsque tous les modes de vibration
sont excités. Un mode de fréquence ω  n’est excité que si T > Θ , avec 

Θ = h/k ω 

où h est la constante de Planck. Si donc un solide est refroidi, les modes
de vibration s’évanouissent les uns après les autres et C tend vers 0. Si en
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revanche, on élève la température d’un verre au-delà de la transition
vitreuse, la substance devient liquide et les atomes n’ont plus de position
fixe. Ils peuvent choisir à chaque température un site parmi plusieurs
correspondant à différents niveaux d’énergie. Dans un liquide, un apport
extérieur de chaleur sert d’une part à accroître l’amplitude des vibrations
atomiques, c’est-à-dire à élever la température et d’autre part à provoquer
des changements de sites atomiques conduisant à une structure plus
aérée (voir A.2). Ainsi la chaleur molaire est augmentée d’un terme
« configurationnel » et peut donc prendre des valeurs dépassant celle pré-
vue par la loi de Dulong et Petit.

La forte variation de la chaleur molaire en fonction de la température
au cours de la transition vitreuse permet une détermination facile de TG

par les techniques calorimétriques ATD ou DSC (voir A.2).

Dans la pratique, la grandeur la plus utile est la chaleur massique c
qui est la quantité de chaleur qu’il faut apporter à un kilogramme de la
substance pour élever de un degré sa température. Pour la silice, c = C/0,06,
si c est exprimé en J.kg–1.K–1 et C en J.mol–1.K–1. La chaleur massique c
varie peu d’un verre à l’autre. La figure 4.2 montre les résultats expéri-
mentaux obtenus par calorimétrie sur un verre sodocalcique [81]. Au-
dessous de TG, c pour ce verre varie en fonction de la température suivant
l’équation empirique :

c = 909,81 + 0,34682 T – 1,7641.107 T–2

c étant exprimé en J.kg–1.K–1 et T en K. À 300 K on trouve c = 818 J.kg–1.K–1.

  
  

  

 
  

  

Fig. 4.1. Variation de la chaleur molaire de la silice en fonction de la température.
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1.2. Conductibilité thermique

La méthode la plus simple pour caractériser la conduction thermique
d’un solide consiste à placer un échantillon entre deux plaques, l’une
chaude et l’autre froide (Fig. 4.3). On mesure en régime permanent le flux
ϕ qui traverse l’échantillon. Ce flux est proportionnel au gradient de
température :

Fig. 4.2. Chaleur massique d’un verre sodocalcique ; d’après [181].

Fig. 4.3. Schéma du dispositif le plus simple pour la mesure de la conductivité thermique d’un
solide.

ϕ κ
T2 T1–

e
------------------=
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T1 et T2 étant les températures des deux plaques et e étant l’épaisseur de
l’échantillon. Le coefficient κ qui s’exprime en W.m–1.K–1 est appelé con-
ductibilité thermique.

Dans un solide non métallique comme le verre, la conduction de la
chaleur est due à la propagation de vibrations mécaniques à travers le
réseau atomique de la substance. Selon la mécanique quantique, le com-
portement de chacun de ces modes de vibration, appelés « phonons », est
équivalent à celui d’une assemblée de particules identiques. Les phonons
se propagent à la vitesse du son. Cependant, notre expérience quoti-
dienne montre qu’il faut un temps considérable pour que la chaleur soit
transmise d’un point à un autre du verre. Le paradoxe disparaît si l’on
admet que, par suite de l’absence de périodicité du réseau vitreux, cha-
que mode de vibration propre à un tétraèdre SiO4 ne peut guère se pro-
pager librement au-delà de cette unité structurale. La conduction de la
chaleur est « lente » parce que les phonons subissent un nombre énorme
de collisions avant d’avoir traversé une pièce macroscopique de verre. La
figure 4.4 montre la grande différence qu’on observe entre les conductibi-
lités phoniques du quartz et de la silice vitreuse. La théorie microscopique

Fig. 4.4. Influence de la température sur les conductivités phoniques du quartz et de la silice
vitreuse ; d’après [135].
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de Debye aboutit à l’expression suivante pour la conductibilité phonique
κ des solides :

où cv est la chaleur spécifique par unité de volume, v est la vitesse du son
et 0 la distance moyenne parcourue par les phonons entre deux chocs
successifs. Si, pour appliquer cette expression au verre, on prend v =
5800 m.s–1, cv = 2,2.106 J.m–3.K–1 et pour 0 la dimension du tétraèdre soit
4.10–10 m, on trouve pour κ environ 1,7 W.m–1.K–1, valeur assez proche
des résultats expérimentaux obtenus à température ambiante.

En réalité la conduction thermique par les phonons n’est pas dans le
verre la seule contribution au transfert de la chaleur. Le verre, comme on
l’a vu (Chap. 3, Sect. 1), est partiellement transparent aux rayonnements
et de ce fait, un flux de chaleur supplémentaire peut être engendré selon
un processus d’absorption et de réémission de photons intervenant de
proche en proche dans les couches successives du verre. C’est ainsi que,
pour le verre, on introduit la notion de conductibilité effective κ e avec κ e =
κ  + κ * où κ * est la conductibilité due au rayonnement. Contrairement à
κ , κ e et κ * ne sont pas en général des grandeurs intrinsèques : elles
dépendent de la géométrie et des émissivités des frontières.

Pour mesurer uniquement la conductibilité phonique avec le dispositif
schématisé sur la figure 4.1, il faut supprimer le flux radiatif. Les surfaces
de l’échantillon sont revêtues d’une couche mince d’or qui réfléchit les
infrarouges. La figure 4.5 montre les résultats obtenus avec un verre
sodocalcique [136] entre 300 et 800 K. On peut noter que κ varie peu avec
la température.

Lorsque l’épaisseur du verre augmente, κ * augmente et tend vers une
valeur limite κ r qu’on appelle la conductibilité de Rosseland [137] et qui
ne dépend que de la température et de la composition du verre :

(4.1)

où n est l’indice de réfraction et σ la constante de Stefan. α est un coefficient
d’absorption « moyen » que l’on calcule numériquement, à partir du spec-
tre d’absorption, à l’aide de l’équation :

(4.2)

où Kλ est le coefficient d’absorption spectral du verre et  la fonction de
Planck. 1/α apparaît comme une valeur moyenne du libre parcours du
photon 1/Kλ, pondéré par la dérivée  de la fonction de Planck
par rapport à la température. D’après l’équation (4.1) on voit que κ r
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augmente rapidement avec T et est d’autant plus élevée que le verre est
plus transparent.

La figure 4.6 montre l’influence de la température sur la conductibilité
de Rosseland, calculée à l’aide de l’équation (4.2) pour des verres sodocal-
ciques ayant différentes teneurs en oxyde de fer [138]. On a représenté
également sur la même figure les variations de la conductibilité phonique
d’après Blazek [139]. On voit qu’à 1500 °C la conductibilité phonique
est négligeable par rapport à la conductibilité de Rosseland. On note éga-
lement la forte influence de la teneur en fer sur la conductibilité de
Rosseland.

La conductibilité de Rosseland n’est utilisable que pour des milieux
« optiquement épais », c’est-à-dire dont les dimensions géométriques sont
grandes par rapport au libre parcours moyen 1/α du photon. La
figure 4.7 présente les résultats du calcul de 1/α selon la teneur en oxyde
de fer III d’un verre sodocalcique à 500 °C [138]. On voit que 1/α est de
l’ordre de plusieurs millimètres. On en conclut qu’il n’est pas recom-
mandé d’assimiler la conductibilité de rayonnement à travers une feuille
de verre à la conductibilité de Rosseland.

Dans le cas général, les flux de chaleur dus à la conduction et au
rayonnement sont couplés et doivent être calculés par des méthodes ité-
ratives à partir du spectre de transmission [138]. La figure 4.8 montre, à

Fig. 4.5. Influence de la température sur la conductivité phonique d’un verre sodocalcique ;
d’après [136].
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Fig. 4.6. Influence de la température sur la conductivité de Rosseland de verres sodocalci-
ques ayant des teneurs différentes en oxyde de fer ; d’après [138].

Fig. 4.7. Libre parcours moyen du
photon à 500 °C en fonction de la
teneur en oxyde de fer ; d’après
[138].
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600 °C, la variation de κ * en fonction de l’épaisseur d’une feuille de verre
comprise entre deux surfaces noires (totalement émissives). κ * n’atteint
la valeur de κ r que pour les grandes épaisseurs et les fortes teneurs en
fer. Lorsque la feuille de verre est très mince, elle est totalement transpa-
rente, si bien que le flux radiatif tend vers une valeur constante et que κ *
devient proportionnelle à l’épaisseur.

La conductibilité de rayonnement joue un rôle essentiel dans l’élabo-
ration industrielle du verre. Cette technologie utilise des fours à bassin
dont la profondeur dépasse 1,20 m. Le bain de verre reçoit, par convec-
tion et par rayonnement, l’énergie provenant des flammes émanant de
brûleurs au-dessus de sa surface libre. Le transfert de la chaleur vers les
couches profondes du bain se fait par rayonnement et aussi par convec-
tion. Les verres de couleur sont moins conducteurs que les verres clairs.
Un accroissement du taux d’oxyde de fer de 0,1 à 0,5 % peut provoquer
une diminution de la température de la sole du four de l’ordre de 100 °C.

C’est la teneur en Fe2+ qui influence le plus la conduction par rayon-
nement, même dans le cas de faibles épaisseurs. Ainsi l’ébauche d’une

Fig. 4.8. Influence de l’épaisseur sur la conductivité de rayonnement κ * de feuilles de verre
contenant diverses teneurs en oxyde de fer ; d’après [138].
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bouteille se refroidit plus lentement lorsque le verre est clair que lorsqu’il
est coloré parce que, selon la loi de Kirchhoff, comme elle est moins absor-
bante, son émissivité est moindre. On a observé également qu’une feuille
de verre riche en Fe2+ est plus facile à tremper qu’un verre clair car,
comme κ * est faible, le gradient de température produit par le refroidis-
sement des surfaces est plus fort.

2. Migrations dans les verres

Le mouvement des diverses particules microscopiques (atomes, ions,
molécules) à travers le réseau vitreux est un phénomène qui joue un rôle
essentiel en de nombreuses circonstances de la technologie du verre et de
ses applications.

La diffusion des ions monovalents est responsable notamment de la
conductivité électrique, des pertes diélectriques et du frottement interne
(Chap. 2, Sect. 3.1). L’échange ionique est utilisé pour créer, dans des
fibres ou des feuilles de verre, des gradients d’indice convenant à la pro-
pagation des ondes lumineuses pour les télécommunications. L’inter dif-
fusion des ions alcalins est également exploitée pour les renforcement des
pièces de verre par précontrainte (Chap. 2, Sect. 5.4.3). La corrosion chi-
mique et la dissolution du verre sont souvent précédées d’une interdiffu-
sion entre les alcalins provenant du verre et des espèces protoniques
issues du milieu environnant. La perméabilité du verre à certains gaz est
déterminée par la mobilité et la solubilité d’atomes et de molécules pou-
vant traverser le réseau vitreux ou s’y dissoudre. C’est un processus qui
intervient notamment dans l’opération d’affinage au cours de l’élabora-
tion des verres (Chap. 6, Sect. 2).

2.1. Rappel des lois de la diffusion

En l’absence de force extérieure (champ électrique, gradient de tempéra-
ture ou de contrainte) la relation de base de la cinétique physique molé-
culaire exprime que le flux de matière Jx dans la direction x est propor-
tionnel au gradient de concentration ∂c/∂x selon cette même direction :

. (4.3)

Jx est la quantité de matière transportée par unité de temps et par unité
de section. D est une constante appelée coefficient de diffusion ou dif-
fusivité et s’exprime en cm2.s–1. L’équation (4.3), qu’on appelle première
loi de Fick, est formellement identique à la loi de Fourier qui relie un flux
de chaleur au gradient de température.

Jx D
∂c
∂x
------=
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En appliquant le principe de conservation de la quantité de matière,
on obtient :

.

Si D est indépendant de la concentration, on aboutit à la seconde loi de
Fick qui donne la vitesse de variation de la concentration :

. (4.4)

La répartition de l’espèce diffusante à chaque instant est la solution de
l’équation (16). Cette solution prend des formes variées selon les condi-
tions aux limites et les conditions initiales [140].

Lorsque la concentration d’une espèce est homogène, le flux net dans
toutes directions est nul mais cela n’empêche pas chaque particule de dif-
fuser de manière aléatoire dans la matière au gré de l’agitation thermique.
On appelle autodiffusion la diffusion en l’absence de gradient de concen-
tration.

Étudiant le mouvement brownien par la mécanique statistique, Eins-
tein établit que le coefficient d’autodiffusion est égal à la moitié de la
moyenne du carré du déplacement de la particule pendant l’unité de
temps. Lorsqu’on fait intervenir la fréquence ν des sauts de la particule
et leur longueur λ , le résultat d’Einstein peut s’écrire :

. (4.5)

Si la particule exécute des sauts dans trois dimensions, l’équation (4.5)
devient :

. (4.6)

Expérimentalement on parvient à évaluer le coefficient d’autodiffusion
d’un ion dans un verre en déposant sur la surface de l’éprouvette une
couche mince d’une substance contenant un isotope radioactif de l’ion
concerné. Au bout d’un temps t à une température choisie, la solution de
l’équation (4.4) avec ces conditions expérimentales est :

(4.7)

où Q est la quantité d’isotope déposée par unité d’aire sur la surface du
verre. La variation de c en fonction de la distance x à la surface est la moi-
tié d’une courbe en cloche de Gauss (Fig. 4.9). On détermine D en mesu-
rant le profil de concentration par des techniques nucléaires et en portant
log c en fonction de x2. La pente de la droite obtenue est –1/4Dt.

Si la concentration des espèces diffusantes est constante à la surface
du verre (c’est le cas si la source est un sel fondu ou un gaz), le profil de
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concentration déduit de (4.4) s’écrit :

(4.8)

où c0 est la concentration en surface et erfc est la fonction d’erreur com-
plémentaire.

Dans le cas général où il y a un gradient de concentration, le mouve-
ment des espèces s’appelle diffusion chimique. D est souvent une fonc-
tion de c et si on applique l’équation (4.4), on n’atteindra qu’une valeur
moyenne de D pour le domaine de concentrations exploré.

Lorsqu’un ion du verre quitte son site, celui-ci est rapidement comblé
par un autre ion attiré par la charge créée dans le réseau par le départ de
l’occupant précédent. Si une espèce ionique diffuse hors du verre, un
nombre équivalent de charges électriques y pénètre sous la forme d’ions
assurant ainsi la neutralité. Lorsque les espèces entrantes et sortantes
sont différentes, le mouvement global des ions est appelé interdiffusion.

L’agitation thermique tend à réduire par la diffusion les gradients de
concentration. La vitesse v avec laquelle se déplace l’espèce diffusante
est :

. (4.9)

c c0erfc
x

4 Dt
---------------⎝ ⎠

⎛ ⎞=

Fig. 4.9. Profil de diffusion d’un traceur radioactif à partir d’une couche mince déposée à la
surface du verre.
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Einstein a montré que cette vitesse est proportionnelle au gradient de
potentiel chimique μ. Ce gradient a pour expression, pour une solution
idéale :

(4.10)

où k est la constante de Boltzmann. Puisque dμ/dx a les dimensions
d’une force, le rapport  apparaît comme la vitesse de transport

de la particule sous l’action d’une force égale à l’unité. On l’appelle mobi-
lité. De (4.9) et (4.10) on tire :

. (4.11)

Dans le cas où l’espèce diffusante fait partie de l’édifice structural du
milieu, par exemple s’il s’agit d’un des ions formant un réseau vitreux, on
peut faire appel à la loi de Stokes pour exprimer la force F qu’il faut exer-
cer pour pouvoir déplacer une sphère de rayon r dans un milieu de visco-
sité η à la vitesse v :

F = 6 π r η  v.

Ce qui conduit à une autre expression de la mobilité :

. (4.12)

On tire de la comparaison de (4.11) et (4.12) la relation dite de Stokes-
Einstein :

. (4.13)

Une relation entre D et η, analogue à celle de Stokes-Einstein, a été pro-
posée indépendamment par Eyring :

. (4.14)

D’autre part, dans le cas où une particule est chargée, on dispose d’une
définition différente de sa mobilité. Lorsqu’un champ électrique E est
appliqué, l’ion est soumis à la force zeE où z est sa valence et e la charge
de l’électron. Si cette particule est la seule espèce conductrice dans le
verre, sa vitesse est :

où σ est la conductivité électrique. On en tire la mobilité « électrique » :

. (4.15)
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En égalant les deux valeurs de la mobilité données par (4.11) et (4.15), on
obtient une relation entre D et σ, dite relation de Nernst-Einstein :

. (4.16)

La validité de l’équation (4.16) dans le cas des verres a fait l’objet de nom-
breuses discussions où sont confrontées les diverses hypothèses sur les
mécanismes de diffusion des espèces ioniques (Sect. 2.4). 

Les atomes neutres et les molécules diffusent à travers le réseau
vitreux en y occupant les espaces interstitiels sans interagir avec les ions
qui en font partie. Généralement, à l’équilibre, la concentration des ato-
mes d’un gaz dissous dans le verre satisfait à la loi de Henry c’est-à-dire
qu’elle est proportionnelle à la pression partielle P du gaz dans le milieu
environnant :

c = SP. (4.17)

Le coefficient de proportionnalité S s’appelle solubilité.

Si, de part et d’autre d’une paroi de verre d’épaisseur L, règnent deux
pressions P1 et P2, le gradient de concentration est, à l’équilibre, constant
dans l’épaisseur. Le flux de gaz qui traverse le verre est alors, en tenant
compte de (4.3) et (4.17) :

.

Si le vide est maintenu d’un côté, P2 = 0 et l’expression précédente peut
s’écrire :

.

Dans les conditions idéales, le produit DS est une constante pour un
verre et un gaz donné. On l’appelle la perméabilité K.

Puisque la diffusion résulte de l’agitation thermique, on doit s’attendre
à ce que le diffusivité suive, en fonction de la température, une loi
d’Arrhenius. On obtient cette relation en remplaçant dans (4.6) la fré-
quence ν des sauts réussis par son expression

.

ΔH0 est la hauteur de la barrière énergétique que la particule doit franchir
pour quitter son site. La fréquence ν 0 des tentatives de sauts dans toutes
les directions est généralement supposée indépendante de T. 

En prenant en compte l’équation (4.6), il vient alors

(28)
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L’équation (4.18) est relativement bien vérifiée dans tous les cas de diffu-
sion (voir Sect. 2.2 et suivantes).

2.2. Diffusion ionique

Les ions les plus mobiles dans le verre sont les ions alcalins. La
figure 4.10 présente les résultats expérimentaux concernant l’autodiffu-
sion de Na+ à 386 °C dans des verres de différentes compositions mais ne
contenant pas d’autres alcalins. Ces données, rassemblées par Doremus
[141], montrent que la diffusivité est d’autant plus grande que la concen-
tration en sodium est forte. On peut avancer plusieurs interprétations de
ce phénomène : plus il y a d’ions sodium dans le verre plus il y a de sites

Fig. 4.10. Influence de la teneur en Na2O sur la diffusivité de Na+ à 386 °C dans des verres
de différentes compositions ; d’après [141].
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disponibles permettant les mouvements ioniques, mais d’autre part plus
il y a d’ions sodium plus le réseau est déformable et donc adaptable aux
mouvements des ions.

L’influence de la température sur la diffusivité du sodium en très faible
concentration dans la silice, a été étudiée par Frischat [142] de 200 à
1000 °C. L’équation (4.18) est assez bien satisfaite (Fig. 4.11). C’est l’indi-
cation de la stabilité de la structure du réseau vitreux. L’énergie d’activa-
tion est comprise entre 90 et 125 kJ.mol–1.

Dans le cas des verres de silicate de sodium [143], l’équation (4.18)
paraît également s’appliquer au-dessous de la transition vitreuse
(Fig. 4.12). L’énergie d’activation est comprise entre 60 et 80 kJ.mol–1.
Dans le domaine de la transition vitreuse, cette énergie d’activation subit
une brutale élévation puis, décroît à plus haute température lorsque le
verre est devenu un liquide surfondu. Elle vaut alors entre 90 et
110 kJ.mol–1. Ces variations de l’énergie d’activation résultent des modi-
fications structurales.

Fig. 4.11. Influence de la température sur la diffusivité du sodium dans la silice ; d’après [142].
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Anderson et Stuart [144] ont suggéré que l’énergie d’activation pour la
migration des cations dans le verre est la somme de deux termes qu’ils
ont approximativement évalués : l’énergie électrostatique nécessaire pour
briser la liaison du cation avec le ou les oxygènes voisins et d’autre part
une énergie élastique permettant la déformation du réseau afin que la
cation puisse s’y déplacer. Ce modèle s’est imposé car il est apparu appli-
cable à tous les verres de silicates.

Lorsque l’on compare les diffusivités de Na+, K+ et Cs+ dans les verres
R2O, 3SiO2, on trouve une décroissance qui suit l’ordre inverse de leurs
rayons ioniques. La diffusivité du lithium a fait l’objet de peu de mesures
à cause du manque de radio-isotopes.

Un phénomène très curieux et de forte amplitude se produit lorsque le
verre contient deux alcalins. On observe que la diffusivité de l’alcalin en
plus faible concentration est toujours plus petite que celle de l’alcalin
majoritaire, quelles que soient leurs dimensions [145]. Ainsi, lorsqu’on
fait varier dans le verre la concentration relative des deux ions, les valeurs
des deux diffusivités se croisent (Fig. 4.13). Varshneya [49] a rédigé une
revue des différentes interprétations de ce comportement qu’on appelle
effet d’alcalin mixte ; aucune n’est totalement satisfaisante.

Fig. 4.12. Diffusivité de Na+ dans des verres de silicate de sodium, de part et d’autre de la
transition vitreuse ; d’après [143].
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On utilise l’effet d’alcalin mixte pour le choix du verre des écrans des
tubes de télévision afin de limiter l’effet du champ électrique produit par
l’impact des électrons qui tend à faire migrer les ions mobiles du verre
vers la surface interne où ils peuvent endommager les phosphores.

D’une manière générale, on constate que la diffusivité d’un ion alcalin
dans un verre est influencée par la composition de ce verre. Ainsi, l’éner-
gie d’activation du sodium dans un verre de silicate de sodium décroît
lorsque l’aluminium remplace une partie du silicium [146]. Cet effet peut
être expliqué par la faible attraction du tétraèdre [AlO4] sur Na+, compa-
rativement à celle exercée par un oxygène non pontant (voir Chap. 1,
Sect. 3.3). Il en résulte une plus grande mobilité pour l’alcalin.

Si, par contre, on substitue, dans un verre de silicate de sodium, une
partie de SiO2 par un oxyde alcalino-terreux, l’effet sur la mobilité de
l’alcalin est plus complexe. On observe que plus la taille du cation diva-
lent est grande, moins l’ion Na+ est mobile. On attribue ce phénomène à
l’effet de l’intensité du champ du cation sur la polarisabilité des ions
d’oxygène. L’ion Mg2+, plus petit que Ca2+, polarise davantage l’oxygène

Fig. 4.13. Diffusivités de Na+ et de Cs+ à 480 °C dans le système Na2O, Cs2O, SiO2 ; d’après
[145].
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qui devient moins polarisable par Na+. La force d’attraction entre l’oxy-
gène et Na+ serait ainsi réduite, de sorte que la mobilité de Na+ est plus
grande avec Mg2+ qu’avec Ca2+.

Les diffusivités des cations bi- et multivalents sont très inférieures à
celles des alcalins. Frischat [147] a trouvé que l’énergie d’activation pour
la diffusion du calcium dans un verre sodocalcique est de 225 kJ.mol–1.
Le même auteur [148] a mesuré dans la silice à 1000 °C une diffusivité
valant 2,0.10–8 cm2.s–1 pour le calcium et 1,3.10–13 cm2.s–1 pour l’alumi-
nium contre 1,0.10–5 cm2.s–1 pour le sodium à la même température.

La diffusivité de l’oxygène a été étudiée par Yinnon et Cooper [149]
dans une composition sodocalcique. Ces auteurs placent leur échantillon
au contact d’une atmosphère enrichie en 18O et le bombardent par un flux
de protons. La réaction nucléaire avec les 18O qui ont pénétré dans le
verre engendre une émission de particules α. L’enregistrement du spectre
de l’énergie cinétique de ces particules permet de déduire le profil de con-
centration des 18O qui doit vérifier l’équation (21). La figure 4.14 montre
la variation de la diffusivité de l’oxygène en fonction de la température,

Fig. 4.14. Variation de la diffusivité de l’oxygène en fonction de la température dans une com-
position sodocalcique.  Points expérimentaux ; ––– Courbe déduite du modèle d’Eyring.
D’après [149].
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obtenue par cette méthode expérimentale. L’énergie d’activation est envi-
ron 57,8 kJ.mol–1 au dessous de la transition vitreuse (893 K) et environ
208 kJ.mol–1 entre 973 et 1356 K. Sur la figure 4.14 est représentée éga-
lement la courbe D(T) obtenue à partir des données expérimentales de la
viscosité en appliquant l’équation (24b) et en choisissant une distance de
saut égale au diamètre de O2– (0,28 nm). On voit que la diffusivité de l’oxy-
gène vérifie assez bien la relation d’Eyring (Sect. 2.1) au-dessus de la
transition vitreuse mais par contre le mécanisme de la diffusion à l’état
vitreux reste inconnu. Il est possible que dans ce domaine de températu-
res, la perméabilité de la silice à O2 dissous soit le phénomène prépondé-
rant (Sect. 2.6).

Dans la silice vitreuse, la diffusivité de l’oxygène fut mesurée, entre
1200 et 1400 °C, par Mikkelsen [150] qui enregistra, par spectroscopie de
masse d’ions secondaires (SIMS) les profils de diffusion dans un sand-
wich de deux films, l’un de Si16O2, l’autre de Si18O2. Les résultats expéri-
mentaux peuvent être représentés par l’équation :

avec R = 8,32 J.mol–1.K–1, T en K et D en m2.s–1.

La diffusivité du silicium dans la silice a été étudiée par Brebec et al.
[151] qui déposèrent, par pulvérisation cathodique, sur des échantillons
cylindriques de silice ordinaire un film de 30SiO2 d’un centaine de nano-
mètres. Les profils enregistrés par SIMS conduisent à des valeurs de D
qui, entre 1100 et 1400 °C, satisfont à l’équation :

.

On remarque que les énergies d’activation pour la diffusion de l’oxygène
et du silicium dans la silice sont assez proches de celles de la viscosité,
soit 710 kJ.mol–1 (voir A.2 [24]). Cela laisse penser que ces processus qui,
tous trois, impliquent des ruptures de liaisons Si–O sont étroitement
reliés.

2.3. Interdiffusion

En de nombreuses circonstances, le verre est en contact d’un milieu où
se trouvent des ions de nature différente de ceux qu’il contient. Si les ions
du verre et ceux du milieu contigu sont suffisamment mobiles, il se pro-
duit un échange d’ions qu’on nomme aussi interdiffusion ionique. La
pénétration dans le verre d’ions étrangers B ne peut avoir lieu que s’il y a
une diffusion hors du verre d’ions A de manière qu’en chaque point du
verre l’équilibre électrique soit préservé. La cas le plus fréquent est celui

D 2,6.10–4 453.103–
RT

--------------------------⎝ ⎠
⎛ ⎞exp=

D 328.10–4 579.103–
RT

--------------------------⎝ ⎠
⎛ ⎞exp=
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où A et B sont monovalents. Si cA et cB sont leurs concentrations respec-
tives, les fractions atomiques NA = cA/(cA + cB) et NB = cB/(cA + cB) sont telles
que NA + NB ≡ 1. En chaque point les deux flux ioniques ont même valeur
ainsi que les deux gradients de concentration, même si l’un des ions est
beaucoup plus mobile que l’autre. Lorsqu’on tient compte du couplage
imposé par l’électroneutralité, le calcul montre que les flux obéissent tou-
jours à l’équation (4.3) mais D est alors un coefficient d’interdiffusion 
dont la valeur est donnée par l’équation dite de Nernst-Planck [141] :

(4.19)

où DA et DB sont les diffusivités des deux ions.

D’après l’équation (4.19) on voit que si l’un des ions est en très faible
concentration,  prend la valeur de la diffusivité de cet ion. La validité de
l’équation (4.19) a pu être vérifiée expérimentalement dans quelques cas
où l’on connaît la variation de DA et DB en fonction de la composition [152,
153]. On compare pour ce faire la valeur de  donnée par l’équation (4.19)
à celle qu’on peut déduire de l’analyse du profil expérimental de concen-
tration par la méthode graphique de Matano [154]. L’accord est convena-
ble lorsque l’échange d’ions n’induit pas de contrainte.

Si par contre on immerge un verre sodocalcique dans un bain de
nitrate de potassium au-dessous de la température de transition vitreuse,
les contraintes induites par la diffusion dans le verre des gros ions potas-
sium réduisent les mobilités, si bien que l’équation (4.19) n’est plus véri-
fiée [155–156]. Les énergies d’activation des diffusivités s’accroissent. En
effet, puisque le volume libre diminue, l’énergie requise pour dilater suf-
fisamment les « corridors » empruntés par les cations lors de leurs migra-
tions augmente.

En outre, l’effet de l’échange d’ions sur les propriétés du verre se mani-
feste non seulement au moment où il a lieu mais également de manière
différée. L’arrivée des K+ dans les sites occupés auparavant par les Na+

induit instantanément une dilatation élastique du réseau. Puis on sup-
pose que la relaxation structurale tend à faire croître progressivement les
coordinences des alcalins, c’est-à-dire le nombre des oxygènes qui entou-
rent chacun d’eux (qui passent ainsi de 6 à 8 en moyenne) [156, 157]. Si
elle parvient à son terme, la relaxation structurale aboutit à un verre
« stabilisé » dont la structure et les propriétés sont celles du verre élaboré
par fusion. Par analogie avec la température fictive, Startsev [158] a intro-
duit, pour modéliser ce phénomène, la notion de « concentration fictive ».

Malgré les difficultés rencontrées pour décrire la cinétique de l’interdif-
fusion ionique au dessous de la transition vitreuse et la genèse des con-
traintes qui en résultent, l’échange  s’est imposé, à côté de la

D˜

D˜
DADB

NADA NBDB+
-----------------------------------=

D˜

D˜

Na+ K+⇔
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trempe thermique, comme l’un des procédés les plus efficaces pour ren-
forcer les verres sodiques (voir Chap. 2, Sect. 5.4.3)

En optoélectronique on utilise l’échange d’ions monovalents pour réa-
liser des guides d’ondes superficiels qui doivent avoir typiquement une
dizaine de micromètres de profondeur et un indice de réfraction excédant
celui du verre intérieur de 10–2 environ [159]. Si, par exemple, on rem-
place dans un verre sodocalcique Na+ par un ion comme Ag+ dont la pola-
risabilité est beaucoup plus élevée, l’indice du verre de surface augmente
de 8.10–2.

Une autre méthode consiste à remplacer Na+ par Li+ au-dessus de la
température de transition vitreuse. Comme Li+ est moins volumineux que
Na+, le réseau vitreux qui se reconstitue autour de Li+ est plus compact
que celui qui existait autour de Na+. Il en résulte un accroissement
d’indice de 0,015.

Si un cylindre de verre est plongé dans un sel fondu contenant un ion
monovalent très polarisable, on peut y créer par échange d’ions un gra-
dient d’indice de forme parabolique, à symétrie de révolution, et dont
l’action sur un faisceau lumineux axial est comparable à celle d’un sys-
tème dioptrique. Pratiquement c’est l’échange  qui est le plus
utilisé. Les « lentilles » ainsi obtenues, en sectionnant le cylindre, servent
notamment en reprographie [160].

2.4. Conductivité

Les verres sont des électrolytes solides. Dans les verres courants la con-
ductivité résulte du mouvement des cations monovalents. Après l’appli-
cation d’un potentiel électrique, on observe à la cathode un dépôt d’ato-
mes alcalins :

2Na+ + 2e– →  2 Na.

À l’anode, d’une part du gaz oxygène est libéré :

O2– →  2e– + 1/2 O2

et d’autre part le réseau du verre y est appauvri en alcalins ; l’électrolyse
se traduit par la réduction du nombre d’oxygènes non pontants :

     | | |    |

—Si—O—Na + Na—O—Si— → — Si—O—Si— + 2Na + 1/2 O2

     | | | |

Lorsqu’on applique une tension continue, une charge d’espace se forme
à l’anode par suite de la création de la zone désalcalinisée. Le courant
ionique dans le verre décroît rapidement au cours du temps et il faut

K+ TI+⇔
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l’extrapoler au temps zéro pour en déduire la conductivité. Pour éviter ces
phénomènes de polarisation, on utilise parfois une tension périodique
mais on est rarement sûr qu’à la fréquence choisie il n’y a pas de pertes
diélectriques (Sect. 2.5).

Lorsqu’on veut mesurer la conductivité du verre à la température
ambiante, on peut utiliser des électrodes en laque d’argent. À plus haute
température, on applique plutôt une tension continue avec une anode qui
est une source de cations identiques à ceux qui transportent le courant
dans le verre. On a utilisé parfois des électrodes en amalgame de sodium
mais elles ont l’inconvénient d’entraîner des réactions d’oxydo-réduction
qui peuvent aussi influencer les résultats. Pour s’affranchir à la fois des
réactions aux électrodes et des effets de fréquence, il est préférable
d’introduire , entre l’électrode et le verre, un sel fondu contenant le même
cation que le verre et d’opérer en courant continu. Il est légitime d’admet-
tre que la chute de potentiel a lieu entièrement dans le verre, car la résis-
tance de ce dernier est infiniment plus grande que celle du sel. 

En 1925, R.C. Burt [161] utilise en guise d’éprouvette une ampoule
électrique à moitié immergée dans un bain de nitrate de sodium
(Fig. 4.15). Une tension positive est appliquée entre une anode plongeant
dans le sel et le filament de l’ampoule. Le circuit électrique est alors

Fig. 4.15. Dispositif pour la mesure de la résistivité du verre d’une ampoule électrique ;
d’après [161].
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« fermé » par les électrons émis par le filament incandescent puis accélé-
rés. Les électrons neutralisent les ions Na+ sortant du verre et le sodium
formé se condense sur les parties froides de la surface intérieure de
l’ampoule. Burt constate que cette quantité de sodium déposé s’accorde,
selon la loi de Faraday, avec la quantité d’électricité ayant traversé le
verre ce qui démontre que dans le verre de l’ampoule les porteurs mobiles
de charges sont des cations et que ces cations sont uniquement des Na+.
Après cette expérience, on a couramment utilisé la variation de masse
d’une ampoule pour la mesure de quantités d’électricité, même en tra-
vaux pratiques d’étudiants.

Si l’échantillon de verre dont on veut déterminer la résistivité est plan,
il peut constituer la frontière entre les deux bras d’un tube en U remplis
de sel fondu [162] (Fig. 4.16).

La figure 4.17 montre la variation, en fonction de l’inverse de la tem-
pérature, de la résistivité ρ d’un verre contenant en masse 26,5 Na2O,
73,5 SiO2 [141]. On voit qu’au-dessous de la transition vitreuse, log ρ est
une fonction linéaire croissante de1/T. Donc :

. (4.20)

Fig. 4.16. Schéma d’un dispositif à électrodes non bloquantes pour la mesure de la conduc-
tivité d’un verre ; d’après [162].

σ ρ A B
T
----–=log–=log
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C’est une propriété très générale des verres. On l’appelle la relation de
Rasch-Henriksen. On déduit de la pente de la droite expérimentale
(Fig. 4.17) une énergie d’activation de 67 kJ.mol–1, très voisine de celle
trouvée par Johnson [143] pour ce type de verre (Sect.  2.2), ce qui est en
accord avec l’équation de Nernst-Einstein (4.16).

Pour un verre donné, on observe que plus la température fictive est
élevée, plus la conductivité est grande. Ce résultat est prédit par la théorie
de Anderson et Stuart qui prévoit que l’énergie à fournir pour déplacer un
ion augmente avec la densité du verre [144].

Lorsque le verre contient deux alcalins, le phénomène d’alcalin-mixte
qu’on a déjà décrit (Sect. 2.2) se manifeste aussi pour la conductivité
[163], mais il est beaucoup plus facile à étudier que dans le cas de la dif-
fusivité. La résistivité d’un verre mixte passe par un maximum très

Fig. 4.17. Influence de la température sur la résistivité du verre de composition masique :
26,5 % Na2O, 73,5 % SiO2 ; d’après [141].
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accusé lorsqu’on fait varier le rapport des concentrations des deux alca-
lins (Fig. 4.18). Cet effet est appliqué pour augmenter la résistivité des
verres utilisés comme isolateurs sur les lignes de transport de l’électricité.

Les influences de Al2O3 et des oxydes d’alcalino-terreux sur la conduc-
tivité des verres contenant des ions alcalins sont les mêmes que pour la
diffusivité de ces ions (Sect. 2.2).

Au-dessus de la transition vitreuse, l’évolution de la structure fait croî-
tre plus fortement la conductivité qu’à l’état solide, lors d’une augmenta-
tion de température. Il en résulte une énergie apparente d’activation plus
forte. À plus haute température cette énergie d’activation décroît. Obser-
vée sur un large domaine de températures, la courbe représentative de log ρ
en fonction de 1/T présente, lorsque la substance est liquide, une conca-
vité plus ou moins marquée suivant la composition.

Fig. 4.18. Résistivité à 150 °C de verres mixtes de silicate contenant 30 % en moles d’oxydes
alcalins ; d’après [163].
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La résistivité des verres sodocalciques à la température ambiante est
très élevée, de l’ordre de 109 Ω.m. Sa mesure peut être perturbée par
l’humidité atmosphérique car la couche d’eau adsorbée peut devenir un
électrolyte par échange entre les protons qu’elle contient et les ions
sodium du verre. Par contre, aux températures d’élaboration, les compo-
sitions courantes ont des résistivités qui, souvent, ne dépassent pas quel-
ques Ω.cm (Fig. 4.19), ce qui permet de chauffer le mélange vitrifiable par
effet Joule (Chap. 6, Sect. 3.8).

2.5. Caractéristiques diélectriques

2.5.1. Généralités

Lorsqu’on applique une différence de potentiel U entre les armatures d’un
condensateur plan, distantes de a, la densité superficielle D des charges

Fig. 4.19. Résistivité à haute température d’une composition sodocalcique pour verre flotté.
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vaut, selon la loi de Gauss (Fig. 4.20):

. (4.21)

ε est appelé constante diélectrique ou permittivité absolue, E est l’inten-
sité du champ entre les armatures. ε  0 = 8,854.10–12 C.V–1.m–1 est la cons-
tante diélectrique du vide.

Si le milieu entre les armatures est un diélectrique, on pose

ε = ε s ε 0 (4.22)

ε s est appelé la permittivité relative. C’est un nombre supérieur ou égal
à 1.

L’accroissement de la densité des charges (Fig. 4.20) par rapport au vide
est appelé la polarisation P du diélectrique :

. (4.23)

χ est appelé la susceptibilité diélectrique et α la polarisabilité du milieu.

Si un potentiel électrique représenté par 

U* = U0 exp(j ωt) (4.24)

où  et ω est la pulsation, est appliqué sur le condensateur, le
champ entre les armatures est :

(4.25)

Fig. 4.20. Représentation schématique des charges d’un condensateur plan. (a) : Dans le
vide ; (b) : Garni d’un diélectrique.

D ε U
a
---- ε= E=

P ε ε 0–( )U
a
---- ε ε 0–( )E ε 0 ε s 1–( )= E ε 0 χE αE=== =

j 1–=

E* U*
a

-------
U0

a
------ j ω t( )exp= =
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et la densité des charges :

. (4.26)

Le courant I* a pour expression

(4.27)

où S est l’aire de chacune des armatures.

Dans le cas d’un diélectrique réel, on observe généralement une com-
posante du courant qui est en phase avec la tension U. On prend en
compte ce comportement en admettant que la permittivité relative est un
nombre complexe ε *

(4.28)

la partie réelle  est la constante diélectrique et la partie imaginaire  est le
facteur de perte.

Dans ces conditions la densité de charge n’est plus en phase avec la
tension :

. (4.29)

On pose :

(4.30)

où δ est l’angle de perte.

Le déphasage entre I et U qui est exactement égal à π/2 sans remplis-
sage devient, en présence du diélectrique, π/2 – δ .

Des équations (4.27), (4.28) et (4.29) on tire :

. (4.31)

La composante , en phase avec U représente un courant dis-
sipatif. On peut considérer qu’elle est due à une conductivité σ équiva-
lente telle que 

. (4.32)

On voit d’après (4.32) que si on admettait que σ est une constante du
matériau,  devrait varier en raison inverse de la fréquence. Mais nous
verrons (Sect. 2.5.3) qu’en réalité la conductivité en courant alternatif
varie avec la fréquence.

La figure 4.21 représente le circuit R,C équivalent lorsque le conden-
sateur est garni du diélectrique réel. Les deux grandeurs R et C sont en
général fonctions de la fréquence.

D* ε  E* ε  
U0

a
------ j ω t( )exp= =

I* S 
dD*
dt

-----------  
S ε U0

a
--------------j ω j ω t( )exp= =

ε* ε ′ j ε ″–=

ε′ ε″

D* ε  *  ε 0 E* ε0=
U0

a
------ ε′ jε″–( ) jω t( )exp=

ε″

ε′
----- δtan=

I*
S
a
--- ε 0 ω j ε ′ ε″+( )U*=

Sω ε″ ε 0

a---------------------U*

σ ω ε″ ε0=

ε″
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2.5.2. Polarisation du verre

La polarisation du verre est due à deux types de phénomènes : les réso-
nances et les relaxations qui sont respectivement responsables de la pola-
risation de haute fréquence et de la polarisation retardée.

2.5.2.1. Résonances

Lorsque le champ électrique produit un déplacement de charges auquel
s’opposent des forces « élastiques » de rappel et que les forces de frotte-
ment sont négligeables, la polarisation résulte d’un phénomène de réso-
nance.

Un premier exemple est constitué du nuage électronique qui entoure
le noyau de chaque atome et qui peut être déformé et déplacé par rapport
au noyau, ce qui induit un moment dipolaire. On peut assimiler les nua-
ges électroniques à des oscillateurs qui mettent en jeu des masses très
faibles et des forces de rappel énormes. Leurs constantes de temps sont
donc très petites et ils peuvent aisément vibrer aux fréquences de la
lumière. La polarisation qui en résulte détermine une valeur de  qu’on
note . À partir des équations de Maxwell on montre que  = n2 où n est
l’indice de réfraction.

Des dipôles électriques permanents, formés par la liaison entre deux
ions de charge opposée peuvent également osciller au rythme du champ
appliqué sans quitter leur puits de potentiel. Les groupements O—H et
O—Si ont des fréquences de résonance situées dans l’infrarouge.

Fig. 4.21. Circuit R,C équivalent à un condensateur garni d’un diélectrique réel.

ε′

ε∞′ ε∞′
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2.5.2.2. Relaxations

Le champ électrique peut d’autre part produire soit des déplacements
ioniques impliquant des sauts par dessus une barrière pour atteindre un
site voisin, soit des réorientations de dipôles permanents. Ces processus,
qui mettent essentiellement en jeu les ions alcalins, sont beaucoup plus
lents que les précédents. Ils sont responsables de la polarisation retardée,
qui est dans le cas des verres d’une amplitude plus grande que la polari-
sation de haute fréquence.

L’existence de ces deux classes de phénomènes physiques qui se mani-
festent à des échelles de temps très différentes conduit à imaginer que, à
la suite de l’application d’un champ électrique dans le verre, il apparaît
une polarisation instantanée P1, proportionnelle au champ, à laquelle
s’ajoute une autre polarisation P2, qui tend de manière exponentielle vers
une valeur limite Ps également proportionnelle au champ, de telle sorte
que la vitesse de changement de la polarisation est

(4.33)

où τ  est une constante qu’on appelle temps de relaxation.

On en déduit que, si le champ E reste constant (Fig. 4.22), 

.

De même la vitesse de décroissance de la polarisation après suppression
du champ appliqué est

.

D’où

.

Si un champ alternatif de pulsation ω << 1/τ  est appliqué, les processus
relaxationnels ont le temps de se dérouler avant que le champ ne change
de direction. La polarisation du verre est P1 + Ps et est en phase avec le
champ. Si au contraire ω >>1/τ , P2 n’a pas le temps de se manifester. La
polarisation est égale à P1 et est aussi en phase avec le champ.

Si enfin , la polarisation maximale est plus petite que P1 + Ps et
elle a lieu avec retard par rapport au champ.

À partir des équations (4.23) et (4.28) et de l’équation

(4.34)

dP2

dt
----------

1
τ
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P2 Ps 1 e t/τ––( )=
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dt
----------

P2

τ
------–=

P2 Ps P1–( )e t/τ–=
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on obtient les relations de Debye qui donnent les expressions des permit-
tivités en fonction de la fréquence :

(4.35)

(4.36)

 est appelée permittivité statique et  la permittivité à haute fréquence
et leur différence Δ  est la dispersion diélectrique.

La polarisation retardée du verre est un phénomène de forte
amplitude ;  est plusieurs fois plus grande que . Comme elle se pro-
duit à une échelle de temps facilement accessible, elle a été mise en évi-
dence dès le XVIIIe siècle avec la fameuse expérience de la bouteille de

ε ′  ε∞′
 εs′  ε∞′–

1 ω2τ 2+
---------------------+=

 ε″  εs′  ε ∞′–( ) ωτ
1 ω2τ 2+
---------------------=

ε s′ ε∞′

ε ′

Fig. 4.22. Polarisations instantanée et retardée.
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Leyde, illustrée notamment par B. Franklin. Cette ampoule de verre,
lorsqu’elle a été préalablement chargée par une machine électrostatique,
se décharge violemment en plusieurs phases successives. Actuellement
les études expérimentales des propriétés diélectriques des verres sont
effectuées en tension alternative à l’aide d’un pont ressemblant à un pont
de Wheastone qu’on appelle pont de Schering. Des précautions doivent
être prises dans le choix des électrodes afin qu’elles ne perturbent pas les
mesures en introduisant des porteurs de charges étrangers dans le verre.
La figure 4.23 montre les résultats expérimentaux obtenus par Taylor

Fig. 4.23. Variations de la constante diélectrique (a) et des pertes diélectriques (b) d’un verre
e borosilicate à 521 K, en fonction de la frérence. Comparaison des résultats expérimentaux
( ) et de la théorie de Debye (-----) ; d’après [164].
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[164] avec un verre de borosilicate à 521 K. On remarque que les équa-
tions de Debye ne représentent pas correctement la réalité. Comme dans
le cas de la relaxation des contraintes mécaniques (A5), on observe géné-
ralement que la relaxation diélectrique des verres est le mieux décrite par
une somme d’exponentielles et non par une seule.

L’angle de perte varie de 10–4 pour la silice à 10–2 pour le verre sodocal-
cique. Le rôle des alcalins dans la relaxation diélectrique est bien mis en
évidence lorsqu’on fait varier la composition des verres. Dans les verres
binaires de silice ou de bore [164, 165] Δ  augmente lorsque s’accroît leur
teneur en alcalins (Fig. 4.24).

2.5.3. Relation entre conductivité et relaxation diélectrique

L’exploitation des mesures d’impédance en fonction de la fréquence per-
met notamment d’accéder aux pertes diélectriques . Celles-ci peuvent
être divisées en deux parties : les pertes par relaxation  et les pertes
par conduction . qu’on détermine, à chaque fréquence, à partir de la
mesure de la conductivité σ ω  et en appliquant l’équation (4.32). Les pertes par
relaxation sont obtenues par différence entre  et . La figure 4.25a
montre les résultats concernant un verre sodocalcique à 172 °C [164].

ε ′

 

Fig. 4.24. Influence de la teneur en Na2O sur la dispersion diélectrique de verres binaires.
 Silicates d’après [164],  Borates d’après [165].
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On peut voir que les pertes par relaxation sont plus faibles que les pertes
par conduction et qu’elles passent par un maximum pour une fréquence
fm ≈  400 Hz. On voit sur la figure 4.25b que le rapport σω /σ 0, où σ 0 est la
conductivité en courant continu, augmente avec la fréquence.

On a trouvé expérimentalement, pour de nombreuses compositions,
que l’énergie d’activation du temps  de la relaxation diélectrique
est égale à celle de la résistivité ρ [164, 166]. Cela implique que la migra-
tion des porteurs de charges est responsable à la fois de la conductivité
et de la relaxation diélectrique. Il est généralement admis que la conduc-
tivité est causée, dans un solide désordonné, par un phénomène de
« percolation », lorsque se crée une chaîne continue de sauts réussis par
les porteurs de charges [167].

Pour un verre donné on a constaté que [166, 168]

.

Cette relation très générale s’applique à la plupart des solides désordon-
nés à conduction ionique ou électronique (Fig. 26). L’interprétation des
caractéristiques de la relaxation diélectrique de l’ensemble des verres, à
savoir le spectre étalé des temps dexation et l’unicité de l’énergie d’activa-
tion, fait l’objet actuellement de nombreuses discussions [167].

Fig. 4.25. Influence de la fréquence sur les pertes diélectriques (a) et sur la conductivité (b)
d’un verre sodocalcique à 172 °C ; d’après [164].

τ 1/fm=

τ
ρ
--- ε 0 Δ ε ′≈
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2.6. Perméabilité aux gaz

Une grande partie des données expérimentales concernant la perméabi-
lité aux gaz porte sur la silice vitreuse. L’intérêt que suscite ce verre
auprès des chercheurs est lié à la température élevée de sa transition
vitreuse, ce qui permet d’étudier la perméabilité dans un large domaine
de température. En outre, comme sa perméabilité est relativement
grande, on peut y comparer le comportement d’un grand nombre de gaz
différents. Enfin, sur un plan théorique, sa composition simple permet le
développement de modèles de diffusion.

Le réseau vitreux de silice est un réseau « ouvert ». Il comporte des
sites interstitiels vides pouvant accueillir des molécules dissoutes et dont
le nombre a été estimé à 1021 cm–3. Il est ainsi relativement perméable à
certains gaz. À la pression normale, les solubilités de l’hydrogène, de

Fig. 4.26. Relation entre la conductivité et la relaxation diélectrique des verres ; résultats
expérimentaux provenant de quatre laboratoires et rassemblés par Nakajima [168].
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l’hélium et du néon varient entre 1017
 et1018 atomes.cm–3 [169]. On peut

en déduire que, tant que la pression partielle du gaz diffusant reste infé-
rieure à 1 atm, il n’occupe pas plus de 0,1 % des sites interstitiels. Ainsi
les atomes du gaz n’exercent pas d’influence mutuelle et il a un compor-
tement de gaz idéal. 

Lorsque la température varie, la diffusivité d’un gaz obéit à
l’équation (4.18). En prenant les logarithmes, cette équation devient

.

Avec les valeurs expérimentales de la diffusion de l’hélium dans la silice
publiées par divers auteurs, Shelby [169] a obtenu, en portant log D en
fonction de 1/T, non pas exactement la droite arrhénienne mais une
légère courbure qui laisse penser que D0 pourrait varier avec la tempéra-
ture (Fig. 4.27). Mais généralement on admet que la diffusion des gaz
obéit à une loi simplement arrhénienne (D0 = cte).

La figure 4.28 rassemble les résultats concernant l’influence de la tem-
pérature sur la perméabilité de la silice à divers gaz [169]. On voit que,

Dln D0ln ΔH
RT
--------–=

Fig. 4.27. Influence de la température sur la diffusivité de l’hélium dans la silice vitreuse
d’après les résultats expérimentaux de divers auteurs ; d’après [169].
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selon le gaz, l’énergie d’activation ΔH varie. D’après la théorie d’Anderson
et Stuart [144], on peut assimiler ΔH à l’énergie de déformation du réseau
qu’implique le changement de site de la molécule de gaz. Suivant ce
modèle, ΔH devrait être proportionnelle au carré de la différence entre le
diamètre de la molécule et le diamètre de l’« orifice » par où la molécule
doit passer pour aller d’un interstice à l’autre. La figure 4.29 montre,
dans le cas de la silice, que  est en effet une fonction linéaire du dia-
mètre moléculaire du gaz. On voit en outre (Fig. 4.29) que ΔH s’annule
pour un diamètre moléculaire de 0,1 nm environ ce qui, selon le modèle,
devrait correspondre au diamètre de l’« orifice ». Cette valeur ne paraît pas
irréaliste.

Lorsque des sites interstitiels du réseau sont occupés par des ions
modificateurs, la perméabilité à un gaz donné décroît. La figure 4.30
montre l’influence de la teneur en oxydes alcalins sur la perméabilité à
l’hélium de verres de silicate [169]. On voit que, si l’on fait exception du
lithium, la nature de l’alcalin n’intervient pas et seule compte sa concen-
tration. Il est possible que, pour la perméabilité, le facteur important soit
la variation de la distance moyenne de saut, qui résulte de l’occupation
partielle des sites interstitiels par les alcalins.

Fig. 4.28. Influence de la température sur la perméabilité à divers gaz de la silice vitreuse ;
d’après [169].

ΔH
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Le comportement des verres de silicate de lithium a été interprété par
Shelby [169] à partir des données relatives à la démixtion de ce type de
verre [170]. Son diagramme de phases (Fig. 4.31) fait apparaître trois
régions selon la concentration en Li2O :

1. Si le liquide ne contient que quelques pourcents d’oxyde de lithium,
sa microstructure consiste en une phase continue riche en silice et
contenant des goutelettes d’une phase riche en lithium.

2. Si le liquide contient plus de 20 % d’oxyde de lithium, on observe
une phase continue riche en lithium avec des goutelettes d’une
phase riche en silice.

3. Dans le domaine de composition intermédiaire, la morphologie con-
siste en deux phases continues interconnectées.

Pour la perméabilité aux gaz, la caractéristique importante à considé-
rer est la continuité de la phase la plus riche en silice, car c’est la plus
perméable. Si cette phase est continue, la perméabilité du verre est éle-
vée. Si au contraire, elle se présente sous forme de gouttelettes, la per-
méabilité du verre ainsi démixé est plus basse que celle du verre homo-
gène de même composition. 

Fig. 4.29. Influence de la dimension de la molécule de gaz sur l’énergie d’activation de la
diffusion dan la silice ; d’après [169].
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Les verres de silicates de sodium contenant moins de 20 % de Na2O
présentent aussi une séparation de phase. De ce fait leur perméabilité
offre des similitudes avec celle des verres au lithium [171, 172].

Sur un plan pratique chaque fois qu’on utilise le verre pour contenir
une atmosphère qui doit être contrôlée, sa perméabilité aux gaz est
importante.

Fig. 4.30. Influence de la teneur en oxyde alcalin sur la perméabilité à l’hélium de verres de
silicate à 200 °C ; d’après [169].
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La diffusion de l’oxygène de l’air à travers la paroi mince en verre d’une
ampoule électrique peut entraîner la destruction du filament par oxyda-
tion. De même, lorsqu’une enceinte sous vide fonctionne à température
élevée, la diffusion de l’hélium à travers les enveloppes en silice peut
s’avérer néfaste compte tenu de ce que la proportion en volume de ce gaz
dans l’air est de 5,3.10–6. Il y a lieu également, lors du chauffage d’une
enceinte, de prendre garde au « dégazage » du verre, ce dégazage portant
notamment sur la vapeur d’eau.

Lorsque les molécules diffusantes ne sont pas celles d’un gaz inerte, il
arrive qu’il y ait réaction avec le réseau vitreux. Si un verre contenant des
ions de métaux de transition est mis en contact d’une atmosphère conte-
nant de l’hydrogène, la diffusion de ce gaz dans le verre entraîne la réduc-
tion des ions métalliques à un état d’oxydation moindre avec en consé-
quence l’apparition fréquente de colorations. Si le verre contient des ions
d’argent, d’or ou de cuivre, leur réduction par l’hydrogène peut aller
jusqu’à l’état atomique créant des atomes métalliques qui s’agglomèrent
en formant des colloïdes [173].

Fig. 4.31. Diagramme de phases du silicate de lithium.  Phase riche en silice ; 
Phase riche en oxyde de lithium. D’après [170].
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3. Durabilité chimique du verre

L’expression « durabilité chimique » fait référence à la résistance à la cor-
rosion produite par l’eau, les atmosphères humides et les agents chimiques
en général.

3.1. Durabilité du verre de silice

Lorsque une surface de verre vient d’être produite, les liaisons non satu-
rées Si—O— et Si— réagissent très rapidement avec les gaz de
l’atmosphère : oxygène, eau, dioxyde de carbone [114]. Dans le cas de
l’eau, il y a dissociation de la molécule et formation de groupes Si—OH
qu’on appelle fonctions silanols :

H2O →  OH– + H+

        |         |
—Si—O– + H+ →  —Si—OH

        |         |
 |       |

—Si+ + OH– →  —Si—OH.

 |       |

C’est une réaction très exothermique (environ 20 kcal. mol–1) qui, par con-
séquent, est favorisée par rapport aux réactions avec les autres gaz. La
surface du verre se tapisse entièrement de fonctions silanols. Puis, vien-
nent se fixer, par des ponts hydrogène, des molécules d’eau physisorbées
(Fig. 4.32). L’existence de ces groupes moléculaires ont été mis en évidence

Fig. 4.32. Groupes moléculaires sur la surface du verre ; d’après [174].
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par la spectrométrie infrarouge [174] qui distingue les différentes fonc-
tions hydroxyles par leurs fréquences de vibration. Les molécules physi-
sorbées peuvent être éliminées par un chauffage à 150 °C dans le vide,
car leur énergie d’adsorption ne dépasse pas 3 kcal. mol–1 alors que les
groupes silanols ne commencent à disparaître qu’au-delà de cette tempé-
rature (Fig. 4.32).

En plus des groupes Si — OH situés sur la surface du verre, il existe
des Si — OH « internes » [141]. Ils proviennent de la diffusion de molécu-
les d’eau dans les interstices du réseau. Une partie de ces molécules réa-
git avec les liaisons Si — O :

  |      | | |
—Si—O—Si— + H2O →  —Si—OH + HO—Si— . (4.37)

  |      | | |

Une relation entre la concentration en eau moléculaire CH2O et la concen-
tration en silanols CSiOH a été établie par Moulson et Roberts [175]

CSiOH = K (CH2O)1/2

où K est une constante d’équilibre. En appliquant la loi de Henry, on en
déduit que la concentration de silanols « internes » doit être proportion-
nelle à la racine carrée de la pression de vapeur d’eau.

La solubilité du verre de silice dans l’eau est très faible : 1,3.10–3 mol. l–1

[176]. Au bout d’un an des grains de silice continuellement agités dans
l’eau ont perdu moins de 1 ppm [177]. Selon Doremus [141] cette faible
dissolution est amorçée par la réaction (4.37). Lorsque plusieurs liaisons
Si—O voisines sont rompues, des fragments du réseau finissent par se
détacher sous forme d’acide silicique non ionisé : H4SiO4

SiO2 + 2 H2O  ⇔  H4SiO4. (4.38)

Lorsque le verre de silice est en contact d’une solution, la solubilité reste
constante si le pH varie de 2 à 8. Au-dessus du pH = 8, elle s’élève bruta-
lement (Fig. 4.33) car les OH– de la solution provoquent l’ionisation de
l’acide silicique :

H4SiO4 + OH–  ⇔  H3SiO4
– + H2O

ce qui entraîne le déplacement vers la droite de l’équilibre de la réaction
(4.38) et donc la dissolution de la silice [177].

3.2. Durabilité des autres verres

Les verres d’oxydes n’ont pas de porteurs libres et sont peu conducteurs.
Ils ne sont donc pas sujets à une corrosion électrochimique impliquant
une réaction de type oxydo-réduction. En revanche, malgré leur réputation
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de matériaux inertes, ils peuvent être sujets à des attaques chimiques
résultants de réactions du type acide-base entre, d’une part un proton,
un ion hydronium ou une molécule d’eau, et d’autre part les cations qu’ils
contiennent.

Les verres de silicates sont les sels d’un acide faible et de bases fortes.
Ils peuvent donc subir une réaction d’hydrolyse qu’on appelle parfois
lixiviation :

|      |     | |
—Si—O—Si—O—Na + HOH →  —Si—O—Si—OH + Na+ + OH–. (4.39)

|     | | |

Tandis que Na+ et OH– passent en solution, le proton du groupe silanol
SiOH échange son site de surface avec celui d’un ion alcalin de
l’intérieur : il diffuse dans le verre. La cinétique de la lixiviation est donc
contrôlée par l’interdiffusion entre l’alcalin du verre et le proton.

En réalité, il semble que, tout au moins à basse température, le cation
qui diffuse dans le verre est le proton hydraté (H+ + H2O = H3O

+) qu’on
appelle hydronium, plutôt que le proton seul. Lanford [178] s’est efforcé
de déterminer les profils de diffusion de l’hydrogène et du sodium dans
les couches superficielles d’un verre sodocalcique hydraté. Dans ce des-
sein il a exploité la réaction nucléaire

15N + 1H → 12C + 4He + 4,43 MeV de rayons γ .

Fig. 4.33. Influence du pH sur la vitesse d’attaque de la poudre de silice à 80 °C ; d’après
[177].



 

164 LE VERRE

Il s’agit d’une réaction « résonante » car elle ne se produit que lorsque
l’énergie de15N vaut précisément 6,385 MeV. En utilisant cette propriété
Lanford et al. ont obtenu les profils de la figure 4.34 qui montre qu’un Na+

est remplacé par trois hydrogènes. Il convient donc, tout au moins pour
ce verre, d’écrire l’équation (4.39) sous la forme :

|      | | |
—Si—O—Si—O—Na + 2 HOH →  —Si—O—SiO–H3O

+ + Na+ + OH–. (4.40)
|      | |       |

Lorsque le verre contient plusieurs cations, chacun d’eux est l’objet d’une
lixiviation avec un profil de concentration spécifique. La figure 4.35 mon-
tre les profils enregistrés par spectroscopie de masse d’ions secondaires
(SIMS) à la surface intérieure d’une bouteille de champagne après un an
de contact avec le vin. On voit que ces profils ne concernent que quelques
centièmes de micromètres.

Si l’ion OH– est fortement dilué dans l’eau comme dans le cas du verre
d’un vitrage sous la pluie ou de la surface interne d’une bouteille, la réac-
tion précédente n’est pas nuisible car elle s’arrête d’elle-même. La quan-
tité d’alcalins qui sort du verre varie, selon les lois de la diffusion, comme

Fig. 4.34. Profils de concentration de l’hydrogène et du sodium dans un verre sodocalcique
immergé pendant 560 heures dans de l’eau à 95 °C ; d’après [178].
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la racine carrée du temps de contact. Les couches superficielles sont
« passivées », car le proton est beaucoup plus solidement lié à l’oxygène
que ne l’est l’alcalin. Le verre garde sa transparence puisque le réseau
n’est pas altéré.

En revanche, si l’eau en contact avec le verre occupe un faible volume
et n’est pas renouvelée — comme par exemple si deux vitrages sont stoc-
kés l’un contre l’autre ou bien s’il reste quelques gouttes d’eau au fond
d’une bouteille ou si de la laine de verre se trouve dans une atmosphère
humide — elle devient progressivement une solution alcaline puisque la
réaction (4.40) montre que lorsque deux molécules d’eau pénètrent dans

Fig. 4.35. Profils SIMS obtenus sur une bouteille de champagne après contact d’un an avec
le vin.
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le verre elles sont remplacées dans la solution par Na+ et OH–. Cette évo-
lution est bien mise en évidence avec la cellule de Harris (Fig. 4.36). C’est
un récipient dont les parois sont constituées des surfaces de verre à tes-
ter. Remplie d’eau pure, cette cellule est ensuite portée à 95 °C. Deux
électrodes plongées dans l’eau montrent que la conductivité s’élève brus-
quement lorsque le pH atteint 10 environ par suite de la réaction avec le
verre (Fig. 4.37).

Fig. 4.36. Schéma d’une cellule de Harris.
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La présence d’OH– en forte concentration provoque une réaction diffé-
rente de la précédente. Il s’agit d’une attaque du réseau vitreux par la
solution alcaline :

|  |   |   |
—Si—O—Si— + OH–  →  —Si—O– + HO—Si— (4.41a)

| | | |

| |
—Si—O– + H2O  →  —Si—OH + OH– (4.41b)

| |

| | | |
—Si—O—Si— + H2O  →  —Si—OH + HO—Si— (4.42)

| | | |

L’ion OH– est momentanément consommé par la réaction (4.41a) mais le
groupement Si—O– qui vient d’être créé interagit avec l’eau pour le refor-
mer immédiatement par la réaction (4.41b). Il s’agit donc globalement d’une
hydrolyse du réseau par l’eau, analogue à la réaction (4.37) mais catalysée

Fig. 4.37. Variation de la conductivité de l’eau à 95 °C en fonction de la durée du contact avec
des surfaces de verre.
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par la présence d’ions OH–. Puisque la concentration en OH– ne change
pas dans la solution, la quantité de verre hydrolysé varie linéairement
avec le temps et n’est limitée que par la solubilité dans l’eau de l’acide sili-
cique.

Schématiquement, après un contact prolongé avec une pellicule d’eau,
la surface du verre est constituée d’un empilement de plusieurs zones
(Fig. 4.38) :

– La zone intérieure est le verre non modifié.

– Lorsqu’on se rapproche de la surface, apparaît une zone où le réseau
vitreux n’est pas altéré mais où les cations sont partiellement rem-
placés par des ions hydronium ou des protons.

– Plus près encore de la surface, l’hydrolyse partielle du réseau con-
duit à une structure ouverte, analogue à un gel, dans laquelle les
molécules d’eau peuvent facilement pénétrer.

– Lorsque la solution est saturée de certains cations et/ou de silicates,
une couche formée de précipités amorphes ou cristallins recouvre la
surface.

Les épaisseurs relatives de ces diverses couches dépendent des condi-
tions du contact et de la composition du verre.

La composition du verre a une influence déterminante sur sa corrosion
par l’eau. Si le pH de la solution en contact ne dépasse pas 7, l’attaque
du réseau ne se produit pas. Cette condition est satisfaite si le verre ne con-
tient pas d’ions modificateurs. L’eau a un effet chimique quasi négligeable

Fig. 4.38. Coupe schématique de la surface corrodée d’un verre.
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sur la silice vitreuse (Sect. 3.1) comme sur le quartz. La présence d’alca-
lins dans la composition fait chuter rapidement la durabilité, non seule-
ment à cause de l’introduction de cations mobiles, mais aussi par la pré-
sence des oxygènes non-pontants qui créent un réseau plus « ouvert » et
donc plus favorable à la diffusion des cations. Le rôle néfaste des alcalins
est réduit par l’introduction dans la composition d’Al2O3 et/ou de B2O3

qui maintiennent la connectivité du réseau en présence de cations modi-
ficateurs (voir Chap. 1, Sect. 3). Les obsidiennes, verres naturels d’alu-
mino-silicates, qui ont parfois plusieurs dizaines de millions d’années,
illustrent bien la durabilité de ces compositions.

L’influence bénéfique de la présence d’alcalino-terreux dans la compo-
sition du verre sur sa durabilité est très marquée. La figure 4.39, tirée des
travaux de A. Paul [124] montre comment varie le taux de SiO2 dissous
dans une solution de pH =10 en fonction de la teneur en CaO dans le
verre.On attribue généralement cet effet à la précipitation, sur la surface

Fig. 4.39. Effet de CaO sur la quantité de silice extraite d’un verre de compsition (25-x) Na2O,
xCaO, 75SiO2, à 75 °C pendant 5 heures dans une solution de pH = 10 ; d’après [124].
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du verre, des silicates alcalino-terreux qui jouent un rôle de barrière pour
les éléments hydrolysables.

Dans la pratique, les conditions d’attaque les plus défavorables sont
réunies lorsque les articles en verre sont stockés dans un local dont la
température subit de fortes et fréquentes variations. Le pH du petit
volume d’eau condensée à chaque cycle peut s’élever dangereusement.
Pour empêcher la corrosion lorsqu’on emmagasine du verre plat, on inter-
pose parfois entre les feuilles un papier contenant des composants aci-
des.

3.3. Cas particulier des verres de borosilicate

La corrosion des verres de borosilicate mérite une attention particu-
lière. Selon Bunker et al. [179], pour une teneur fixée de SiO2, la meilleure
résistance à l’hydrolyse d’un borosilicate de sodium est obtenue lorsque
le rapport des teneurs en B2O3 et Na2O est voisin de 1 et que donc la pro-
portion des bores tétraédriques est maximale. Pour expliquer cette pro-
priété on suppose que le sodium associé au bore tétraédrique ne participe
pas à l’échange d’ions avec les hydronium. Lorsqu’il y a un excès d’alca-
lin, le réseau vitreux subit l’hydrolyse après l’échange d’ions entre les
hydronium et les sodium liés à un oxygène non-pontant. Si par contre il
y a trop de bore, on observe une tendance à la séparation de phases. La
phase boratée est plus susceptible d’être hydrolysée que la phase silica-
tée. Le verre poreux de silice qui subsiste en surface après l’hydrolyse de
la phase boratée n’est pas à même de constituer une barrière efficace à la
diffusion.

La figure 4.40 compare les vitesses de dissolution des verres de silicate
de sodium à celle des verres de borosilicate de sodium dont le rapport des
teneurs de Na2O et B2O3 vaut 1 [179]. On voit que pour les deux familles,
moins les verres contiennent de silice plus ils sont attaquables mais que
les borosilicates le sont bien moins que les silicates.

Pour la vitrification des déchets nucléaires, les principaux critères de
sélection sont une grande durabilité chimique et une basse température
d’élaboration, ce qui permet notamment d’éviter la vaporisation des
matières radioactives au cours de la fusion [180]. Actuellement les com-
positions retenues sont le plus souvent des alumino-boro-silicates élabo-
rables à 1100 °C dans un pot en acier réfractaire chauffé par induction.
En France, le CEA a particulièrement étudié la composition R7T7 : SiO2

45,1, Na2O 9,8, Li2O + K2O 2,0, B2O3 18,9, CaO 4,0, Al2O3 4,9, Fe2O3 + NiO
+ Cr2O3 3,8, PF2O3 13,7, P2O5 0,3, ZnO 2,5. Dans cette composition, le
symbole PF (produits de fission) regroupe les éléments résultant de la dis-
solution du combustible irradié (Sr, Zr, Mo, Ru, Pd, Cs, Ba, La, Ce, Pr,
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Nd, Sm, Gd). L’extrapolation des résultats des tests de corrosion en labo-
ratoire conduit à la conclusion que, dans un environnement géologique,
la perte de masse d’éprouvettes cylindriques de ce verre serait de 0,1 %
après 10000 ans [181].

Fig. 4.40. Vitesse de dissolution des verres de silicate et de borosilicate de sodium en fonc-
tion de leur teneur en silice ; d’après [179].
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Les compositions verrières sont ajustées en fonction de l’usage auquel
elles sont destinées, en tenant compte à la fois des performances obtenues
et des prix de revient. On distingue, selon le domaine d’applications, plu-
sieurs grandes familles (Tab. 5.I).

Tableau 5.I. Les différentes catégories de verres industriels.

Catégorie
Domaine typique
de composition

Applications

Sodocalcique SiO2, CaO, Na2O

Vitrage
Bouteilles
Flaconnage
Gobeleterie

Borosilicate SiO2, B2O3, Na2O
Pharmacie
Culinaire
Laboratoire

Alumino-silicate SiO2, Al2O3, CaO, B2O3 Fibres de renforcement

Verre au plomb SiO2, PbO, K2O
Verrerie d’art
Flaconnage de luxe
Écrans de protection

Silice SiO2 Fibres optiques

Zircone SiO2, ZrO2, Na2O Renforcement du ciment

Bioverres Na2O, CaO, SiO2, P2O5 Médicales

Verres fluorés ZrF4 combiné à d’autres fluorures Fibres optiques de courtes distances

Vitrocéramique Li2O, Al2O3, SiO2
Culinaires
Optiques

Chalcogénures
S, Se, Te, mélangés à Ge, Si, Sb, As 
et/ou halogènes

Optiques infrarouge

Métallique
Métal de transition + non-métal
ou deux métaux de rayons atomi-
ques différents

Renforcement béton
Industrie électrique
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1. Les verres sodocalciques

La famille dont l’usage est le plus répandu est la famille sodocalcique.
Actuellement, elle représente plus de 90 % des verres produits. Les verres
les plus anciens, élaborés au troisième millénaire av. J.-C., en font égale-
ment partie. La prédominance permanente de cette famille est naturelle-
ment liée aux raisons économiques : faible coût des matières premières
et température modérée d’élaboration.

Nous avons vu (Chap.1 Sect. 3.2) que, dans une composition verrière,
le rôle des oxydes alcalins est de former avec la silice des silicates à bas
point de fusion. Mais les silicates alcalins ont un grave inconvénient : ils
sont solubles dans l’eau. Les silicates de calcium sont bien moins fusibles
mais, en revanche, ils ont l’avantage de ne pas être solubles. Le compromis
naturel résulte des caractéristiques du diagramme de phases SiO2—
Na2O—CaO. Sur la figure 5.1 sont indiqués respectivement en abscisse et
en ordonnée les pourcentages massiques de SiO2 et CaO. Le pourcentage
de Na2O en chaque point est le complément à 100 %. Les courbes en trait
gras sont les frontières séparant les différents domaines de cristallisation.
Les courbes en trait fin sont les isothermes de liquidus. Elles sont com-
parables à des courbes de niveau topographiques. Lorsqu’on passe d’un
domaine de cristallisation à un domaine voisin, leur réseau change géné-
ralement d’aspect. Dans le système SiO2—Na2O—CaO, la frontière la plus
remarquable est la ligne ABC qui marque la limite des domaines des cris-
taux de SiO2 : tridymite et quartz, où les isothermes de liquidus s’élèvent
rapidement à mesure qu’on se rapproche de la composition de la silice
pure. On remarque que la ligne ABC s’éloigne peu d’une droite verticale.
Le long de cette frontière le taux de silice reste compris entre 73 et 75 %.
Par conséquent, lorsqu’on se déplace sur cette ligne, cela revient à subs-
tituer CaO à Na2O et inversement. La figure 5.2 montre que lorsque Na2O
remplace CaO, la viscosité diminue mais surtout on note une baisse
importante de la température de liquidus, jusqu’au point C qui correspond
à l’eutectique ternaire, à l’intersection du domaine du quartz, de la dévi-
trite et de Na2O, 2 SiO2. En ce point la température de liquidus est 725 °C.

La baisse de la température de liquidus est d’un double intérêt
pratique : d’une part la température de fusion est abaissée, d’autre part
on peut refroidir la fonte jusqu’à ce qu’elle ait la viscosité convenable pour
le formage, sans risquer la cristallisation. Le domaine exploité industriel-
lement se situe au voisinage de la ligne ABC, à la gauche de celle-ci. Il faut
prendre garde de ne pas trop réduire la teneur de CaO de façon à limiter
la solubilité du verre. On peut choisir par exemple : 74 SiO2, 15 Na2O,
11 CaO. La viscosité de cette composition est suffisamment basse pour
permettre son élaboration à l’aide d’un feu de bois (1400 °C) et d’autre part
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elle est suffisamment élevée à 1100 °C (soit 100 °C au-dessus du liquidus)
pour commencer les opérations de formage. Enfin la résistance à l’eau de
ce verre est suffisante pour la gobeleterie, les bouteilles et le vitrage.

Comme les verriers de l’époque romaine, ceux du Moyen Âge, sans
aucune connaissance de chimie, ont longtemps ignoré la présence indis-
pensable de la chaux. Ils croyaient que le verre ne devait comporter que
deux constituants : le sable et le fondant. On s’accorde à penser que,
dans l’Antiquité, le fondant était principalement le « natron » qui était un
carbonate de sodium naturel. À cette époque les lacs salés abondaient

 

 

   

  

Fig. 5.1. Diagramme de phases du système Na2O - CaO - SiO2 ; d’après [182].



 

176 LE VERRE

dans la région du delta du Nil. En s’asséchant chaque été, ils faisaient
apparaître des dépôts de natron, substance principalement utilisée dans
le monde antique comme agent dessicant, pour conserver les aliments ou
pour les procédés de momification. C’était la matière première égyptienne
la plus exportée, en volume. Les deux principaux gisements de natron se
trouvaient à l’ouest du delta, l’un près de Naucratis, l’autre dans l’oasis
du Wadi Natrum. Apportée par caravanes, la matière était chargée sur des
chalands qui descendaient, jusqu’à la mer, la branche canopique du Nil.
Les sables utilisés, comme ceux qu’on trouvait à l’embouchure de l’oued
Belus, en Phénicie, contenaient plus de 7 % de CaO sous forme de débris

  

 

 

Fig. 5.2. Variations des compositions, des viscosités et des températures de liquidus le long
de la ligne eutectique du système SiO2 – Na2O – CaO.
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de coquillages. Après la chute de l’Empire romain, on exploita de plus en
plus, comme fondant, sur les bords de la Méditerranée, les cendres de
plantes des terres salées du littoral. Leur nom variait suivant la région :
dans les pays arabes le kali dont on a tiré le mot alcali, dans la région d’Ali-
cante la barilla, en Provence et au Languedoc la soude et la salicorne. Plus
au nord ces plantes ne pouvaient se développer et on se rabattait sur
les cendres de varech, de fougères, de charme et de hêtre. Par exemple, les
verreries normandes utilisaient les cendres de varech produites dans les
îles Chausey. Il n’y avait toujours pas d’ajout volontaire d’un porteur
d’oxyde de calcium ou de magnésium. Heureusement, les sables pouvaient
contenir du calcaire et de l’alumine et les cendres des végétaux recelaient
toujours des carbonates de calcium et de magnésium. Comme, dans ces
dernières, il y avait aussi des impuretés colorantes. A. Barovier, à Murano,
eut l’idée, vers 1450, d’extraire les « sels » solubles des cendres en sou-
mettant celles-ci à une lixiviation avec de l’eau chaude. Il obtint un verre :
le « cristallo » dont la transparence eut à l’époque un grand succès. Heu-
reusement pour sa durabilité, le cristallo contenait environ 5 % de CaO.
On ne sait pas si Barovier ne traitait qu’une partie des matières premières
ou s’il introduisait la chaux autrement. En revanche, il est avéré que la
présence d’oxyde de manganèse dans le cristallo assurait une décoloration
chimique complémentaire (voir Chap. 3, Sect. 2.1.2).

C’est probablement en Europe centrale, peut-être dès le XIVe siècle, que
pour la première fois, on a procédé à un ajout volontaire de calcaire. Ini-
tialement, il semble que le but poursuivi était purement économique : il
s’agissait de réduire la consommation des cendres puis des « sels » issus
de la lixiviation. Le verre obtenu était facile à façonner à froid et peu atta-
quable par l’eau. Ainsi est né le « cristal » de Bohême [183].

L’introduction volontaire de chaux associée aux « sels » extraits des
cendres s’est répandue progressivement en Europe. Vers 1750, Deslandes
à la manufacture de glaces de Saint Gobain, confronté à une forte
demande qualitative du marché, fit adopter, pour l’élaboration du verre à
glace, la composition : sable de Creil 39,4 %, sel extrait de soude d’Espagne
17,9 %, chaux 4,5 %, calcin 38,2 %, ce qui donne un verre de composition :
silice 74,0 %, soude et potasse 17,5 % et chaux 8,5 % [184].

Les verres sodocalciques modernes contiennent d’autres oxydes en
petites quantités notamment Al2O3 qui, à partir de quelques dixièmes
de %, améliore sensiblement la résistance à l’eau. Un autre oxyde qu’on
trouve toujours dans le verre plat est MgO qui, lorsqu’il remplace partiel-
lement CaO, réduit notablement la température de liquidus. Cela permet
de disposer d’un liquide très visqueux dès le début du formage. On recher-
chait particulièrement cette condition lorsqu’on étirait le verre par le pro-
cédé Fourcault et qu’on redoutait les dévitrifications sur la débiteuse
(Chap. 7, Sect. 3.1).
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2. Les verres au plomb

L’introduction d’oxyde de plomb dans la composition des verres remonte
au XVIIe siècle. À cette époque la verrerie anglaise était en difficulté, car les
forêts des îles Britanniques étaient peu étendues et le bois était réservé
prioritairement à la construction navale. Le chimiste Thomas Percivall
conçut un four qui utilisait le charbon, qui, lui, était abondant. Il était
nécessaire, pour éviter que les fumées réductrices ne provoquent la colo-
ration du verre, d’utiliser des creusets fermés. Muni de cet outil, un verrier,
George Ravenscroft, s’efforça de mettre au point un verre transparent pou-
vant rivaliser avec le cristallo et le cristal de Bohême, et moins tributaire
des matières premières importées, notamment les cendres de plantes
marines. En 1675, il eut l’idée d’utiliser de la litharge et du salpêtre mélan-
gés à une pierre siliceuse anglaise de grande pureté, appelée flint. Le verre
qu’il réalisa contenait SiO2, PbO et K2O. Il s’élaborait sans difficulté dans
le creuset fermé car, grâce à la présence du salpêtre et à l’absence de
contact avec des flammes réductrices, il demeurait dans un état oxydé ce
qui évitait la précipitation de plomb métallique au fond du creuset. On
l’appela verre flint ou cristal au plomb. Il offrait beaucoup d’avantages.
Plus fusible que le verre sodocalcique, il était plus facile à travailler à
chaud. Sa résistance à l’eau était satisfaisante à condition de limiter la
teneur en potasse. En outre, son indice de réfraction élevé et sa forte dis-
persion lumineuse lui donnaient un éclat remarquable ; de plus, sa grande
densité lui conférait une belle sonorité. Il s’imposa pour toutes les pièces
de verrerie décoratives.

La verrerie d’art n’est pas la seule à tirer parti des verres au plomb. Ils
sont largement utilisés en optique instrumentale (Chap. 3, Sect. 3.2). On
exploite également leur propriété d’absorption des rayonnements γ  ou X.
On a d’abord réalisé avec ces verres des écrans de protection pour la
radioscopie puis des hublots d’observation pour l’industrie nucléaire. Les
enveloppes des tubes à rayons cathodiques doivent aussi absorber les
rayons X émis par l’anticathode. Les premiers tubes de télévision étaient
entièrement formés de verre au plomb. Mais comme celui-ci jaunit légè-
rement sous l’action des rayonnements, il a été remplacé, pour les écrans
de télévision couleur, par des verres d’autres oxydes de métaux lourds :
baryum et strontium. 

3. Les verres de borosilicates 

Vers 1880, Otto Schott à la faveur des nombreux essais qu’il effectuait
sur les borosilicates pour élargir la gamme des verres d’optique, se
rendit compte que l’introduction de B2O3 dans la composition améliorait
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sensiblement la résistance du verre au choc thermique et aux attaques
chimiques. En 1887, il proposa des manchons en verre borosilicate pour
les lampes Auer. Un peu plus tard, Corning développa un verre résistant
aux chocs thermiques pour les globes des lanternes des chemins de fer
US. Par rapport à un silicate alcalin, la composition retenue consistait à
remplacer une grande partie des alcalins par B2O3 et un peu d’Al2O3. Le
coefficient de dilatation du verre de composition : 81 % SiO2, 12 % B2O3,
2 % Al2O3, 5 % (Na2O + K2O) vaut 32.10–7 K–1 soit trois fois moins qu’un
verre sodocalcique. Cette propriété remarquable résulte de la faible pro-
portion d’oxygènes non-pontants (Chap. 2, Sect. 1).  Initialement, Corning
développa cette composition pour répondre au marché des séparateurs de
bacs d’accumulateur, mais plus tard, J. Littleton, dans cette société,
démontra l’intérêt de ce verre, baptisé Pyrex, en verreries culinaire et de
laboratoire.

Par suite de leur excellente résistance à la corrosion (Chap. 4,
Sect. 3.3), un autre grand domaine d’application des verres de borosilicate
concerne la chimie et la pharmacie. Les flacons en verre ne doivent pas
relâcher d’ions alcalins dans le liquide qu’ils contiennent, même en auto-
clave. Le « verre neutre », souvent utilisé en pharmacie, a pour composition
pondérale : 62 % SiO2, 12 % B2O3, 6 % Al2O3, 2 % BaO, 1 % ZnO et 10 %
(Na2O + K2O).

Dans les laboratoires de chimie, les calcinations sont souvent effec-
tuées dans des tubes de combustion. Ces derniers doivent être constitués
d’un verre à TG élevé. Il s’agit d’un borosilicate dans la composition duquel
on a ajouté de l’alumine et des alcalino terreux et réduit le taux d’alcalins :
55 % SiO2, 8 % B2O3, 21 % Al2O3, 5 % CaO, 9 % MgO, 2 % Na2O. On obtient
ainsi un TG à 730 °C, à comparer à 560 °C pour le Pyrex.

Inversement, il existe des domaines d’application pour lesquels on a
besoin d’un verre fluide à haute température. C’est le cas de la laine d’iso-
lation qu’on fibre à l’aide d’une filière centrifugeuse en alliage réfractaire
Ni—Cr dont la température ne peut excéder 1100 °C. Ce procédé de fibrage
nécessite une viscosité inférieure ou égale à 102 Pa.s. En outre, pour éviter
tout risque de cristallisation dans la filière, il faut que la température de
liquidus soit plus basse d’au moins 100 °C. Enfin, la fibre obtenue doit à
la fois être stable dans un milieu aqueux et se dissoudre dans les alvéoles
pulmonaires en cas d’inhalation. L’ensemble de ces conditions a conduit
à la fin des années quatre-vingts à une composition de borosilicate riche en
alcalins et contenant un peu d’alumine : 65 % SiO2, 2 % Al2O3, 8 % CaO,
2,5 % MgO, 17 % Na2O, 1 % K2O, 4,5 % B2O3. La solubilisation des oxydes
modificateurs et de B2O3 fait apparaître un gel silico-alumineux instable
dans le fluide biologique [185].

Les dispositifs d’affichage par cristaux liquides qu’on utilise en grande
quantité pour les calculatrices, les ordinateurs portables et les écrans
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plats de télévision, comportent une feuille de verre qui sert de support pour
une matrice de petits cristaux liquides (pixels), en silicium amorphe.
Compte tenu de la densité de ce réseau, la stabilité dimensionnelle du
substrat doit être assurée au micromètre près. Cette condition doit être
remplie par la feuille de verre bien que la technologie du silicium amorphe
oblige à un séjour de la feuille à 400 °C. En outre, la qualité des pixels
n’est sauvegardée que si le taux d’alcalins qu’ils contiennent reste à un
niveau très bas. Pour cette application très exigeante, la feuille de verre
est généralement un borosilicate sans alcalin dont le TG se situe vers
640 °C.

4. Les verres d’alumino-silicates

Le verre « E » fut développé d’abord pour une application purement élec-
trique en 1940. Il s’agissait de réaliser un tissu isolant, à faible perte dié-
lectrique et résistant à la chaleur et aux attaques hydrolytiques pour des
appareillages électriques de puissance (générateurs, moteurs, transfor-
mateurs). La firme américaine Owens-Corning Fiber Glass choisit une
composition voisine de l’eutectique 22 SiO2, 3 Al2O3, 9 CaO, dont le liqui-
dus est à 1170 °C. Environ 7 % de B2O3 furent ajoutés pour pouvoir fibrer
vers 1150 °C. Au début de la seconde guerre mondiale, on se rendit
compte, en fabriquant des radômes avec des fibres de verre E, que
lorsqu’on les mélangeait à une résine de synthèse (thermodurcissable ou
thermoplastique) elles en transformaient complètement les propriétés
mécaniques. Le module d’Young, la résistance mécanique et la dureté sont
considérablement renforcés. Les composites qu’on réalise par association
fibres de verre-résine sont largement imputrescibles et incombustibles. Ils
connaissent de ce fait de multiples applications dans les transports, le
bâtiment et la marine de plaisance.

Des performances mécaniques encore plus élevées sont obtenues avec
des verres du système SiO2, MgO, Al2O3. Il s’agit des verres « S » et « R ».
Les compositions industrielles sont voisines de l’eutectique 65 SiO2,
25 Al2O3, 10 MgO dont le liquidus est à 1475 °C. Le remplacement de CaO
par MgO permet d’atteindre un module d’Young d’environ 90 GPa. En
outre la résistance à la corrosion est remarquable. Mais compte tenu de
ce que ces verres nécessitent des températures de 1700 °C pour leur éla-
boration, leurs applications sont limitées à des composites « haut de
gamme » comme ceux qui servent pour les pales d’hélicoptère.

En dehors des fibres de renforcement, un domaine d’intérêt pour les
alumino-silicates concerne les verres devant subir la trempe chimique
[186]. Le renforcement de ces verres par échanges d’ions est en effet facile
à réaliser, car d’une part la diffusivité des alcalins y est grande et d’autre
part la température de transition vitreuse est élevée.
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5. Les verres à base de zircone

Dans le domaine du bâtiment et des travaux publics, il est apparu parti-
culièrement intéressant de renforcer le ciment par des fibres de verre. La
difficulté à surmonter était de trouver les compositions verrières résistant
aux solutions fortement alcalines comme le sont les composés cimen-
taires. Les meilleures compositions sont celles qui contiennent ZrO2. Un
exemple de compromis entre les impératifs de prix de revient des matières
premières et les conditions d’élaboration et de fibrage est représenté par
la composition : 61,5 % SiO2, 1 % Al2O3, 16 % Na2O, 3 % K2O, 1,5 % CaO,
17 % ZrO2.

Le verre alcali-résistant Cem-FIL® est produit sous forme de grosses
bobines de fil. Une technique de projection simultanée sur des moules,
du mélange cimentaire et de 3 à 5 % de fil de verre coupé, permet d’obtenir
des panneaux plans ou ondulés ainsi que des profilés aux propriétés
mécaniques améliorées.

6. Les verres de phosphates

Malgré leur faible résistance hydrolytique, les verres de phosphates ont
suscité un intérêt économique, notamment à cause de leurs propriétés
optiques. Il est possible d’introduire des quantités importantes de fer dans
leurs compositions et ainsi d’absorber fortement le proche infrarouge,
sans que leur transparence dans le visible en soit affectée [187]. On a ainsi
réalisé des filtres pour objectifs de projection cinématographique en verre
de phosphate qui ont l’avantage d’éviter l’échauffement de la pellicule.

D’autre part, on a constaté qu’il est possible d’élaborer des verres de
phosphates sans inclusions métalliques dans des creusets de platine.
Pour cette raison, des verres de phosphates ont été développés afin de pro-
duire des lasers de grande puissance.

7. La silice

Le verre de silice réunit des qualités exceptionnelles sur le plan de la
réfractarité, de la résistance au choc thermique, de la transparence aux
rayonnements et de l’inertie chimique. On l’utilise notamment pour les
gaines d’éléments chauffants, les ampoules de lampes halogène, les pièces
d’optique pour l’ultraviolet et le proche infrarouge, les récipients pour la
préparation des semi-conducteurs, les hublots de la navette spatiale.

Le verre de silice est très difficile à élaborer non seulement à cause de
sa température de fusion très élevée (1710 °C) mais aussi et surtout à
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cause de la viscosité très forte (105 Pa.s) du liquide à cette température,
ce qui rend très laborieuses les opérations d’affinage. Pratiquement la pro-
duction industrielle du verre de silice a véritablement connu son essor
avec le développement des dispositifs de chauffage électrique : arcs, résis-
tors au carbone et fours à induction équipés d’inducteurs en carbone,
molybdène ou tungstène. Suivant la qualité de la silice que l’on cherche
à obtenir, on fond soit du sable soit de grands cristaux de quartz naturel.
Le sable ne fournit qu’un produit translucide, car on ne parvient pas à
extraire toutes les bulles d’air présentes dans le liquide. Avec les cristaux
purs on obtient au contraire un verre non diffusant particulièrement
apprécié en optique.

Compte tenu des très grandes difficultés rencontrées pour obtenir de
la silice pure par fusion de matières premières, on a cherché à développer
des technologies toutes différentes. En 1934, J.F. Hyde de Corning a
ouvert une voie en montrant qu’en vaporisant du chlorure de silicium
liquide dans la flamme d’une torche de soudeur, on recueille une « suie »
de silice extrèmement fine et pure. Un traitement thermique ultérieur de
cette poudre permet d’obtenir des pièces massives par frittage. C’est par
un procédé analogue d’élaboration de verre de silice et d’oxyde de titane,
à partir de l’état gazeux, qu’ont été réalisés les hublots de la navette spa-
tiale, afin de résister aux énormes chocs thermiques à la rentrée dans
l’atmosphère. La même technique a été utilisée pour obtenir le miroir du
téléscope spatial Hubble mais sa principale application concerne les fibres
pour télécommunications (voir Chap. 7, Sect. 4.4). 

Une autre méthode de synthèse de la silice transparente fut élaborée
en 1939 par H.P. Hood et M.E. Nordberg de Corning, et appelée le procédé
VYCOR. Elle repose sur l’exploitation d’un domaine de séparation de phase
liquide-liquide dans le système SiO2, B2O3, Na2O. Une fonte de composition
2/3 SiO2, 1/3 B2O3, 7 % Na2O produit, en se refroidissant, un verre
constitué de deux phases interconnectées. L’une de ces phases a la com-
position : 95 % SiO2, 4 % B2O3, 1 % Na2O. L’autre phase est un borosilicate
de sodium facilement soluble dans l’acide sulfurique. Le verre est fondu
et formé par les procédés conventionnels. Après formage, les objets sont
traités à l’acide pour en extraire la phase soluble. La phase restante, à 96 %
de silice est consolidée par frittage, avec un petit retrait, entre 900 et
1200 °C. Ce procédé ne s’applique qu’aux objets à paroi mince compte tenu
des difficultés d’extraction de la phase soluble dans les fortes épaisseurs.

8. Les vitrocéramiques

Le verre a naturellement tendance à dévitrifier, mais on est réellement par-
venu à contrôler la cristallisation d’un volume de verre qu’au milieu du
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vingtième siècle. Il semble que la première mention d’une céramisation
maîtrisée date de 1954. À cette époque, S.D. Stookey produisait des images
photographiques latentes dans des verres contenant de petites quantités
d’argent, d’or ou de cuivre, ainsi que de l’oxyde de cérium. Il fit une décou-
verte inattendue ; il se rendit compte que si le verre contenait du lithium,
un traitement thermique vers 600 °C provoquait une précipitation de
micros cristaux de métasilicate de lithium, chaque cristal étant nucléé à
partir d’un colloïde métallique. Les images photographiques étaient ainsi
« opalisées ». En outre, la phase opale s’est révélée beaucoup plus soluble
que le verre clair dans l’acide fluorhydrique. On pouvait ainsi enlever avec
une grande précision toute la partie préalablement exposée à l’éclairage
UV. Ce produit appelé « Fotoform » était donc « photo-usinable ». Stookey
raconte qu’un jour le contrôleur de température de son four se dérègla si
bien que le traitement thermique eut lieu à 800 °C, température à laquelle
le verre de silicate de lithium est normalement ramolli. Stookey eut l’heu-
reuse surprise de constater, en ouvrant le four, que l’échantillon qui s’y
trouvait n’était pas déformé. En voulant extraire cette plaquette du four,
celle-ci s’échappa des mors de la pince et tomba sur le carrelage. Elle rendit
un son métallique sans se briser. Elle était totalement cristallisée [188].

D’une manière générale une vitrocéramique est obtenue par le traite-
ment thermique d’un verre qu’on appelle « verre précurseur ». Ce verre est
ainsi transformé en un corps microcristallin. La nature des cristaux
dépend de la nature du verre précurseur. Pour que la cristallisation homo-
gène ait lieu il faut la présence d’une forte densité de points de nucléation
microscopiques, provenant d’une solution d’un constituant en faible
concentration introduite dans le liquide verrogène.

Une première famille de nucléants est constituée par certains consti-
tuants qui, comme les métaux nobles, sont solubles à haute température
dans le liquide verrogène mais précipitent lors du refroidissement sous
forme d’agrégats de quelques nanomètres : or, cuivre, argent, sulfure de
sélénium, sulfure de cadmium, sels fluorés… Les concentrations de ces
nucléants sont habituellement de l’ordre de quelques 10-4 en masse.

Une seconde famille de nucléants est obtenue lorsque le verre contient
certains oxydes qui, comme TiO2, ZrO2, P2O5 ou comme Cr2O3, V2O5, NiO,
favorisent la séparation de phases. Les interfaces constituent alors des
zones privilégiées de nucléation des cristaux.

La maîtrise de la cristallisation nécessite que les deux domaines de tem-
pérature où se produisent la nucléation et la croissance des cristaux soient
bien séparés l’un de l’autre. 

La cristallisation contrôlée permet de conférer à des objets élaborés et
mis en forme par les techniques verrières des propriétés entièrement nou-
velles. La première application des vitrocéramiques, appelée Pyroceram,



 

184 LE VERRE

concernait le radôme d’un missile balistique. Le verre mère avait une com-
position proche de l’eutectique du système MgO, Al2O3, SiO2. En utilisant
comme nucléant TiO2, on a obtenu une vitrocéramique à base de cordiérite
(2 MgO, 2 Al2O3, 5 SiO2) dont le coefficient de dilatation est 26.10–7 K–1.
Cette composition, exempte d’oxydes alcalins, conduisait à des pertes dié-
lectriques très faibles ce qui est essentiel pour la transparence aux ondes
radar. Cette matière avait en outre une excellente résistance à l’abrasion.

Le système ternaire Li2O, Al2O3, SiO2 (LAS) est le précurseur de trois
cristaux remarquables : β-eucryptite (Li2O, Al2O3, 2 SiO2), β-spodumène
(Li2O, Al2O3, 4 SiO2), et β-quartz dont les coefficients de dilatation sont très
faibles. Une première vitrocéramique basée sur ce système et obtenue avec
TiO2 comme nucléant concernait une gamme d’articles blancs de cuisson
(Corningware).

Une autre application, très spectaculaire, est relative aux miroirs en
Zérodur de 8,2 m de diamètre pour le télescope géant installé à l’observa-
toire du mont Cerro Paranal, au Chili (Schott). Chaque ébauche de 23 ton-
nes a été coulée dans un moule centrifugé. Lorsque la température des-
cend à 800 °C, la viscosité est assez élevée pour que la courbure de la face
supérieure, produite par la rotation du moule, soit figée. Le moule est alors
placé dans un four de recuisson et il est refroidi en trois mois jusqu’à la
température ambiante. Le démoulage est une opération délicate qui néces-
site un jeu de 18 ventouses pour déplacer le miroir sans lui imposer de
contraintes. Ensuite les deux surfaces du miroirs sont usinées. Puis le
verre est replacé dans le four pour être céramisé en neuf mois, avant d’être
réusiné pour lui donner la forme finale. L’agent de nucléation est P2O5. Le
coefficient de dilatation de cette vitrocéramique est inférieur à 10–7 K–1

entre 50 et 150 °C.

À partir du système LAS on peut obtenir, en limitant la taille des cris-
taux par rapport à la longueur d’onde de la lumière, des vitrocéramiques
transparentes. Dans le cas des casseroles Vision et des plaques de cuisson
de cuisinières électriques, les microcristaux ont une taille d’environ
0,1 μm. Mais, de manière plus inattendue, on a récemment découvert que
certaines vitrocéramiques, dont la phase cristallisée, constituée de cris-
taux de 9 à 18 μm, occupe environ le quart du volume, ne diffusent pra-
tiquement pas la lumière [189].

9. Les verres fluorés

Du côté de l’infrarouge la limite spectrale de transparence du verre dépend
de la plus grande fréquence naturelle des vibrations moléculaires du
réseau. Cette fréquence naturelle sera d’autant plus petite que les ions en
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présence sont plus lourds et moins chargés. Pour pouvoir développer des
fibres optiques transmettant l’infrarouge, on a exploré le domaine des ver-
res où l’oxygène serait remplacé par le fluor, dont l’anion monovalent
F– est plus lourd que l’ion divalent O2–. En 1975 [190], une série de verres
fluorés dont le formateur est le fluorure de zirconium ZrF4 fut décrite. Par
la suite, d’autres formateurs comme AlF3, GaF3 et InF3 furent revendiqués.
Les premiers verres synthétisés étaient des fluoro zirconates ternaires de
type ZrF4-BaF2-LnF3, Ln étant un lanthanide ou l’yttrium. Par la suite, on
se rendit compte que l’ajout de quelques pour cent d’aluminium permet
de stabiliser le réseau vitreux. Par exemple, la composition 53 ZrF4,
20 BaF2, 4 LaF3, 3 AlF3, 20 NaF a un TG à 262 °C. Les vibrations des
liaisons Zr—F et In—F ont lieu respectivement à 580 et 510 cm–1 alors que
celle de la liaison Si—O se produit à 1100 cm–1. La conséquence sur le
spectre de transmission apparaît sur la figure 3.4. L’hygroscopie et la ten-
dance à la dévitrification limitent les applications des fibres de fluorures
aux courtes et aux moyennes distances, notamment les fibres sources
laser et les fibres amplificatrices pour télécommunication.

10. Les verres de chalcogénures

Les éléments du groupe VI (S, Se, Te) forment des verres lorsqu’ils sont
mélangés à un ou plusieurs éléments des groupes IV (Ge, Si) ou V (Sb, As)
ou avec des halogènes. On les appelle verres de chalcogénures. Dans les
années soixante ces verres connurent un grand succès lorsqu’on y observa
une transition entre deux états de faible et forte conduction électrique
[191]. L’enthousiasme retomba lorsqu’il fut avéré que cette transition pro-
venait d’un début de dévitrification, phénomène dont la reproductibilité
était insuffisante pour une application aux mémoires d’ordinateur. Mais
les recherches entreprises permirent d’étudier les mécanismes de conduc-
tion électronique dans les solides amorphes [134] et mirent en évidence
la remarquable transparence de plusieurs familles de ces verres dans
l’infrarouge par suite de la masse atomique élevée de leurs éléments cons-
titutifs. La figure 3.4 montre par exemple le spectre de transmission du
verre Te2Se3IAs4 dont le TG est à 118 °C [192]. Actuellement les verres de
chalcogénures sont exploités pour fabriquer des éléments d’optique de
caméras infrarouge et, sous forme de fibres optiques, pour transférer le
rayonnement du laser CO2 et pour la spectroscopie infrarouge à distance.

Mais l’application la plus remarquable de cette transition concerne les
DVD-RW (digital versatile disc-rewritable) [192a]. On dépose sur un substrat
conducteur de la chaleur une couche de Ge2Sb2Te5 de 20 nm environ. Avec
un laser de 10 mW qui délivre des impulsions de 50 ns à 650 nm, des régions
microscopiques de la couche sont chauffées et portées à une température
plus élevée que la température de fusion, qui est environ de 600 °C.
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Comme leur refroidissement s’effectue extrêmement rapidement, elles
sont vitrifiées ce qui fait que leur coefficient de réflexion est bien moindre
que celui des zones non chauffées qui, elles, sont restées cristallisées. Ce
marquage permet de stocker une information qui peut être exploitée opti-
quement à l’aide d’un laser de lecture de 1 mW. On efface l’information
en règlant la puissance du laser à 4,5 mW. Dans ce cas, la couche iradiée
par le laser est portée à une température comprise entre la transition
vitreuse et la température de fusion. Il y a alors cristallisation de la subs-
tance. La piste du disque peut supporter un autre enregistrement ulté-
rieur. On a vérifié que cette opération peut être reproduite des milliers de
fois sans dommage pour le disque.

11. Les verres bioactifs
Jusqu’au milieu des années soixante, les implants développés pour la
réparation des structures osseuses étaient réalisés à l’aide de matériaux
aussi inertes que possible. On pensait qu’il fallait minimiser l’interaction
avec le tissu d’accueil pour que l’implant puisse être accepté durant une
longue période. Ces substances, métalliques pour la plupart, supportaient
mal la nature agressive des fluides biologiques.

En 1972, Hench et al. [193] expérimentèrent pour la première fois un
verre du système Na2O, CaO, P2O5, SiO2. Puisque le constituant minéral
principal de l’os est l’hydroxyapatite phosphocalcique : Ca10(PO4)6(OH)2,
les auteurs espéraient une bonne compatibilité de ce verre avec le tissu
biologique. Mais l’examen microscopique de l’évolution de l’interface mit
en évidence le rôle essentiel joué par la silice. Plusieurs étapes successives
sont distinguées :

– au cours des premières minutes, le passage en solution des alcalins ;

– puis la formation d’un gel de silice très poreux ;

– ensuite la nucléation et la croissance de cristaux d’hydrocarbonates
apatitiques ;

– et enfin au bout de 24 h environ, l’adsorption des protéines sous
forme de filaments de collagène qui s’enchevêtrent avec les cristaux
d’apatite.

À ce stade, l’interface est alors chimiquement et structurellement pres-
que identique à un os naturel. Les tissus humains peuvent s’y fixer et les
phases de guérison et de régénération des tissus peuvent avoir lieu.

L’adjectif bioactif sert maintenant à qualifier une classe de matériaux
qui ont un comportement vis-à-vis des tissus biologiques intermédiaire
entre les matériaux résorbables et les matériaux inertes. Les matériaux
bioactifs développent une couche d’apatite hydrocarbonatée qui est res-
ponsable de la liaison interfaciale avec le tissu d’accueil.
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11.1. Influence de la composition du verre
sur la bioactivité

Hench a introduit la notion d’indice de bioactivité IB défini par

IB = 

où t0,5bb est le temps en heures au bout duquel la moitié de l’interface est
recouverte du composite collagène-apatite.

Pour une série de verres contenant 6 % de P2O5, les valeurs expérimen-
tales de IB peuvent être représentées sur le diagramme ternaire Na2O-CaO-
SiO2 [194]. La zone A du diagramme (Fig. 5.3) pour laquelle IB > 0 s’appelle
la région de liaison osseuse bioactive. À l’intérieur de la zone A, il y a une
zone E plus petite qui correspond à IB ≥ 8. Pour ce domaine de composition,
l’épaisseur de l’interface est élevée et la liaison se fait aussi bien avec
le tissu mou qu’avec l’os mais la résistance mécanique diminue.

Fig. 5.3. Influence de la composition d’un verre contenant 6 % de P2O5 sur l’indice de bioac-
tivité IB ; d’après [194].

100
t0,5bb

------------
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Hench suggère qu’il existe pour les liaisons osseuse une valeur de IB opti-
male d’environ 4. L’épaisseur de l’interface composite est alors de 30 à
60 μm. Les verres correspondant à la zone C du diagramme sont résorba-
bles et disparaissent au bout de 10 à 30 j d’implantation en étant rempla-
cés par du tissu osseux. Les verres de la zone B sont plus ou moins inertes
et sont simplement encapsulés par le tissu vivant. Les verres de la zone D
sont difficiles à élaborer et n’ont pas été testés.

Par rapport aux verres sodocalciques ordinaires, les verres bioactifs
étudiés par Hench se caractérisent par une teneur en silice inférieure à
60 %, des teneurs élevées en Na2O et CaO et une forte valeur du rapport
CaO/P2O5.

11.2. Applications cliniques

L’application du verre bioactif la plus connue a été la reconstruction d’une
chaîne d’osselets défectueux de l’oreille moyenne pour le traitement d’une
perte d’audition. On a constaté que la liaison est établie avec l’os à l’une
des extrémités et avec le tissu mou à l’autre [195].

Une autre application réussie est la réparation de parois endommagées
de sinus et d’orbites oculaires réalisée à l’aide de verres développés par
l’Abo Academi University de Finlande. Les verres utilisés sont plus com-
plexes mais ils dévitrifient moins facilement. Une composition typique est :
53 % SiO2, 6 % Na2O, 11 % K2O, 5 % MgO, 22 % CaO, 2 % P2O5, 1 % B2O3.

On a également procédé à la reconstitution de l’arête de mâchoires qui
ont tendance à se réduire après une extraction dentaire. Un verre résor-
bable est inséré sous la gencive sous forme d’implant ou de poudre. Il se
transforme ultérieurement en un tissu osseux lié à la mâchoire.

Une difficulté qu’on rencontre avec les verres bioactifs est une insuffi-
sance de leur résistance mécanique. À l’université de Kyoto on a exploré
avec succès la possibilité d’améliorer cette résistance en remplaçant le
verre par une vitrocéramique. Un système à base de wollastonite et d’apa-
tite est utilisé pour des organes soumis à des chargements comme les dis-
ques vertébraux [196]. Une autre solution, actuellement encore à l’étude,
consiste à revêtir d’une couche mince de verre bioactif une prothèse métal-
lique. Des expériences sont en cours pour les prothèses de hanche et les
implants dentaires.

12. Les verres métalliques

Les premiers alliages métalliques, dont le caractère amorphe fut vérifié par
diffraction de rayons X, étaient obtenus en couches minces, soit par
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condensation de vapeur, soit par dépôt chimique, soit par électrodéposi-
tion. Ce n’est qu’en 1960 que fut rapportée la première élaboration de
métal vitreux par hyper trempe de liquide [197]. Il s’agissait d’un alliage
or-silicium. L’amorphisation par trempe d’un métal pur n’est pas possible.
En revanche, on s’aperçut très rapidement après cette première expé-
rience, que d’autres alliages vitreux constitués d’un métal (Pd, Pt, Au, Co,
Fe, Cr, Ni…) et d’un non métal (B, C, Si, P…) peuvent être obtenus. L’amor-
phisation est d’autant plus facile que la composition de l’alliage est proche
de l’eutectique (par exemple Fe80B20). Par la suite on s’aperçut également
que des binaires constitués de deux métaux de rayons atomiques suffi-
samment différents peuvent donner un amorphe, par exemple Zr70Be30 ou
Cu60Zr40. Enfin, comme cela était prévisible, on constata que l’amorphi-
sation est d’autant plus aisée que le nombre d’éléments de l’alliage est
élevé.

Pratiquement, les possibilités de mise en forme sont limitées car les ris-
ques de cristallisation deviennent très grands dès qu’on réduit les vitesses
de refroidissement. La forme la plus adaptée est le ruban qu’on obtient en
projetant un jet d’alliage fondu sur une cible métallique refroidie et en
mouvement (Fig. 5.4). La vitesse de refroidissement doit être de l’ordre de

Fig. 5.4. Schéma de principe du procédé d’obtention de ruban de verre métallique.
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105 K.s–1. Ce procédé permet d’obtenir typiquement un ruban de plusieurs
millimètres de large et de 20 à 50 μm d’épaisseur.

Toutefois après la découverte des compositions faciles à amorphiser,
on put obtenir des pièces beaucoup plus massives. Inoué [3] revendique
une épaisseur de 72 mm avec l’alliage Pd40Cu30Ni10P20.

Pour qu’un alliage amorphe puisse être considéré comme un verre il
faut que, lorsqu’on élève sa température, avec une vitesse d’échauffement
modérée, on puisse observer un domaine de surfusion de l’état liquide ΔTx

et non une cristallisation immédiate [198]. Pour les compositions les plus
facilement vitrifiables, ΔTx atteint 100 K [3].

Par suite de l’absence de dislocations et de joints de grains les verres
métalliques sont particulièrement remarquables pour leurs propriétés
mécaniques. La résistance à la traction des alliages amorphes
(Fe,Cr)80(P,C)20 est environ 1700 MPa soit à peu près cinq fois plus que celle
de l’état cristallisé. La dureté est également améliorée. La forme du ruban
est bien adaptée aux applications du type renforcement. Par exemple dans
le cas du béton on projette sur les façades simultanément le ciment et les
rubans métalliques. Une étude récente a montré qu’une addition d’une
petite quantité d’Yttrium à un alliage à base de fer permet d’obtenir une
résistance mécanique et une dureté particulièrement élevées [198a].

Les verres métalliques sont également utilisés pour leurs propriétés
magnétiques, car ils présentent peu de pertes par hystérésis et ont une
grande perméabilité. On trouve des verres métalliques à base de fer
dans les composants des transformateurs électriques et des systèmes de
blindage.



 

Élaboration du verre6

L’élaboration est l’ensemble des opérations au cours desquelles le mélange
vitrifiable des matières premières est transformé en une masse liquide
homogène de viscosité convenable pour être ensuite mise en forme.

1. Matières premières

Bien que les verres usuels soient constitués d’oxydes, ces derniers sont,
à l’exception du sable, peu intéressants parce qu’ils sont chers et difficiles
à fondre. Les matières premières sont donc des produits naturels ou syn-
thétiques plus complexes, généralement des carbonates, qui sont soi-
gneusement sélectionnés par chaque verrerie, car ils ont un impact sur
le coût du verre (jusqu’à 30 % du prix de revient) ainsi que sur sa qualité
et sur les rendements. Les coûts des matières premières varient dans de
grandes proportions. La moins chère est le sable dont le prix de départ se
situe entre 3 et 15 € la tonne. Le basalte (une des sources d’alumine)
coûte environ 8 € la tonne. Le calcaire et la dolomie coûtent moins de
100 € la tonne. Les matières les plus chères sont le carbonate de sodium
(environ 150 € la tonne) et les porteurs de bore (300 € la tonne pour le
borax et 450 € la tonne pour l’acide borique et la colémanite qui est un
borate de calcium naturel). Ces chiffres expliquent pourquoi les verriers
s’efforcent de ramener la teneur en alcalins du verre au niveau le plus bas
possible et d’utiliser du bore seulement quand ils ne peuvent pas faire
autrement. Les coûts du transport qui s’ajoutent au prix de départ sont
de l’ordre de 3 à 15 € la tonne. 

Les caractéristiques d’une matière première verrière contiennent obli-
gatoirement des spécifications techniques. Il s’agit essentiellement des
niveaux de la granulométrie, de l’humidité et du seuil des impuretés, sur-
tout l’oxyde de fer, responsable de la coloration verte. Le verre flotté stan-
dard contient près de 0,1 % de Fe2O3, le verre de flaconnage 5 fois moins
et certains verres de couleur 5 fois plus.
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L’alumine est un constituant mineur du verre sodocalcique dont elle
améliore la résistance hydrolytique, lorsque sa teneur est au moins de
0,6 %. Ce taux est atteint naturellement en Europe méridionale car les
sables de ces régions sont « feldspathiques ». Plus au nord, on doit ajouter
un porteur d’aluminium, généralement des alumino silicates alcalins qui
ont l’avantage d’apporter économiquement Na2O et K2O (30 à 100 € la
tonne au départ). Pour les verres exempts d’alcalins comme le verre E, il
faut utiliser des kaolins qui sont des silicates d’alumine hydratés.

D’autres constituants mineurs ont un rôle particulier. Il s’agit des élé-
ments utiles pour la fusion, l’affinage (Sect. 2.2) et la coloration (Chap. 3,
Sect. 2).

Chaque usine sélectionne elle-même ses matières premières afin de
produire le verre de qualité voulue au meilleur prix de revient. La compo-
sition du mélange vitrifiable et donc celle du verre varient ainsi légère-
ment d’une usine à l’autre. Mais les propriétés exigées du verre sont pré-
servées car on fait en sorte que les effets des écarts de composition sur
ces propriétés se compensent.

1.1. Les porteurs de soude

Jusqu’à la fin du XVIIIe siècle, le mélange vitrifiable était obtenu en ajou-
tant au sable soit des cendres provenant de la combustion de plantes
méditerranéennes, soit des sels extraits par lixiviation de ces cendres.
L’efficacité des cendres végétales en tant que fondant était très variable,
ce qui pénalisait les conditions d’élaboration et la qualité du verre. Par
ailleurs, la chimie naissante de cette époque avait reconnu que le sel
marin est un composé contenant la « soude » : le fondant des verriers. En
1791, Nicolas Leblanc mit au point dans une usine de Saint-Denis, un
procédé de fabrication de « soude artificielle » à partir du sel marin [199].
À partir de 1805, les mesures prise pour instaurer le Blocus continental,
en entravant le commerce maritime, conduisirent naturellement au déve-
loppement du procédé Leblanc par lequel on obtint industriellement pour
la première fois le carbonate de sodium nécessaire au mélange vitrifiable
à partir de sel marin. Selon ce procédé, qui marque le début de la grande
industrie chimique, on transforme d’abord le sel marin en sulfate de
sodium par l’acide sulfurique, puis le sulfate est réduit en sulfure par le
carbone et enfin le sulfure de sodium agit sur le carbonate de calcium
pour donner du carbonate de sodium. À partir de 1865 le procédé Leblanc
cède progressivement la place à un procédé, mis au point en Belgique par
Ernest Solvay, et qui a l’avantage d’être plus économique et d’éviter les
températures élevées nécessaires au procédé Leblanc. Le procédé Solvay
repose sur le rôle catalytique de l’ammoniac dans la réaction du chlorure
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de sodium sur le carbonate de calcium pour donner du carbonate de
sodium.

Actuellement le procédé Solvay fournit 70 % du carbonate de sodium
utilisé dans le monde. Les 30 % restant proviennent des gisements natu-
rels de sesquicarbonate découverts récemment par des prospecteurs
pétroliers dans l’État du Wyoming. Ces dépôts naturels ont été baptisés
Trona ; ils constituent une réserve évaluée à 45 milliards de tonnes.

Un produit concurrent potentiel est représenté par la lessive de soude
industrielle obtenue par électrolyse d’une solution de chlorure de
sodium :

2 NaCl + 2 H2O →  Cl2 + H2 + 2 NaOH.

Le prix de la lessive est très variable car il est tributaire de la demande du
marché en dérivés chlorés. Dans les années quatre-vingt-dix il était de
300 € à la tonne alors que dans les années quatre-vingt il était descendu
à 70 € à la tonne.

On peut se demander si le verre ne pourrait pas être obtenu simple-
ment par une réaction du type :

2 NaCl + 2 H2O + SiO2 ⇔ Na2SiO3 + 2 HCl.

Malheureusement la constante d’équilibre de cette réaction est très
petite. La réaction s’arrête pour une pression partielle de HCl très faible
et donc une proportion infime de silicate produit.

1.2. Le calcin

Le calcin est du verre de récupération qu’on emploie comme matière pre-
mière. Le calcin ménager résultant de la collecte des emballages auprès
des particuliers est devenu la matière première la plus importante en
volume devant le sable et la seconde en coût derrière le carbonate de
sodium. En 2003, on a recyclé 58 % du verre d’emballage en France et
88 % en Allemagne où le tri du calcin par couleur permet de l’utiliser pour
la fabrication du verre blanc.

On emploie le calcin ménager pour deux raisons. D’une part, face à la
concurrence de la canette métallique ou de la bouteille plastique, il est
vital de valoriser l’aspect recyclable et non polluant des produits verriers
en préservant les réserves de matières premières et les paysages naturels.
D’autre part, la fusion du calcin consomme moins d’énergie que le
mélange vitrifiable. Le tableau 6.I indique les différentes parties qui com-
posent les énergies théoriques requises pour élaborer un kilo de verre.
Lorsqu’on obtient 1 kg de verre fondu à partir de 1 kg de calcin, on éco-
nomise la chaleur de réaction des matières premières et l’enthalpie des
gaz (CO2 et H2O), qui représentent environ 30 % de l’énergie totale d’éla-
boration, pour une composition sodocalcique. Comme il faut typiquement
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100 kg de fuel pour faire une tonne de verre, les économies d’énergie sont
de 30 kg de fuel par tonne de calcin.

La pollution du calcin est un sérieux problème. Les fragments de por-
celaine ne fondent pas. Les composés organiques, réducteurs, influent
sur la couleur du verre. L’accumulation de plomb peut percer la sole du
four. L’aluminium, en réduisant la silice, forme des microbilles de sili-
cium qui fragilisent les bouteilles. Le tri automatique, optique pour les
infusibles, par soufflage pour les corps organiques et magnétique pour les
métaux, tend à se développer. Après traitement, le calcin revient à 60 €

par tonne, prix qu’il faut comparer aux 40 € que coûte la tonne de
mélange vitrifiable.

À partir des analyses des matières premières, leurs teneurs dans le
mélange vitrifiable sont calculées par l’usine à l’aide d’un tableur. Le
mélange s’effectue en présence d’humidité pour réduire les risques de
ségrégation avant l’enfournement. Pour bien contrôler l’humidité du
mélange, sa température est maintenue au-dessus de 36 °C. À partir de
cette température le carbonate anhydre absorbe 3 % d’eau pour former le
monohydrate qui est stable jusqu’à 104 °C. Si l’on veut une humidité de
1 % on introduit donc au total 4 % d’eau.

Un analyseur infrarouge, placé au-dessus du convoyeur à bande qui
transporte les matières premières, mesure en continu l’humidité de cel-
les-ci sur les lignes modernes verrières.

Du fait de l’évaporation de l’eau et de la décomposition des carbonates,
le rapport entre la masse du verre produit et la masse du mélange vitri-
fiable est de l’ordre de 80 %.

2. Les étapes de l’élaboration du verre

On distingue traditionnellement trois étapes dans le processus d’élabora-
tion du verre : la fusion, l’homogénéisation et l’affinage, et le conditionne-
ment thermique.

Tableau 6.I. Énergies requises pour l’élaboration des verres industriels.

Composition
Sodocalcique

MJ.kg–1

Borosilicate
(8 % B2O3)

MJ.kg–1

Verre cristal
(19 % PbO)

MJ.kg–1

Chaleur de réaction 0,49 0,41 0,40

Enthalpie du verre 1,89 1,70 1,69

Enthalpie des gaz 0,30 0,14 0,16

Énergie totale 2,68 2,25 2,25
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2.1. La fusion

Au cours de la fusion, le mélange vitrifiable est transformé en une masse
liquide dans laquelle se dissolvent même les particules les moins misci-
bles, c’est-à-dire les plus riches en SiO2 et pauvres en Na2O.

Le carbonate de sodium fond, lorsqu’il est seul, à 850 °C. Mais dès
775 °C, il commence à réagir avec les grains de sable :

SiO2 + Na2CO3 →  Na2SiO3 + CO2 .

Chaque grain de sable dégage des bulles de dioxyde de carbone dans un
liquide qui devient de plus en plus visqueux à mesure que le carbonate
se transforme en silicate.

Quant aux grains de calcaire, ils ne fondent pas mais perdent leur CO2

en se transformant en chaux :

Ca2CO3 →  CaO + CO2 .

La dolomie se décompose de manière analogue, puis CaO et MgO se dis-
solvent dans la phase liquide dont la composition devient très proche de
la composition finale. On considère que la fusion est achevée lorsqu’il n’y
a plus de particules solides dans le liquide qui est devenu très visqueux
et rempli de bulles d’air et de gaz provenant de la décomposition des car-
bonates et de l’évaporation de l’eau.

On appelle chaleur de fusion, la chaleur à fournir pour obtenir un kilo-
gramme de verre à partir du mélange vitrifiable. C’est la somme de trois
composantes : la chaleur de réaction et les chaleurs sensibles du verre et
du gaz jusqu’à la température de fusion. Pour la composition sodocalci-
que, elle vaut environ 0,73 kWh.kg–1.

2.2. L’affinage et l’homogénéisation

L’affinage est l’étape au cours de laquelle disparaissent les bulles de
gaz contenues dans la fonte. La vitesse ascensionnelle v d’une bulle de
gaz de rayon r dans un liquide de viscosité η  vaut :

(6.1)

où ρ est la masse volumique du liquide et g l’accélération de la pesanteur.

À 1450 °C, la viscosité du bain est environ 10 Pa.s. L’application de
l’équation (6.1) à une bulle de 0,1 mm de diamètre montre qu’il lui faut
environ 140 heures pour s’élever d’un mètre dans le bain. Heureusement,
il existe des « affinants », c’est-à-dire des substances en faible concentration
qui, en se décomposant à la température de fusion du bain, fournissent

v r2ρ g
3η

------------=
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des gaz qui font gonfler les bulles et accélèrent ainsi leur montée. En réa-
lité, les microbulles initiales servent de points de nucléation pour la
décomposition de l’affinant. Quand il n’y a plus de microbulles l’affinage
est terminé et la décomposition de l’affinant s’arrête aussi. Dans le cas
d’un verre sodocalcique, l’affinant est à peu près systématiquement un
sulfate (de sodium ou de calcium). Sa décomposition peut s’écrire :

2 Na2SO4 →  2 Na2O + O2 + 2 SO2.

Le gonflage des bulles se fait donc avec un mélange de SO2 et O2, mais il
y a souvent fixation de l’oxygène par les espèces réductrices que peut con-
tenir la fonte.

En outre, le sulfate a un effet accélérateur sur la phase de fusion.
Lorsqu’il est liquide, il est peu miscible au verre fondu. Il se concentre aux
interfaces entre le verre et les particules solides ou entre le verre et les
gaz. Il joue ainsi le rôle d’un agent tensioactif. En favorisant le contact des
grains avec le liquide, il rend plus rapide leur digestion [200].

Le verre élaboré sans précautions a l’aspect de l’eau dans laquelle on
vient de verser un filet de sirop concentré. L’hétérogénéité chimique, visi-
ble par le gradient d’indice de réfraction, est de faible amplitude mais
peut, néanmoins, être rédhibitoire pour les produits transparents. Lors-
que le verre était élaboré en pot, un procédé d’homogénéisation tradition-
nel était le « maclage » qui consistait après la fusion à enfoncer à l’aide
d’un tringle de fer un morceau de bois vert saturé d’eau ou une grosse
pomme de terre. La fonte était ainsi brassée par l’agitation de grosses bul-
les de vapeur d’eau. Lorsqu’on voulait obtenir un verre de qualité optique
on résolvait le problème d’homogénéité par un long brassage du liquide
après l’affinage à l’aide d’un doigt de réfractaire appelé « guinand » du
nom de son inventeur.

Le maclage et le guinandage sont réapparus, adaptés, dans les procé-
dés d’élaboration du verre en continu.

2.3. Le conditionnement thermique

Au début de l’opération de mise en forme, la viscosité du liquide doit être
au moins dix fois plus élevée que pendant l’affinage. Il faut donc obliga-
toirement abaisser la température du verre. En pratique, on le laisse se
refroidir et, pour éviter les forts gradients de viscosité, on fait en sorte que
ce refroidissement soit très lent. Autrefois on laissait le pot contenant le
verre dans le four que l’on cessait d’alimenter en combustible. Cette
phase de l’élaboration était appelée la « braise », expression qui est restée
synonyme de conditionnement thermique.
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3. Les fours

Le four est une enceinte chauffée où s’opère la transformation du mélange
vitrifiable en verre.

3.1. Le four à pot

Pendant des siècles le four a conservé des caractéristiques permanentes
(Fig. 6.1). Il est constitué de briques, généralement circulaire et surmonté
d’un voûte hémisphérique. Le pot, ou creuset, est le plus souvent cylin-
drique. Sa capacité peut varier de quelques litres à mille litres. Il est réa-
lisé par les verriers en argile alumineuse. Sa fabrication demande plu-
sieurs jours. On le laisse sécher plusieurs mois puis on lui fait subir une
« cuisson », c’est-à-dire un traitement thermique très progressif dans un
petit four qu’on appelle « arche », avant de l’introduire dans le four de
fusion où il est placé au dessus du foyer sur une dalle. Des évidements
dans la dalle permettent aux flammes d’entourer le pot sans le frapper
directement. Dans la paroi du four, des orifices appelés « ouvreaux » per-
mettent d’y enfourner la composition, d’y « cueillir » le verre fondu et aussi
d’évacuer les fumées.

Fig. 6.1. Fournaise du XVIe siècle et four de recuit.
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Tout en montant en température, on procède au remplissage du pot
par charges successives, d’abord avec du calcin puis avec le mélange.
Celui-ci fond lentement à la fois à sa surface supérieure sous l’action des
flammes et à sa surface inférieure au contact du verre fondu (Fig. 6.2).

Généralement le verre était cueilli avec une canne et le pot restait dans
le four. À la fin du XVIIe siècle, l’invention de la coulée sur table impliquait
l’opération de la sortie du creuset et de son basculement pour déverser le
liquide sur la table. Enfin, une troisième méthode était appliquée pour les
verres d’optique : après le guinandage, on laissait refroidir le verre dans
le pot. En se solidifiant le verre et le pot se fissuraient en gros blocs dans
lesquels on taillait les ébauches.

La durée d’un cycle de travail : enfournement, affinage, braise,
cueillage du verre, est de l’ordre de 24 h.

Au temps de l’Empire romain, les ateliers où l’on élaborait le verre
étaient peu nombreux et localisés en Égypte et en Syrie. Le verre en mor-
ceaux obtenu dans ces fours « primaires » étaient acheminés par bateaux
en Méditerranée. Il était ensuite fondu, pour la mise en forme, dans des
fours « secondaires » [118].

Fig. 6.2. Four à pot moderne.
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De nos jours, la fusion en pot n’est utilisée que lorsqu’on n’a besoin
que d’une quantité de verre limitée : pour la verrerie d’art, pour le flacon-
nage de luxe ainsi que pour la production de « verre antique » par souf-
flage de manchon.

3.2. Le four Siemens

En 1854 une innovation déterminante, due aux frères Siemens, fut l’uti-
lisation d’un gazogène pour la fusion du verre. Le gazogène transforme,
par une combustion partielle, le charbon en gaz « pauvre » qui est un
mélange d’azote et d’oxyde de carbone :

C + 1/2(O2 + 4N2) →  CO + 2N2    – 121 kJ.

Dans le four Siemens on exploite la chaleur de combustion du gaz :

CO + 2N2 + 1/2(O2 + 4N2) →  CO2 + 4N2   – 285 kJ.

Par rapport à la combustion directe du charbon, on perd la chaleur de for-
mation de CO, soit 121 kJ, mais en revanche, on évite la souillure du
verre par les cendres de charbon et l’on peut utiliser dans le gazogène une
variété de charbon moins chère que celle utilisée jusque là en verrerie.
Siemens préconisait également l’injection de vapeur d’eau dans le gazo-
gène, ce qui produisait des gaz combustibles par une réaction endother-
mique offrant des possibilités de réguler la température du lit de
charbon :

H2O + C →  CO + H2.

En outre, Siemens réalisa une économie importante grâce à l’usage de la
« régénération ». Un régénérateur est un échangeur de chaleur garni de
blocs réfractaires (les empilages) et qui fonctionne de manière cyclique.
Pendant la première phase, ces matériaux, chauffés par les fumées, accu-
mulent de la chaleur puis pendant la seconde phase, ils la restituent en
préchauffant l’air et/ou les gaz. On effectue l’inversion des flux toutes les
20 min. Les régénérateurs permettent d’obtenir une température d’air
comprise entre 1000 et 1400 °C (Fig. 6.3).

Les premiers fours de Siemens comportaient deux paires de régénéra-
teurs. L’une servait au chauffage de l’air, l’autre au chauffage du gaz.

Avec les brûleurs à gaz on peut faire jaillir les flammes n’importe où
dans le four. Cette possibilité a certainement facilité la conception du pre-
mier four « à bassin » (Fig. 6.4) dans lequel la même structure sert à la fois
à contenir le verre fondu et à assurer son isolation thermique. Puisque,
entre les blocs qui forment la cuve et les parois d’un bassin, il y a néces-
sairement des interstices, le verre ne peut y être trop fluide. On ne peut
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donc transmettre la chaleur au bain que par sa surface libre supérieure
et non à travers les parois du bassin. Le four à régénération et à bassin
de Siemens date de 1867. C’est l’ancêtre de tous les grands fours à coulée
continue d’aujourd’hui. Ceux-ci ont simplement gagné en rendement et
en durée de vie. En outre les chambres de préchauffage du gaz ont été
supprimées depuis que le gaz pauvre de gazogène a été remplacé par le
fioul ou le gaz naturel.

Le four à bassin permet une coulée du verre en continu et non plus par
cycle. Chaque volume élémentaire du mélange vitrifiable introduit dans le
four, en se déplaçant de l’amont vers l’aval, est successivement fondu
puis affiné puis conditionné thermiquement. Sur la figure 6.5 on distin-
gue les cinq grandes zones du four à coulée continue. En outre toutes les
phases de l’élaboration ont lieu en même temps dans le four mais dans
des zones spécialisées.

3.3. Les fours à brûleurs transversaux

Les plus grands fours modernes de verrerie qui produisent jusqu’à 900
tonnes de verre flotté par jour sont tous du type illustré sur la figure 6.6.

Fig. 6.3. Principe de fonctionnement d’une paire de régénérateurs.
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La surface libre du bain de verre couvre environ 400 m2. La « tirée spécifique »,
c’est-à-dire la masse de verre produite rapportée au mètre carré de zone
de fusion, approche deux tonnes par jour et par mètre carré. Par la zone
de braise doit se dissiper une puissance de plusieurs mégawatts. Le ren-
dement thermique de ces fours varie entre 1,3 et 1,7 kWh par kilo de
verre produit. Les pertes représentent une fraction de l’énergie qui varie
approximativement en raison inverse de la taille du four, par suite du rap-
port de la surface au volume. C’est l’une des raisons qui justifient les
grandes dimensions de ces installations.

Dans la zone de braise le verre est parfaitement transparent. Il est
remarquable que, bien qu’il n’y ait pas de barrage à la surface, ni le
mélange vitrifiable ni la mousse ne viennent polluer le bain dans cette
zone. Cette situation extrêmement favorable résulte de l’existence de cou-
rants de convection dans la masse du verre fondu et notamment d’un
courant de retour de la boucle amont qui part du point « source », à la
limite de la zone de chauffage (Fig. 6.7). Le point source est le point le plus
chaud du verre (1450 °C environ). C’est à son voisinage que se dégagent
les bulles générées par l’affinage. Le courant de retour permet de suppri-
mer la séparation physique entre les zones de fusion et d’affinage que Sie-
mens utilisait dans son premier four à bassin.

En réglant les puissance des brûleurs, on peut ajuster la distribution
longitudinale des températures et donc la position du point chaud, para-
mètre important pour la conduite du four.

Fig. 6.5. Schéma de four à bassin à coulée continue.
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Fig. 6.6. Fours à brûleurs transversaux.
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Dans son état actuel, le four à brûleurs transversaux fournit, pour les
applications aux vitrages, un verre de qualité très convenable en termes
d’inclusions solides ou gazeuses. Ses inconvénients sont liés à sa grande
taille : il est encombrant, coûteux et manque de souplesse.

3.4. Les fours à boucle

Un type de four à bassin très utilisé pour élaborer le verre d’emballage est
le « four à boucle » qui doit son nom à la trajectoire en U de la flamme
(Fig. 6.8). Ce four n’est équipé que d’une seule paire de régénérateurs qui
communiquent avec le laboratoire du four par le pignon amont. La sur-
face du bain de verre peut y atteindre 150 m2. La cuve est séparée d’un
deuxième compartiment par une gorge, en aval des bouillonneurs. Ainsi,
la mousse qui risque de franchir la ligne des bouillonneurs ne peut pas
pénétrer dans le second compartiment qu’on appelle « avant bassin » et
dont l’une des fonctions est de répartir la fonte entre les canaux alimen-
tant chaque machine de formage. Le conditionnement thermique n’est
effectué qu’en partie dans l’avant bassin. Il se poursuit dans les canaux
d’alimentation. À la sortie d’un canal, la température doit être abaissée
d’une centaine de degrés environ par rapport à la température d’entrée.
Mais aussi elle doit être très homogène pour éviter les difficultés de for-
mage. C’est la raison pour laquelle le canal est partagé en sections : en
amont une section de refroidissement (par ventilation), en aval une sec-
tion de conditionnement qui comporte des moyens de chauffage et
d’homogénéisation (stirrers) (Fig. 6.8).

Les caractéristiques techniques de ce type de four, conjuguées au fait
que la qualité du verre à fournir est moins élevée que celle exigée pour le
verre flotté, conduisent à des tirées spécifiques pouvant s’élever à quatre
tonnes par jour et par mètre carré.

3.5. Les fours à récupération

Pour les verriers la « récupération » consiste à utiliser la chaleur des
fumées pour la transférer à l’air de combustion. Elle se distingue de la

Fig. 6.7. Courants de convection dans un four à bassin.
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régénération par le fait qu’elle s’opère de façon continue et non cyclique
(Fig. 6.9). Dans un récupérateur, l’air se déplace généralement à l’inté-
rieur d’une trentaine de tubes métalliques verticaux situés en périphérie
d’un conduit où circulent les fumées. Le meilleur rendement de ce type
d’échangeur est obtenu s’il fonctionne à contre-courant. Malheureuse-
ment, dans ce cas, au niveau de l’entrée des fumées dans le récupérateur,
la température de la paroi du tube où l’air est véhiculé dépasse les possi-
bilités des alliages métalliques. On peut réaliser un tel récupérateur avec
des matériaux céramiques, mais il est alors difficile d’éviter les fuites

Fig. 6.8. Four à boucle.
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entre les deux courants de fluides. On se contente donc en général d’un
échangeur métallique avec une circulation de fluides au moins partielle-
ment à courants parallèles. La température atteinte par l’air à la sortie
des récupérateurs est comprise entre 400 et 800 °C. C’est donc bien
moins que ce que l’on obtient avec les régénérateurs et les fumées à la
sortie sont beaucoup plus chaudes. Il en résulte une plus forte consom-
mation de combustible qui n’est que partiellement compensée par un
investissement moins onéreux.

Dans une verrerie, un four à récupération se distingue par une chemi-
née en acier, pas très haute et très différente des cheminées de brique de

Fig. 6.9. Récupérateur métallique.
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40 à 65 m typiques des fours à régénération. En 1950, les premiers exem-
plaires de ce type de four avaient pour vocation, aux États-Unis, d’ali-
menter une seule machine de formage. On les appelait « unit-melter ». Les
fours à récupération actuels alimentent souvent plusieurs machines ;
malgré cela ils ont gardé le nom d’unit-melter. Ils sont plus simples à
construire et plus souples d’utilisation que les fours à régénérateurs. Les
niches d’enfournement (dog houses) ainsi que les brûleurs sont disposés
sur ses parois latérales. Les fumées s’échappent par une ouverture du
pignon amont et traversent ensuite un récupérateur métallique (Fig. 6.10).
Leurs applications concernent la production, à faible et moyenne échelle,
de verres dont les émanations risqueraient de corroder ou de boucher les
empilages des régénérateurs (verres de flaconnage et de télévision et verre
de fibres de renforcement).

Fig. 6.10. Four à récupération (unit-melter).
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3.6. Les fours à bassin journalier

Le four à bassin journalier (qu’on nomme aussi « day tank ») est utilisé de
façon cyclique comme le four à pot, et non en continu. C’est généralement
un four à flammes équipé de brûleurs transversaux. On l’emploie
lorsqu’on doit produire des verres différents en quantités limitées, par
exemple pour les verres laminés de couleur, car il permet des change-
ments quotidiens de teinte ou de composition.

La figure 6.11 montre comment, en dépit de la variation de la hauteur
du bain, on parvient à maintenir constant le débit de verre alimentant un
laminoir, grâce à l’utilisation d’un registre en réfractaire qui limite la hau-
teur de la gorge par où le verre pénètre dans le canal.

3.7. Les fours à oxygène

Depuis une dizaine d’années on a vu apparaître des fours de verrerie dans
lesquels l’air de combustion est remplacé par l’oxygène. L’oxycombustion
apporte en effet de nombreux avantages potentiels. Au plan énergétique
on économise les calories qui ne servaient qu’à chauffer l’azote de l’air. De
plus la température de flamme est plus élevée et, en outre, on a un
meilleur échange flamme-bain. On parvient ainsi à réduire de 32 % la
consommation de gaz naturel [201] et on augmente la tirée spécifique.

Fig. 6.11. Contrôle du débit de verre délivré par un four à bassin journalier.
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D’autre part, puisque les fumées sont très réduites, on peut éviter d’uti-
liser un récupérateur ou un régénérateur. Un four à oxygène demande
donc un investissement plus bas qu’un four conventionnel. Enfin, au
plan de la pollution, il y a une forte diminution des émissions de NOx rap-
portées au kilo de verre produit.

En revanche, le coût de fonctionnement est pénalisé par le prix de
l’oxygène (qui est de l’ordre de 0,1 € par m3 mais qui varie beaucoup en
fonction des accords commerciaux négociés avec les fournisseurs). C’est
la raison pour laquelle on applique la technologie de l’oxygène aux verres
tels que les verres de borosilicate et les verres pour tubes de télévision,
qui sont habituellement élaborés dans les fours à récupérateur métalli-
que dont les fumées détériorent les réfractaires des empilages d’un régé-
nérateur. Cette technologie peut également s’avérer rentable pour les
petites productions de verre sodocalcique.

Dans les fours à oxygène des précautions sont à prendre concernant
les risques de corrosion des superstructures de silice à cause des tempé-
ratures élevées des flammes et de la forte concentration en éléments vola-
tiles (NaOH et vapeur d’eau) qu’on trouve dans les fumées.

Par ailleurs, il est bien établi que la concentration en vapeur d’eau est
particulièrement élevée dans l’atmosphère d’un four à oxygène et ses con-
séquences possibles sur le transfert radiatif dans le verre et sur sa visco-
sité ne sont pas encore bien analysées.

Bien que le volume des fumées soit environ cinq fois plus faible qu’avec
de l’air, on cherche actuellement à mettre au point des techniques spéci-
fiques pour en récupérer l’énergie, qui représente 26 % de l’énergie totale
de combustion [202]. Un premier groupe de procédés consiste à préchauffer,
avec les fumées, soit le mélange vitrifiable, soit le calcin, soit le carburant,
soit encore l’oxygène. Un autre groupe de techniques plus ambitieuses
repose sur la production de vapeur d’eau entre 800 et 1000 °C. Cette
vapeur d’eau apporterait l’énergie nécessaire à la transformation endo-
thermique du méthane du gaz naturel en un mélange de CO et d’H2 dont
la chaleur de combustion est plus élevée :

CH4 + H2O →  CO + 3 H2.
On espère, par ces procédés, obtenir des économies en énergie comprises
entre 11 et 20 %.

3.8. Les fours électriques

Comme nous l’avons déjà signalé (Chap. 4, Sect. 2.4), les verres, subs-
tances isolantes à la température ambiante, deviennent conducteurs à
haute température. On peut donc envisager d’utiliser l’effet Joule au sein
même des fontes de verre pour les chauffer. Les fours verriers électriques
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sont des fours à bassin. Le courant est introduit dans le bain par un jeu
d’électrodes de molybdène, métal qui peut supporter des températures de
1700 °C. Dans une réalisation classique, les électrodes traversent la sole
et sont disposées verticalement (Fig. 6.12). Le verre fondu, soutiré par
une gorge, arrive dans un second compartiment où s’effectue l’affinage
puis le conditionnement thermique. Le bain est recouvert uniformément
d’une couche de matières premières de 10 à 40 cm d’épaisseur au-des-
sous de laquelle ont lieu les réactions chimiques. La puissance dissipée
autour d’une électrode engendre des courants ascendants très intenses
qui apportent à la frontière entre la fonte et le mélange vitrifiable les calo-
ries nécessaires à la fusion. La couche de matières premières constitue
une excellente couverture isolante au plan thermique et permet de se pas-
ser, en régime de croisière, du chauffage de la voûte par des flammes. Le
four électrique est ainsi souvent appelé « four à voûte froide ». Toutefois,
malgré les basses températures au-dessus de la couche de composition,
la plupart des fours électriques sont équipés d’une voûte réfractaire car
l’échauffement initial de la cuve et la fusion du premier bain de verre sont
effectués à l’aide de brûleurs.

L’introduction directe de l’énergie à la masse du verre assure un excel-
lent rendement énergétique (environ 1 kWh par kg de verre). C’est mieux
que les fours à flammes. Cependant ce type de four est pénalisé par le
coût de l’énergie électrique. En outre, si l’on fait le bilan de la consomma-
tion énergétique au plan national, il est plus rentable, pour élaborer du
verre ordinaire, de brûler du gaz dans un bon four à régénérateurs que
dans la chaudière d’une centrale électrique qui ne transforme que 30 %
de la chaleur en puissance utile.

L’absence de flammes a pour conséquence un très faible taux de pol-
lution en NOx et SOx. La couverture de composition, qui reste perméable
au CO2 dégagé à l’interface, piège par condensation ou par réaction chi-
mique les vapeurs parfois toxiques émises par le verre fondu. C’est la rai-
son pour laquelle la fusion électrique est appliquée à l’élaboration du
verre opale au fluor et du cristal au plomb.

Un défaut du four électrique est sa vie brève due aux températures éle-
vées dans la sole et dans la gorge. Il est possible que le remplacement des
électrodes de sole par des électrodes plongeantes contribue à résoudre ce
problème, car cette disposition, outre qu’elle permet un contrôle plus aisé
de l’état d’usure des électrodes, entraîne une dissipation de l’énergie plus
proche de l’interface de fusion [203].

4. Les réfractaires des fours de verrerie
Les réfractaires des fours de verrerie représentent un secteur industriel
où les progrès au cours du siècle dernier furent tout à fait remarquables.
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Leur évolution s’imposa, dans un premier temps, par l’élévation des tem-
pératures de fusion des mélanges vitrifiables (de 1300 à 1600 °C), puis
par l’obligation de réduire la vitesse d’usure des cuves et enfin par la
nécessité d’économiser les calories.

Le premier progrès important date de 1822, lorsque la firme galloise
Young mit sur le marché des briques formées de grains de silice liés par
de la chaux. Elles ont rapidement remplacé les briques argileuses pour
constituer les voûtes des fours, par suite notamment de leur dilatation
quasi nulle. Si leur teneur en silice est suffisante, elles peuvent être uti-
lisées sans dommage jusqu’à 1650 °C.

Lorsqu’en 1913 on commença à produire du verre à vitre par étirage
mécanique dans un four à bassin, la durée de vie de ce four était infé-
rieure à une année. Les superstructures, qui étaient constituées de bri-
ques argileuses, étaient rapidement attaquées par les « envols », particu-
les solides, souvent très alcalines, qui proviennent du lit de matières
premières et qui sont entraînées par les gaz de combustion. Des « larmes »
se détachaient des superstructures et produisaient des hétérogénéités
très visibles dans le verre. Quant aux blocs d’argile ou de grès du bassin,
leur usure était rapide dans les zones où le verre est en mouvement.

Pour réaliser des blocs de bassin on a d’abord recherché des gisements
géologiques de composés silico-alumineux dont la teneur en alumine soit
le plus élevée possible. Le meilleur produit naturel était une sillimanite
indienne contenant environ 50 % d’Al2O3. Mais, à peine découverte, elle
perdit son intérêt dès 1925 lorsque G.S. Fulcher, de Corning, réussit à
produire des blocs de mullite, composés d’alumine et de silice (3 Al2O3

2 SiO2), dont la température de fusion est 1850 °C. Pour y parvenir, il eut
l’idée de fondre à l’arc électrique de la bauxite qui est une roche formée
d’alumine hydratée, en se servant des matières premières comme creu-
set. Le premier bloc de réfractaire « électro-fondu » qui fut coulé était com-
posé de 75 % d’Al2O3 et 25 % de SiO2. Ce produit, qui est constitué de cris-
taux de mullite et de corindon enrobés dans une phase vitreuse, n’a
aucune porosité ouverte ce qui lui confère une excellente résistance aux
sollicitations thermiques, chimiques ou mécaniques. La mise en œuvre
des réfractaires électro-fondus permit d’accroître dans les décennies qui
suivirent la tirée du four et sa durée de vie. Par la suite, l’inertie chimique
des électro-fondus a été encore améliorée par l’introduction de ZrO2 (30 à
41 %), puis par la suppression des cavités internes qu’on appelle « retas-
sures ». En outre les progrès réalisés dans la méthode d’élaboration de ces
blocs ont permis d’en augmenter sensiblement les dimensions et enfin,
par l’amélioration des techniques d’usinage, on a pu réduire l’épaisseur
des joints entre blocs à 0,5 mm.

Les parois des cuves de fours sont globalement constituées de trois
couches. La couche en contact avec le verre est en électro-fondu AZS
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(alumine, zircone, silice), la couche intermédiaire est en réfractaires
agglomérés argileux. La couche externe est constituée de produits iso-
lants dont la porosité dépasse 45 %.

Pour suivre l’usure des réfractaires AZS au cours d’une campagne, on
a montré l’intérêt de la mesure de la radioactivité de 93Zr dont la durée de
vie (1,5.106 ans) est très longue par rapport à celle des fours de verrerie.

Lorsqu’il y a corrosion par le verre d’un réfractaire dans la zone de
braise ou des canaux, le défaut créé dans le verre par le produit de corro-
sion a toutes chances de se retrouver sur le produit fini, car le verre par-
venu dans la partie aval du four a une faible capacité de digestion. Il
importe donc de choisir pour cette zone un réfractaire « propre » c’est-à-
dire qui ne produise pas de relâchement de « grains ». L’alumine pure
électro-fondue est utilisée pour le canal du four float et pour la lèvre de
coulée. Elle est également préconisée pour les feeders du verre creux. La
zircone électro-fondue ZrO2 sert dans les fours d’élaboration des verres
pour vitrocéramiques et pour les tubes de télévision. Le zircon ZrSiO4

constitue les soles de verre E et de quelques verres spéciaux. L’oxyde de
chrome Cr2O3 est également très réfractaire. On en ajoute 27 % dans la
composition AZS pour les cuves de verre de fibres d’isolation. Les cuves
de fours de verre E sont en Cr2O3 fritté. Les réfractaires au chrome sont
peu exploités dans les fours de verre sodocalcique à cause du coût et des
risques de coloration. Toutefois on en trouve dans des emplacements très
sollicités comme le linteau de la gorge des fours de verre creux. Une atten-
tion particulière a été apportée pour réduire la corrosion intense des
réfractaires au niveau de la ligne de flottaison. Une composition AZS à
cristallisation d’oxyde de zirconium orientée [203a] montre une résis-
tance améliorée à la corrosion dans cette zone.

Pour les régénérateurs, des pièces de forme ont progressivement rem-
placé les briques standard. Comme elles sont moins épaisses que ces der-
nières, elles offrent une plus grande surface d’échange et ont donc un
meilleur rendement énergétique. Ce sont, soit des poteries en aggloméré
de magnésie ou de magnésie-zircon, soit des pièces cruciformes en AZS
électro-fondu.

Les progrès dans la conception des fours sont en grande partie la con-
séquence des expériences accumulées par les verriers au cours de toutes
les campagnes de four. Traditionnellement, chaque fin de campagne est
l’occasion d’une visite détaillée, dès que la température du four le permet,
qui réunit les constructeurs et les utilisateurs et au cours de laquelle sont
discutés les effets des innovations de la construction, des incidents de la
campagne et de toutes les interventions. La figure 6.13 montre l’accrois-
sement des performances depuis 1920 des fours à régénération pour le
verre à bouteilles. On y a représenté l’énergie théorique requise pour élaborer
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1 kg de verre selon que l’on part du mélange vitrifiable ou de 100 % de
calcin. On voit qu’actuellement la consommation est descendue à des
valeurs très proches des quantités calculées par la thermodynamique
(Tab. 6.I) ce qui montre que les pertes thermiques ont été très fortement
réduites.    

Fig. 6.13. Évolution des fours à régénérateur entre 1920 et 2000. Énergie théorique requise
pour élaborer 1 kg de verre fondu : --------- à partir des matières premières vierges, - — — à
partir de 100 % de calcin.
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5. Les émissions polluantes des fours de verrerie

Le verre peut être considéré comme un matériau écologique car il est
inerte et recyclable à l’infini. En outre sa fabrication requiert essentielle-
ment des matières premières naturelles avec peu de consommation
d’eau. Par ailleurs, de nombreux produits verriers permettent de subs-
tantielles économies d’énergie, ce qui limite la pollution.

Toutefois, nous avons vu (Sect. 2) que la fabrication du verre est un
processus chimique complexe qui s’effectue à haute température. L’éner-
gie nécessaire à la fusion provient, dans la majorité des cas, d’un com-
bustible fossile. Par conséquent les rejets atmosphériques des fours ver-
riers résultent à la fois de la décomposition des matières premières et de
la combustion du gaz ou du fioul. Le rapport de leur masse à celle du
mélange vitrifiable varie entre 3 et 20 %. La composition moyenne des
fumées émanant d’un four à verre sodocalcique est indiquée sur le
tableau 6.II [204]. Les éléments polluants ne représentent que 0,4 % de
la masse totale des rejets. Ils sont constitués essentiellement de SOx, de
NOx, d’halogènes et de poussières. Les SOx proviennent des sulfates du
mélange vitrifiable et, si le four est chauffé au fioul, de l’oxydation du sou-
fre qu’il contient. Les NOx proviennent surtout de l’oxydation de l’azote
contenu dans l’air de combustion, aux températures supérieures à
1300 °C. Les espèces prédominantes sont NO (90 à 95 %) et NO2. En pre-
mière approximation, la relation entre les pressions partielles des gaz
peut s’écrire [205] :

(6.2)

où A et B sont des constantes, T la température de la flamme et t le temps
de résidence dans la zone de haute température.

Tableau 6.II. Valeurs moyennes des rejets atmos-
phériques par tonne de verre à bouteille produite
(sans mesure de réduction des polluants).

Rejets kg

CO2 430

NOx 2,4

SOx 2,5

HCl 0,024

HF 0,041

Poussières 0,4

Eau 1800

NO[ ] A B
T
----–⎝ ⎠

⎛ ⎞exp N2[ ] O2[ ]1/2t=
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Les fumées peuvent aussi contenir des halogènes, comme F et Cl, pro-
venant des impuretés contenues dans les matières premières.

En ce qui concerne les poussières, elles proviennent surtout, dans le
cas des compositions sodocalciques, des vapeurs alcalines émises par le
bain de verre, qui réagissent avec les vapeurs de SO2. 

4 NaOH + 2 SO2 + O2 →  2 Na2SO4 + 2 H2O.

Les vapeurs de Na2SO4 contenues dans les fumées se condensent dès que
la température descend au-dessous de 1100 °C.

Dans le cas de borosilicates, les poussières peuvent contenir une
grande proportion de borates et dans le cas des verres au plomb (télévi-
sion et cristal) il y a condensation d’oxydes ou de sulfates de plomb.

La commission de Bruxelles incite les verriers européens à prendre des
mesures pour réduire les rejets atmosphériques. Elle rédige des rapports
mentionnant les meilleures techniques disponibles (MTD) pour chaque
type de polluant. Après enquête auprès des usines, elle publie des statis-
tiques [205] montrant les gains moyens que les MTD permettent d’obtenir
(Tab. 6.III). Chaque État membre tient compte de ces valeurs de référence
pour établir sa propre législation dont la sévérité tend à s’accroître au fil
des années.

Les MTD sont généralement divisées en deux catégories : les mesures
primaires dont le but est d’éviter la formation des polluants et les mesu-
res secondaires qui consistent à éliminer les polluants présents dans les
fumées. Chaque fois qu’ils le peuvent, les verriers privilégient les mesures
primaires, moins coûteuses en investissement. La législation en matière
de pollution verrière, en obligeant les industriels à améliorer constam-
ment leur technologie, est un indéniable facteur de progrès pour cette
industrie.

Tableau 6.III. Composition des rejets atmosphériques des fours de
verre plat en 1996 et 1997, d’après [205].

Élément polluant

Concentrations

Sans mesures de 
réduction

kg / tonne de verre

Avec mesures de 
réduction

kg / tonne de verre

NOx 1,7 à 7,4 1,1 à 2,9

SOx 1,0 à 10,6 0,54 à 4,0

Poussières 0,2 à 0,6 0,02 à 0,1

Fluorures < 0,002 à 0,07 < 0,002 à 0,01

Chlorures 0,06 à 0,22 < 0,01 à 0,08



 

CHAPITRE 6 – ÉLABORATION DU VERRE 217

6. Les mesures de réduction des polluants
Pour résoudre tous les problèmes d’émissions atmosphériques, le four

verrier idéal serait le four électrique à voûte froide. Mais à cause du coût
de l’électricité, cette solution ne peut s’imposer pratiquement que pour
des verres spéciaux (Sect. 3.8).

Pour l’élimination des SOx et des autres gaz acides, on projette habi-
tuellement une substance réactive en poudre ou en gouttelettes dans les
fumées. Ce produit peut être Ca(OH)2, NaHCO3 ou Na2CO3. En aval du
système d’épuration on dispose un filtre à poussières. Dans les grands
fours on utilise de préférence un filtre électrostatique dans lequel les par-
ticules sont d’abord chargées électriquement et ensuite séparées des gaz
sous l’influence du champ créé par une série d’électrodes. Dans les plus
petites unités de production, on se sert plutôt d’un filtre à manche qui
contient une membrane tissée perméable aux gaz et qui retient les pous-
sières. On utilise de gros ventilateurs pour compléter le tirage naturel, car
les pertes de charge dues aux filtres sont importantes.

Pour l’élimination des NOx, l’oxycombustion (Sect. 3.7) est concurren-
cée, dans le cas des grands fours à verre sodocalcique, par d’autres mesu-
res primaires moins radicales. Ces procédés consistent à éviter les excès
d’air et à réduire les températures de flamme. Un exemple de technique
de ce type est le « LoNOx melter » de Sorg, dans lequel on remplace le régé-
nérateur par un récupérateur dont l’air moins chaud génère moins de
NOx. Avant leur passage dans le récupérateur, les fumées préchauffent le
calcin et la composition qui flottent sur le bain, dans une longue zone
d’enfournement. Cette disposition permet d’obtenir un rendement éner-
gétique comparable à celui d’un four à régénérateur [203]. Ce type de four
n’est économiquement valable que pour les taux de calcin supérieurs à
70 %. En outre il est difficile à implanter dans une usine existante.

Une autre technique reposant sur des mesures primaires est le pro-
cédé FENIX de Saint-Gobain qui consiste à optimiser le système de com-
bustion, particulièrement la disposition des injecteurs, de manière à
obtenir une flamme de température aussi uniforme que possible.

Les mesures secondaires que nous allons mentionner maintenant
reposent sur la réduction chimique de NOx en N2.

Le procédé 3R (Reaction and Reduction in Regenerators) de Pilkington
consiste à introduire du fioul ou du gaz naturel dans les fumées à l’entrée
du régénérateur. Le carburant ne brûle pas mais subit une décomposi-
tion. Les radicaux libres ainsi que les molécules de CO et H2 formés par
cette pyrolyse réduisent NO au cours du passage des fumées dans les
empilages. La consommation supplémentaire en combustible est de 6 à
10 %. Une partie de cette énergie peut être récupérée pour la production
de vapeur dans une chaudière.
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Un procédé apparenté au procédé 3R est le « Reburning » expérimenté
notamment par Glaverbel. L’idée directrice est d’injecter du gaz naturel à
la sortie du laboratoire de fusion pour réduire les NOx puis d’introduire
ensuite de l’air, au bas des régénérateurs, pour oxyder le CO formé en
grande quantité.

Dans la « Selective Non Catalytic Reduction » (SNCR), la réduction de
NO est obtenue par l’action de l’ammoniac à haute température. L’intro-
duction de ce gaz dans les chambres de régénération paraît à première
vue une idée intéressante. Malheureusement les températures des
fumées convenables pour cette réaction sont d’environ 950 °C et la zone
des empilages où règnent ces températures est non seulement difficile-
ment accessible mais, en plus, elle se déplace selon la production du four
et même pendant le cycle de régénération. De ce fait ce procédé est con-
sidéré comme peu opérationnel. On lui préfère la « Selective Catalytic
Reduction » (SCR) dans laquelle la présence d’un catalyseur en nid-
d’abeilles, à base d’oxyde de titane ou de vanadium, permet à l’ammoniac
de réduire NO à une température de l’ordre de 400 °C. La SCR nécessite
qu’en amont on ait installé un filtre électrostatique à poussières pour pro-
téger le catalyseur. En outre, c’est un procédé qui ne peut fonctionner que
dans un four chauffé au gaz naturel.



 

La mise en forme
du verre

7

Depuis la première élaboration du verre, l’histoire de sa mise en forme se
présente comme une succession de procédés par lesquels on s’accom-
mode de la grande variation de la viscosité avec la température.

1. Les procédés manuels

Après le silex, l’une des premières substances à être mise en forme fut
sans doute l’obsidienne (voir A.3). En taillant ce verre naturel d’origine
volcanique, l’homme préhistorique réalisait des pointes de flèches, des
couteaux, des bijoux et même des miroirs.

Vers 3500 av. J.-C., les débuts de la métallurgie firent délaisser les
obsidiennes pour confectionner des outils, mais on continua à les utiliser
pour des objets d’ornement. Au IIIe millénaire, on commença, en Égypte
et en Mésopotamie, à produire du verre artificiel. Dans les premiers
temps, il s’agissait de « glaçures », revêtements brillants et lisses qui
décoraient certaines poteries de Thèbes ou de Tyr. Vers 2500 apparurent
les premiers objets en verre : des perles de couleur obtenues par pressage
ou des baguettes obtenues par étirage qui imitaient le cristal de roche et
la turquoise. Au cours du IIe millénaire, furent produits les premiers réci-
pients en verre, par enduction sur noyau : on fixe un noyau d’argile
mélangé à du sable à l’extrémité d’une tige de fer puis on recouvre ce
noyau de verre en fusion soit en le plongeant dans le creuset soit, plus
probablement, en enroulant sur lui des bandes de verre chaud de diver-
ses couleurs. La surface extérieure du futur récipient est régularisée par
roulage sur une plaque métallique épaisse. Parfois un décor en festons
est réalisé à l’aide d’un outil pointu. Après recuisson, la tige de métal est
extraite et le noyau d’argile est détruit par émiettement.

Le plus ancien atelier verrier découvert par les archéologues en Égypte
date du début du Nouvel Empire (XIVe siècle av. J.-C.). Il se trouve sur le
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site du palais de Magatta, la résidence du pharaon Aménophis III, près de
Thèbes.

Au cours du Ier millénaire av. J.-C. des procédés de moulage inspirés
de l’art des céramiques furent expérimentés notamment en Mésopotamie.
Soit on pressait une goutte de verre chaud, soit on remplissait à froid
l’espace entre deux moules avec du verre en poudre avant l’introduction
des moules dans le four. Après recuisson et démoulage, la surface de
l’objet pouvait être rendue brillante par rebrûlage ou polissage avec un
abrasif. À cette époque on réalise déjà des récipients artistiques par le
procédé appelé plus tard « mille fiori » en soudant bord à bord des frag-
ments de verre de différentes couleurs répartis au fond d’un moule.

Pour former des feuilles planes, les Romains coulaient du verre sur
une plaque métallique saupoudrée de sable pour éviter le collage. On
obtenait ainsi une surface mate et une surface lisse. Pour amincir le
verre, il était étiré de tous côtés avec des pinces avant son figeage.

L’invention géniale du soufflage daterait de la seconde moitié du pre-
mier siècle av. J.-C., et serait née probablement en Syrie. C’est un procédé
qui demande beaucoup d’habileté, car le verrier doit parvenir à former
son objet avant que la matière ne soit figée. L’outil essentiel est la canne
de soufflage : un tube de fer d’environ 1,5 m de longueur resserré à l’une
des extrémités, celle où l’on mettra les lèvres, et évasé selon une forme
conique à l’extrémité que l’on plongera dans le verre. Le souffleur com-
mence par préchauffer la canne jusqu’au rougeoiement afin que le verre
colle à la canne. Celle-ci est ensuite introduite diagonalement dans le
bain et tournée plusieurs fois sur elle-même afin d’y fixer une quantité
suffisante de verre. Elle est alors extraite du bain et la masse de verre est
roulée sur un « marbre » en bois ou en grès puis est posée sur une fourche
verticale. Au bout d’une vingtaine de secondes, sa température est suffi-
samment uniforme pour que le formage puisse débuter. Dès qu’on com-
mence à souffler une grosse bulle apparaît : c’est l’« ébauche » dont la
forme va évoluer au gré des réchauffages et soufflages successifs que lui
impose le souffleur. À mesure qu’il progresse dans son entreprise difficile,
celui-ci profite d’un phénomène plutôt favorable, l’épaisseur de l’ébauche
jouant en quelque sorte un rôle autorégulateur : une région qui s’amincit
trop vite, se refroidit davantage qu’une zone plus épaisse et devient donc
plus visqueuse, ce qui ralentit son amincissement. En outre, en plus de
la canne le verrier dispose, pour modifier la forme, d’outils divers
(Fig. 7.1) tels que ciseaux, pinces, billot plat, et de la « mailloche », pièce
massive de bois comportant un évidemment hémisphérique. Le soufflage
peut s’effectuer à l’air libre mais aussi, pour des objets de forme simple,
dans un moule en bois qu’on arrose fréquemment (Fig. 7.2). Le rôle de l’eau
absorbée par le bois est sujet à diverses interprétations. On peut penser
que le film de vapeur produit évite le collage et régule le transfert thermique.
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1 : Plaque; 2 : Mailloche ; 3 et 4 : Pinces à pointes ; 5 : minces à fleur ;

6 : Ciseaux ; 7 : canne de soufflage ; 8 : Pontil ; 9 : Ciseaux à couper.

Fig. 7.1. Quelques outils pour le formage du verre.

Fig. 7.2. L’opération de souf-
flage dans un moule, représen-
tation extraite de l’Encyclopédie
Diderot et d’Alembert.
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Il se peut aussi que le verre ait une viscosité abaissée par la diffusion de
l’eau ce qui contribuerait à « lisser » la surface de l’objet.

Une fois que la forme de l’ébauche est convenable, on la détache de la
canne avec un fer à trancher ou en laissant tomber une goutte d’eau
froide sur le verre. Lorsqu’on veut façonner l’ouverture et le col de l’objet
soufflé, on transfert l’ébauche à l’extrémité d’une tige métallique, le
« pontil » sur lequel on a cueilli au préalable une goutte de verre chaud
(Fig. 7.3). Après fixation de l’ébauche sur le pontil, on ramollit le col dans
le four pour pouvoir le travailler. Lorsqu’on eut découvert l’intérêt de fer-
mer les bouteilles avec des bouchons de liège, pour conserver le vin, il fal-
lut renforcer le goulot à l’aide d’une « bague » qui était formée d’un filet de
verre chaud déposé sur son extrémité.

Le procédé de soufflage était primitivement conçu pour former des fla-
cons et des bouteilles. Grâce à lui, le prix des objets de verre fut fortement
abaissé. Ils devinrent des articles utilitaires et furent diffusés dans tout

Fig. 7.3. Travail du verre à chaud. (a) : Soufflage ; (b) : Détachement de la canne et empon-
tillage ; (c) : Façonnage du col.
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l’Empire. La transparence commença à être recherchée. En outre, puis-
que le soufflage procure naturellement à une masse de verre de grandes
surfaces « polies au feu », on chercha par la suite à l’adapter pour réaliser
des tubes et des feuilles planes.

Pour obtenir des tubes, deux opérateurs sont nécessaires, l’un tenant
la canne de soufflage, l’autre le pontil (Fig. 7.4). Lorsque le pontil est fixé
sur le fond de l’ébauche, ils étirent le verre en s’éloignant l’un de l’autre.

Au troisième siècle de notre ère on a commencé à produire du verre
plat, dans l’empire romain occidental, par le « procédé des manchons »
[206]. On forme d’abord un cylindre comme s’il s’agissait de faire une
grande bouteille, par une combinaison de soufflage et de mouvements
pendulaires verticaux. On dégage ensuite la partie cylindrique, puis sur
la surface de celle-ci on produit une fissure le long d’une génératrice
(Fig. 7.5). Le cylindre est alors placé sur une dalle de pierre dans un four
à température modérée (l’étenderie) où il est ouvert et aplani à l’aide d’ins-
truments de bois. De nos jours, on trouve encore quelques établisse-
ments qui produisent par le procédé des manchons des feuilles de verre
blanc et de couleur destinées aux vitraux et à la décoration.

L’autre procédé pour obtenir du verre plat par soufflage est né proba-
blement aussi dans l’Empire romain mais il fut perfectionné au XIVe siècle
par les verriers normands. On commence par former une ébauche coni-
que ayant un large fond plat. Après avoir fixé le pontil sur le fond de
l’ébauche, on détache la canne et on introduit l’ébauche dans un four tout
en tournant le pontil sur lui-même (Fig. 7.6). À un certain moment, sous
les actions conjuguées de la force centrifuge et de la chaleur, l’ébauche se
déploie brusquement avec un bruit rappelant celui que ferait l’ouverture
d’un parapluie mouillé. On obtient finalement un plateau circulaire avec
une surépaisseur centrale au niveau du pontil [207]. En Angleterre ce
procédé a été beaucoup appliqué sous le nom de « crown » qui devint celui
du verre à vitres.

Le diamètre maximum du plateau crown est environ 1,50 m. L’avan-
tage de ce procédé tient à l’absence de tout contact avant le figeage du
verre, ce qui confère aux surfaces un aspect brillant. Malheureusement il
faut éliminer la partie centrale du disque, à cause  de la marque du pontil.
En outre la planimétrie est moins bonne que celle des carreaux provenant
des manchons et les rendements sont plutôt inférieurs, si bien qu’en
Europe continentale, le procédé des manchons fut le plus utilisé.

Dans l’Europe médiévale, les miroirs de verre ont progressivement
supplanté les miroirs métalliques. J. Barrelet [208] rapporte un texte de
Vincent de Beauvais rédigé au milieu du XIIIe siècle : « Parmi tous les
miroirs, le meilleur est celui de verre et de plomb parce que le verre reçoit
mieux les rayons grâce à sa transparence. » Jusqu’au XVIe siècle, pour



 

224 LE VERRE

F
ig

. 
7

.4
. F

ila
ge

 e
t 

dé
co

up
e 

de
 tu

be
s 

de
 v

er
re

, r
ep

ré
se

nt
at

io
n 

ex
tr

a
ite

 d
e 

l’E
nc

yc
lo

pé
di

e 
D

id
er

ot
 e

t d
’A

le
m

be
rt

.



 

CHAPITRE 7 – LA MISE EN FORME DU VERRE 225

obtenir un miroir, on applique sur la surface du verre une feuille de
plomb. Mais à Venise à partir de cette époque on remplace le plomb par
une feuille d’étain revêtue de mercure qui assure la réflexion.

Pour la galerie des glaces du château de Versailles, Jules Hardouin-
Mansart conçoit en 1680 un assemblage de miroirs composé d’éléments
cloisonnés de glace dont les dimensions (91 × 70 cm) sont les plus gran-
des que la Manufacture royale des glaces pouvait réaliser par le procédé
des cylindres. À l’inauguration de la galerie, l’illusion de profondeur pro-
duisit un effet saisissant sur les courtisans qui, stupéfaits, découvrent la
possibilité de se voir « en pied ».

À la fin du XVIIe siècle, les besoins en grandes glaces pour les palais
royaux comme pour les demeures bourgeoises deviennent très importants.
En 1690, Louvois, ministre de Louis XIV, concède à la Manufacture royale
des glaces, ancêtre de la compagnie de Saint-Gobain, un privilège pour la

Fig. 7.5. Procédé des manchons pour produire du verre plat. (a) : Soufflage ; (b) : Fendage ;
(c) : Étendage.
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fabrication de glaces de plus d’un mètre de large [209]. La lettre patente
qui accorde ce privilège décrit en même temps la méthode de fabrication.
Il s’agit de la « coulée sur table », technologie nouvelle qui semble avoir été
expérimentée pour la première fois par un verrier orléanais, Bernard Perrot.
On coule d’abord le verre en fusion sur une table métallique recouverte
de sable fin pour éviter le collage. La table est bordée de réglettes qui
fixent la largeur et l’épaisseur de la glace, puis, à l’aide d’un lourd rouleau
en fonte, on étale le verre rapidement et la glace brute est poussée dans
un four (la carcaise) situé derrière la table pour un refroidissement pro-
gressif qui dure plusieurs jours (Fig. 7.7). Ensuite est effectué le travail à

Fig. 7.6. Procédé des plateaux pour produire du verre plat.
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Fig. 7.7. La coulée sur table, représentation extraite de l’Encyclopédie Diderot et d’Alembert.
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froid. Le « doucissage » a pour but de rendre plane les surfaces de la glace.
On frotte l’une contre l’autre deux glaces en interposant une poudre abra-
sive, grès écrasé puis sable et enfin émeri. Ensuite le « polissage » doit
rendre à la glace la transparence perdue par le doucissage. La glace est
scellée dans du plâtre et on frotte sur sa surface un polissoir, planche de
bois recouverte de drap enduit de la « potée », poudre d’oxyde de fer. La
coulée sur table est une technologie qui, en s’affranchissant pour la pre-
mière fois de la force physique d’un seul individu, marque le début de
l’industrialisation.

Grâce au développement de la coulée sur table, les miroirs de grandes
dimensions deviennent accessibles. Ils vont constituer l’élément indis-
pensable à la décoration des hôtels particuliers. Malgré sa complexité, la
coulée sur table connut une très longue carrière puisqu’elle fut utilisée
jusqu’au milieu du XXe siècle.

2. Le formage industriel du verre creux

Dans le langage de la technologie verrière, on appelle « verre creux »
l’ensemble des objets en verre fabriqués unitairement à partir du bain où
sont fondues les matières premières. Il s’agit d’articles de forme plus ou
moins évasée utilisés généralement comme récipients ou comme enveloppes.

2.1. Les principales  étapes de la mécanisation

À la fin du XIXe siècle, l’invention par Siemens des fours de fusion conti-
nue chauffés au gazogène (Chap. 6, Sect. 3.2) offre aux industriels ver-
riers de grandes possibilités de fabrication de masse mais à condition de
disposer de machines de formage de capacité suffisante.

Un peu avant 1880, une première étape vers la mécanisation concerne
le moule tournant qui remplaçait la rotation de la bouteille dans le moule
par le souffleur [210]. On obtient ainsi des bouteilles d’épaisseur plus
régulière, mais il faut, comme par le passé, sectionner le col de la bouteille
et former la bague avec un filet de verre chaud. En outre, le soufflage, opé-
ration très pénible, exige toujours des opérateurs expérimentés dont le
nombre doit augmenter avec la demande croissante du marché.

À cette époque, de nombreuses recherches sont entreprises pour, à la
fois, accroître la productivité et améliorer les conditions de travail des
ouvriers. Appert, verrier à Clichy, imagine en 1879 un dispositif où l’air
est insufflé à l’aide d’une pédale [211].

En 1894, H.M. Ashley [212] en Angleterre et en 1898, C. Boucher [213]
à Cognac, construisent les premières machines semi-automatiques qui
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produisent des bouteilles dont la qualité était comparable à celle des bou-
teilles obtenues par le soufflage à la bouche. Ces machines utilisent de
l’air comprimé et deux moules successifs : le moule ébaucheur qui est
retourné et où se forment l’ébauche et sa bague, puis le moule finisseur
qui donne à la bouteille sa forme définitive. On atteint avec ces dispositifs
une cadence d’une centaine de bouteilles à l’heure mais il faut toujours
un cueilleur pour fournir manuellement à la machine la goutte de verre à
former (la « paraison »).

À la même époque, aux États-Unis, un self made man, M. Owens [214],
qui avait commencé à travailler dès l’âge de dix ans dans une usine ver-
rière, a d’abord imaginé d’alimenter une machine semi-automatique à
deux moules avec un dispositif manuel de cueillage qui aspirait le verre
comme l’aurait fait une grosse seringue. En 1904 il conçoit la première
machine entièrement automatique en reliant le système de formage à son
dispositif d’alimentation (Fig. 7.8). Cette machine rencontre un grand
succès aux États-Unis au début du XXe siècle, car elle permet de substan-
tielles économies de main-d’œuvre. Mais elle implique la plongée du
moule ébaucheur dans le bain de verre pour le prélèvement de la paraison
ce qui entraîne dans ce bain des inhomogénéités de température qui ne
sont pas faciles à éliminer.

L’entreprise Hartford, concurrente d’Owens, avait engagé un ingé-
nieur, K. Peiler, pour concevoir un dispositif qui affranchisse la machine
du prélèvement de la paraison. Peiler essaye d’abord, sans succès,
d’expérimenter un pontil mécanisé, puis en 1915, il construit un système
d’alimentation par extrusion qui fournit à la machine une paraison de
masse constante, à la cadence voulue et même avec la forme souhaitée
[215]. Ce dispositif est toujours utilisé de nos jours. À l’extrémité du canal
d’alimentation (le « feeder ») il y a un orifice où vient se former naturelle-
ment une goutte de verre (Fig. 7.9). Au-dessous de l’orifice se trouve une
paire de ciseaux dont la fréquence de coupe impose la cadence de fabri-
cation. Pour les bouteilles les plus légères, cette fréquence peut atteindre
180 coups par minute. Au-dessus de l’orifice est disposé un tube vertical,
généralement tournant, et dans l’axe duquel se trouve un plongeur dont
le mouvement alternatif vertical est réglé à la fréquence des ciseaux. Pour
produire une paraison, on commence par choisir le diamètre de l’orifice,
car la paraison doit pouvoir entrer dans le moule ébaucheur. On fixe
ensuite la viscosité, c’est-à-dire la température au niveau de l’orifice.
Ensuite, on règle la masse de la paraison en modifiant la hauteur du
tube . Plus le tube est bas, plus la masse sera faible. Enfin on ajuste la
forme de la paraison, en fonction de l’article à créer et de son ébauche, en
choisissant l’amplitude du mouvement du plongeur et son déphasage par
rapport au mouvement des ciseaux. Après une coupe, le verre qui a été
refroidi au contact des ciseaux est aspiré par le mouvement ascensionnel
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Fig. 7.8. Schéma des opérations successives effectuées par la machine Owens ; d’après [214].
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du plongeur. Il est ainsi réchauffé et perd le souvenir de la marque du
métal. 

Les réglages décrits ci-dessus n’ont d’utilité que si le verre qui parvient
au-dessus de l’orifice a une température constante et uniforme. Il faut
donc, dans le canal d’alimentation, éviter les gradients transversaux de
température tout en amenant la viscosité du verre à la valeur voulue. On
y parvient en soufflant de l’air frais dans l’axe du canal tout en chauffant
ses rives avec des brûleurs et en ajustant le niveau d’isolation des parois
latérales et du fond. Les canaux ont des capacités très variables. Elles
vont de moins d’une tonne par jour pour les petits flacons d’échantillons
de parfumerie à 230 tonnes par jour pour les bouteilles lourdes produites
sur les machines les plus puissantes. Les canaux à très grand débit
mesurent 1,5 m de largeur, mais leur profondeur n’excède pas 30 cm.

En 1925, deux ingénieurs, Ingle et Smith, à la Hartford Empire Com-
pany, conçoivent la « machine I.S. » (Individual Section) dont la conception

Fig. 7.9. Dispositif d’alimentation automatique en paraisons ; d’après [215].
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s’est imposée jusqu’à l’époque moderne. Dans ce type de machine, à la
différence de la machine Owens où chaque moule ébaucheur se déplace
pour prélever la paraison, ce sont les paraisons qui viennent tomber dans
le moule fixe. Le débit de la machine I.S. est élevé car il n’y a pas de temps
mort : le moule ébaucheur peut recevoir une paraison pendant que dans
le moule finisseur s’achève le formage de la paraison précédente. La
machine I.S. est constituée de plusieurs unités (ou sections) identiques
disposées en ligne, alimentées chacune par une gouttière et qui transfor-
ment individuellement les paraisons en objets finis. L’organisation en
sections indépendantes permet d’en stopper une pour réparations alors
que le reste de la machine peut continuer à fonctionner normalement. Les
machines modernes sont à « couples multiples ». Elles comportent 2, 3 ou
4 couples de moules par section. Il existe ainsi des machines de 16 sections
à 3 moules par section et même des machines « tandem », alimentées par
deux feeders  et qui ont jusqu’à 20 sections. De telles installations peu-
vent produire un million de bouteilles légères par jour.

2.2. Les procédés utilisés dans les machines actuelles

De nos jours de nombreux procédés de mise en forme sont appliqués
dans l’industrie du verre creux. Ils présentent plusieurs caractéristiques
communes :

– Ils doivent être pourvus d’un dispositif qui délivre, à la cadence
choisie, une paraison homogène, de température et de masse cons-
tantes. Cette condition est la plupart du temps remplie par l’emploi
d’un poinçon mobile du type Peiler.

– Après l’opération de formage, l’objet doit pouvoir conserver sa forme
malgré des manipulations extérieures. Cela signifie que le verre doit
abandonner environ 500 °C entre le moment où la paraison quitte
le bain et l’instant où l’objet est extrait du moule. C’est la raison
pour laquelle les moules sont toujours réalisés dans une substance
conductrice : fonte, acier inoxydable ou alliage nickel-chrome ou
bronze d’aluminium. Ils comportent souvent des ailettes pour faci-
liter un refroidissement par un soufflage d’air sur la surface exté-
rieure. Parfois aussi ils sont percés de canaux verticaux par où cir-
cule de l’air. 

– Puisque la surface externe de l’objet en verre sera en grande partie
la reproduction de la surface interne du moule, celle-ci doit être soi-
gneusement polie. En outre, pour faciliter le mouvement de la
paraison et éviter le collage au démoulage, on dépose souvent une
couche d’une substance améliorant le coefficient de glissement
comme par exemple du noir de carbone obtenu par pyrolyse ou
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craquage d’un composé carboné comme l’acétylène. Lorsque le
moule est en deux parties, on profite des instants d’ouverture de ce
moule pour déposer une couche lubrifiante renouvelable, sans
interrompre la machine. Lorsque le moule est monolithique, le revê-
tement doit être permanent et est appliqué avant montage.

Pour assurer la répartition convenable du verre à l’intérieur du moule,
diverses techniques sont mises en œuvre, parfois seules, parfois en
combinaisons : pressage, centrifugation, soufflage, étirage par gravité
(Tab. 7.I).

2.2.1. Pressage

Pour les articles de forme évasée (verres à boire, assiettes…), on applique
le procédé le plus simple dans son principe : le pressage ou emboutis-
sage. Lorsque le diamètre de l’objet n’est pas fixé impérativement, comme
par exemple pour les ébauches de verres de lunettes ou les assiettes, on
peut opérer un pressage à bord libre pour lequel la dimension de l’article
est déterminée par la température de la paraison et le chargement sur le
moule. Mais dans la plupart des cas le poinçon est muni d’une collerette
qui, évitant au verre de s’échapper, délimite l’épaisseur et la forme de la
pièce (Fig. 7.10). En outre, si le moule s’ouvre dans un plan vertical, on

Tableau 7.I. Procédés de mise en forme du verre creux.

Procédé Catégories d’articles

Pressé

Verrerie culinaire et de table
Face avant d’ampoules de télévision
Pots de forme simple
Isolateurs
Briques et pavés
Glaces et lentilles de phares

Centrifugé
Assiettes polies au feu
Cônes de tubes cathodiques
Radômes

Soufflé-soufflé Bouteilles, flacons

Pressé-soufflé
Pots et bocaux
Gobeleterie
Bouteilles allégées

Pressé-soufflé-tourné
Gobeleterie
Pots
Verrerie de laboratoire

Conformé-soufflé-tourné Ampoules électriques



 

234 LE VERRE

peut ajouter une anse ou un relief sur l’objet. Après le pressage, l’objet
subit un « rebrûlage » opération consistant à polir au feu les arêtes.

2.2.2. Centrifugation

Lorsque l’objet a la forme d’une coque de révolution, on peut faire appel
à la centrifugation. On produit par ce procédé des assiettes dont la surface
supérieure est polie au feu. C’est aussi de cette manière qu’on forme la
partie conique des tubes cathodiques ou des radômes. En réglant conve-
nablement la vitesse de rotation, on parvient à contrôler l’épaisseur de
l’objet.

2.2.3. Procédé soufflé-soufflé

Le formage d’objets comportant un col étroit, comme les bouteilles, est
réalisé en plusieurs étapes et nécessite généralement deux moules. Le
procédé le plus utilisé est appelé « soufflé-soufflé » (blow-blow). La
figure 7.11 montre comment il est mis en œuvre dans une section de
machine I.S. Au départ, le moule ébaucheur est solidaire du moule de
bague et l’ensemble est en position retournée. Le fond du moule ébau-
cheur est ouvert. Dès que la paraison y est tombée, le fond du moule se
referme et une pression d’air est appliquée sur la paraison afin de faire

Fig. 7.10. Formage de la paraison par pressage.
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Fig. 7.11. Procédé soufflé-soufflé les différentes étapes du fonctionnement d’une machine I.S.
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pénétrer le verre dans le moule de bague qui est muni d’un petit poinçon.
Ainsi la bague de la bouteille est formée dès le début du processus, alors
que dans le cas du soufflage à la bouche sa formation est la dernière opé-
ration réalisée. Pour forcer le verre à parvenir au fond du moule de bague,
on envoie de l’air comprimé sur le verre après le chargement de l’ébauche.
Puis le poinçon du moule de bague descend de quelques centimètres ce
qui permet à l’air, chauffé par le verre, de répartir, par pression, le verre
le long de la surface interne du moule ébaucheur. L’ébauche produite est
nettement plus courte et plus étroite que la bouteille finale. Dans la phase
suivante, le moule ébaucheur s’ouvre et l’ébauche, tenue par son moule
de bague, est retournée pour se retrouver dans l’axe du moule finisseur
avant que celui-ci ne se referme. L’ébauche alors s’allonge sous son pro-
pre poids puis subit intérieurement un second soufflage qui applique le
verre sur la paroi du moule finisseur. Ensuite le moule finisseur et le
moule de bague s’ouvrent et la bouteille terminée est saisie par une pince
qui la pose sur une plaque perforée. Par les trous de la plaque, une ven-
tilation d’air permet de poursuivre pendant quelques secondes le refroi-
dissement ce qui évite la déformation, voire l’effondrement, de l’article.
Ensuite, celui-ci est convoyé vers l’arche de recuisson.

2.2.4. Procédé pressé-soufflé

Avec le procédé soufflé-soufflé que nous venons de décrire, la répartition
des épaisseurs de l’ébauche est délicate à contrôler. Seule la surface exté-
rieure est imposée par le moule. Cela limite les possibilités d’allègement
des articles. C’est la raison pour laquelle le procédé « pressé-soufflé »
(press-blow) s’est beaucoup développé au cours des dernières décennies.
Il se distingue du procédé soufflé-soufflé surtout au cours des premières
étapes (Fig. 7.12). Après l’arrivée de la paraison dans le moule ébaucheur,
un poinçon traverse le moule de bague et pénètre dans le verre. Il forme
l’intérieur de l’ébauche et oblige le verre à remplir tout le moule ébau-
cheur et le moule de bague garantissant ainsi complètement la géométrie
de l’ébauche. Ceci permet de limiter les défauts de répartition de verre
dans l’objet fini. En outre, le contact du verre avec le poinçon peut induire
sur la surface interne des microdéfauts qui abaissent la résistance méca-
nique. En outre, la formation de la bague est plus délicate, car elle se
produit à la fin du formage de l’ébauche, à un instant où la température
peut être déjà trop basse et donc la viscosité trop forte, ce qui risque
d’entraîner la naissance  de fissures (les « glaçures »). Enfin, si la masse
de la paraison est insuffisante, il en résulte des défauts au niveau de la
bague.

À l’origine le procédé pressé-soufflé fut conçu pour produire des
emballages à large ouverture. Il reste sans rival quand il s’agit de former
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Fig. 7.12. Procédé pressé-soufflé.
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des pots pour les confitures ou les conserves. Les sections équipées de
moules pour former des pots de yaourts fonctionnent à des cadences pou-
vant atteindre 23 cycles par minute.

En revanche, pour les objets à col étroit, le procédé soufflé-soufflé fait
maintenant jeu égal avec le procédé pressé-soufflé, car les contrôles ther-
miques effectués dans les canaux des feeders et dans les moules permet-
tent de bien maîtriser les épaisseurs des parois des bouteilles allégées.

2.2.5. Procédés pressé-soufflé-tourné et conformé-soufflé-tourné

Avec les procédés soufflé-soufflé et pressé-soufflé, il apparaît toujours,
sur la surface externe de l’objet, un léger relief longitudinal qu’on appelle
« couture » et qui correspond à la jonction des deux demi-moules finis-
seurs. Pour certains articles, cette couture est à proscrire, notamment
pour des raisons esthétiques (cas des gobelets) ou de sécurité (cas des
ampoules électriques).

Quand on produit des gobelets, on évite ce défaut en appliquant le pro-
cédé « pressé-soufflé-tourné », dans lequel on fait tourner soit le moule
finisseur soit l’ébauche (Fig.7.13a). En outre la surface interne du moule
finisseur est revêtue d’une pâte à base de carbone et, juste avant le con-
tact avec l’ébauche, le moule est aspergé d’eau, comme on le fait souvent
dans le cas du soufflage à la bouche. On doit ainsi bénéficier de
l’influence de l’eau sur le « lissage » de la surface du verre, déjà mention-
née dans la section 1.

Dans ce procédé, les articles sont découpés à la flamme. S’il n’y a pas
de façonnage ultérieur, il en résulte un bourrelet caractéristique sur le
bord.

En ajoutant  une opération supplémentaire  de soudure la Verrerie
d’Arques fabrique industriellement par ce procédé des verres à pied,
depuis 1960 en composition sodo-calcique  et depuis 1968 en « cristal ». 

Le procédé « conformé-soufflé-tourné » sert à produire des ampoules
électriques ainsi que les boules qui servent d’éléments de décoration pour
les fêtes. Il est appliqué dans la machine « ruban », qui fut conçue par W.
Woods dans la société Corning en 1922 mais qui demeure toujours en
service (Fig. 7.13b). Un filet continu de verre est laminé entre deux rou-
leaux, l’un à surface lisse, l’autre comportant un relief périodique. Ainsi
le ruban laminé présente des renflements réguliers. On dit qu’il est
« conformé ». Ce ruban est transporté sur une chaîne dont les trous coïn-
cident avec les surépaisseurs du verre. Au-dessus de celle-ci viennent se
placer des têtes de soufflage disposées en ligne. À travers les trous de la
chaîne le soufflage, sans moule ébaucheur, produit des bulbes. Au cours
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du soufflage chaque bulbe est enfermé dans un moule en rotation qui,
comme dans le procédé pressé-soufflé-tourné, plonge dans un bassin
d’eau avant le contact avec le verre. Lorsque l’ampoule a acquis sa forme
définitive par soufflage, elle est détachée du ruban par rompage. Grâce au
grand nombre de moules que comporte cette machine, elle peut produire
plus de 2000 ampoules à la minute.

2.3. Le formage industriel des tubes de verre

Plusieurs procédés ont été mis en œuvre pour produire des tubes de verre
en continu. Comme le procédé manuel (Sect. 1), ils reposent tous sur
l’utilisation du soufflage.

Le procédé Danner est le plus ancien [215a]. Il a été développé au cours
de la première guerre mondiale par la Libbey glass co. (Fig. 7.14). Un filet
de verre sort du canal et se répand sur un manchon situé dans une
enceinte calorifugée. Ce manchon est en métal réfractaire ; son diamètre
est d’environ 50 cm, son axe est incliné d’environ 20° et son extrémité a

Fig. 7.13a. Procédé « pressé-soufflé-tourné ». (1) : Chute de la paraison dans le moule ébau-
cheur ; (2) : Descente du poinçon ; (3) : Pressage ; (4) : Mise en rotation du moule de bague
et homogénéisation des températures de l’ébauche ; (5) : Amorçage du soufflage et de l’éti-
rage de l’ébauche ; (6) : Mise en place du moule finisseur à pâte humide ; (7) : Soufflage final ;
(8) : Extraction de l’article et transfert au poste de la découpe par brûleur.
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la forme d’un sifflet. Un moteur l’entraîne en rotation à environ 10 tours
par minute si bien que le verre se répand sur toute sa surface. De l’air est
insufflé à l’intérieur du manchon. Le verre est étiré sous forme de tube,
par entraînement entre deux chaînes sans fin, éloignées d’une trentaine
de mètres du manchon. Le diamètre et l’épaisseur du tube sont contrôlés
en agissant sur la température, la pression d’air et la vitesse d’étirage.
Avec ce procédé le débit maximal par ligne est de 50 tonnes par jour et les
plus gros diamètres atteignent 5 cm. Si l’on veut obtenir des baguettes au
lieu de tubes, on coupe le débit d’air ou même on produit une dépression
pour faciliter le collage des parois intérieures lorsque le verre quitte le
manchon.

Si l’on fabrique de grandes quantités de tubes de dimensions stan-
dards, on fait appel aux procédés d’étirage en continu vers le bas. On
trouve toujours dans ces procédés un dispositif de contrôle de débit et un
mécanisme de traction. Le verre s’écoule dans une cuvette en réfractaire
ayant la forme d’un bol et dont la base présente un orifice.  Juste dans
l’axe de l’orifice est placé un tube d’acier vertical dont l’extrémité infé-
rieure est conique et à travers lequel de l’air est insufflé. Le débit du verre
est règlé par la position verticale du tube (Fig. 7.15). Dans le procédé
Vello, le tube de verre formé est mis en position horizontale par l’action
de rouleaux placés sous l’orifice. Les chaînes qui assurent la traction sur
le tube se trouvent une cinquantaine de mètres plus loin. La tirée par
ligne peut atteindre 65 t/j.

Fig. 7.14. Formage d’un tube de verre selon le procédé Danner.
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Pour obtenir des tubes de grand diamètre et/ou de grande épaisseur,
on préfère parfois utiliser un procédé d’étirage vers le haut (Fig. 7.16). Le
verre est extrait d’une cuvette en réfractaire dont le fond est traversé par
une buse d’air. Des anneaux refroidisseurs placés au-dessus de la sur-
face du bain figent la peau du tube formé. La tirée peut varier entre 0,7 et
6,8 t/j. En faisant varier la hauteur de la buse par rapport au niveau du
verre, on peut obtenir des tubes d’épaisseurs très différentes.

3. Le formage industriel du verre plat

La mécanisation du formage du verre plat s’est, comme celle du verre
creux, effectuée progressivement. Une première étape fut franchie lorsque
le soufflage mécanique se substitua au soufflage humain pour former des
manchons. En 1903, par le procédé Lubbers, l’American Window Glass
produisit  de gros cylindres d’une dizaine de mètres de longueur et de près

Fig. 7.15. Schéma du procédé de formage d’un tube de verre par étirage vers le bas.
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d’un mètre de diamètre. La durée de l’étirage était de 20 min. Le gain de
productivité était considérable même si les opérations suivantes, tron-
çonnage et étendage, restaient purement manuelles. Mais la carrière
industrielle de ce procédé ne dura qu’une vingtaine d’années par suite de
l’avènement de plusieurs procédés d’étirage continu du verre plat.

3.1. Le procédé Fourcault

L’étirage d’un ruban de verre par immersion et extraction d’un peigne
métallique vertical est simple dans son principe mais présente l’inconvénient

Fig. 7.16. Schéma du dispositif d’étirage par le haut des tubes de verre.



 

244 LE VERRE

que sous l’action de la tension superficielle le ruban vertical a tendance à
se rétrécir et de plus son « pied » n’est pas suffisamment stable. Le pro-
cédé Fourcault qui fut exploité à partir de 1913 résolvait ces deux problè-
mes par l’emploi de la débiteuse et de refroidisseurs (Fig. 7.17).

La débiteuse est une pièce de réfractaire de 3 m de longueur qui a la
forme d’une auge dont le fond comporte une fente longitudinale. Des tiges
métalliques verticales permettent de régler l’enfoncement de cette pièce
dans le bain. Sous l’action de la pression hydrostatique, le verre jaillit par
la fente de la débiteuse, ce qui définit la position du pied de feuille.

Les refroidisseurs sont des boîtes métalliques où circule de l’eau et qui
sont situées au-dessus de la lèvre de la débiteuse. Ils recueillent le rayon-
nement émis par les surfaces de la feuille ce qui les refroidit fortement.
Ces surfaces sont ainsi figées, ce qui empêche la striction. Au-dessus des
refroidisseurs, des rouleaux métalliques entraînent verticalement la

Fig. 7.17. Schéma de fonctionnement du procédé Fourcault.
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feuille dans un puits d’étirage d’une hauteur de 7 m environ. Dans la par-
tie supérieure du puits la feuille est découpée en plateaux.

Les largeurs de la feuille sont comprises entre 2 m et 2,5 m et les épais-
seurs entre 0,5 et 10 mm. La vitesse d’étirage en 2 mm est d’environ
90 m/h.

3.2. Le procédé Pittsburgh

Les feuilles de verre produites par le procédé Fourcault présentaient
parfois des défauts de surface dus au contact de la débiteuse. Le procédé
développé à partir de 1925 par la société PPG évite cet inconvénient en
utilisant, pour stabiliser la feuille, à la place de la débiteuse, une « barre
d’étirage » (draw bar), pièce rectangulaire en réfractaire possédant une
nervure longitudinale et immergée sous environ 10 cm de verre
(Fig. 7.18). Des améliorations successives ont permis de produire par ce

Fig. 7.18. Schéma de fonctionnement du procédé Pittsburgh.
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procédé du verre de bonne qualité pour le vitrage, en largeur de 4 m. La
vitesse d’étirage en 2 mm était de 150 m/h.

3.3. Le procédé Colburn

Exploité par la société Libbey-Owens à partir de 1916, le procédé Col-
burn, du nom de son inventeur, a deux particularités. Il n’utilise pas de
pièces en réfractaire mais deux paires de mollettes motorisées situées au-
dessus du bain et qui maintiennent les bords de la feuille. En outre, un
rouleau « plieur » amène le ruban en position horizontale ce qui facilite la
recuisson et la découpe. En revanche, la surface du verre risque d’être
endommagée par le contact du rouleau (Fig. 7.19).

3.4. L’étirage vers le bas

En 1964 la société Corning prit un brevet pour produire du verre plat par
étirage vers le bas. Dans ce procédé, une auge en réfractaire reçoit par

Fig. 7.19. Schéma de fonctionnement du procédé Libbey-Owens.
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l’un de ses petits côtés du verre fondu sous pression. Le verre remplit
toute l’auge et déborde le long des flancs. Comme la largeur du fond de
l’auge se rétrécit vers le bas en forme de queue de poisson, les deux flux
de verre qui coulent le long des flancs se rejoignent pour se fondre l’un
dans l’autre, d’où le nom « fusion draw » qui a été donné au procédé. Le
ruban résultant est étiré vers le bas (Fig. 7.20). Prévu au départ pour les
vitrages automobile, ce procédé dut attendre, pour être utilisé, le dévelop-
pement des écrans d’affichage pour les ordinateurs car il permet d’obtenir
du verre mince de bonne qualité.

3.5. Le verre à glace

Jusqu’au milieu du XXe siècle, les feuilles de verre produites par les pro-
cédés de formage n’avaient pas la planéité suffisante pour être utilisées
comme miroirs ou comme glaces de vitrines sans opération supplémen-
taire. Elles devaient être aplanies à la température ambiante par abrasion
(doucissage). Ensuite un polissage leur donnait la transparence.

À partir de la coulée sur table (Sect. 1), une succession d’innovations
ont fait évoluer le laminage du verre pour aboutir progressivement à un

Fig. 7.20. Schéma du procédé d’étirage vers le bas de Corning.
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procédé mécanique entièrement continu. Une première étape fut fran-
chie, juste avant la première guerre mondiale, par le procédé Bicheroux,
mis au point à l’usine d’Herzogenrath de Saint-Gobain (Fig. 7.21). Le
verre fondu dans un pot est déversé dans une trémie pivotante qui ali-
mente deux rouleaux lamineurs en acier. En basculant, la trémie assure
la régularité du débit de verre laminé. La feuille de verre ainsi obtenue a
une épaisseur plus uniforme que par la coulée sur table. Cela facilite les
opérations ultérieures de doucissage.

Avec le développement du four Siemens, on a pu envisager d’effectuer
en continu la fusion, le laminage et la recuisson. La figure 7.22 montre la
machine Boudin conçue par la compagnie de Saint-Gobain au cours de
la décennie 1920–1930. Elle produisait un ruban ininterrompu à partir
d’un four à bassin. Après laminage par deux rouleaux en acier refroidis à
l’eau, le ruban traverse « l’étenderie » où il subit une recuisson avant la
découpe. L’épaisseur du ruban est déterminée par l’espacement des rou-
leaux lamineurs et par la vitesse de rotation des rouleaux d’étenderie.
Avec cette machine, on produit différentes qualités de verre plat. Lorsque
la surface de l’un des rouleaux lamineurs (généralement le rouleau infé-
rieur) est gravé, le dessin se reproduit sur le verre et on obtient du verre
« imprimé ». Pour produire du verre « armé », on introduit un treillis en
acier entre les rouleaux lamineurs (Fig. 7.23).

Fig. 7.21. Schéma du procédé Bicheroux.
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Le ruban de verre laminé se prête bien, du fait de sa position horizon-
tale, aux opérations de doucissage et de polissage en continu. En 1935,
la société Pilkington met au point une ligne de fabrication (twin grinding
ruban) où le verre laminé, après recuissson, subit simultanément sur ses
deux faces l’opération de doucissage. Des meules de grand diamètre,
situées en dessous et au-dessus du ruban usinent les deux faces au fur

Fig. 7.22. Schéma de la machine Boudin pour la production de verre laminé.

Fig. 7.23. Schéma du procédé de fabrication du verre armé.
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et à mesure de l’avancée du verre. Pour abraser le verre on injecte un
mélange de sable et d’eau. La granulométrie du sable utilisé est de plus
en plus fine à mesure que le doucissage progresse. Ce procédé constitue
un progrès considérable par rapport au doucissage discontinu mais le
polissage se fait toujours, face après face, après la découpe en plateaux.

En 1955 Saint-Gobain parvient à rendre totalement automatique la
fabrication mécanique en continu d’un ruban de glace polie avec le pro-
cédé « Jusant », qui comporte, à la suite du doucissage, une installation
de polissage des deux faces du ruban. La ligne de fabrication, depuis la
machine de laminage, en passant par l’étenderie, les machines de doucis-
sage et enfin celles de polissage, s’étend sur 420 m. Le Jusant n’a été
exploité, en Amérique et en Europe, que de 1955 à 1974, car il a été rem-
placé à cette époque par le procédé « float », ou « verre flotté ».

3.6. Le verre flotté
Le doucissage et le polissage mécaniques du ruban de verre en continu

sont des opérations coûteuses, car elles consomment beaucoup de puis-
sance et nécessitent de lourds investissements. Pour résoudre ces problè-
mes économiques, un verrier américain avait développé un procédé de
polissage par attaque fluorhydrique mais qui ne fut pas exploité. À partir
de 1950, Pilkington cherche à obtenir le « poli au feu » des deux surfaces
du ruban en le faisant flotter sur un liquide après laminage. Le seul
liquide pouvant soutenir le verre sans réagir avec lui et ayant une tension
de vapeur suffisamment faible est l’étain fondu, en prenant la précaution
de maintenir le bain dans une atmosphère d’azote hydrogéné, pour éviter
son oxydation. Pilkington entreprend des essais de flottage sur étain du
verre laminé (Fig. 7.24a). Ils s’avèrent infructueux, car l’action de la ten-
sion superficielle est insuffisante pour faire disparaître totalement le
micro relief dû au laminage. En outre, le bain d’étain révèle en couleurs
les impuretés superficielles en provenance des réfractaires et des rou-
leaux lamineurs. Enfin l’épaisseur de la feuille à la sortie du bain est tou-
jours la même (6,8 mm), quel que soit l’écart entre les rouleaux lami-
neurs. De nouveaux essais sont alors engagés dans lesquels les rouleaux
lamineurs sont remplacés par un déversoir (ou lèvre de coulée) constitué
de pièces réfractaires assemblées (spout lip). Le débit de verre est régulé
par une pièce verticale en réfractaire servant de registre (front tweel)
(Fig. 7.24b). Ces essais s’avèrent très concluants mais il reste toutefois
des défauts optiques sur la face inférieure, produits par les impuretés
provenant des réfractaires de la lèvre de coulée. Après de nombreuses
tentatives, on constate qu’avec un déversoir raccourci (Fig. 7.24c) qui ne
touche pas l’étain, la couche de verre contaminé remonte vers la tête du
bain puis, en rencontrant la face arrière de la cuve contenant l’étain, elle
se divise en deux courants, chacun d’eux rejoignant les zones latérales de
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la feuille qui sont destinées à être découpées et éliminées. Le problème de
la qualité des surfaces de la feuille se trouve ainsi résolu [216].

L’épaisseur d’équilibre de la feuille de verre flotté peut être déduite de
l’équation traduisant l’égalité entre la force d’étalement due à la gravité et la
force résultant des tensions de surface qui s’oppose à la force d’étalement
(Fig. 7.25). On utilise une équation qui fut établie par Langmuir  lorsqu’il
étudiait en 1933 la formation des  couches d’huile à la surface de l’eau [217] :

. (7.1)

Dans l’équation (7.1) g est l’accélération de la pesanteur, ρv et ρb les masses
volumiques du verre et du bain, γ va la tension de surface verre-atmosphère,

Fig. 7.24. Les étapes du développement du procédé float.

ge2ρv

2
--------------- 1 ρ v

ρ b

------–⎝ ⎠
⎛ ⎞ γ va γ vb γ ba–+=



 

252 LE VERRE

γ vb la tension de surface verre-bain, γ ba la tension de surface bain-atmos-
phère  et e est l’épaisseur d’équilibre de la feuille. Lorsque le bain est cons-
titué d’étain fondu, on peut adopter les valeurs numériques suivantes :

ρb = 6500 kg.m–3, ρv = 2500 kg.m–3, γ ba = γ vb = 0,5 N.m–1 et γ va = 0,35 N.m–1.

Lorsqu’on introduit ces valeurs dans l’équation (7.1), on trouve 6,8 mm
pour l’épaisseur d’équilibre.

La température du verre sur le déversoir est d’environ 1050 °C. Elle
s’abaisse progressivement vers l’aval. À 600 °C la viscosité de la feuille est
assez élevée pour qu’elle soit relevée sans dommage et entraînée hors du
bain par les rouleaux d’étenderie (Fig. 7.26a). Pour obtenir des épaisseurs
plus grandes que l’épaisseur d’équilibre, on peut installer, à la surface du
bain, des barrières en graphite, matériau réfractaire qui n’est pas mouillé
par le verre. On limite ainsi l’étalement latéral de la feuille (Fig. 7.26b). Le
problème de la fabrication du verre mince est plus difficile à traiter. Il est
généralement résolu par l’utilisation de plusieurs paires de roues dentées
en acier, refroidies à l’eau et animées d’un mouvement de rotation. Elles
sont enfoncées dans le verre, près des bords du ruban. Leurs axes de
rotation sont horizontaux mais font un angle avec la direction transver-
sale du ruban ce qui tend à produire l’élargissement de la feuille et par
conséquent son amincissement (Fig. 7.26c). Comme elles ne touchent
que la surface supérieure du verre, on les nomme en anglais top-rolls.
Leur mise en œuvre est maintenant bien maîtrisée ; elles sont universel-
lement utilisées, même pour obtenir du verre épais.

Pour un débit de verre fixé et une largeur imposée de la feuille, son
épaisseur est déterminée par la vitesse des rouleaux d’étenderie qui
entraînent le rouleau à la sortie du bain. Dans l'étenderie où a lieu la
recuisson, la température du ruban traverse l'intervalle de la transition
vitreuse ; la vitesse de refroidissement est contrôlée de telle sorte que les

Fig. 7.25. Épaisseur d’équilibre d’une feuille de verre flotté.
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contraintes thermiques soient assez faibles pour rendre possible la
découpe du ruban. Les capacités journalières des lignes de production
varient de 50 à 1000 tonnes par jour. Il est possible de fabriquer du verre
flotté dans la gamme d’épaisseurs de 0,7 à 25 mm. La largeur de la feuille
est le plus souvent de 3,60 m. Si la ligne produit 600 tonnes de verre par

Fig. 7.26. Fabrication du verre flotté de diverses épaisseurs. (a) : Épaisseur d’équilibre (6,8 mm) ;
(b) : Verre épais ; (c) : Verre mince.
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jour, la vitesse du ruban est de 12 m·min–1 pour l’épaisseur 4 mm. Pour
obtenir des feuilles de planéité correcte, la température du verre qui ali-
mente le bain float doit être contrôlée au degré près et le niveau de verre
dans le canal doit être fixé à 0,1 mm près. Lorsque ces conditions sont satis-
faites, le verre flotté, compte tenu de la modicité de son prix de revient,
remplace avantageusement  non seulement les anciens verres à glace mais
aussi les  verres à vitre, obtenus par étirage vertical. 

3.7. Le bombage du verre plat

Les différents types de vitrages, que ce soit pour les moyens de trans-
port, l’architecture ou les luminaires, doivent souvent être cylindriques
ou sphériques plutôt que plans. Il a donc été nécessaire de développer des
procédés de « bombage » du verre plat.

3.7.1. Pare-brise d’automobiles

Le procédé de bombage le plus simple consiste à découper d’abord la
feuille de verre selon le contour souhaité. On pose ensuite le verre dans
un moule en métal ou en céramique saupoudré de talc pour éviter le col-
lage. En chauffant le verre un peu au-delà de TG on le laisse prendre la
forme du moule sous l’influence des forces de gravité. 

Pour réduire le temps de formage, on élève la température et on rem-
place le moule par un cadre métallique, le « squelette », qui a le profil final
du bord du vitrage. La durée du séjour dans le four, chauffé électrique-
ment, est déterminée par un capteur qui mesure la flèche prise par la
feuille. C’est la technique qu’on applique pour les pare-brise d’automobi-
les. Comme il s’agit d’un vitrage feuilleté, les deux feuilles sont posées
l’une sur l’autre, séparées seulement par un saupoudrage de kieselguhr
(voir A.3). Dans le cas de formes complexes, le cadre métallique comporte
des articulations et la cellule de chauffe a une voûte constituée de zones
électriques alimentées séparément. Ceci permet de chauffer indépendam-
ment les différentes zones du verre. Le temps de cycle du formage d’un
pare-brise est de l’ordre de 20 min. Après formage, les feuilles de verre
sont assemblées avec un intercalaire de polybutyral de vinyle, soit par
calandrage sous pression soit par mise sous vide.

3.7.2. Verre bombé trempé

Pour les vitrages d’automobiles autres que le pare-brise, le verre doit
être bombé et trempé. Cette obligation de combiner la mise en forme et le
refroidissement rapide s’est plutôt avérée comme un avantage. La première
invention concernant cette combinaison  est due à Achille Verlay, ingénieur
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de Saint-Gobain qui dirigeait en 1938 la ligne de trempe industrielle de
Chantereine près de Compiègne. Observant que les ouvriers de l’usine
parvenaient couramment à redresser les feuilles de verre chaud à l’aide
de tasseaux de bois, il imagina un procédé où l’on effectue avec les formes
de bombage, un pressage rapide de la feuille de verre, accrochée vertica-
lement par des pinces et préalablement chauffée dans un four électrique
à 680 °C environ. Après le bombage la feuille passe entre les caissons de
soufflage dont la forme est assortie au modèle à fabriquer. Ce procédé
permet un bombage profond et à double courbure, mais il est pénalisé par
les marques laissées par les pinces et il tend actuellement à être remplacé
par des procédés où les verres, horizontaux, sont préchauffés dans un
four tunnel à rouleaux de silice. Le dispositif de bombage est plus ou
moins complexe selon les caractéristiques de la forme à obtenir.

Les glaces latérales des véhicules sont le plus souvent des verres sim-
plement cylindriques. Pour leur bombage on fait suivre les rouleaux du
four de préchauffage soit par des guidons dont l’inclinaison variable per-
met d’obtenir la courbure souhaitée (bombage longitudinal), soit par un
jeu de rouleaux cylindriques dont les paliers sont disposées le long d’un
arc ayant la courbure à réaliser (bombage transversal). Le verre est
ensuite refroidi rapidement par un soufflage d’air ventilé.

Pour des formes ayant une double courbure comme dans le cas des
lunettes arrière, on dispose à la sortie du four tunnel une station de bom-
bage comportant un squelette. Le positionnement du verre sur le sque-
lette et le formage mettent en œuvre, selon les procédés, diverses techni-
ques, notamment l’aspiration et le soufflage.

3.8. Le verre plat et les couches minces

Le verre plat est devenu un produit de grande diffusion surtout depuis
le développement du verre flotté. On le considère souvent comme un sim-
ple support pour des couches minces apportant au vitrage les caractéris-
tiques recherchées.

La première couche utilisée fut au XIVe siècle l’amalgame d’étain et de
plomb qui transforme la feuille de verre en miroir en rendant sa surface
arrière réfléchissante. À partir de la seconde moitié du XIXe siècle, la cou-
che réfléchissante était constituée d’argent déposé chimiquement puis,
plus tard, d’aluminium qui s’oxyde beaucoup moins rapidement. Généra-
lement la couche d’aluminium est recouverte par le « tain », couche de
cuivre ou de plomb qui protège l’aluminium et rend le miroir complète-
ment opaque.

Dans le cas des miroirs de grande qualité optique comme ceux du
« Very Large Telescope » (VLT), c’est la surface avant du verre qui est rendue
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réfléchissante par un film d’aluminium obtenu par pulvérisation cathodi-
que avec magnétron.

Lorsqu’une feuille de verre sert de vitrage, on peut juger excessif à
l’intérieur des locaux l’échauffement estival qui résulte de sa transpa-
rence au rayonnement solaire. L’utilisation d’un verre absorbant est une
solution imparfaite, car une partie importante (26 %) de l’énergie absor-
bée par le vitrage est apportée à l’intérieur de l’habitat par les différents
types d’échange thermique. Il est préférable de réduire la transmission
énergétique du rayonnement par le dépôt de diverses couches réfléchis-
santes. Toutefois, comme le rayonnement visible représente 42 % de
l’énergie totale rayonnée par le soleil, la présence de couches réfléchis-
santes affecte nécessairement la transmission lumineuse.

En hiver au contraire, bien que le verre absorbe le rayonnement ther-
mique émis à l’intérieur du local, le vitrage constitue une source de perte
thermique à cause de la convection de l’air atmosphérique et du rayonne-
ment émis par sa surface extérieure. On réduit sensiblement les pertes
par convection en utilisant un double vitrage qui enferme entre deux gla-
ces une lame immobile d’air déshydraté ou d’argon. Toutefois la feuille
intérieure du double vitrage se refroidit par le rayonnement vers l’exté-
rieur. On diminue fortement ce phénomène en déposant sur la surface
extérieure du vitrage intérieur une couche faiblement émissive. Le même
effet peut être obtenu si la couche peu émissive est déposée sur la face
intérieure du verre extérieur puisque alors le rayonnement du verre
interne est renvoyé dans le local.

Le transfert thermique à travers une paroi est habituellement évalué
par le coefficient K qui représente le flux de chaleur pour une différence
de température de 1 °C entre l’intérieur et l’extérieur du local. Le tableau 7.II
indique les valeurs courantes de K pour trois catégories de vitrages.

3.8.1. Procédés utilisés
Pour déposer industriellement des couches minces sur des surfaces à

l’échelle des grands vitrages modernes, deux catégories de procédés sont

Tableau 7.I. transmission thermique à travers différents types de vitrages. Les nombres
caractérisant les doubles vitrages sont les épaisseurs en mm de leurs éléments : verre
extérieur – lame d’air – verre intérieur.

Type de vitrage K (W.m–2.K–1)

Vitrage monolithique 6 mm 5,7

Double vitrage 6 – 12 – 6 2,8

Double vitrage 6 – 14 – 4
avec une couche peu émissive

1,2
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appliqués : les dépôts sur la ligne float, qui sont effectués par voie pyro-
lytique, et les dépôts hors ligne qui sont produits sous vide par pulvérisa-
tion cathodique.

Pour obtenir les dépôts sur ligne, des composés précurseurs soit
gazeux, soit liquides, soit en poudre sont projetés sur la surface supé-
rieure chaude du ruban de verre. La zone de dépôt se situe soit en tête de
l’étenderie soit dans l’atmosphère réductrice du bain float (Fig. 7.27). Au
cours de la projection, des réactions chimiques (oxydation et/ou décom-
position) se produisent dans l’atmosphère et les produits de ces réactions
se déposent molécule par molécule sur la surface du verre en formant le
film. Puisque la longueur du ruban disponible sur la ligne, pour la mise
en œuvre de ces procédés, est limitée (moins d’un mètre), la durée du trai-
tement ne peut guère excéder une seconde. Les substances déposables
sous forme d’un film d’épaisseur suffisante (≈ 100 nm) dans ces condi-
tions sont peu nombreuses. En outre la qualité optique des couches obte-
nues n’est pas toujours optimale. En revanche elles ont l’avantage d’être
peu chères et, comme elles sont obtenues à haute température, elles sont
très résistantes à l’abrasion et supportent sans dommage le bombage.
Leur domaine d’application est le vitrage pour l’architecture.

Dans le cas des dépôts hors ligne, la simple évaporation sous vide, pri-
mitivement employée, est maintenant remplacée par des procédés de pul-
vérisation cathodique mettant en œuvre des magnétrons. La couche
mince sur le verre est formée par la matière éjectée par l’impact d’ions
lourds sur une cible située à proximité. La complexité du procédé ne
serait pas compatible avec un traitement sur ligne et il est effectué sur
des feuilles de verre préalablement découpées (Fig. 7.28). C’est une tech-
nique plus coûteuse que la pyrolyse sur ligne mais en revanche, elle per-
met le dépôt de couches multiples de grandes variétés de métaux,
d’oxydes et de nitrures. On obtient ainsi des revêtements très performants
mais qui ne sont généralement pas assez résistants pour recouvrir les sur-
faces externes des vitrages ou pour être bombés.

Fig. 7.27. Schéma d’une ligne de production de verre plat avec un dépôt pyrolytique.
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3.8.2. Les différentes sortes de couches déposées

Par pyrolyse de solutions de composés organiques de métaux comme Ti,
Fe, Cr et Co, on obtient des couches d’oxydes qui, d’une part réfléchissent
le rayonnement solaire et, d’autre part, donnent de la couleur au vitrage
en absorbant certaines parties du spectre visible. Toujours pour la pro-
tection solaire, on dépose des couches de métaux précieux, notamment
de l’argent, par des techniques sous vide.

Les premières couches minces faiblement émissives furent réalisées
par pyrolyse d’un composé organique d’étain, par exemple dichlorure de
diméthyl étain (CH3)2SnCl2. Elles étaient constituées de SnO2 dopé au
fluor. Pour réduire le plus possible l’émissivité on cherche à augmenter
l’épaisseur de la couche en évitant tout effet chromatique. On y parvient
en associant à cette couche une couche interférentielle de SiOC obtenue
aussi par pyrolyse sur le bain flotté. Une autre famille de vitrages peu
émissifs a été développée récemment en déposant sous vide deux couches
minces d’argent séparées par une couche diélectrique.

D’autres fonctions sont remplies par des vitrages grâce aux couches
minces. Le chauffage assurant le dégivrage des pare-brise des avions
s’effectue par une couche conductrice de l’électricité en SnO2 dopé au
fluor. De la même manière que la couche peu émissive évoquée précédem-
ment elle est déposée par pyrolyse. Puisque les bords latéraux du pare-
brise le long desquels sont déposées les électrodes d’alimentation ne sont
pas parallèles, il est nécessaire que la couche, pour assurer un effet Joule
uniforme sur la surface du vitrage, ait une épaisseur non constante. Cela
donne lieu à des franges d’interférence souvent visibles de l’extérieur de
l’avion. Actuellement on parvient mieux à résoudre ce problème d’aspect
en déposant de l’oxyde d’indium dopé à l’étain (ITO) par des techniques à

Fig. 7.28. Schéma d’une installation pour le dépôt de couches minces sur des feuilles de
verre par pulvérisation cathodique.
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magnétron. Les locomotives ont également des pare-brise chauffants
dont l’élément conducteur est souvent une couche d’or qui assure en
même temps une protection solaire.

La réflexion produite par les surfaces naturelles du verre peut être
gênante pour certaines conditions d’éclairage comme par exemple dans
les salles d’exposition. Pour réduire cet effet, on commença par déposer
des couches minces par un procédé sol-gel, mais actuellement, les grands
vitrages anti-reflets sont produits sur les lignes à magnétrons. Le procédé
consiste à réaliser sur les deux surfaces de la feuille un empilement de
quatre couches interférentielles : deux de bas indice en SiO2 et deux
d’indice élevé en Nb2O5.

Depuis 2001 un nouveau type de produit a vu le jour : « le verre
autonettoyant ». Il est obtenu par un dépôt pyrolytique de TiO2 sur une
feuille de verre. La forme anatase de TiO2 est un semi conducteur dont la
largeur de la bande interdite est de 3,2 eV. Un rayonnement d’énergie
égale ou supérieure à 3,2 eV est absorbé par TiO2 en y créant des paires
d’électrons et de trous. On a suggéré que ces défauts, en présence d’eau
et d’oxygène, amènent à la formation de radicaux qui provoquent des
réactions d’oxydation des molécules organiques éventuellement présen-
tes à la surface du verre [218]. En plus de ce phénomène de photocata-
lyse, il semble que l’énergie des photons UV favorise l’adsorption d’eau à
la surface du cristal la rendant superhydrophile [218]. L’angle de contact
de l’eau sur la surface de TiO2 ne dépasse pas quelques degrés tant que
le rayonnement UV est maintenu.

Les effets photocatalytique et hydrophile évoqués ci-dessus se mani-
festent sur un vitrage exposé au rayonnement solaire [219]. L’« auto-
nettoyage » est réalisé grâce à un drainage des particules polluantes par
la pluie qui forme un film continu sur le verre et par un séchage homo-
gène qui évite la concentration de poussières sous forme de taches ines-
thétiques. Les applications concernent les vitrages des bâtiments (verre
Bioclean de Saint-Gobain).

On peut, en revanche, rendre la surface du verre non mouillable par le
revêtement d’un composé organique fluoré transparent (verre Aquacon-
trol de Saint-Gobain). Sur une vitre verticale, l’eau de pluie ruisselle alors
et s’évacue facilement sous l’effet de la pesanteur. Ce procédé est appli-
qué pour des glaces latérales d’automobile et des cabines de douches.

Par électrochromisme on peut faire varier la transparence d’un vitrage
à volonté  [98]. On exploite la propriété de certaines substances, capables
d’absorber réversiblement des électrons et des ions M+ (protons ou alca-
lins). Le matériau électrochrome le plus connu est WO3, pour lequel le
mécanisme d’insertion et de désinsertion  ionique répond à l’équation :

WO3 + xe– + xM+  ⇔  MxWO3.
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WO3 se colore en bleu quand il y a eu insertion ionique. La quantité x
d’électrons ou d’ions impose le niveau de coloration. Sur la feuille de verre
dont on veut commander la transparence, on dépose successivement
5 couches (Fig. 7.29) :

1. Une électrode transparente, par exemple  l’oxyde d’indium dopé à
l’étain ;

2. Une substance  électrochrome, par exemple l’oxyde de tungstène ;

3. Un matériau électrolyte, conducteur ionique mais isolant aux élec-
trons ;

4. Une autre substance électrochrome dont le mécanisme de colora-
tion est complémentaire de celui de la couche 2, par exemple l’oxyde
de nickel ;

5. Une électrode transparente semblable à la couche 1.

L’application d’une différence de potentiel continue de l’ordre du volt
entraîne le mouvement des ions dans l’empilement des cinq couches
(Fig. 7.29). Lorsque les ions sont insérés dans l’oxyde de tungstène,
simultanément la couche d’oxyde de nickel s’appauvrit en ions et les deux
couches se colorent. L’application d’une tension électrique opposée pro-
voque le mouvement inverse des ions qui s’accompagne de la décoloration
des deux matériaux.

Les vitrages électrochromes ont des applications dans le domaine
automobile (rétroviseurs non éblouissants et toits de voitures). Leur
emploi dans le bâtiment en orientation sud peut permettre la suppression
de la climatisation.

Fig. 7.29. Schéma de fonctionnement d’un vitrage électrochrome.
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4. Les fibres de verre

Depuis l’Antiquité on sait produire des baguettes de verre par étirage de
verre fondu. Pour décorer les premiers flacons, les Égyptiens utilisaient
ces tiges encore chaudes qu’ils enroulaient sur un noyau d’argile. Dans
l’Empire romain, on tronçonnait des tiges de verre de couleurs différentes
et on assemblait les morceaux dans un moule selon un motif choisi. Le
chauffage du moule provoquait le frittage des morceaux. On obtenait
ainsi des récipients en verre « mosaïqué ».

La facilité avec laquelle on obtient des tiges ou des fibres de verre pro-
vient d’une part de la tension superficielle et d’autre part de la grande
augmentation de la viscosité du verre fondu lorsqu’il se refroidit. Plus on
étire rapidement le verre, plus la fibre obtenue est fine.

Les procédés de fibrage industriel se distinguent entre eux principale-
ment par la manière d’exercer la force d’étirage.

4.1. Le fibrage mécanique

À la fin du XIXe siècle, E.D. Libbey produisait à Toledo, dans l’Ohio, des
fibres en ramollissant l’extrémité de baguettes de verre avec un brûleur
et en les étirant à l’aide d’un bobinoir. À la Columbian Exhibition en
1893, il exposa une robe, des cravates et des abat-jour de fibres de verre
tissées. Cette technique fut perfectionnée à Hambourg par Gossler en
1920 puis abandonnée. Elle connaît  actuellement une renaissance dans
le domaine des fibres optiques de silice (Sect. 4.4). Lorsque la « préforme »
de silice est réalisée, elle est installée en haut d’une tour. Son extrémité
inférieure est introduite dans un four à 2000 °C. Le filament de verre qui
s’en détache est alors fixé sur un enrouleur pour obtenir une fibre conti-
nue (Fig. 7.30).

À partir de 1938 la compagnie Owens-Corning-Fiber Glass commença
à produire des fibres de verre en étirant à l’aide de bobinoirs des filaments
issus d’une filière. Ce procédé, appelé Silionne, est à la base du dévelop-
pement très important de la production industrielle des fibres de verre
pour le renforcement des polymères, pour la réalisation de supports de
circuits imprimés et pour les tissus de décoration incombustibles.

Dans les installations actuelles qui utilisent le procédé Silionne, l’élé-
ment le plus important est la filière en platine qu’on fixe sous le canal
d’alimentation par où arrive le verre fondu (Fig. 7.31). Le fond de la filière
est percé de tétons dont le diamètre d’ouverture est de 1 à 2,5 mm. Une
filière peut comporter de 200 à 8000 tétons. Elle est chauffée par effet
Joule. Un filet de verre est extrudé de chaque téton sous l’action de la
pression hydrostatique et chacun de ces filets est étiré par le bobinoir.
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C’est la vitesse d’étirage qui fixe le diamètre du filament. Pratiquement la
vitesse d’étirage varie entre 10 et 50 m.s–1. Les diamètres obtenus sont
compris entre 5 et 25 μm. Avant d’atteindre le bobinoir, les filaments sont
rassemblés pour former un fil. Un fil est constitué de 100 à 2000 fila-
ments. Sa masse linéique varie de 2,5 à 4800 tex(3). Le débit par trou est
d’environ 1 kg par jour.

(3) Unité de titre des fibres textiles égale à 1 g.km–1.

Fig. 7.30. Fibrage à partir d’une préforme.
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Fig. 7.31. Fabrication des fibres de renforcement par le procédé Silionne.
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Pour éviter que les filaments ne soient endommagés par abrasion
mutuelle, ils sont revêtus avant leur réunion, d’une dispersion aqueuse
de composés organiques qui lubrifie leur surface et facilite la liaison ulté-
rieure du verre avec la résine à renforcer. Cette opération se nomme
l’ensimage (Chap. 2, Sect. 5.2). Le produit est conditionné en « gâteaux » :
rouleaux de fil destinés à être ultérieurement dévidés et coupés. Une
hélice, située au-dessus du bobinoir, assure la répartition convenable du
fil le long de l’axe du gâteau.

La température de la filière est comprise entre 1150 et 1300 °C. Au fur
et à mesure de son utilisation, sa paroi inférieure se déforme et peut alors
entraîner des casses de filaments trop nombreuses. Il faut alors la chan-
ger. La durée de vie moyenne d’une filière est de l’ordre de un an.

4.2. L’étirage par frottement gazeux

Des jets concentrés de vapeur ou de gaz permettent d’étirer un filet de
verre  par l’action des forces de frottement. Naturellement pour que cet
étirage soit effectif, la viscosité du verre doit être suffisamment basse. Par
conséquent pour de nombreuses compositions verrières, il est nécessaire
que le gaz soit très chaud afin de porter et/ou de maintenir le verre à
haute température.

4.2.1. L’étirage à la flamme

À la fin de la seconde guerre mondiale, la société Owens-Corning-Fiber
Glass développa le procédé Aerocor qui consistait à produire d’abord des
baguettes de 1 mm de diamètre environ par étirage vertical à partir d’une
filière. Les baguettes sont lentement poussées dans un jet horizontal de
gaz chaud émanant d’un brûleur à combustion interne. Quand il pénètre
dans la flamme, le verre de l’extrémité des baguettes est fondu et étiré par
le gaz. Il se forme un flot de filaments de laine fine sur lequel on projette
un aérosol contenant un liant destiné à apporter de la résilience au tapis
de fibres (mat). Celui-ci se dépose sur une courroie transporteuse qui
l’achemine dans un four où le liant est polymérisé (Fig. 7.32).

Ce procédé a l’avantage de produire des fibres d’une grande finesse mais
consomme beaucoup d’énergie. La première application importante de la
laine de verre ainsi produite concernait l’isolation thermique des avions.

4.2.2. L’étirage à la vapeur

À partir de 1935 l’Ohio Insulation Company, qui était implantée à Toledo,
développa un procédé d’étirage d’un filet de verre fondu par un jet de
vapeur sous haute pression orienté dans le même sens que le filet. Suivant
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les conditions d’exploitation ce procédé permet de produire des fibres
plus ou moins longues. La figure 7.33 montre le schéma du dispositif
pour produire un voile de fibres de verre qui est un textile non tissé, ser-
vant notamment à renforcer l’asphalte utilisé dans le bâtiment pour réa-
liser des bardeaux (shingles).

4.3. L’étirage centrifuge

Les procédés de fibrage par lesquels on associe les étirages par centrifu-
gation et par frottement gazeux se sont imposés dans l’industrie.

4.3.1. Le fibrage sur roues

En 1955 la société Johns-Manville mit au point un procédé de fibrage sur
disques convenant aux fontes très peu visqueuses de basalte ou de laitier.

Fig. 7.32. Production de laine de verre par étirage à la flamme.
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La fusion est le plus souvent réalisée dans un cubilot, sorte de haut four-
neau de petite taille (cupola). On laisse tomber un filet de liquide de vis-
cosité 3 à 10 Pa.s sur la périphérie d’un disque métallique massif tour-
nant à grande vitesse autour d’un axe horizontal. Les gouttes de verre
projetées tombent sur un autre disque tournant autour d’un axe parallèle
mais en sens opposé, puis sur un troisième tournant dans le même sens
que le premier. Les projections issues du troisième disque sont consti-
tuées de fibres et de gouttelettes. Ces dernières sont éliminées par l’aspi-
ration qu’on applique sous le tapis transporteur du mat (Fig. 7.34).

4.3.2. Le procédé TEL

Dans le procédé Hager qui date de 1931 un filet de verre fondu tombe au
centre d’une plaque circulaire réfractaire tournant à grande vitesse et
dont le bord porte des gorges radiales. Des jets de verre sont éjectés des

Fig. 7.33. Production de laine de verre par étirage à la vapeur.
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gorges par la force centrifuge et l’étirage est produit par le frottement
entre ces jets animés de grande vitesse et l’air environnant.

À partir de 1957 la compagnie de Saint-Gobain, par une suite de
transformations importantes du procédé Hager, a abouti au procédé TEL
qui assure actuellement la plus grande partie de la production mondiale
de fibres pour l’isolation. La figure 7.35 montre les principaux éléments
du dispositif utilisé dans le procédé TEL.

La pièce principale est « l’assiette », centrifugeuse en acier réfractaire
Ni-Cr qui tourne à environ 3000 tr.min–1. Le mouvement de rotation de
l’assiette est commandé par un arbre creux vertical situé au-dessus de
celle-ci. Le filet de verre fondu, émanant d’une filière tombe librement le
long de l’axe de l’arbre et est reçu par un panier dont les flancs verticaux
sont percé de gros trous. À partir de ce panier solidaire de l’arbre, le verre
est projeté par la force centrifuge vers l’intérieur de la bande périphérique
de l’assiette. Celle-ci est légèrement inclinée par rapport à la verticale et est
percée de dizaines de milliers de petits trous de diamètre environ 1 mm.
Un filament de verre est éjecté de chacun de ces trous par la force centrifuge. 

L’autre élément important est le brûleur annulaire à combustion
interne, situé au-dessus de l’assiette. Il émet un rideau cylindrique vertical
de gaz chaud qui entoure l’assiette et détourne vers le bas en les étirant
les filets de verre. Il est piquant de préciser que cette pièce essentielle  fut

Fig. 7.34. Production de laine de verre par fibrage sur roues.
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conçue peu de temps après  que deux des membres de l’équipe de Saint-
Gobain chargée du développement du procédé aient attentivement observé
la chambre de combustion d’une fusée de l’armée allemande  qui était
exposée à Paris, après la Libération

Pour donner de la résilience au mat, une solution formophénolique est
pulvérisée sur les fibres pendant leur chute vers le tapis qui transporte le
mat dans un four où a lieu la polymérisation de la solution.

4.4. Les fibres optiques

Une simple fibre de verre ordinaire est un guide pour la lumière naturelle
car les rayons qui pénètrent dans le cylindre par une extrémité cheminent
à l’intérieur de celui-ci en y restant confinés, pourvu que l’angle qu’ils font
avec les parois soit supérieur à l’angle limite de réflexion totale. Toutefois,
au bout d’un dizaine de centimètres, on constate que la lumière guidée a
subi une forte atténuation. Son énergie est en effet absorbée et diffusée
dans la masse du verre mais également sur la surface de la fibre par suite
de la contamination et des abrasions qu’elle a subies. Une fibre optique

Fig. 7.35. Production de laine de verre par le procédé TEL de fibrage rotatif (Saint-Gobain).
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est conçue pour réduire le plus possible ces causes d’atténuation. Elle est
constituée de deux verres différents : un verre de cœur d’indice n1 et un
verre de gaine d’indice n2 < n1. Sur la figure 7.36 on a représenté le cône
de demi-angle θ 0 des rayons qui peuvent être guidés à l’intérieur de la
fibre. On appelle « ouverture numérique » de la fibre la quantité

. (7.2)

Les fibres optiques sont obtenues par étirage soit d’une préforme soit de
verres fondus. La préforme résulte de l’assemblage d’un tube et d’une
baguette et est chauffée par induction (Fig. 7.30). Dans le second cas, les
verres sont fondus dans un double creuset chauffé par effet Joule
(Fig. 7.37). 

On peut distinguer deux grandes catégories de fibres optiques selon
leurs applications : les fibres pour l’instrumentation optique et les fibres
pour les télécommunications.

4.4.1. Les fibres pour l’instrumentation optique

En 1954, un physicien hollandais, A. Van Heel et un physicien anglais H.H.
Hopkins, publièrent séparément des articles décrivant les possibilités de
transmettre des images avec des faisceaux de fibres. Dans la décennie qui
suivit, les milieux médicaux s’intéressèrent à un endoscope flexible pour
l’observation de l’intérieur du corps humain. Ce dispositif, appelé fibroscope,
s’apparente à un périscope mais l’image y est véhiculée par des fibres au
lieu de lentilles. Chaque fibre fournit un point de l’image, et donc pour
obtenir une définition suffisante de cette image il s’agit d’assembler en
parallèle un grand nombre de fibres en assurant une parfaite correspon-
dance des positions de chaque fibre dans les surfaces d’entrée et de sor-
tie. Une méthode éprouvée est l’héritière de la technique utilisée par les
Romains pour produire les objets décoratifs en verre « mosaïqué ». Elle
consiste à étirer une grosse baguette munie d’une double gaine, à partir
d’un triple creuset ou d’une baguette entourée de deux tubes coaxiaux.

Fig. 7.36. Guidage de la lumière dans une fibre optique.

θ0sin n1
2 n2

2–=
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Au cours d’un premier étirage, on produit une baguette plus fine de dia-
mètre 1 mm environ qui est ensuite découpée en éléments de même lon-
gueur (de l’ordre de 40 cm), qu’on range parallèlement dans un moule en
graphite de section hexagonale. Le barreau obtenu est ensuite étiré pour
former à nouveau des baguettes. On répète les opérations de rangement
dans le moule en graphite, de frittage et d’étirage pour obtenir le diamètre
recherché pour le fibroscope. Le nombre des éléments de baguette intro-
duits dans le moule dépend de la qualité de l’image recherchée ; les opé-
rations étant effectuées deux fois, ce nombre, entre 100 et 200, doit être
voisin de la racine carrée du nombre de points définissant l’image. La
composition du verre constituant le tube extérieur, entourant la grosse

Fig. 7.37. Production d’une fibre optique à l’aide d’un double creuset.
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baguette initiale, a été choisie pour qu’il soit soluble dans l’acide. Une
dernière opération consiste alors à procéder à sa dissolution, sauf aux
extrémités, pour obtenir la souplesse nécessaire au fibroscope.

Les fibres optiques entrent dans la constitution des trois principaux
composants des lunettes intensificatrices d’image développées pour la
vision nocturne, à des fins militaires. Dans ce cas on dispose au départ
d’une baguette ayant la structure d’une grosse fibre optique et on effectue
une première fois les opérations de rangement, frittage et étirage. On
reproduit ensuite le rangement et le frittage pour former un barreau dont
la section a les dimensions de l’image à intensifier. Le verre de cœur est
soluble dans l’acide et le verre de gaine contient un oxyde, comme PbO,
qui peut être réduit à l’état métallique par un traitement avec un gaz
réducteur. Le barreau est tronçonné et les galettes obtenues, d’épaisseur
environ 1 mm, sont traitées à l’acide pour former des microcanaux de dia-
mètre intérieur 20 μm environ. Ensuite un traitement à l’azote hydrogéné
à haute température amène à la formation d’une couche semi conductrice
à la surface des canaux. Enfin, sur les deux faces de chaque galette une
couche métallique est déposée afin de pouvoir appliquer une différence de
potentiel électrique entre elles. Une galette est alors en mesure de jouer
le rôle de multiplicateur (avec un gain de l’ordre de 104) vis-à-vis des élec-
trons émis par la photocathode d’arséniure de gallium située en amont.
Après multiplication les électrons forment une image intensifiée sur un
écran luminescent (Fig. 7.38).

Dans le cas d’une lunette terrestre l’image formée sur cet écran doit
être redressée avant d’être observée. Il est possible d’utiliser un barreau
de fibres optiques pour cette opération. Le redressement de l’image est
obtenue en chauffant le barreau pour le ramollir. On fait alors tourner,
autour de son axe, l’une des extrémités de 180° en maintenant l’autre
fixe. L’image à la sortie du barreau se trouve ainsi retournée par rapport
à l’image d’entrée (Fig. 7.38).

Dans un milieu inhomogène dont l’indice varie de façon continue, les
rayons lumineux suivent des trajectoires courbes. Ainsi, un milieu à
symétrie cylindrique dont l’indice est une fonction de la distance à l’axe
est équivalent à une lentille dioptrique. Or le verre est un matériau de
choix pour obtenir ce genre de phénomène. Il est facile en effet de créer
dans un verre des gradients de concentration par échange d’ions et la
variation d’indice obtenue est approximativement proportionnelle à la
variation de concentration ionique.

Sous le nom de « SELFOC® » la société Nippon Sheet Glass a développé
des procédés  pour obtenir un gradient d’indice parabolique dans une
fibre, soit au cours de l’étirage à partir d’un double creuset spécial, soit
par immersion de la fibre dans un sel fondu. Par exemple, on diminue
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l’indice d’un verre de borosilicate contenant Tl+ par échange avec K+. Les
éléments découpés dans une baguette ainsi traitée sont de petites len-
tilles. Des rangées de telles lentilles (SELFOC Lens Array ou SLA) sont uti-
lisées dans les photocopieurs pour projeter l’image du document à pho-
tocopier à une très faible distance. De même ces lentilles sont utilisées
pour la lecture des compact disques ou pour projeter une image formée
par un panneau d’affichage à matrice active.

4.4.2. Les fibres pour télécommunications

À partir de 1960 l’invention du laser offrait la possibilité de transmettre
un signal par voie optique. En 1966, C. Kao de Standard Telecommunica-
tions Laboratories montra  l’intérêt que pouvait présenter un système de
communication reposant sur un faisceau laser guidé par une fibre opti-
que sans défauts [220]. Malheureusement les fibres optiques provenaient
à cette époque de verres élaborés par la fusion de matières premières soli-
des et n’avaient pas la transparence suffisante pour assurer une trans-
mission sur une grande distance. Cependant depuis 1934 et les travaux
de J.F. Hyde on savait dans les laboratoires de Corning produire de la
poudre de silice très pure en injectant des vapeurs de chlorure de silicium
dans la flamme d’une torche (Chap. 5, Sect. 7). En 1970 une équipe de
chercheurs de cette société, R. Maurer, D. Beck et P. Schultz, parvint à
adapter cette méthode pour produire une préforme de fibre optique [221].
Les fibres qui furent obtenues à partir de cette préforme avaient un cœur
dopé au titane. Elles étaient d’une qualité telle qu’elles rendaient possi-
bles les télécommunications  par voie optique.

Les procédés actuels de fabrication de préforme reposent tous sur le
principe de dépôt chimique en phase vapeur (voir A.4). Dans une disposi-
tion fréquemment décrite, le substrat est un tube de silice qui contiendra
les vapeurs réagissantes (Fig. 7.39a). Ce tube est monté horizontalement
sur un tour. Il est chauffé par un chalumeau et subit une rotation sur lui-
même pendant la durée du dépôt. Les gaz sont injectés à une extrémité
du tube et ressortent, après réaction, à l’extrémité opposée. Les réactions
sont des oxydations ou des hydrolyses :

SiCl4 + O2 →  SiO2 + 2 Cl2

SiCl4 + 2 H2O →  SiO2 + 4 HCl.

La silice est produite sous forme d’une « suie » qui se dépose sur la paroi
du tube. À la température à laquelle le tube est porté, chaque couche de
suie se consolide rapidement et se transforme par frittage en verre trans-
parent avant d’être recouverte de la couche suivante. Pour que l’indice à
cœur soit plus élevé que celui de la gaine, on ajoute un dopant, par exemple
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GeCl4 qui se transforme en GeO2 par oxydation. Une mole % de GeO2, de
B2O3 et de P2O5 font respectivement varier l’indice de la silice de
+0,00015, –0,0005 et +0,0008. Le fluor provoque lui aussi un abaisse-
ment de l’indice (Fig. 7.39b).

Dès que le dépôt des couches est terminé, la température du tube est
portée vers 2000 °C et on fait le vide à l’intérieur ce qui entraîne son
rétreint (Fig. 7.39c). Lorsque la préforme est terminée elle est placée ver-
ticalement dans une tour de fibrage. En chauffant son extrémité infé-
rieure, on étire en continu une fibre vers le bas (Fig. 7.30). Le diamètre
habituel de la fibre est 125 μm. Pour la protéger lors des manipulations,
elle est revêtue d’une couche acrylique.

La raison essentielle du choix de la silice réside dans son extraordi-
naire transparence. Les limites théoriques de cette transparence sont

Fig. 7.39. Procédé de fabrication d’une préforme de fibre optique.
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imposées par la diffusion de la lumière produite par les électrons de la
matière (diffusion Rayleigh). On peut calculer un coefficient d’absorption
a dont cet effet est responsable [222] :

. (7.3)

Dans l’équation (7.3) n est l’indice de réfraction, κ  est la compressibilité,
TF est la température fictive, kB est la constante de Boltzmann et λ est la
longueur d’onde de la lumière.

Dans le cas des fibres optiques, on exprime habituellement l’atténua-
tion A du signal en décibels (dB) par :

 A = – 4,343 ln  = 4,343 az

où I/I0 est le rapport de l’intensité transmise à l’intensité incidente  et z
est la longueur de la fibre.

Soit en tenant compte de (7.3) :

. (7.4)

Sur la figure 7.40 on a représenté les variations de l’atténuation A en
fonction de λ en prenant n = 1,5, κ  = 2,7.10–11 Pa–1, kB = 1,381.10–23 J.K–1,
TF = 1473 K et z = 1 km. Sur la même figure on montre l’atténuation d’une
fibre optique réelle. On note la présence de trois pics d’absorption dus à
la présence d’eau dans la fibre. Les meilleures transparences se trouvent
vers 1300 nm et vers 1500 nm. À 1500 nm l’atténuation est de l’ordre
0,2 dB.km–1, ce qui correspond à 95 % de transmission après un parcours
de 1 km dans le verre. Pour tirer le meilleur parti des fibres de silice, les
émetteurs de lumière le plus souvent utilisés sont les diodes lasers à
infrarouge.

Le signal transmis par une fibre optique peut subir non seulement une
atténuation mais aussi une dispersion. On montre qu’une onde de haute
fréquence F, dite « fréquence porteuse », modulée par un signal de basse
fréquence f, donne lieu à deux courants sinusoïdaux de fréquence F ± f.
Si l’onde porteuse est modulée par des ondes de fréquences vocales, cel-
les-ci  sont transposées dans deux « bandes latérales » de part et d’autre
de la fréquence F et de largeur environ 4 kHz. Lorsqu’un système est
capable de transmettre fidèlement les fréquences  sur une largeur de
B kHz, il est possible, en injectant  simultanément des fréquences porteu-
ses séparées par des intervalles de 4 kHz, de transmettre à la fois B/4
communications téléphoniques : c’est la méthode dite « multiplexage par
répartition de fréquences » (frequency division multiplexing ou FDM). On
caractérise la capacité de transmission d’une voie de communication par
la valeur de B lorsque la longueur de la voie est de 1 km. B s’exprime alors

a
8π3

3λ 4
--------- n2 1–( )2κkBTF=

I
I0

----⎝ ⎠
⎛ ⎞

A dB( ) 8π3

3λ4
--------- n2 1–( )2κkBTFz=
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en MHz.km ou GHz.km. Depuis les années quatre-vingt-dix, les méthodes
de transmission dites « numériques » se sont généralisées pour la télé-
phonie. Elles utilisent un codage binaire. La largeur de bande B s’identifie
alors avec la fréquence maximum des impulsions qui peuvent être trans-
mises sur 1 km sans qu’elles se confondent.

Dans le cas des fibres optiques, la largeur de bande est affectée par la
dispersion du signal. On distingue la dispersion intermodale et la disper-
sion chromatique. La dispersion intermodale vient du fait que lorsqu’une
fibre est éclairée, plusieurs modes de propagation sont excités (voir A.8).
Comme les vitesses de propagation de ces modes sont différentes, le pas-
sage du signal dans la fibre entraîne une déformation du profil des impul-
sions et, au delà d’une certaine distance, une impulsion finit par chevau-
cher l’impulsion voisine, provoquant une perte d’information. Quant à la
dispersion chromatique, elle provient de la variation de la vitesse de la
lumière dans le verre avec la longueur d’onde.

On distingue trois types de fibres optiques (Fig. 7.41) :

– Les fibres à saut d’indice. Le diamètre du cœur peut varier entre 30
et 100 μm. Elles permettent la transmission d’un faisceau intense

Fig. 7.40. Atténuation spectrale d’une fibre de silice.
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mais leur application est limitée à de courtes distances car elles
introduisent une forte dispersion du signal puisque les trajectoires
suivies par la lumière sont d’autant plus longues que les rayons
sont plus inclinés.

– Les fibres à gradient d’indice. L’indice y est maximum au centre et
décroît suivant une loi parabolique. Les trajectoires des rayons sont
des sinusoïdes et la lumière est guidée par focalisation interne. Ceci
limite les écarts sur les durées de propagation et donc les déforma-
tions du signal.

– Les fibres monomodes. Ces fibres ont des caractéristiques qui leur
permettent de ne transmettre qu’un seul « mode » de propagation
(voir A.8). Elles satisfont à la condition :

(7.5)

où 2a est le diamètre du cœur qui vaut typiquement 10 μm.

Lorsque la condition (7.5) est remplie, il n’y a plus de réflexion à l’inter-
face cœur-gaine et la dispersion se réduit à la dispersion chromatique.

Sur la figure 7.41 on a indiqué l’ordre de grandeur de la largeur de
bande pour chaque catégorie de fibres.

Une fibre optique de largeur de bande 10 GHz.km peut transmettre en
même temps 2500 conversations téléphoniques sur un kilomètre.

Malgré la très grande transparence des fibres de silice, il est néces-
saire, pour les liaisons transocéaniques, d’amplifier le signal tous les
50 km environ. Dans les réalisations des premières générations cette
amplification était réalisée en convertissant le signal optique en signal
électronique qu’on amplifiait, puis qu’on transformait à nouveau en signal
optique. Ceci entraînait une perte de débit. Dans les systèmes  actuels,
on utilise une fibre optique spéciale, dont le cœur est dopé avec de
l’erbium (erbium doped fiber amplifier EDFA). Pour cet atome, la transi-
tion d’un état excité vers l’état fondamental a lieu à une fréquence située
à l’intérieur de la fenêtre de transparence de la silice à 1,5 μm. Un laser
de pompage optique permet d’effectuer une inversion de population élec-
tronique de la terre rare et le signal récupère l’énergie ainsi stockée [223].

Aujourd’hui le trafic des communications à longue distance est assuré
à 80 % par des câbles de fibres optiques. On estime qu’il y a actuellement
plus de 100 millions de kilomètres de câbles de fibres optiques installés
à travers le monde.

5. Le verre cellulaire
Le verre cellulaire se caractérise par une texture comportant de nom-

breux interstices non communicants.

2π
λ

------- a n1
2 n2

2– 2,4<
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Au cours des années trente, les travaux de Bernard Long à la Compa-
gnie de Saint-Gobain démontrèrent la possibilité d’obtenir des blocs de
verre mousse à porosité fermée et uniforme en chauffant à 850 °C environ
un mélange d’un verre en poudre et d’un agent d’expansion comme le
charbon ou le calcaire. À haute température le charbon réagit avec le sul-
fate présent dans le verre pour produire CO2, CO, SO2 et H2S. Le calcaire
quant à lui donne CO2 en se décomposant. Le produit de verre expansé
est blanc avec le calcaire et noir avec le charbon.

Depuis les premières études, d’autres agents d’expansion ont été expé-
rimentés, notamment divers composés carbonés et divers réducteurs. Un
facteur important du procédé est la température à laquelle le mélange est
porté. Elle doit être assez élevée pour permettre aux grains de verre de
s’agglomérer par frittage. Les gaz produits engendrent des bulles. Il en
résulte un gonflement du mélange.

On n’est jamais parvenu à obtenir un verre mousse de qualité conve-
nable en provoquant un bullage dans un verre fondu. La porosité n’est
pas régulière et les pores ne sont pas suffisamment isolés les uns des
autres.

Actuellement la société Pittsburgh-Corning produit industriellement
des dalles isolantes de verre expansé appelées « foam-glass ». La compo-
sition du verre utilisé est sodocalcique avec une forte teneur en sulfate.
Le verre est broyé à 50 μm et mélangé à un agent d’expansion finement
divisé comme le noir de carbone. Le mélange est placé dans des moules
plats en acier dont le couvercle peut se soulever pour ne pas limiter
l’expansion. Le traitement thermique s’effectue dans un four tunnel
chauffé électriquement. Après démoulage, les blocs de verre expansé doi-
vent subir une recuisson longue, car le produit est très peu conducteur
de la chaleur.

Les propriétés les plus remarquables du verre expansé sont sa faible
masse volumique (environ 120 kg.m–3), sa faible conductibilité thermique
(0,04 W.m–1.K–1) et son étanchéité à la vapeur d’eau. Il est particulière-
ment utilisé pour les dalles et cloisons isolantes des chambres froides.

Il y a une dizaine d’années, on s’est rendu compte que la production
de verre expansé est une intéressante possibilité pour réutiliser le verre
de récupération. Dans ce dessein, un procédé spécial a été mis en œuvre
pour produire dans un four tournant des boulets ou des billes de verre
expansé. Sous cette forme, le verre expansé peut entrer dans la composi-
tion de béton isolant. Disposées en couches sous une chape de ciment,
les billes de verre expansé servent à constituer des planchers légers. Par
la technique du lit fluidisé, on obtient des billes de très petit diamètre qui
peuvent servir à alléger des polymères.
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A.1 L’alternative cristal – liquide
surfondu

Il est généralement admis qu’un liquide, quelle que soit sa composition,
peut parvenir, en se refroidissant, à franchir la température de fusion Tf

en évitant de cristalliser, à condition que la vitesse de refroidissement
soit suffisamment élevée et d’autant plus facilement que le liquide est
plus visqueux.

C’est l’objet des théories « cinétiques » de tenter de quantifier l’aptitude
d’un liquide à éviter l’arrangement périodique des atomes que requiert la
cristallisation.

L’expérience montre que la cristallisation n’est pas une transforma-
tion qui affecte uniformément tout le volume d’un liquide mais plutôt
le développement progressif d’un réseau ordonné à partir de « germes »
discrets.

Depuis Tammann [1], on distingue deux étapes dans le processus de
cristallisation au-dessous de la température de fusion. Au cours de la
première étape, qu’on appelle germination, ou nucléation ou incubation,
des agrégats d’atomes qui peuvent être ordonnés, s’édifient à la faveur de
l’agitation thermique. Ces agrégats peuvent soit régresser et disparaître,
soit croître jusqu’à une taille critique. S’ils atteignent cette taille critique,
ils ne disparaissent plus et ne peuvent que croître. On les appelle alors
des germes ou embryons. Les germes précurseurs du cristal ont une
structure périodique mais contrairement au cristal ils ne présentent pas
une forme polyédrique particulière.

La formation des germes peut être grandement facilitée au contact
des parois des creusets ou à la surface d’impuretés solides. On parle
alors de nucléation hétérogène. En l’absence de ces sources d’incubation
artificielles, on dit que la nucléation est homogène.

Les germes sont très petits et ne peuvent être détectés directement. On
détermine habituellement leur concentration par une expérimentation
complexe consistant à effectuer un traitement thermique à la tempéra-
ture choisie, à tremper l’échantillon pour figer les germes et à le réchauf-
fer à une température où les germes peuvent grossir jusqu’à une taille
observable sans varier en nombre. La fréquence de nucléation I (c’est-
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à-dire le nombre de germes produits par unité de temps dans l’unité de
volume) est obtenue en divisant la concentration des germes par la durée
du traitement à la température de germination.

La seconde étape, ou croissance cristalline, s’opère à partir des germes
existants par captation des atomes du liquide à l’interface liquide-germe.

Si aucun germe ne se forme, la croissance cristalline ne peut se pro-
duire et la substance reste liquide. Même s’il existe des germes, il arrive
qu’ils n’aient pas le temps de se développer et qu’ils restent de très pe-
tite taille en n’occupant qu’une infime partie du système, ce qui les rend
impossibles à détecter. Dans ce cas également, on dira qu’on a toujours
affaire à un liquide.

Pour estimer dans quelles conditions un liquide parviendra, en se re-
froidissant, à éviter la cristallisation, on calcule pour ce liquide, la fré-
quence de nucléation et la vitesse de croissance cristalline en fonction de
la température. Puis l’on combine les valeurs obtenues pour en déduire
la fraction volumique occupée par les cristaux à la suite d’une histoire
thermique donnée.

Nous allons examiner ces étapes successives.

1. La nucléation

Afin d’obtenir une expression de la fréquence de nucléation, on fait l’hy-
pothèse que pour former des germes, deux barrières énergétiques doivent
être franchies [2] : une barrière « thermodynamique » qui correspond à la
variation d’enthalpie libre résultant de la présence de l’agrégat au sein
du liquide, et une barrière « cinétique » qui est l’énergie d’activation à
surmonter pour qu’un atome du liquide franchisse l’interface liquide-
agrégat.

Si la température est inférieure à la température de fusion Tf, l’ap-
parition d’un agrégat dans le liquide met en jeu deux phénomènes qui
agissent en sens opposés : d’une part la formation exothermique d’une
structure cristalline et d’autre part l’apparition d’une interface perturbée
liquide-solide de forte énergie.

1.1. Nucléation homogène
Envisageons d’abord le cas le plus simple. Nous supposons que l’agitation
thermique a permis l’édification d’un agrégat ordonné dont la composi-
tion est la même que celle du liquide. La forme sphérique est la plus
probable car elle minimise l’énergie interfaciale. Si le rayon de l’agrégat
est r, le travail w nécessaire à sa formation vaut :

w = 4πr2σLC +
4
3

πr3 ΔGC

V
(A1.1)
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où σLC est l’énergie interfaciale liquide-cristal par unité d’aire, ΔGC la dif-
férence d’enthalpie libre entre une mole de cristal et une mole de liquide
et V est le volume molaire du liquide.

ΔGC est négative au-dessous de Tf.

−ΔGC/V a la dimension d’une pression. Par analogie avec le proces-
sus de nucléation de bulles au sein d’un liquide, on peut dire que tout
se passe comme s’il régnait, à l’intérieur de l’agrégat, une compression
isostatique valant −ΔGC/V . C’est la force motrice de la nucléation tandis
que la tension interfaciale s’oppose à elle.

Pour les plus petites valeurs de r (Fig. A1.1), w augmente avec r, ce
qui signifie que l’agrégat n’est pas stable. Pour de grandes valeurs de r
au contraire, l’énergie libre volumique l’emporte et l’agrégat est stable.

FIG. A1.1. Travail à fournir pour la formation d’un agrégat/germe sphérique au-dessous de
la température de liquidus.
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w passe par un maximum pour

dw
dr

= 8πr∗ σLC+4πr∗2
ΔGC

V
= 0

soit pour

r∗ =
−2σLCV

ΔGC
(A1.2)

r∗ est le rayon critique de nucléation. Il est inversement proportionnel
à ΔGC.

Pour r ≥ r∗, l’agrégat est stable, il est devenu « germe ».
w prend pour r = r∗ la valeur

w∗ =
4
3

πr∗2 σLC=
16πσ3

LC

3

(
V

ΔGC

)2

(A1.3)

qui est la hauteur de la barrière thermodynamique à franchir pour la
nucléation homogène.

Pour un petit sous-refroidissement, si on suppose que la chaleur mo-
laire de fusion ΔHf varie peu avec la température, on peut écrire approxi-
mativement :

ΔGC ≈ − (Tf − T )
ΔHf

Tf
. (A1.4)

En reportant cette valeur de ΔGC dans (A1.2) et (A1.3), on obtient respec-
tivement :

r∗ =
2σLCVT f

(Tf − T ) ΔHf
(A1.5)

w∗ =
16πσ3

LC

3

[
VT f

(Tf − T ) ΔHf

]2

· (A1.6)

On voit d’après (A1.5) que le rayon critique r∗ prend des valeurs très éle-
vées au voisinage de Tf. Or, la probabilité pour qu’un agrégat rassemblant
plus d’une centaine d’atomes (soit r ≈ 1 nm) se forme spontanément dans
le liquide par agitation thermique est infiniment faible. La nucléation ho-
mogène ne peut donc se produire qu’au-delà d’un sous-refroidissement
qui, typiquement, est de l’ordre de 100 K (Fig. A1.2).

1.2. Nucléation hétérogène
Dans la réalité, il y a toujours au sein du liquide des impuretés solides
qui vont jouer un véritable rôle de catalyseur en servant de substrat pour
la nucléation et en réduisant l’énergie interfaciale (Fig. A1.3).

Appelons θ l’angle de mouillage entre le substrat, le liquide et le cristal.
L’apparition de l’agrégat implique la production d’une énergie constituée,
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FIG. A1.2. Domaines de nucléation.

FIG. A1.3. Nucléation hétérogène.

comme pour la nucléation homogène, de la somme d’un terme de surface
et d’un terme de volume. Si l’agrégat est une calotte sphérique de rayon r,
le terme de surface vaut :

sσLC + πr2 (σCS − σLS) sin2θ
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où σLC, σCS, σLS sont respectivement les énergies de surface des interfaces
entre le cristal et le liquide, le cristal et le substrat, le substrat et le liquide
et où s est l’aire de la calotte au contact du liquide.

Le terme de volume est vΔGC/V où v est le volume de la calotte sphé-
rique.

L’énergie totale produite est donc :

w = v
ΔGC

V
+sσLC + πr2 (σCS − σLS) sin2 θ. (A1.7)

Mais puisque les énergies d’interface sont aussi des tensions superfi-
cielles, l’équilibre des forces au bord de la calotte doit satisfaire à la loi de
Young :

σLS = σCS + σLC cosθ (A1.8)

et d’autre part :

s = 2πr2(1 − cos θ) (A1.9)

v =
πr3

3
(1 − cosθ)2 (2 + cosθ) . (A1.10)

En remplaçant dans (A1.7) s et v par leurs expressions en fonction de r
et θ, en tenant compte de (A1.8) et en différentiant (A1.7) par rapport à r
on obtient la valeur du rayon critique

r∗ = −2σLC
V

ΔGC

qui est identique à celle obtenue dans le cas de la nucléation homogène
(équation (A1.2)).

Mais on trouve pour la valeur correspondante de la barrière thermo-
dynamique de la nucléation hétérogène :

w∗ =
16
3

πσ3
LC

(
V

ΔGC

)2 (1 − cosθ)2 (2 + cosθ)
4

· (A1.11)

On a donc, pour un même sous-refroidissement :

w∗hétéro = w∗homo
(1 − cosθ)2 (2 + cosθ)

4
· (A1.12)

Si θ = 0 le mouillage est total et w∗hétéro = 0.

Si θ = 90◦ le mouillage est partiel et w∗hétéro = w∗homo/2.

Si θ = 180◦ il y a absence de mouillage et w∗hétéro = w∗homo. La présence de
substrat est, dans ce cas, sans conséquence sur la nucléation.
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On peut comparer les sous-refroidissements (Tf − Thétéro) et (Tf − Thomo)
juste nécessaires à la nucléation de deux agrégats de même volume, l’un
dans un liquide pur, l’autre dans un liquide contenant des impuretés
pour lesquelles l’angle de mouillage est θ. À partir des équations (A1.2),
(A1.4) et (A1.10) on obtient (Fig. A1.4) :

Tf − Thétéro

Tf − Thomo
=

ΔGhétéro

ΔGhomo
=

rhomo

rhétéro
=

[
(1 − cosθ)2 (2 + cosθ)

4

]1/3
· (A1.13)

On voit d’après (A1.13) que le sous-refroidissement nécessaire à la nu-
cléation est toujours inférieur en présence d’impuretés (sauf si θ = 180◦).

FIG. A1.4. Influence de l’angle de mouillage sur la nucléation.

Le mouillage total supprime la barrière thermodynamique à la nucléa-
tion. Il implique que le substrat soit constitué d’un réseau atomique dont
la maille soit quasiment identique à celle du cristal naissant. L’orientation
de ce dernier est imposée par celle du réseau du substrat et sa croissance
est dite épitaxique.

1.3. Fréquence de nucléation

La fréquence de production I d’agrégats critiques dans l’unité de volume
est proportionnelle à l’exponentielle du travail w∗ qu’il faut fournir pour
créer ces agrégats :

I ∝ N
V

exp
(−w∗N

RT

)
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où N est le nombre d’Avogadro. w∗ prend la valeur donnée par (A1.6) ou
par (A1.11) selon que la nucléation est homogène ou hétérogène.

Mais I dépend également de la vitesse à laquelle s’effectue le réarran-
gement des atomes ou molécules à l’interface c’est-à-dire la réorientation
des liaisons et peut-être aussi leur rupture et leur reconstruction après
un déplacement de masses. Appelons ΔE l’enthalpie libre d’activation mo-
laire correspondante et ν la fréquence des vibrations atomiques. I peut
s’écrire :

I =
Nν
V

exp
(−w∗N

RT

)
exp

(−ΔE
RT

)
· (A1.14)

Il est logique d’admettre que ΔE peut être assimilée à l’énergie d’activation
du coefficient de diffusion donné par :

D = ν λ2 exp
(−ΔE

RT

)
(A1.15)

où λ est la distance de saut atomique.
On relie en outre souvent D à la viscosité η par la relation de Stokes-

Einstein :

D =
k T

3 π λ η
(A1.16)

où k = R/N est la constante de Boltzmann.
Tenant compte de (A1.15) et (A1.16), on obtient finalement :

I =
R T

3 π V λ3 η
exp

(−w∗N
R T

)
· (A1.17)

Lorsque T est très voisin de Tf, w∗ est très élevé et I reste très petit. Pour
des valeurs plus élevées du sous-refroidissement, w∗ diminue et I aug-
mente. Mais la viscosité s’élevant I passe par un maximum pour tendre
ensuite vers zéro. La Figure A1.5 montre schématiquement l’allure théo-
rique générale de la courbe représentative I (T ) qui a une forme en cloche.

1.4. Résultats expérimentaux

Lorsque la composition du cristal est la même que celle du liquide, plu-
sieurs auteurs [3–6] se sont efforcés d’obtenir des résultats expérimen-
taux. Deux types de méthodes ont été mises en œuvre selon les tem-
pératures de nucléation. Aux températures les plus élevées, c’est-à-dire
au-dessus de la température du maximum de nucléation, un seul trai-
tement thermique est appliqué. Après nucléation et refroidissement, on
découpe à travers l’échantillon des lames minces polies et l’on mesure
sur ces lames par microscopie optique le nombre de cristaux par unité
de volume. Aux températures de nucléation plus basses, on procède à
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FIG. A1.5. Schéma de la courbe représentative de la variation de la fréquence de la nucléa-
tion en fonction de la température.

un double traitement thermique : après le traitement de nucléation à la
température TN, le verre est chauffé pendant un temps bref à une tempé-
rature TD plus élevée où les germes se développent de manière à atteindre
une taille observable au microscope optique. Il est évidemment nécessaire
qu’à TD, d’une part le taux de nucléation soit négligeable et que d’autre
part les germes ne se redissolvent pas. Kalinina et al. [7] ont pu constater
que ces conditions sont remplies si la durée du traitement de nucléation
à TN est suffisamment longue.

Pour confronter l’expérience à la théorie, il est commode de porter
log (I η/T ) en fonction de 1/(Tf − T )2 T , en donnant à T les valeurs de TN

(Figs. A1.6 et A1.7). La pente des droites obtenues permet, lorsqu’on sup-
pose vérifiées les équations (A1.6) et (A1.17), de calculer une valeur nu-
mérique de σLC. Dans le cas des disilicates alcalins ainsi que pour les
compositions Na2O, 2 CaO, 3 SiO2 et 2 Na2O, CaO, 3 SiO2, les fréquences
de nucléation expérimentales conduisent à des valeurs de σLC, de l’ordre
de 0,2 J.m−2, en bon accord avec d’autres estimations de cette gran-
deur [8]. On peut en conclure que, pour ces compositions, la nucléation
homogène s’effectue naturellement dans la masse du liquide.

Lorsque le liquide et la phase qui précipite n’ont pas la même com-
position, la courbe I (T ) a encore une forme en cloche mais les résultats
expérimentaux sont plus difficiles à modéliser puisque la composition du
liquide est modifiée par la formation des germes. On peut toutefois s’ap-
puyer qualitativement sur la théorie précédente (équations (A1.4), (A1.6)
et (A1.17)) en remplaçant Tf par la température de liquidus TL. Les résul-
tats expérimentaux s’interprètent alors en fonction des variations de TL,
η et σLC [10].
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FIG. A1.6. Influence de la température sur la fréquence de la nucléation composition :
Li2O. 2SiO2 (I en mm−3.s−1, η Pa.s, T en K) ; d’après [8].

Dans des liquides surfondus faisant partie du ternaire CaO – Al2O3 –
SiO2, on a pu observer au cours du temps, par microscopie électronique
en transmission et par spectroscopie Raman, l’évolution de la compo-
sition de germes de taille nanométrique. La non stœchiométrie de ces
phases « métastables » par rapport à l’anorthite, paraît directement liée
aux grandes différences de mobilité des cations [11].

1.5. Agents de nucléation

Diverses catégories de substances ajoutées en petites quantités à la com-
position du mélange vitrifiable peuvent jouer le rôle de catalyseur. On les
appelle agents de nucléation.

L’utilisation de métaux comme Cu, Ag, Au et Pt est bien connue pour
élaborer les vitrocéramiques [12]. Ces éléments sont solubles dans le li-
quide verrogène à haute température. Lors du refroidissement, ils pré-
cipitent sous forme d’agrégats de dimension nanométrique. On a pro-
posé diverses interprétations pour expliquer l’efficacité des catalyseurs
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FIG. A1.7. Influence de la température sur la fréquence de la nucléation composition :
Na2O. 2 CaO. 3 SiO2 (I en mm−3.s−1, η en Pa.s, ΔG en J.mol−1, T en K) ; d’après [9].

métalliques, notamment par la réduction de l’angle de mouillage, mais la
question reste encore très controversée [10].

Par ailleurs la présence de composés non métalliques comme TiO2,
P2O5 et divers fluorures et sulfures permettent la nucléation dans le vo-
lume du liquide [12]. Il semble que, tout au moins pour certaines com-
positions, ils facilitent une séparation de phases. L’une des phases ayant
un liquidus particulièrement élevé, il en résulterait pour cette phase une
réduction sensible de la hauteur de la barrière thermodynamique à la
nucléation.
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L’eau est un agent de nucléation particulier. Il semble qu’on puisse
expliquer son rôle par la réduction de la barrière cinétique à la nucléation
résultant d’une diminution de la viscosité [10].

2. La croissance des cristaux

On commencera par examiner le cas le plus simple, celui où les compo-
sitions du liquide et du cristal sont les mêmes.

Lorsque la dimension du germe a dépassé la taille critique et que le
cristal se développe, la tension interfaciale ne joue plus qu’un rôle négli-
geable. En revanche, pour quitter le liquide, les atomes doivent toujours
briser leurs liaisons avec leurs voisins. La barrière énergétique ΔE à fran-
chir est celle que nous avons déjà considérée dans la section sur la nu-
cléation. Des atomes quittent aussi le solide pour rejoindre le liquide mais
ils sont en moins grand nombre, car ils sont dans des puits de potentiel
plus profonds de −ΔGC (Fig. A1.8). Selon la théorie des états de transition,
la vitesse de croissance v du cristal résulte de la superposition des deux
mouvements :

v = f λν
[
exp

(
−ΔE

RT

)
− exp

(
−ΔE − ΔGC

RT

)]
(A1.18)

où f est la fraction de la population des sites qui, à l’interface, est géomé-
triquement capable d’accepter ou de relâcher un atome ou une molécule.
v peut s’écrire :

v = f λν exp
(
− ΔE

RT

) [
1 − exp

(
ΔGC

RT

)]
(A1.19)

et en introduisant la viscosité η, il vient à partir de (A1.15) et (A1.16) :

v =
fkT

3πλ2η

[
1 − exp

(
ΔGC

RT

)]
· (A1.20)

Soit, en tenant compte de (A1.4),

v =
fkT

3πλ2η

[
1 − exp

(
− (Tf − T ) ΔHf

R T Tf

)]
· (A1.21)

On voit que le modèle conduit à une vitesse nulle quand T = Tf. À pre-
mière vue, les résultats expérimentaux s’accordent avec la théorie. À titre
d’exemple, la Figure A1.9 montre la variation de la vitesse de croissance
de la cristobalite dans le liquide SiO2 [13]. v passe par un maximum
puis tend vers zéro aux basses températures ce qui s’explique par la forte
croissance de la viscosité.
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FIG. A1.8. Energie libre à la frontière cristal – liquide.

Pour de petits sous-refroidissements, on peut écrire :

v =
f (Tf − T ) ΔHf

3 π N Tf λ2 η
· (A1.22)

Ainsi, lorsqu’un système liquide-cristal satisfait à ce modèle, on devrait
constater expérimentalement, pour de petits sous-refroidissements, que
vη est proportionnel à Tf − T . En réalité on observe des comportements
très variés (Fig. A1.10) et il apparaît que le paramètre qui joue un rôle
décisif est la variation d’entropie résultant du changement de phase :
ΔSf = ΔHf/Tf [14].

Très schématiquement on peut dire que, lorsque ΔSf/R < 6, il n’y a
pas de barrière énergétique importante qui s’oppose à l’avance de l’inter-
face, quelle que soit l’orientation. L’interface est « rugueuse » à l’échelle
atomique car les atomes arrivant ont un grand choix pour se fixer sur
le cristal puisque tous les sites de l’interface sont des sites de croissance
équivalents du point de vue énergétique. C’est ainsi que l’interface s’étend
sur plusieurs couches atomiques. Cette configuration correspond bien au
modèle théorique qui a été considéré jusqu’ici et on observe effectivement,
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FIG. A1.9. Vitesse de croissance de la cristobalite dans la silice fondue ; d’après [13].

au voisinage de Tf, une croissance linéaire de vη en fonction de Tf − T
(Fig. A1.10). On appelle ce mode de croissance la croissance « normale »
du cristal.

Lorsqu’au contraire ΔSf/R > 6, la barrière énergétique pour la crois-
sance du cristal est élevée. Elle varie selon l’orientation et, au lieu de
se disposer de manière aléatoire, les nouveaux atomes qui arrivent ont
tendance à se placer le long des marches existantes pour compléter la
dernière couche. Un exemple classique de ce processus est la croissance
« en vis ». L’interface est dite atomiquement « lisse ». Ce mécanisme de
croissance est plus lent que le précédent. La fraction de sites disponibles,
c’est-à-dire ceux qui forment les marches, est fonction de la tempéra-
ture [15] :

f ≈ Tf − T
2 π Tf

(A1.23)

et puisque f n’est plus constant, on n’observe plus de proportionnalité
entre vη et Tf − T (Fig. A1.10).

Pour plus de détails on pourra se reporter à l’article de revue de
Uhlmann [16].

Dans la pratique, la composition du cristal diffère la plupart du temps
sensiblement de celle du liquide. La croissance est alors limitée plutôt
par la diffusion des atomes dans le liquide que par les barrières éner-
gétiques à l’interface [16]. Si l’échelle du champ de diffusion ne change
pas au cours du temps, la vitesse de croissance demeure indépendante
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FIG. A1.10. Influence de la température sur la vitesse de cristallisation pour des composi-
tions ayant différentes entropies de fusion ΔSf (les valeurs entre parenthèses sont celles de
ΔSf / R) ; d’après [16].

du temps même lorsque la diffusion est le phénomène dominant. C’est le
cas lorsque les cristaux sont des fibres qui croissent dans du liquide neuf
de composition constante ou lorsqu’ils ont la forme d’ellipsoïdes dont le
rayon de courbure au sommet reste constant.

Souvent, plusieurs variétés cristallines se développent simultanément
au sein du liquide. La Figure 1.4 montre les variations de la vitesse de
croissance, en fonction de la température, des wollastonite α et β et de la
dévitrite dans un liquide de composition silico-sodo-calcique industrielle
pour verre d’emballage.

3. Les diagrammes
temps-température-transformation

Lorsqu’on connaît, pour une certaine composition, la fréquence de nu-
cléation I et la vitesse de croissance des cristaux v à chaque température,
il devient possible de déterminer, à l’issue d’un régime de refroidisse-
ment connu, la fraction X du volume occupée par le cristal. Pour cette
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évaluation, on utilise généralement l’expression [17] :

X = 1 − exp

⎡
⎢⎣−

t∫
0

I

⎛
⎝ t∫

t′

v dτ

⎞
⎠

3

dt′

⎤
⎥⎦ (A1.24)

où I et v sont des fonctions du temps par l’intermédiaire de leur dépen-
dance vis-à-vis de la température. Dans le cas particulier d’un traitement
isotherme, équation (A1.24) prend une forme simple :

X = 1 − exp
[− π I v3 t4

3

]
(A1.25)

et si la durée t est suffisamment brève pour que l’exposant reste petit

X ≈ π I v3 t4

3
. (A1.26)

Prenant en compte la fonction expérimentale v(T ) et en utilisant la fonc-
tion calculée I (t) combinée à des mesures de viscosité, on peut construire
la courbe donnant le temps de séjour t qui, dans un traitement isotherme,
est nécessaire pour obtenir une fraction X de cristaux, qu’on prend le
plus souvent égale à 10−6. C’est l’ordre de grandeur des limites de dé-
tection des cristaux. Compte tenu de ce que t est proportionnel à X1/4,
on voit que le choix de la valeur de X n’a pas une grande incidence
sur t. La courbe obtenue est appelée « diagramme temps-température-
transformation » (T -T -T ). La Figure A1.11 montre la courbe (T -T -T ) rela-
tive à la formation de la cristobalite dans SiO2 lorsque la nucléation est
homogène [18]. Cette courbe a été obtenue à l’aide des équations (A1.6),
(A1.17), (A1.21) et (A1.26), en utilisant les données de viscosité de Fontana
et Plummer [19] et en prenant Tf = 1996 K, λ = 2,5. 10−10 m, N/V =
2.1028 m−3, ΔHf = 10119 J. mol−1 et f = 1. Elle a toujours une concavité
tournée vers la droite. Aux températures proches de Tf, t est très grand
puisque la force motrice pour la nucléation et la croissance cristalline est
très faible. Il en est de même aux basses températures où la mobilité des
atomes est très limitée.

À partir des courbes (T -T -T ) on peut connaître la vitesse critique de

refroidissement
•
TC qui est la vitesse minimale du refroidissement à ap-

pliquer pour éviter de dépasser le niveau X de cristallisation. Elle vaut
approximativement [18] :

•
TC ≈ Tf − TN

tN
(A1.27)

où TN et tN sont respectivement la température et le temps de traitement
relatifs au « nez » de la courbe.
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FIG. A1.11. Courbe (T -T -T ) de la silice pour un taux de cristallisation de 10−6 ; d’après [18].

Le tableau A1.I donne des valeurs de
•
TC pour diverses substances. Les

variations de
•
TC avec la composition couvrent environ quinze décades.

L’épaisseur maximale YC qu’il faut donner à l’échantillon pour éviter la
cristallisation peut être estimée [18] à partir de la relation :

YC ≈ (Dth tN)1/2

où Dth est la diffusivité thermique (quotient de la conductivité thermique
par le produit de la densité et de la chaleur massique).

Une estimation plus réaliste de la vitesse critique de refroidissement
peut être obtenue en construisant point par point des courbes dites « de
refroidissement continu » (CT) par une méthode initialement développée
pour la mise au point du traitement thermique des aciers [20] et ap-
pliquée plus tard à la formation des verres [21]. Dans cette méthode,
on se fixe une vitesse constante de refroidissement et on tient compte,
lorsque la température T est traversée, d’une part de la population de
cristaux déjà générés aux températures plus élevées et, d’autre part,
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Tableau A1.I. Vitesses critiques de refroidissement de quelques substances (en K.s−1).

Substance Cas de la nucléation Cas de la nucléation
homogène hétérogène

θ = 40◦

SiO2* 9. 10−6 2.10−1

GeO2* 3.10−3 20
Na2O 2 SiO2* 6.10−3 3.102

CaO Al2O3 2 SiO2* 3.102 2.106

Salol* 2.10−2 8.103

Zr Al Cu Pd** 1
Zr60 Al15 Ni25** 30
Fe80 P13 C7** 2.104

Eau* 5.105 109

Ag 1010

* d’après [20].

** d’après [22].

de la cinétique propre à cette température. La Figure A1.12 montre, pour
un taux de cristallisation de 10−6, la construction de la courbe CT relative
à l’anorthite dont la composition est 2 SiO2 CaO Al2O3 [22].

FIG. A1.12. Courbe CT pour l’anorthite (CaAl2Si2O8). Pour que le taux fixé de cristallisation
(10−6) ne soit pas atteint, il faut que la vitesse de refroidissement du liquide soit ≥ à 3,75 K.s−1 ;
d’après [22].
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Pour
•
T = 0,3 K.s−1, le taux de 10−6 est atteint en A (1430 K)

Pour
•
T = 1 K.s−1, il est atteint en B (1390 K).

•
T = 3,75 K.s−1 est la vitesse critique de refroidissement.
Les courbes CT obtenues diffèrent sensiblement selon que l’on fait

l’hypothèse de la nucléation homogène ou d’une nucléation hétérogène.
La Figure A1.13 montre, dans le cas de la composition Na2O 2 SiO2 les
courbes CT pour la nucléation homogène et pour la nucléation hétéro-
gène avec différents angles θ de mouillage [21]. On remarque que, tant
que θ est supérieur à 100◦, l’influence du mouillage est négligeable. En
revanche, l’effet est très marqué pour les petits angles θ.

FIG. A1.13. Influence de l’angle de mouillage sur les courbes CT relatives à la composition
Na2O 2 SiO2 ; d’après [21].

Inoue [23] a suivi une démarche expérimentale élégante pour déter-
miner directement les courbes CT dans le cas des alliages métalliques. Il
fait couler l’alliage fondu dans un moule massif en cuivre. La cavité de ce
moule a la forme d’un prisme de petit angle dont l’arête est horizontale
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et qui est équipé de thermocouples disposés à différentes hauteurs. La
Figure A1.14 montre les courbes de refroidissement enregistrées en ces
différents points dans le cas de l’alliage Zr60Al10Ni10Cu15Pd5. L’examen
au microscope optique de la coupe transversale du lingot prismatique
permet de déterminer à quelle température apparaissent les premiers
cristaux pour les diverses courbes de refroidissement et ainsi de
construire les courbes CT.

FIG. A1.14. Construction de la courbe CT pour l’alliage Zr60 Al10Ni10 Cu15 Pd5 ; d’après [23].
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A.2 La relaxation structurale
et la transition vitreuse

L’état liquide est l’état intermédiaire entre l’état gazeux et l’état solide.
Dans un gaz, les particules (atomes, molécules, ions ou électrons) sont
éloignées les unes des autres. Leurs trajectoires, aux directions aléa-
toires, sont rectilignes. Leur énergie cinétique moyenne est proportion-
nelle à la température absolue. Dans un solide, les particules sont très
proches les unes des autres et les forces d’interaction sont si élevées que
l’énergie thermique n’engendre que des oscillations des particules autour
de leurs positions moyennes.

Dans un liquide, les distances entre particules sont comparables à
celles qu’on trouve dans les solides, mais l’énergie d’interaction n’est pas
suffisante pour empêcher que, de temps en temps, une particule ne par-
vienne, grâce à l’énergie thermique, à quitter son site initial en rompant
ses liaisons. Elle retrouve alors une autre position d’équilibre en refor-
mant d’autres liaisons. Ce processus ne se conçoit que s’il existe des
trous ou lacunes dans le réseau qui peuvent accueillir les particules
qui viennent de quitter leur position d’équilibre, créant ainsi de nou-
veaux trous. La configuration d’un liquide peut donc, en première ap-
proximation, être définie par la proportion de trous que contient son ré-
seau, collectivement appelés le volume libre du liquide. Si température et
pression ne varient pas, le volume libre est déterminé. Le liquide est en
équilibre « dynamique ». Les structures locales y sont en continuel réar-
rangement, les modifications dans une région étant compensées par les
modifications opposées dans une région voisine. L’état structural moyen
reste constant. Ces réarrangements moléculaires permanents sont res-
ponsables, en grande partie, de la fluidité du liquide. C’est en effet sur le
mécanisme de rupture et de création de liaisons que reposent les phéno-
mènes de diffusion et d’écoulement visqueux.

On appelle relaxation structurale le réarrangement de l’état structu-
ral moyen d’un liquide à la suite d’une variation de température ou de
pression.

Si le liquide reçoit un apport de chaleur, il y a accroissement d’en-
thalpie, sa température s’élève. D’autre part sa configuration se modifie
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de telle sorte qu’il y ait production d’ entropie. Par ailleurs, il est clair
que l’ajout d’un trou dans un liquide accroît fortement l’entropie puis-
qu’il lui correspond un nombre élevé de configurations supplémentaires
possibles. Par conséquent, on peut prévoir qu’à une élévation de tempé-
rature du liquide est lié un accroissement de son volume libre. Dans sa
« théorie cinetique des liquides », publiée en 1946, Frenkel est parvenu
à établir une relation quantitative entre la température et le taux de la-
cunes. La surface du liquide joue un rôle essentiel dans ce processus :
l’énergie des liaisons, relativement basse, des atomes de surface permet
leur mouvement précoce, créant ainsi des lacunes disponibles pour les
atomes des couches sous-jacentes.

Supposons maintenant que le liquide soit refroidi suffisamment rapi-
dement pour franchir la température de fusion sans cristalliser. À mesure
que la température s’abaisse, le volume libre du liquide surfondu dimi-
nue. De ce fait, la viscosité s’élève et les réarrangements structuraux s’ef-
fectuent de plus en plus lentement. Lorsque la viscosité atteint environ
1012 Pa.s, le temps nécessaire pour que le liquide adopte sa configura-
tion d’équilibre, c’est-à-dire le temps de relaxation structurale, dépasse
la dizaine de minutes et devient plus long qu’un temps d’observation ha-
bituel. Pour l’observateur le liquide finit par apparaître figé et adopte les
propriétés mécaniques d’un solide. On a affaire à un verre. La tempéra-
ture à laquelle a lieu le passage du liquide surfondu au verre est appelée
température de transition vitreuse.

La Figure 1.5 montre par exemple la variation du volume molaire de
B2O3 au cours de son refroidissement [1]. À haute température la décrois-
sance du volume est importante et due essentiellement à la diminution
du volume libre. En revanche, au-dessous de la température de transi-
tion vitreuse TG, la variation de volume est beaucoup plus faible car elle
n’est due qu’à la réduction de l’amplitude des vibrations asymétriques
des atomes. Le même type de phénomène peut être mis en évidence si,
au lieu du volume, on observe les variations, au cours du refroidissement,
d’autres grandeurs physiques : enthalpie, indice de réfraction, conducti-
vité électrique. . . Sur la courbe représentative, un changement de pente
est observé à une température d’autant plus élevée que le refroidissement
est plus rapide (Fig. 1.7). Plus précisément, le passage de l’état liquide à
l’état « verre » s’opère progressivement dans un intervalle de température,
appelé domaine de transition, où le temps de relaxation structurale et
le temps d’observation sont du même ordre de grandeur. C’est donc le
domaine où l’on peut étudier les propriétés en fonction du temps.

Si on réchauffe suffisamment un verre, il subit la transition vitreuse
et retrouve l’état liquide, mais sans décrire la même courbe volume-
température que celle parcourue au cours du refroidissement. Les écarts
entre les deux courbes sont d’autant plus importants que le rapport
entre vitesse de refroidissement et vitesse de réchauffage est différent
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de 1 (Fig. A2.1). Ce phénomène est encore plus marqué lorsqu’on observe
les variations de l’enthalpie. La figure A2.2 montre schématiquement, au
cours du chauffage et du refroidissement effectués à la même vitesse,
dans le domaine de transition, les variations de la chaleur massique Cp

qui est la dérivée de l’enthalpie par rapport à la température, à pression
constante.

FIG. A2.1. Changement de volume au cours de la transition vitreuse. 1 – – Réchauffage plus
rapide que le refroidissement ; 2 - - - Réchauffage à même vitesse que le refroidissement ; 3 —
Réchauffage plus lent que le refroidissement.

1. Température fictive

Au point de vue thermodynamique, un verre est un système hors équi-
libre par rapport au liquide surfondu. Dans le cas d’un tel système, il
est courant d’introduire un paramètre p supplémentaire pour caractéri-
ser l’écart à l’équilibre [2]. On l’appelle « paramètre d’ordre ». À la pression
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FIG. A2.2. Variation schématique de la chaleur massique dans le domaine de transition.

atmosphérique, les fonctions d’état du système dépendent alors à la fois
de T et de p. L’équilibre thermodynamique correspond à la valeur de p
pour laquelle l’énergie libre de Gibbs G est minimale :

∂G(T ,p)
∂p

= 0.

Lorsqu’on étudie expérimentalement la transition vitreuse, on me-
sure généralement les variations d’une propriété (volume, enthalpie. . . )
en fonction du temps (Fig. A2.3). Il est alors commode de choisir comme
paramètre d’ordre une température fictive Tf (voir Chap. 1, Sect 2.2). Pour
définir Tf, on admet, a priori, que, si la contribution du processus de re-
laxation structurale sur la propriété étudiée est exprimée en unité de
température, elle vaut T -Tf. Lorsque le liquide est à l’équilibre, Tf = T .
Pour le verre dont la structure est figée, Tf est constante. Si le liquide,
initialement à l’équilibre à la température T1, est brutalement porté à
une température T2, la propriété (volume V par exemple) subit d’abord,
comme un solide, une variation instantanée due au changement d’am-
plitude des vibrations atomiques puis opère une relaxation structurale,
comme un liquide, qui peut être décrite à l’aide d’un temps de retard τ. Il
est admis depuis Tool, que τ est proportionnel à la viscosité. En première
approximation, on peut supposer que la vitesse avec laquelle s’opère, à un
instant donné, le mouvement vers l’équilibre est proportionnelle à l’écart
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FIG. A2.3. Variation schématique du volume ou de l’enthalpie provoquée par un échelon de
température.

entre la grandeur instantanée du volume Vt et sa valeur d’équilibre Ve

atteinte au bout d’un temps infini (Fig. A2.3).

d(Vt − Ve)
dt

=
Vt − Ve

τ
· (A2.1)

Lorsque T est constante, les variations de volume sont par définition pro-
portionnelles aux variations de la température fictive. Par conséquent, on
obtient en intégrant l’équation (A2.1) :

Φs(t) =
Vt − Ve

V0 − Ve
=

Tf − T2

T1 − T2
= exp

(−t
τ

)
(A2.2)

où V0 est le volume, au temps t = 0, après la réponse instantanée du
verre mais avant toute relaxation.
Φs(t) est appelée « fonction de retard ». Φs(0) = 1 et Φs(∞) = 0.

L’évolution isotherme de la structure d’un verre pour atteindre son
état d’équilibre est appelée stabilisation. Lorsqu’au cours de la stabili-
sation on connaît la grandeur instantanée Vt, l’équation (A2.2) permet de
calculer la température fictive Tf au même instant.

Pour de petits écarts (inférieurs à 2 K) par rapport à la température
d’équilibre, et dans un domaine restreint de température, on peut sup-
poser que τ varie en fonction de la température suivant une expression
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d’Arrhénius :

τ = τ0 exp
ΔH
RT

(A2.3)

où ΔH est une enthalpie d’activation.
Mais en réalité, si on observe la relaxation, à la même température T ,

de deux verres de même composition, préalablement stabilisés à deux
températures respectivement supérieure et inférieure à la température
de relaxation, on constate [3] que la cinétique de la relaxation dépend
non seulement de T mais aussi de la température fictive instantanée Tf

(Fig. A2.4). Plus Tf est élevée, plus la structure est « ouverte » et donc
plus la relaxation est rapide. On met ainsi en évidence la non-linéarité
de l’équation (A2.2). Une manière classique d’en tenir compte consiste à
remplacer l’équation (A2.3) par l’équation empirique dite de
Tool-Narayanaswamy :

τ = τ0 exp
[

x ΔH
RT

+
(1 − x) ΔH

RTf

]
(A2.4)

où x est un nombre voisin de 0,5.

FIG. A2.4. Relaxation à 530 ◦C d’un verre sodo-calcique ; d’après [3]. −◦—◦—◦− Verre préa-
lablement stabilisé à 500 ◦C, −•—•—•− Verre préalablement stabilisé à 565 ◦C.

Si Tf est très proche de T , les équations (A2.3) et (A2.4) sont équivalentes.



 

ANNEXE 2 – LA RELAXATION STRUCTURALE ET LA TRANSITION VITREUSE 325

Puisque la relaxation structurale n’a généralement pas le temps de
s’effectuer complètement au cours de la traversée du domaine de tran-
sition, il y a nécessairement un effet « mémoire » de l’histoire du verre
sur ses propriétés. Cet effet, que l’on caractérise par l’écart entre T et Tf,
disparaît lorsque la stabilisation à la température T dure suffisamment
longtemps pour que le verre retrouve l’état du liquide surfondu.

Une autre caractéristique de la relaxation structurale est son caractère
non exponentiel, c’est-à-dire que, même lorsque Tf est proche de T et que
les effets non linéaires sont insignifiants, on observe que la relaxation ne
peut être correctement représentée avec un seul temps de retard comme
dans l’équation (A2.2). Il faut introduire une somme d’exponentielles :

Φs(t) = Σigi exp
(−t

τi

)
(A2.5)

avec Σgi = 1.
Il est raisonnable de penser que chacune de ces fonctions exponen-

tielles représente la relaxation d’un paramètre d’ordre particulier [4]. Au
paramètre d’ordre i est associée une température fictive partielle Tfi dont
la cinétique de relaxation est caractérisée par le temps τi. La température
fictive moyenne Tf est donnée par :

Tf = Σi gi Tfi.

Les gi sont les mêmes facteurs pondéraux que ceux qui figurent dans
l’équation (A2.5). La notion de température fictive partielle est à l’ori-
gine d’une procédure de calcul numérique performante pour l’évaluation
de Tf [5].

On appelle courbe directrice la courbe représentative de Φs(t) pour
un écart infinitésimal par rapport à l’équilibre, c’est-à-dire pour

Tf − T → 0.

Comme nous le montrerons plus tard, lorsque l’écart entre T et Tf n’ex-
cède pas une centaine de degrés [6], on peut admettre la simplicité ther-
morhéologique. Cela signifie que tous les τi satisfont à l’équation (A2.4),
pour les mêmes valeurs des paramètres x et ΔH. Lorsqu’on connaît les τi

de la courbe directrice à une température de référence Tr, il suffit de les
multiplier par un même coefficient ϕ pour obtenir les τi correspondant à
un verre dont la température réelle est T et la température fictive Tf. ϕ est
tel que :

ln ϕ (T , Tf) =
x ΔH

R

[
1
T
− 1

Tr

]
+

(1 − x) ΔH
R

[
1
Tf
− 1

Tr

]
(A2.6)

ln ϕ est appelé « fonction de transfert ».



 

326 LE VERRE

Pour pouvoir évaluer le changement de température fictive résultant
d’une variation quelconque de température, on applique généralement le
principe de superposition de Boltzmann qui consiste à assimiler l’histoire
de la température à une somme de fonctions échelon et à effectuer la
somme des réponses correspondantes. Mais cette méthode n’est valable
qu’à condition que la fonction de relaxation soit linéaire. Or on a vu que la
fonction Φs(t) (équation (A2.2)) n’est pas linéaire puisque τ n’est pas une
constante (équation (A2.4)). Narayanaswamy a résolu cette difficulté [7]
en introduisant une variable auxiliaire, le temps réduit ξ, défini par :

ξ =
∫ t

0

dt′

ϕ (T , Tf)
. (A2.7)

Il devient dès lors possible d’évaluer un changement de propriété en ef-
fectuant une sommation des réponses aux échelons de température, la
nouvelle variable étant le temps réduit ξ. Si par exemple, on s’intéresse
au volume V

V − V0 = V0 α� (T − T0) − V0 αs

∫ ξ

0
Φs (ξ − ξ′)

dT
dξ′

dξ′. (A2.8)

V0, T0 et V , T sont respectivement les volumes et températures initiaux
et finaux. α� est le coefficient de dilatation totale du liquide et αs est la
partie de ce coefficient imputable au changement de structure. Grâce à
l’introduction du temps réduit ξ, l’équation (A2.8) est une équation li-
néaire puisque τ n’y figure pas. Φs(ξ) est une fonction aux coefficients
constants ; elle représente la courbe directrice à la température de réfé-
rence.

La seconde partie du membre de droite de l’équation (A2.8) représente
la part non relaxée du volume. Lorsque la température est élevée, ξ est
grand, Φs est peu différent de 0 et par conséquent la partie non relaxée
est très réduite. C’est le comportement d’un liquide.

Lorsque la température est basse, ξ est petit, Φs est voisin de 1 et donc
la relaxation est pratiquement nulle. C’est le comportement d’un solide.

En utilisant pour l’expression générale de la température fictive,

Tf = T −
∫ ξ

0
Φs (ξ − ξ′)

dT
dξ′

dξ′ (A2.9)

on obtient à partir de (A2.8) et (A2.9) :

V − V0 = V0 α� (T − T0) − V0 αs (T − Tf).

Spinner et Napolitano [8] étudièrent expérimentalement la relaxation iso-
therme de l’indice de réfraction d’un verre de borosilicate. Après avoir
stabilisé des échantillons de ce verre à 585 ◦C, ils les firent séjourner
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à diverses températures plus basses puis, après retour à la température
ambiante, ils mesurèrent leur indice de réfraction (Fig. A2.5).
Narayanaswamy [7], choisissant arbitrairement une température de ré-
férence Tr = 800 K (527 ◦C), utilisa l’équation (A2.6) pour déterminer les
temps réduits correspondant aux conditions opératoires de Spinner et
Napolitano. En prenant ΔH = 662 kJ.mol−1 et x = .0,53, il montra que
les courbes expérimentales, lorsqu’elles étaient normalisées et portées en
fonction du temps réduit, se superposaient pour donner la courbe di-
rectrice à 800 K (Fig. A2.6). La simplicité thermorhéologique était ainsi
démontrée pour les conditions expérimentales de Spinner et Napolitano.

FIG. A2.5. Courbes de relaxation de l’indice de réfraction d’un verre borosilicate ; d’après [8].

La courbe directrice Φs(t), somme de fonctions exponentielles (équa-
tion (A2.5)), peut également être représentée par une exponentielle « éti-
rée », appelée parfois fonction de Kohlrausch-Williams-Watts :

Φs(t) = exp

[
−

(
t
τ

)β
]

(A2.10)

où β est un nombre compris entre 0 et 1.
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FIG. A2.6. Superposition, après traitement par la fonction de transfert, des courbes de re-
laxation de la Figure A2.5 ; d’après [7].

En résumé pour décrire complètement la relaxation structurale d’un
verre, il faut connaître 4 paramètres : τ0, ΔH, x et β. Par exemple [3], les
courbes en trait continu tracées sur la Figure A2.4 ont été ajustées aux
données expérimentales à l’aide des équations (A2.4) et (A2.8). La tempé-
rature fictive Tf était définie par une équation du type de l’équation (A2.2),
à partir de la relaxation de la densité ρ.

Φs (t) =
ρ (t) − ρe

ρ0 − ρe
=

Tf (t) − T2

T1 − T2
(A2.11)

où ρ0 et ρe sont respectivement les densités au temps 0 et à l’équilibre.
Les valeurs numériques retenues des paramètres étaient :

τ0 = 3,9.10−37 s, ΔH = 607 kJ.mol−1 , x = 0,45 et β = 0,62.
La température fictive Tf d’un verre figé se confond avec la température

de transition vitreuse TG mise en évidence lors de son refroidissement .
Il est à noter que les courbes directrices de la relaxation des diffé-

rentes propriétés d’un verre (volume, enthalpie, résistance électrique, in-
dice de réfraction. . . ) ne sont pas nécessairement identiques. Toutefois
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les courbes relatives à l’enthalpie et à l’indice de réfraction n’ont pu être
différenciées [9].

L’équation (A2.4) s’est avérée particulièrement bien adaptée pour l’éva-
luation des changements de propriétés au cours d’histoires thermiques
complexes. Par exemple, la Figure A2.7 décrit l’évolution de l’indice de ré-
fraction au cours de l’expérience de Spinner et Napolitano [8] qui consista,
après stabilisation à 585 ◦C, à porter l’échantillon brutalement à 477 ◦C,
à le laisser séjourner à cette température jusqu’à ce que son indice de
réfraction atteigne la valeur d’équilibre à 527 ◦C (point P de la Fig. A2.5).
Enfin, à partir de ce moment, la température fut maintenue à 527 ◦C. On
voit (Fig. A2.7) que le modèle de Narayanaswamy reproduit correctement
le minimum de la courbe de variation de l’indice de réfraction qui met
en évidence un effet de mémoire dû à la présence de deux processus de
relaxation, l’un rapide et l’autre lent.

FIG. A2.7. Effect de mémoire dans un verre de borosilicate ; d’après [7].

Un autre exemple d’évolution complexe de propriété est décrit par
Moynihan [3]. Un échantillon de verre B2O3 refroidi jusqu’à la tempéra-
ture ambiante est ensuite réchauffé à travers le domaine de transition à la
même vitesse que le refroidissement. La variation de la chaleur spécifique,
mesurée au cours du chauffage par analyse thermique différentielle, est
présentée sur la Figure A2.8. Un ajustement satisfaisant du modèle de
Narayanaswamy (équations (A2.4) et (A2.10)) est réalisé en prenant pour
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FIG. A2.8. Variation de la chaleur spécifique du verre B2O3 au cours du chauffage à
10 K.min−1 ; d’après [3].

les quatre paramètres les valeurs ΔH = 377 kJ.mol−1, x = 0,39, β = 0,62
et τ0 = 1,3.10−33 s.

2. Compressibilité, viscosité et relaxation
structurale

Lorsque la pression appliquée à un liquide viscoélastique varie brusque-
ment de p1 à p2, son volume V subit instantanément une variation rela-
tive élastique puis une variation retardée (voir A.5) (Fig. A2.9) :

V (t) − Vi

Vi (p1 − p2)
=

1
Kg
+

(
1
Ke
− 1

Kg

)
(1 −Φc(t)) . (A2.12)

Dans l’équation (A2.12), Vi est le volume initial, Kg et Ke sont respec-
tivement les modules volumiques instantanés et d’équilibre, leurs in-
verses 1/Kg et 1/Ke sont les compressibilités. Φc(t) est la fonction de
retard du liquide considéré pour la sollicitation hydrostatique.

On tire de l’équation (A2.12)

V (t) − Ve

V0 − Ve
= Φc(t) (A2.13)

où Ve est le volume d’équilibre à la pression p2, V0 le volume au temps
t = 0 mais après la réponse élastique consécutive à l’application de la
pression p2.



 

ANNEXE 2 – LA RELAXATION STRUCTURALE ET LA TRANSITION VITREUSE 331

FIG. A2.9. Réponse d’un liquide viscoélastique à un échelon de pression.

Φc(0) = 1 et Φc(∞) = 0. En outre Φc est caractérisée par un temps
moyen de retard λc tel que Φc(λc) = e−1 (voir A.5, Sect. 3)

Le paramètre qu’il convient d’utiliser pour caractériser l’état du liquide
est la pression fictive pf [10] dont la valeur à chaque instant est donnée
par Φc(t) :

pf(t) − p2

p1 − p2
= Φc(t). (A2.14)

On note la parfaite similitude entre les équations (A2.2) et (A2.13). Il
paraît ainsi raisonnable, si l’on prend soin de caractériser la relaxation
structurale par la variation du volume en fonction du temps, de postuler
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que Φs(t) ≡ Φc(t), car on doit s’attendre à ce que les mécanismes mi-
croscopiques qui interviennent dans le réarrangement moléculaire du ré-
seau soient indépendants de leur cause : variation de température ou de
pression.

Malheureusement, la comparaison directe des deux fonctions n’a pu
être encore réalisée, compte tenu notamment des difficultés pour effec-
tuer des expériences sous pression. Toutefois des informations ont pu
être tirées par l’intermédiaire de la viscosité η qui est la propriété rhéo-
logique du verre la plus étudiée. Le temps moyen 〈τ〉 de relaxation de la
contrainte de cisaillement est lié à la viscosité par :

〈τ〉 = η
G

(A2.15)

où G est la module de cisaillement.

D’une part, depuis les travaux de Litovitz et al. [11] on admet que
l’influence de la température est la même pour le temps de retard λc et
le temps de relaxation τ. À partir des résultats d’essais d’éprouvettes en
contrainte de cisaillement et en contrainte uniaxiale, Duffrène et Gy [12]
ont trouvé, pour un verre sodocalcique, que 〈λc〉/〈τ〉 = 3,81.

D’autre part, il est avéré que la transition vitreuse s’observe toujours
lorsque la viscosité est voisine de 1012 Pa.s. Il paraît donc vraisemblable
que la relaxation structurale soit liée à la viscosité. En repérant TG par
analyse thermique différentielle Fig. A2.10, Moynihan [3] a déterminé
l’énergie d’activation ΔH de la transition vitreuse pour plusieurs com-
positions verrières, à partir de la variation de TG en fonction de la vitesse
de refroidissement. Pour les mêmes compositions, il a également obtenu
l’énergie d’activation de la viscosité ΔHη au voisinage de TG, d’après la
pente de la courbe de variation de lnη en fonction de 1/T dans ce do-
maine de température. Le tableau A2.I rassemble ses résultats . Les
écarts entre ΔH et ΔHη sont de l’ordre de grandeur de l’incertitude ex-
périmentale. Si alors on admet l’égalité des énergies d’activation de la vis-
cosité et de la relaxation structurale, seul le temps de relaxation moyen
doit différer pour les deux phénomènes.

À partir de la mesure de la variation de la contrainte en fonction de
la température dans un échantillon de verre sodocalcique soumis à un
refroidissement à vitesse constante, Gardon et Naranayaswamy [13] sont
parvenus à la conclusion que la relaxation du volume est quatre fois
moins rapide que la relaxation des contraintes de cisaillement. Rekhson
et Mazurin [14], opérant également sur un verre sodocalcique, ont trouvé
quant à eux un rapport égal à dix. Toujours sur un verre sodocalcique,
Guillemet et al. [10] à partir d’une courbe dilatométrique expérimentale,
ont obtenu un rapport égal à neuf.
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FIG. A2.10. Détermination graphique de TG de B2O3 à partir de la courbe de variation de la
chaleur massique en fonction de la température ; d’après [3].

Tableau A2.I. Énergies d’activation pour la relaxation structurale et pour la viscosité à TG

d’après [3].

Verre
TG log η ΔH ΔHη

(K) (Pa.s) (kJ.mol−1) (kJ.mol−1)
As2Se3 454 10,8 342 322
B2O3 557 11,4 385 385
Fluorure 587 11,6 1400 1140
Silicate de plomb 714 11,9 374 411
Na2O 3 SiO2 748 11,6 410 435
GeO2 810 11,5 303
Sodocalcique 832 11,8 612 612
Borosilicate 836 12,1 615 615
Diopside 973 12,7 965
Anorthite 1109 12,6 1084

Les écarts entre ces diverses estimations traduisent notamment les
difficultés liées à l’appréciation de la valeur moyenne lorsque le spectre
des temps de retard est très étalé.
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3. Entropie configurationnelle

On peut reprocher au modèle de Narayanaswamy d’être purement phé-
noménologique. L’équation (A2.4) notamment n’a pas de véritable justifi-
cation théorique.

Un autre modèle, fondé sur la mécanique statistique, repose sur une
proposition de Gibbs et di Marzio [15] qui suggérèrent que l’accroissement
des temps de relaxation de la structure d’un liquide surfondu, lorsque
sa température s’abaisse, est dû en partie à la réduction du nombre de
configurations moléculaires accessibles au système, c’est-à-dire à la dé-
croissance de l’entropie configurationnelle.

Adam et Gibbs [16] s’efforcèrent, à partir de cette hypothèse, de déve-
lopper une théorie de la relaxation en supposant qu’elle s’effectue par un
réarrangement moléculaire à l’intérieur de microrégions autonomes, dont
la taille augmente à mesure que la température s’abaisse. Pour qu’un
changement configurationnel se produise dans une micro région, celle-ci
doit avoir une taille minimale, c’est-à-dire comporter au moins un nombre
critique z de molécules. Adam et Gibbs montrèrent en outre que la majo-
rité des transitions ne concernent que les micro régions dont la taille est
voisine de z. Dans ces conditions, la probabilité moyenne de transition W
peut s’écrire en fonction de la température :

W (T ) = A exp
(
− z

Δμ
kT

)
(A2.16)

A est une constante et Δμ est l’énergie potentielle s’opposant au réarran-
gement, rapportée à une molécule.

La taille critique z fut évaluée en fonction de l’entropie configuration-
nelle molaire Sc :

z
N

=
sc

Sc
(A2.17)

où N est le nombre d’Avogadro et sc est l’entropie configurationnelle de
la micro région de taille critique. Comme dans une microrégion il doit
exister au moins deux configurations possibles, on a

sc ≈ k ln 2.

Finalement la probabilité de transition prend la forme :

W (T ) = A exp
( −B

T Sc

)
(A2.18)

avec B = NΔμ ln2.
Puisque le temps moyen de relaxation structurale τ est inversement

proportionnel à la probabilité de transition, on tire de (A2.18) :

τ = Aτ exp
(

B
T Sc

)
· (A2.19)
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Les différences entre les entropies configurationnelles Sc du verre et du li-
quide sont accessibles expérimentalement par calorimétrie. On a en effet :

dSc =
ΔCp

T
dT = ΔCp d ln T (A2.20)

où ΔCp est la différence entre les chaleurs spécifiques molaires Cp� et Cpg

du liquide et du verre, supposée indépendante de la température.
En outre, à la température de cristallisation Tc, on sait que l’écart

entre les entropies configurationnelles du liquide et du cristal vaut L/Tc

où L est la chaleur de cristallisation. Donc à une température quel-
conque T , la différence d’entropie entre le liquide et le cristal vaut :

Sc(T ) =
Lf

Tc
− ΔCp ln

(
Tc

T

)
· (A2.21)

La Figure A2.11, où l’échelle des températures est logarithmique, montre
schématiquement, selon l’équation (A2.21), la réduction de l’entropie
configurationnelle lorsque décroît la température. D’autre part, on voit
d’après l’équation (A2.19) que τ s’allonge à mesure que T et Sc dimi-
nuent : la réduction du désordre configurationnel s’opère de plus en plus
lentement. Lorsque la température TG est atteinte, le temps de relaxation
dépasse la durée habituelle d’observation (environ 1000 s). La configu-
ration du liquide n’évolue plus et la transition vitreuse a lieu. Lorsqu’on
extrapole au-delà de TG la courbe représentative de Sc, on obtient une
température hypothétique T0 pour laquelle Sc s’annule mais l’état struc-
tural correspondant ne peut jamais être atteint même avec des vitesses
de refroidissement très lentes, puisqu’il implique un temps de relaxation
infini. Le verre apparaît ainsi comme un état hors équilibre. Son entro-
pie configurationnelle est celle du liquide surfondu à TG, elle ne varie
pas en fonction de la température. À la température de 0 K, il n’y a pas
d’entropie vibrationnelle et l’entropie résiduelle du verre Sg(0) se réduit
à sa part configurationnelle, constante au-dessous de TG. On peut donc
écrire [17] :

Sc(TG) = Sg (0) . (A2.22)

Dans les cas où cristal et liquide ont la même composition, si on a pu
effectuer les mesures de chaleurs spécifiques de 0 à Tc, l’entropie rési-
duelle Sg(0) est calculable analytiquement en utilisant l’équation (A2.20) :

Sg(0) =
L
Tc
+

∫ Tc

0

Cpc

T
dT +

∫ TG

Tc

Cp�

T
dT +

∫ 0

TG

Cpg

T
dT (A2.23)

où Cpc est la chaleur spécifique molaire du cristal.
La Figure A2.12 montre les résultats obtenus [17] dans le cas de la

composition Ca Mg Si2 O6 qui cristallise en diopside. Si on appelle Sd
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FIG. A2.11. Variations schématiques du temps de relaxation structurale et de l’entropie
configurationnelle en fonction de la température.

l’entropie du diopside, on observe sur la Figure A2.14 que Sg, � − Sd > Sc.
Cela signifie que les entropies vibrationnelles du verre et du liquide sont
plus grandes que celle du cristal. Toutefois, comme l’ordre à courte dis-
tance est le même dans le liquide et dans le cristal, les écarts entropiques
sont faibles ce qui explique la grande stabilité du liquide surfondu par
rapport à la dévitrification.

Le tableau A2.II présenté par Richet et Bottinga [17] rassemble les
valeurs de plusieurs entropies Sc(TG) obtenues par calorimétrie.

D’autre part, on s’est rendu compte depuis Haggerty et al. [18] que les
chaleurs massiques des verres de silicate à TG respectent la loi de Dulong
et Petit comme le montre l’exemple d’un silicate de sodium (Fig. A2.13) [19].
De ce fait on peut écrire pour les silicates liquides

ΔCp(T ) = Cp�(T ) − Cpg(TG) = Cp�(T ) − 3Rn
M

(A2.24)

où n est l’atomicité et M la masse molaire.
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FIG. A2.12. Entropie du diopside et du verre et du liquide de même composition
(Ca Mg Si2O6) ; d’après [17].

Tableau A2.II. Entropies configurationnelles à TG déterminées par calorimétrie ;
d’après [17].

Composition TG Sc à Tg

(K) (J.mol−1.K−1)
B2O3 543 11,2 ± 1,0
GeO2 980 6,3 ± 1,0
SiO2 1480 5,1 ± 1,0
CaSiO3 1065 8,5 ± 3,0
MgSiO3 874 8,7 ± 5,0
CaMgSi2O6 1005 24,3 ± 3,0
NaAlSi3O8 1100 36,7 ± 6,0
NaAlSi2O6 1130 16,0 ± 5,0
NaAlSiO4 990 9,7 ± 2,0
KAlSi3O8 1221 28,3 ± 6,0
Mg3Al2Si3O12 1035 56,3 ± 13,0
CaAl2Si2O8 1160 36,8 ± 4,0

Dans le cas des compositions pour lesquelles Cp�(T ) et Sc(TG) ont été
déterminées expérimentalement, on peut obtenir Sc(T ) à partir de
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FIG. A2.13. Chaleurs massiques du verre et du liquide de compostion Na0,276Si0,724 O2 ;
d’après [19].

l’équation (A2.24) associée à l’équation :

Sc(T ) = Sc(TG) +
∫ T

TG

ΔCp

T
dT . (A2.25)

Pour les silicates alcalins, ΔCp ne varie pas avec la température [17]. On
peut donc écrire dans ce cas :

Sc(T ) = Sc (TG) + ΔCp ln
(

T
TG

)
· (A2.26)

Par ailleurs nous avions précédemment admis que les temps de relaxa-
tion structurale et de relaxation des contraintes varient de la même ma-
nière avec la température. On tire donc des équations (A2.13) et (A2.19)

η = η0 exp
(

B
TSc

)
(A2.27)

où η0 est une constante.
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FIG. A2.14. Variation de la viscosité du liquide Ca Al2Si2O6 en fonction de la température et
de l’entropie configurationnelle ; d’après [17].

Pour tester l’équation (A2.27), Richet et Bottinga [17] exploitèrent
les mesures calorimétriques et de viscosité émanant de plusieurs
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laboratoires [20–23]. La Figure A2.14 montre les résultats obtenus avec
le liquide ayant la composition de l’anorthite Ca Al2 Si2 O8. On constate
que la relation linéaire entre logη et 1/T Sc, prévue par l’équation (A2.27)
est remarquablement vérifiée. La pente de la droite obtenue conduit à
une énergie de 580 kJ.mol−1 pour l’énergie potentielle Δμ s’opposant au
réarrangement (équation (A2.18)). C’est une valeur convenable car elle
coïncide avec l’énergie d’activation de la diffusion de l’oxygène et du si-
licium calculée par dynamique moléculaire pour un silicate et pour la
silice [24]. Le terme préexponentiel η0 peut facilement être calculé. La va-
leur obtenue, soit 10−3 Pa.s, introduite dans l’équation (A2.13) conduit à
τc = 3.10−14 s si on prend G = 3.1010 Pa. Cette valeur de τ est compatible
avec la fréquence fondamentale des vibrations d’élongation des liaisons
Si—O (0,34.1014 Hz).

Le modèle d’Adam et Gibbs apporte un interprétation naturelle à l’écart
au comportement arrhénien plus ou moins marqué que présentent les
viscosités des silicates liquides, selon leurs compositions. Plus l’entropie
configurationelle varie avec la température, c’est-à-dire plus la chaleur
molaire configurationnelle est élevée, plus la courbure des diagrammes
(logη, 1/T ) est accentuée. On voit sur les Figures A2.15 et A2.16 que
la silice qui a une faible chaleur configurationnelle a un comportement
quasi arrhénien contrairement au disilicate de sodium qui, lui, a une forte
chaleur configurationnelle. Angell [25] a classé les liquides surfondus en
liquides « forts » et liquides « fragiles ». Les liquides forts sont généralement
constitués d’un réseau moléculaire à liaisons directionnelles covalentes.
Les liquides fragiles ont, au contraire, une grande proportion de liaisons
non orientées, ce qui offre un beaucoup plus grand nombre de chan-
gements possibles de configuration. Dans l’exemple des Figures A2.15
et A2.16, le disilicate, avec ses oxygènes non pontants, est beaucoup plus
« fragile » que la silice liquide.

On a vu que lorsque la température du liquide est dans le domaine de
transition, son état configurationnel est caractérisé par la température
fictive Tf. L’entropie configurationnelle est donc définie par Tf et non par T
et, par conséquent, le temps de relaxation et la viscosité dépendent à la
fois de T et de Tf :

η = η0 exp
[

B
T Sc(Tf)

]
· (A2.28)

Lorsque le verre est figé, Tf ne varie plus et η, d’après l’équation (A2.28),
doit avoir un comportement arrhénien. La vérification expérimentale n’est
pas facile car il s’agit d’observer un écoulement visqueux n’entraînant pas
de modification structurale. La durée des observations doit être à la fois
longue par rapport au temps de relaxation des contraintes et courte par
rapport au temps de relaxation structurale. Scherer [26] est toutefois par-
venu, pour le verre NBS710, à un ajustement convenable des coefficients
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FIG. A2.15. Variation de la viscosité de la silice liquide SiO2 et du diopside fondu
Ca Mg Si2O6 en fonction de la température ; d’après [17].

de l’équation (A2.28) à la fois dans le domaine où le liquide est en équilibre
et dans le domaine où la structure est figée, en utilisant les données ex-
périmentales de Napolitano et al. [27] pour le premier et celles de Mazurin
et al. [28] pour le second (Fig. A2.17).

Pour la plupart des compositions verrières, la valeur de l’entropie ré-
siduelle à la température de 0◦ K ne peut être déterminée par voie ca-
lorimétrique car les cristaux formés ont généralement une composition
différente de celle du liquide. La calorimétrie fournit, en revanche, la va-
leur de ΔCp ainsi que la position de TG. Des équations (A2.26) et (A2.28)
on tire :

η = η0 exp
B

T
[
Sc (TG) + ΔCp ln

(
Tf
TG

)] · (A2.29)
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FIG. A2.16. Variation des chaleurs molaires de SiO2 et de Ca Mg Si2O6 liquides en fonction
de la température ; d’après [17].

Si la viscosité a été mesurée dans un domaine de température étendu,
les coefficients inconnus η0, B, Sc(TG) peuvent être numériquement dé-
terminés en cherchant le meilleur ajustement de l’équation (A2.29) avec
la courbe expérimentale [10].

Lorsque, pour une même composition verrière, on dispose à la fois
d’une courbe de viscosité et, pour une vitesse de chauffage connue, d’une
courbe de dilatation thermique dans le domaine de la transition vitreuse,
on peut comparer le temps de retard structural au temps de relaxation
de la contrainte. Dans le cas d’une composition sodocalcique, on trouve
que le temps de retard structural volumique est neuf fois plus long que
le temps de relaxation de la contrainte de cisaillement [10].

Si, enfin, on connaît la courbe directrice Φ(t) pour la composition ver-
rière considérée, on pourra déterminer les variations de propriétés à l’is-
sue d’un traitement thermique défini [26].

4. Hétérogénéité du liquide verrogène

Par différentes méthodes expérimentales (RMN, relaxation diélectrique,
diffusion Rayleigh...) ainsi que par des simulations numériques de
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FIG. A2.17. Viscosité du verre NBS710 de part et d’autre de la transition vitreuse ;
d’après [26].

dynamique moléculaire, on a mis en évidence, dans le domaine de tem-
pérature de la transition vitreuse, la présence d’inhomogénéités dyna-
miques qui ont été assimilées à des fluctuations d’origine thermique [29].
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La taille de ces microrégions, qui est de l’ordre du nanomètre, aug-
mente quand la température s’abaisse. On a proposé d’assimiler ces fluc-
tuations thermiques aux régions d’arrangements coopératifs imaginées
par Adam et Gibbs [30,31]. On a montré en outre qu’à partir des dimen-
sions de ces fluctuations, on pouvait d’une part déterminer la largeur
du spectre de relaxation structurale et d’autre part évaluer l’intervalle de
températures concerné par la transition vitreuse [30–32].

À la transition vitreuse l’héterogénéité structurale est figée. On a pro-
posé de relier les rugosités des surfaces « miroir » de fracture du verre de
silice et du verre E, mesurées par microscopie à force atomique, à cette
hétérogénéité [33].
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A.3 Les différentes sortes
de verres naturels

Bien avant l’homme, la nature a, dans de multiples circonstances, créé
des variétés vitreuses. Il convient de distinguer les verres naturels d’ori-
gine purement minérale de ceux qui sont issus de la matière vivante.

1. Les verres d’origine minérale

À côté des verres géologiques qui ont fait l’objet de la plus grande part
des recherches concernant les verres d’origine minérale, un nouveau do-
maine d’étude, consacré aux verres lunaires, s’est développé depuis les
missions Apollo.

1.1. Les verres géologiques

Les verres géologiques sont des témoins de l’histoire de notre planète. Ils
subissent les épreuves combinées de la dévitrification et de la corrosion
par l’eau. La durée des âges géologiques constitue pour eux un test de
longévité.

En utilisant les méthodes radiochronologiques, notamment celle re-
posant sur la transformation 40K → 40Ar, on constate que la plupart des
verres géologiques datent de l’ère tertiaire c’est-à-dire qu’ils ont moins de
65 millions d’années.

Les verres géologiques ont le plus souvent une origine interne, c’est-à-
dire qu’ils proviennent d’un éruption volcanique, mais ils peuvent aussi
avoir une origine externe.

1.1.1. Les verres volcaniques

Les magmas terrestres ont généralement, par suite de leurs composi-
tions, notamment de leur teneur en eau, des viscosités trop basses pour
éviter la cristallisation lors de leur refroidissement, si bien que les roches
cristallisées sont bien plus répandues que les roches vitreuses.
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Les roches vitreuses les plus connues sont les obsidiennes qui ont des
compositions proches de celles des granites. Ce sont des verres silico-
alumineux contenant moins de 10 % d’alcalins et moins de 1 % d’eau.
Leur coloration très foncée est due à la présence de 2 % environ d’oxyde
de fer. Les gisements les plus connus se trouvent en Islande, dans les îles
Éoliennes, les Canaries et au Wyoming. Elles proviennent de coulées de
laves qui, par suite de leur très grande viscosité et de leur parfaite pureté,
se sont refroidies sans cristalliser.

Les peuples primitifs ont utilisé la fracture conchoïdale de l’obsidienne
avec ses surfaces polies et ses arêtes vives, pour confectionner des armes
et des outils tranchants ou pointus ainsi que des bijoux. Au Néolithique,
l’existence, dans les Cyclades, de peuplades maîtrisant le façonnage de
l’obsidienne a été attestée Les Grecs et les Aztèques en firent des miroirs.

Les ponces ont des compositions voisines de celles des obsidiennes.
Elles se forment généralement lors de l’éjection brutale d’un bouchon de
cheminée volcanique. Au cours de la décompression, les fluides dissous
dans le magma produisent des bulles de gaz en grand nombre, séparées
par de fines parois vitreuses. Ces cloisons peuvent éclater. Il se forme
alors des « cendres » très sensibles à l’érosion.

Beaucoup moins répandues à l’état massif que les obsidiennes, les
tachylites sont des verres silico-alumineux calciques et ferromagnésiens
dont la composition pauvre en silice s’apparente à celle des basaltes. On
les rencontre généralement sous forme de pellicules millimétriques à la
surface des coulées de laves basaltiques, lorsque le refroidissement a été
assez rapide. Ces verres sont facilement altérés par l’eau à cause à la fois
de leur composition et de leur faible épaisseur. Sous forme de cendres,
les tachylites constituent des dépôts très étendus au fond des océans.
Les gisements de tachylites les plus connus se trouvent dans les îles
Hébrides, les îles Hawaii et près de l’Etna.

1.1.2. Les verres géologiques d’origine externe

De la silice vitreuse qu’on appelle lechateliérite, peut être produite si une
roche siliceuse (ou du sable quartzeux) est brutalement portée à une tem-
pérature supérieure à 1700 ◦C. Lorsque la chaleur provient de la foudre,
le verre obtenu s’appelle fulgurite. Si les fulgurites sont produites à par-
tir de sable désertique, cas le plus fréquent, le passage de la foudre forme
de longues tiges creuses de silice vitreuse.

Lorsque l’énergie est due à l’impact d’une météorite, les roches trans-
formées en verre par le métamorphisme du choc sont appelées impac-
tites. On a par exemple trouvé près du cratère d’impact de Wabar, au
sud de l’Arabie, des gouttes de verre de silice vitreuse avec des inclusions
métalliques de fer et de nickel provenant de la météorite.
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Un exemple célèbre d’impactite est le verre lybique. C’est un verre très
transparent dont les fragments sont dispersés dans le désert de Lybie
près de la frontière égyptienne. On a observé dans ce verre une teneur
notable en métaux du groupe du platine qui sont toujours présents dans
les météorites. Bien qu’on n’ait pas trouvé jusqu’ici le cratère d’origine, il
paraît assuré que ce verre résulte de la fusion du grès de Nubie, roche
présente dans la région et de composition très voisine de celle du verre
lybique.

Contrairement aux impactites ordinaires qui se trouvent toujours à
proximité des cratères d’impact, les tectites sont distribuées sur des
aires bien délimitées situées à des distances pouvant atteindre plusieurs
milliers de kilomètres du cratère d’origine. On a longtemps évoqué à
leur sujet une hypothétique origine extra-terrestre mais actuellement, on
s’accorde à penser qu’elles résultent plutôt de l’impact oblique de très
grosses météorites sur la surface du globe. On suppose que les pressions
énormes et les températures extrêmes engendrées par de tels impacts
produisirent la fusion des roches percutées et la formation dans l’atmo-
sphère de brouillards de gouttes de silicate fondu qui devinrent des verres
avant de retomber sur terre, sans qu’il y ait eu à aucun moment contact
physique entre ces gouttes et la météorite.

La masse des tectites varie de 1 g à 13 kg. La morphologie de certaines
d’entre elles, recueillies en Australie (australites), laisse penser à un pro-
cessus de formation en deux étapes [1]. Après une première fusion lors
de l’impact et un refroidissement donnant une sphère de verre, un ré-
chauffement aérodynamique se produirait par suite des frottements de la
bille sur les couches de l’atmosphère lors de son retour à grande vitesse
sur la Terre. Il en résulterait une fusion et une vaporisation partielle de la
partie avant de la bille. Ce double processus donne finalement à la tectite
une forme de bouton (Fig. A3.1).

Les compositions des tectites sont dérivées de celles de roches sédi-
mentaires siliceuses, ce qui conforte l’hypothèse selon laquelle elles pro-
viennent de l’impact des couches superficielles terrestres. Par exemple, la
composition pondérale des tectites trouvées aux États-Unis (bédiasites) et
qui ont 35,4 millions d’années est la suivante [2] : SiO2 76,37, TiO2 0,76,
Al2O3 13,78, Fe2O3 0,19, FeO 3,81, MgO 0,63, CaO 0,65, Na2O 1,54,
K2O 2,08. Une particularité des tectites est leur très faible teneur en eau
(moins de 0,01 % en masse). Cela pourrait provenir de ce que, au cours
du choc, la roche fondue passe par l’etat de fluide supercritique [3].

Six champs de tectites relativement bien délimités ont été reconnus
à ce jour avec des datations assez précises. Le dosage des éléments en
traces et les rapports isotopiques ont permis d’établir dans certains cas
des correspondances entre le champ de tectites et un cratère d’origine
(Tab. A3.I).
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FIG. A3.1. Formation du « bouton » d’australite au cours du retour sur Terre de la sphère
primaire de verre ; d’après [1].

Tableau A3.I. Champs de tectites.

Variétés de Champ Cratère d’impact Âge

tectites (millions d’années)

Bédiasites États-Unis ? 35,4

Moldavites Bohème et Cratère Ries 14,6

Moravie (Allemagne)

Tectites Côte d’Ivoire Lac Bosumtwi 1,3

ivoiriennes (Ghana)

Australites Australasie ? 0,8

Irghizites Oural méridional Zhamanshin 1,1

(Kazakstan)

Tectites Caraïbes Chicxulub 64,5

caraïbes Mexique (Mexique)

En 1980, le géologue W. Alvarez avait constaté une très forte teneur
en iridium dans diverses strates de roches datant de la frontière
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chronologique entre le crétacé et le tertiaire. Comme la teneur en iridium
des météorites est environ mille fois plus élevée que sur Terre, il attri-
bua le pic d’iridium observé à la collision, à cette époque, d’une énorme
météorite avec la Terre. Par la suite, des tectites datées de 64,5 millions
d’années ont été trouvées à Haïti dans une couche de roches sédimen-
taires riches en iridium confortant l’hypothèse d’un impact de forte éner-
gie cinétique. En 1991, un cratère d’environ 260 km de diamètre et de
65 millions d’années fut découvert à Chicxulub en bordure de la pres-
qu’île du Yucatan près du Cancun, enseveli sous 1 km de sédiments.

Selon Alvarez, les effets climatiques catastophiques entraînés par cette
collision expliqueraient la disparition des dinosaures et d’autres espèces
animales. D’autres géologues pensent au contraire que la véritable cause
de cette extinction serait le volcanisme très intense qui régnait à la fin
du crétacé et qui aurait perturbé le climat en éjectant d’épaisses volutes
de gaz carbonique et d’oxydes de soufre. D’autre part, une énorme inon-
dation de basalte aurait eu lieu à-peu-près à la même époque provoquée
peut-être par le choc de la météorite. La controverse n’est pas close. . .

1.2. Les verres lunaires

L’absence d’eau sur la Lune rend les magmas visqueux et donc favorise
la formation de verres. C’est ainsi que le sol lunaire contient une grande
variété de roches vitreuses [4], dérivées des roches lunaires d’origine et
transformées par les multiples impacts de météorites et par les cendres
volcaniques. Les fragments de verre lunaire rapportés par les expéditions
Apollo et qui firent l’objet d’examens par de nombreux laboratoires [5],
ont permis de mettre en évidence cette double transformation. Une part
importante du sol est constituée d’agglomérats de particules cristallines
incrustées dans une matrice vitreuse provenant de la lave éjectée durant
les éruptions. Dans certains cas la composition de cette matrice vitreuse
est proche de celle des olivines ((MgFe)2SiO4).

2. Les verres d’origine biochimique

Les verres naturels biologiques sont surtout constitués de silice. On a
évalué que chaque année se déposent au fond des océans plusieurs gi-
gatonnes de silice sous des formes très variées : coquilles de végétaux
unicellulaires et squelettes d’éponges et de mollusques [6].

La synthèse biologique de la silice s’effectue dans des conditions douces
de température et de pH. Il semble qu’une protéine, encore mal identifiée,
permette la capture de l’acide silicique du milieu extérieur [7].
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2.1. Les diatomites

Les diatomites sont des roches à grande porosité formées par les co-
quilles des diatomées, algues unicellulaires siliceuses. Très friables, elles
forment, lorsqu’elles sont broyées, une farine très fine, le kieselguhr,
qu’on emploie industriellement comme agent de polissage, comme élé-
ment de filtre ou comme isolant thermique.

2.2. Les spicules

Certaines variétés d’éponges ont un squelette minéral soit calcaire soit
siliceux formé d’éléments appelés spicules, répartis dans tout le corps de
l’éponge ou concentrés pour former des fibres. Dans le cas des éponges
hexactinellides, les spicules siliceux en forme de fibres sont constitués
d’un axe central de protéines entouré de silice vitreuse hydratée. Les
éponges Monorhaphis, qui font partie de cette classe, développent des
spicules gigantesques (longueur : 1 m, diamètre : 5 mm) qu’elles utilisent
comme pieu d’ancrage pour ne pas être entraînées par les courants ma-
rins. La ténacité du spicule Monorhaphis est très élevée par suite de sa
texture constituée de tubes circulaires de quelques microns d’épaisseur
qui s’emboîtent exactement les uns dans les autres [8].

Une autre variété d’éponges siliceuses, Rossella racovitze, développe
un squelette sous forme d’aiguilles faisant saillie dans toutes les direc-
tions. Selon R. Cattaneo-Vietti, outre leur fonction protectrice, ces fibres
joueraient pour cette éponge en forme d’oursin un rôle de conducteur de
lumière, comme le feraient des fibres optiques. Une étude récente [9] sur
les spicules en silice de l’éponge Euplectella, qui fait aussi partie de la
classe des hexactinellides, a montré que ces spicules ont également une
texture rappelant celle des fibres optiques : un cœur de quelques micro-
mètres entouré d’une gaine d’environ 50 μm de plus bas indice de réfrac-
tion. Autour de cette gaine, une structure lamellaire analogue à celle du
Monorhaphis confère à ce spicule une ténacité remarquable.

À l’état fossile, les spicules forment des roches siliceuses claires et
poreuses appelées spongolites.
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A.4 Les voies
non-conventionnelles

pour obtenir des verres

Le refroidissement rapide d’un liquide ne constitue pas le seul moyen de
former des verres. De nombreux verres peuvent être obtenus directement
depuis un autre état de la matière (Fig. A4.1) ou par polymérisation à
partir d’une solution à basse température.

FIG. A4.1. Correspondances entre états de la matière.
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1. Amorphisation du cristal

On a déjà signalé (Chap. 1, Sect. 1) que le bombardement de cristaux par
des particules de haute énergie (particules α, rayons β ou neutrons ra-
pides) peuvent déloger de leurs sites, de manière irréversible, les atomes
du réseau cristallin [1]. On peut également obtenir des verres en appli-
quant à des cristaux des ondes de choc d’intensité suffisante. De la silice
vitreuse est ainsi produite en soumettant du quartz à des pressions tran-
sitoires d’intensité comprise entre 35 MPa et 40 GPa. À des pressions
supérieures, la chaleur dégagée entraîne la fusion du cristal [2].

Les contraintes de cisaillement appliquées lors du broyage d’un cris-
tal peuvent aussi conduire à un verre [3]. Ce phénomène a été observé
notamment en broyant du quartz ou du sulfure de germanium GeS2.

2. Formation d’un verre à partir de l’état gazeux

On distingue deux catégories de méthode de dépôt d’un verre à partir de
la phase gazeuse : les dépôts non-réactifs et les dépôts réactifs.

2.1. Dépôts non-réactifs
La manière la plus simple pour obtenir des couches minces vitreuses
consiste à condenser des espèces préalablement évaporées. Si la conden-
sation s’effectue sur une paroi froide, il se forme un film amorphe car les
atomes déposés n’ont pas la mobilité suffisante pour se disposer selon
le motif cristallin. Dans l’industrie des semi-conducteurs, des éléments
comme Si, Ge, Se ou des alliages comme AsS, après avoir été mis en
poudre, sont évaporés sous vide puis se condensent sur une paroi froide
en formant un film amorphe. Des verres métalliques de Fe, Co ou Bi sont
également préparés par ce procédé. L’évaporation peut être réalisée par
effet Joule, par un laser ou par un canon à électrons.

Une autre méthode très utilisée pour obtenir des couches minces am-
poules est la pulvérisation cathodique. Elle consiste à appliquer une
tension de plusieurs milliers de volts dans une enceinte contenant un
gaz inerte comme l’argon sous basse pression. Le gaz devient un plasma
dont les ions positifs projetés sur la cathode en arrachent les atomes de
surface sans réagir avec eux. Ceux-ci se déposent sur un substrat placé
à proximité.

2.2. Dépôts réactifs
Les dépôts réactifs se forment à la suite de réactions entre espèces chi-
miques gazeuses ou à la suite de leur décomposition. Si le substrat est
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chaud, une couche mince vitreuse se forme à partir des produits de ré-
action. Si le substrat est froid, le dépôt est une suie dont le frittage est
réalisé par un chauffage ultérieur. Il existe trois types de méthodes pour
réaliser les dépôts réactifs :

– La pulvérisation cathodique réactive qui se distingue de la simple
pulvérisation cathodique par l’ajout à l’argon d’un gaz réactif comme
l’oxygène. Des couches de silice vitreuse sont ainsi couramment ob-
tenues avec une cible en silicium.

– L’évaporation « flash », procédé par lequel on produit dans une en-
ceinte des vapeurs qui, par l’action d’un décharge électrique, se dé-
composent ou réagissent entre elles. Des couches de silicium sont
déposées par cette méthode en utilisant la décomposition du gaz
silane SiH4, notamment pour les applications photovoltaïques.

– Le dépôt chimique à partir de vapeurs ou de plasmas (Chemical
Vapor Deposition ou CVD) qui consiste à provoquer, en mélangeant
des vapeurs, une réaction en phase gazeuse à proximité d’une paroi.
Selon le procédé, la chaleur est apportée par une flamme ou par
la paroi elle-même. On obtient de cette manière une suie de silice
vitreuse ultra pure par hydrolyse du chlorure de silicium

SiCl4 + 2 H2O→ SiO2 + 4 HCl

ou par son oxydation :

SiCl4 +O2 → SiO2 + 2 Cl2.

Ces réactions sont largement utilisées dans l’industrie des fibres op-
tiques. Pour débarrasser la suie de verre des impuretés sous forme d’OH,
on la traite par des gaz comme SOCl2 ou un mélange de chlore et d’hélium.

3. Formation d’un verre par polycondensation :
le procédé sol-gel

Dans les procédés conventionnels d’élaboration des verres, les matières
premières sont des cristaux qu’il faut porter à la température élevée
du liquidus pour obtenir la structure désordonnée du liquide puis du
verre. Depuis 1980 les chercheurs consacrent beaucoup d’études au pro-
cédé sol-gel qui offre la perspective d’obtenir un verre sans recourir à
ces hautes températures. Cette méthode décrite pour la première fois en
1845 [4] repose sur des réactions apparentées à la polycondensation par
laquelle deux molécules se combinent avec élimination d’une molécule
d’eau formant ainsi le motif élémentaire d’une macromolécule. Dans le
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procédé sol-gel on enchaîne des unités monomères [SiO4] pour construire
le réseau désordonné de la silice vitreuse [5–11].

Il faut, pour commencer, disposer d’un précurseur moléculaire, c’est-
à-dire d’un composé dont la molécule contient un silicium entouré d’oxy-
gènes dans une configuration tétraédrique. Cette molécule constitue la
« brique » du futur réseau. Les substances les plus employées sont des
alcoxydes de silicium : le tétraéthylorthosilicate Si(OC2H5)4 et le tétramé-
thylorthosilicate Si(OCH3)4, qu’on dissout dans l’alcool. On ajoute pro-
gressivement de l’eau à la solution. Il en résulte la substitution graduelle
des groupes OR (où R est le radical alkyl) par des OH :

| |
— Si — OR +H2O → —Si — OH + ROH
| |

À la suite de cette hydrolyse a lieu une phase de condensation car les
fonctions réactives Si—OH produisent des liaisons siloxanes Si—O—Si
en réagissant, soit entre elles :

| | | |
— Si— OH +HO — Si — → — Si— O — Si — +H2O
| | | |

soit avec un groupe OR :

| | | |
—Si — OR +HO — Si — → — Si— O — Si — ROH.
| | | |

Ces réactions, qui ont lieu à la température ambiante, provoquent l’ac-
croissement continu de la viscosité de la solution. Celle-ci passe progres-
sivement à l’état de « sol », c’est-à-dire d’une dispersion colloïdale d’oligo-
mères, puis à l’état de « gel », réseau tridimensionnel de molécules dans
les pores duquel le solvant et les produits des réactions sont emprisonnés
(Fig. A4.2).

L’étape suivante du procédé consiste à sécher le gel par chauffage,
c’est-à-dire à évaporer la phase liquide retenue dans ses pores [5]. Cette
opération est délicate lorsque le volume du gel est important car, dès qu’il
existe des interfaces liquide-gaz, il apparaît des forces capillaires d’autant
plus élevées que les pores sont étroits. Il en résulte des contraintes pro-
voquant des fissurations du gel. On aboutit à la fin du séchage à une
poudre de silice, si la montée en température n’a pas été extrêmement
lente. Pour garder au gel son intégrité, on peut adopter des conditions de
température et pression hypercritiques pour le solvant, de telle sorte qu’il
n’y ait plus d’interfaces liquide-gaz et donc plus de pression capillaire [6].

À la suite de l’opération de séchage, on obtient un aérogel, substance
très fragile et très légère dont la masse volumique est de l’ordre de
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FIG. A4.2. Formation de silice par le procédé sol-gel.

0,2 g.cm−3. L’aérogel contient des groupes résiduels OH et OR. Pour
transformer l’aérogel en silice on élève progressivement la température
jusqu’au domaine de transition vitreuse [7]. Dès 300 ◦C les groupes OR
sont remplacés par des OH puis, entre 300 et 1000 ◦C, les OH sont éli-
minés. Il en résulte une perte de poids de 5 % environ (Fig. A4.3).

L’aérogel, de même que la suie de silice obtenue à partir de vapeurs
de SiCl4 (Sect. 2.2.), est transformable en un verre massif par un traite-
ment thermique : le frittage. La densification s’effectue par écoulement
visqueux. D’après Frenkel [8] l’énergie disponible pour l’écoulement vis-
queux est égale à la réduction d’énergie de surface. Il résulte de cette
hypothèse que la cinétique de la densification est telle que :

dρ
ρ0 dt

≈ C
σ
η

où ρ0 est la masse volumique de la phase solide, ρ la masse volumique
du gel, σ la tension superficielle et η la viscosité. C est une constante.
Scherer a démontré la validité de cette hypothèse [9]. L’action motrice
de la tension superficielle ne se fait sentir que lorsque la viscosité s’est
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FIG. A4.3. Variation relative de la masse d’un aérogel de silice en fonction de la tempéra-
ture ; d’après [7].

suffisamment abaissée c’est-à-dire à partir de 1000 ◦C. À 1150 ◦C, on
atteint la densité de la silice (Fig. A4.4). Par rapport à l’élaboration de la
silice par fusion de grains de sable, on gagne 550 ◦C car la température
de fusion du quartz est supérieure à 1700 ◦C.

À l’issue de la phase de séchage, il subsiste généralement un gradient
de concentration en OH. Il en résulte donc un gradient de viscosité qui
peut, comme l’a suggéré Scherer [5], avoir une influence favorable sur
l’opération de frittage, en faisant débuter la condensation du cœur avant
celle des surfaces.

Les opérations de séchage et de densification sont largement simpli-
fiées lorsque la solution colloïdale est déposée sous forme d’un film sur
un substrat. Dans ce cas, les réactions d’hydrolyse et de condensation se
produisent rapidement au contact d’une atmosphère contrôlée. La proxi-
mité d’une surface libre empêche tout développement de contrainte éle-
vée. Pratiquement la plupart des applications sol-gel concernent les revê-
tements. Le dépôt du film est réalisé soit par trempage de la pièce dans
le récipient contenant la solution, soit par pulvérisation, soit par centri-
fugation. Des films de silice dont l’épaisseur peut atteindre 1 μm sont
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FIG. A4.4. Variation de la masse volumique d’un aérogel au cours de son échauffement,
vitesse de chauffage 0,8 ◦C.min−1 ; d’après [7].

couramment obtenus. En changeant la nature des alcoxydes on peut
synthétiser des couches de verre de différents systèmes (SiO2-TiO2, bo-
rosilicates, aluminosilicates. . . ). Parmi les nombreuses applications des
revêtements sol-gel, l’une des plus connues concerne l’empilement de
couches interférentielles de haut et bas indices de réfraction (par exemple
TiO2 et SiO2) afin de contrôler la réflectivité de vitrages ou de pièces d’op-
tique. Des films protecteurs sol-gel de silice et de zircone ayant un effet
anticorrosion sur des métaux ou antirayure sur des polymères ont été dé-
veloppés. La technique sol-gel peut conduire à des couches hydrophobes,
riches en fluor, déposées sur des pare-brise. Enfin des couches conduc-
trices transparentes à base d’oxydes d’étain et d’indium ont été également
mises au point.

Lorsque la viscosité du gel atteint la valeur convenable, il est pos-
sible d’obtenir des fibres par étirage ou extrusion. Après densification on
aboutit à des fibres très réfractaires de silice ou de silico-aluminate qui
ont trouvé des applications aérospatiales.
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Par ailleurs les caractéristiques du procédé sol-gel permettent d’in-
troduire des molécules organiques au sein du réseau minéral [10]. On
peut créer de nouveaux types de verre en utilisant, au lieu de l’alcoxyde
de silicium Si(OR)4, un précurseur mixte comme R’xSi(OR)4−x ou comme
(RO)3Si—R’—Si(0R)3 qui contient à la fois les fonctions hydrolysables
Si—OR, génératrices du réseau de silice, et des fonctions organiques
Si—R’ qui restent fixées sur le squelette de silice. Souvent les groupe-
ments R’ jouent le rôle de modificateur. Ils confèrent alors à la silice de
nouvelles propriétés optiques, chimiques ou d’hydrophobie.

Si, en revanche, R’ est un groupement polymérisable (époxy, vinyl,
méthacrylate), il se comporte comme un formateur. On aboutit alors à
des matériaux hybrides, sorte de nanocomposites qui se situent entre
les verres minéraux et les polymères, notamment en ce qui concerne le
module de Young. On appelle parfois ces substances des ormosils (orga-
nically modified silicates).

D’autres matériaux hybrides peuvent être obtenus en dissolvant une
molécule organique dans la solution d’alcoxyde initiale. Le réseau de silice
qui se forme après l’hydrolyse et la condensation de la solution provoque
une encapsulation de la molécule organique. On utilise ce procédé pour
introduire des chromophores organiques dans un verre, en particulier
des spiropyranes dont les propriétés photochromiques sont bien établies.
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A.5 Viscoélasticité

La viscoélasticité est l’étude des corps dont le comportement mécanique
s’apparente à la fois à celui des solides élastiques et des liquides vis-
queux. Les principales caractéristiques d’une substance viscoélastique
sont d’une part sa réponse au cours du temps lorsqu’elle est soumise à
une contrainte ou à une déformation et d’autre part la variation de cette
réponse avec la température.

1. Linéarité

La viscoélasticité est liée étroitement à la transition vitreuse puisque ces
deux phénomènes sont conditionnés par l’évolution de la viscosité avec la
température. Toutefois, le comportement viscoélastique que l’on observe
dans le domaine de transition est plus simple que la relaxation structu-
rale. Il s’agit en général d’un phénomène linéaire, c’est-à-dire que l’on
peut admettre que les coefficients qui gouvernent la loi de comportement
ne changent pas au cours du temps et ne dépendent pas de l’intensité
des sollicitations, à condition que la température reste constante et que
le verre soit stabilisé.

Le principe de superposition de Boltzmann s’applique à la viscoélas-
ticité linéaire. Dans l’énoncé de ce principe, les termes « déformation » et
« contrainte » peuvent être permutés : « La contrainte (ou la déformation)
supportée par un corps à un instant donné est la somme des contraintes
(ou des déformations) que chacune des déformations (ou des contraintes)
qu’il a subies dans le passé aurait produites à l’instant actuel si elle avait
agi seule (Fig. A5.1). »

La linéarité de la viscoélasticité est le plus souvent sauvegardée parce
que les tests mécaniques ne provoquent que des variations relatives de
volume très faibles (inférieures à 10−4) qui n’entraînent pas de change-
ment sensible de la mobilité des éléments moléculaires du réseau. Au
contraire la linéarité n’est plus maintenue, au cours d’un essai de relaxa-
tion structurale, dès qu’il implique un échelon de température supérieur
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FIG. A5.1. Principe de superposition de Boltzmann. (a) : Relaxation (déformations
imposées) ; (b) : Fluage (contraintes imposées).
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FIG. A5.2. Modèles de Maxwell.

ou égal à 10 ◦C. La variation de volume résultante est alors, en effet, d’un
ordre de grandeur plus élevé qu’au cours d’un essai mécanique [1].

Tout comportement viscoélastique peut être décrit à l’aide de combi-
naisons de deux modèles mécaniques simples : le ressort qui représente
le comportement élastique σ = Gεe et l’amortisseur qui représente le com-
portement visqueux σ = ηε̇v. σ est la contrainte et ε la déformation, G est
le module de cisaillement et η la viscosité. L’élément de Maxwell qui com-
porte un ressort et un amortisseur en série est le modèle viscoélastique
le plus simple (Fig. A5.2).

La cinétique de la déformation totale d’un élément de Maxwell s’écrit

ε̇ = ε̇e + ε̇v =
σ̇
G
+

σ
η

soit :
σ̇ = G ε̇ − σ

τ
(A5.1)

τ = η/G est le temps de relaxation de la contrainte de cisaillement.

2. Relaxation

L’expérience la plus courante pour caractériser un comportement visco-
élastique est le suivi de la relaxation de la contrainte lorsqu’on impose
soudainement une déformation que l’on maintient ensuite constante.
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Dans le cas de l’élément de Maxwell, on obtient par intégration de l’équa-
tion (A5.1) :

σ(t) = G ε(0) exp
(
− t

τ

)
soit :

σ(t) = σ(0) exp
(
− t

τ

)
· (A5.2)

Le rapport Ψ(t) = σ(t)/σ(0) est appelé fonction de relaxation de la
contrainte. On voit que dans le cas de l’élément de Maxwell, il s’agit d’une
simple exponentielle.

Un comportement viscoélastique quelconque peut être représenté par
n éléments de Maxwell en parallèle, supportant chacun une part de la
contrainte totale σ(t). C’est l’élément de Maxwell généralisé (Fig. A5.2). La
fonction de relaxation qui lui correspond est une somme d’exponentielles
qui s’écrit :

Ψ(t) =
σ(t)
σ(0)

=
n∑

i=1

σi(t)
σ(0)

=
n∑

i=1

wi e−t/τi (A5.3)

avec
n∑

i=1
wi = 1.

Lorsqu’on adopte l’élément de Maxwell généralisé, on suppose implici-
tement que la relaxation de la contrainte dans la substance étudiée est la
somme de processus relaxationnels caractérisés chacun par un facteur
de pondération et un temps de relaxation.

Si l’on suppose que le temps τ de relaxation de la contrainte varie
continûment et peut prendre n’importe quelle valeur, on peut envisager,
pour sa distribution une fonction continue F (τ). La fonction de relaxation
s’écrit alors :

Ψ(t) =
∫ ∞

0
F (τ) e−t/τ dτ. (A5.4)

Puisque Ψ(0) = 1, on a : ∫ ∞

0
F (τ) dτ = 1.

Comme les temps de relaxation couvrent plusieurs ordres de gran-
deur, on préfère souvent prendre ln τ comme variable au lieu de τ. En
posant alors τ F (τ) = H(τ) et sachant que dτ = τ d(ln τ), l’équation (A5.4)
peut s’écrire :

Ψ(t) =
∫ +∞

−∞
H(ln τ) e−t/τ d(ln τ). (A5.5)

On appelle F (τ) et H(ln τ), les spectres des temps de relaxation. L’inté-
grale :

〈τ〉 =
∫ +∞

−∞
τ H(ln τ) d(ln τ)
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FIG. A5.3. La fonction de relaxation de la contrainte de cisaillement d’un verre sodocalcique
mesurée à différentes températures ; d’après [2].

est le temps moyen de la distribution des temps associée à la fonction de
relaxation Ψ. Elle est reliée à la viscosité η par la relation :

η = G 〈τ〉 · (A5.6)

Si l’on introduit la fréquence de relaxation p = 1/τ on obtient :

Ψ(t) =
∫ ∞

0
N (p) e−pt dp (A5.7)

où N (p) = 1/p2 F (1/p).
L’équation (A5.7) montre que Ψ(t) est la transformée de Laplace de la
fonction de fréquence N (p).

La relaxation de la contrainte de cisaillement d’un verre sodocalcique
a été notamment analysée expérimentalement par Kurkjian [2] en appli-
quant une torsion constante à un échantillon en forme de baguette. La
figure A5.3 montre la fonction de relaxation que cet auteur a obtenue à
différentes températures. On observe que, si les courbes représentatives
sont tracées avec une échelle logarithmique du temps, elles peuvent être
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FIG. A5.4. Fonction de relaxation de la contrainte de cisaillement pour un verre sodocalcique
à 746 K ; d’après [2].

superposées, sur l’une d’entre elles choisie comme référence, par trans-
lation parallèle à l’axe des abscisses. Soit aT la valeur algébrique de cette
translation, qui dépend de la température et qu’on appelle fonction de
transfert. À la température T , Kurkjian a trouvé que, aux erreurs expéri-
mentales près, la translation à effectuer vaut :

aT =
Δh
R

[
1
Tr
− 1

T

]

où Tr est la température de référence prise égale à 746 K, et R est la
constante des gaz parfaits. Pour Δh, qui a les dimensions d’une enthalpie
d’activation, la valeur trouvée (628 kJ.mol−1) est très voisine de celle de
la viscosité dans ce domaine de température.

La figure A5.4 présente la courbe de relaxation à 746 K à laquelle ont
été ajoutés, par le transfert valant aT, les points obtenus à trois autres
températures.

On dit que la relaxation de la contrainte respecte le principe de la
simplicité thermorhéologique, tout au moins dans le domaine de tempé-
rature concerné par les expériences. Elle est caractérisée à la fois par la
fonction de transfert aT et par la forme de la courbe de relaxation Ψ(t)
en abscisse logarithmique. Cette forme est très différente d’une simple
exponentielle. La représentation la plus utilisée est une somme d’expo-
nentielles (équation (A5.3)). Le tableau A5.I donne, selon Rekhson [1], les
coefficients de six exponentielles qui permettent un bon ajustement sur
les valeurs expérimentales de la figure A5.4. On peut aussi déterminer
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FIG. A5.5. Spectre continu des temps de relaxation d’un verre sodocalcique ; d’après [1].

Tableau A5.I. Coefficients de la fonction de relaxation Ψ(t) =
∑n

i=1 wi e−t/ τi de la contrainte
de cisaillement obtenus par Rekhson [1] par ajustement sur les résultats expérimentaux de
Kurkjian [2] pour un verre sodocalcique à T = 746 K.

i 1 2 3 4 5 6

wi 0,0427 0,05296 0,0877 0,2454 0,2901 0,2498

τi (s) 1,9.101 2,919.102 1,843.103 1,18.104 4,949.104 1, 717.105

numériquement le spectre continu H(ln τ) de l’équation (A5.5). La figure A5.5
montre le spectre relatif à un verre sodocalcique pour une température
où sa viscosité vaut 1011 Pa.s [1].

3. Fluage
Le comportement viscoélastique peut également être caractérisé par des
essais de fluage qui consistent à observer au cours du temps la déforma-
tion d’une éprouvette chargée.

Si la contrainte est appliquée brusquement au temps t = 0 et mainte-
nue ensuite constante, on constate (Fig. A5.6) :

– une déformation instantanée Oa,

– une déformation ab qui augmente de moins en moins vite au cours
du temps,

– une déformation bc se produisant à vitesse constante.
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FIG. A5.6. Courbe de fluage schématique.

Puis si l’on effectue la décharge, c’est-à-dire qu’on applique, au temps t,
une contrainte égale mais de signe opposé à celle appliquée au temps
t = 0, on observe :

– une déformation instantanée cd,

– une déformation retardée de dont la cinétique tend progressivement
vers zéro.

La courbe de fluage est une illustration du principe de superposition
des contraintes dû à Boltzmann. La charge et la décharge doivent in-
duire, selon ce principe, des déformations égales mais de signe contraire
et décalées dans le temps. Ces déformations sont de trois sortes : la défor-
mation visqueuse, la déformation élastique instantanée et la déformation
élastique retardée.

À la décharge, la déformation élastique instantanée cd compense exac-
tement la déformation Oa produite à la charge.

Le fluage visqueux provoqué par la décharge compense celui dû à la
charge, mais il subsiste une déformation permanente cf due à l’intervalle
de temps entre la charge et la décharge.
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Seule l’élasticité différée, dont l’effet est décalé dans le temps, se ma-
nifeste par une courbe de décharge de. Si la décharge a lieu à un instant t
tel que la déformation différée due à la charge est terminée, la courbe de
est symétrique de la courbe af (Fig. A5.6). Cette dernière, qu’on appelle
courbe de déformation élastique différée, est obtenue en soustrayant aux
ordonnées de la courbe de déformation réelle abc la partie linéaire due à
l’écoulement visqueux, matérialisé par la droite Og parallèle à bc. L’élas-
ticité differée s’observe dès que le comportement viscoélastique du maté-
riau n’est pas assimilable à celui d’un simple élément de Maxwell.

Le rapport J (t) de la déformation totale à la contrainte, qui a la di-
mension inverse d’un module d’élasticité, est appelé complaisance [1].
C’est la somme de trois contributions : élastique instantanée, élastique
différée et visqueuse. En retranchant de J (t) la part visqueuse t/η, on ob-
tient la complaisance élastique JE(t). JE(0) est la complaisance élastique
instantanée.

La fonction de retard :

Φ (t) =
JE(t) − JE(∞)
JE(0) − JE(∞)

représente la variation relative, au cours du temps, de la complaisance
élastique. On a Φ(0) = 1 et Φ(∞) = 0.

Un élément unique de Maxwell ne peut rendre compte de l’élasticité
différée. Le modèle élémentaire le plus utilisé pour décrire le fluage d’une
substance viscoélastique est le modèle de Burgers (Fig. A5.7). Il est consti-
tué d’un élément de Maxwell et d’un élément de Kelvin-Voigt en série.
Il repose ainsi sur quatre paramètres : G, G′, η et η′. Les deux para-
mètres G′ et η′ propres à l’élément de Kelvin-Voigt définissent un temps
de retard λ = η′

G′ . Pour ce modèle :

Φ(t) = e−t/λ.

Le modèle constitué de deux éléments de Maxwell en parallèle, qui est
aussi régi par quatre paramètres, coïncide avec celui de Burgers.

Mais, dans la réalité, on observe que ces modèles simples ne per-
mettent pas un ajustement convenable sur les résultats expérimentaux.
On est donc conduit à utiliser le modèle de Burgers généralisé (Fig. A5.7).
La déformation totale de ce modèle est la somme des déformations de ses
constituants distribués en série et sa fonction de retard est [1] :

Φ(t) =
m∑

k=1

vk e−t/λk (A5.8)

avec
m∑

k=1
vk = 1 et où λk = η′k/G′k est le temps de retard de l’élément k.
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FIG. A5.7. Modèles de Burgers.

Comme la fonction de relaxation Ψ(t), la fonction de retard Φ(t) peut
être représentée par une somme discrète d’exponentielles. La figure A5.8
montre les résultats expérimentaux de fluage obtenus par Rekhson
et al. [3] sur une éprouvette en verre sodocalcique soumise à une tor-
sion. La température de référence était celle pour laquelle la viscosité est
1011 Pa.s. On voit que la forme de la courbe représentative obtenue pour
Φ(t) est voisine de celle de Ψ(t) déterminée par Kurkjian. Le tableau A5.II
indique les coefficients de la somme d’exponentielles qui s’ajuste sur la
courbe expérimentale de la figure A5.8.
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FIG. A5.8. Fonction de retard de la contrainte de cisaillement ; d’après [1].

Tableau A5.II. Coefficients de la fonction retard Φ(t) =
∑m

k=1 vk e−t/ λk si on applique une
torsion à un verre sodocalcique lorsque sa viscosité est 1011 Pa.s ; d’après [1].

i 1 2 3 4 5 6

vi 0,0284 0,0419 0,1062 0,1571 0,4972 0,1530

λi (s) 5,45.10−5 8,65.10−4 3,22.10−2 5,25.10−1 6,30.100 3,27.101

De manière analogue à Ψ(t), Φ(t) peut également être représentée à
l’aide d’un spectre continu de temps de retard L(ln λ) :

Φ(t) =
∫ +∞

−∞
L(ln λ) e−t/λ d(ln λ).

On peut ainsi définir un temps moyen de retard :

〈λ〉 =
∫ +∞

−∞
λ L(ln λ) d(ln λ)

comme on l’a fait pour 〈τ〉.
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Les fonctions de relaxation et de retard découlent toutes deux de
l’application du principe de Boltzmann. Les formes de leurs courbes re-
présentatives sont caractéristiques de la loi de comportement de la sub-
stance. Théoriquement, toutes les informations contenues dans la fonc-
tion de retard sont dans la fonction de relaxation. Par conséquent les
paramètres des deux séries d’exponentielles correspondantes doivent né-
cessairement être liés. Les relations générales entre Φ(t) et Ψ(t) font inter-
venir la transformation de Laplace [4,5]. Duffrène et Gy [6] ont démontré,
dans le cas de la viscoélasticité linéaire, que 〈λ〉/〈τ〉 est une constante,
indépendante de la température et de la charge. Pour le verre sodocal-
cique, ils ont trouvé expérimentalement dans l’intervalle de la transition
vitreuse 〈λ〉/〈τ〉 = 0,82.

4. Réponses aux sollicitations dynamiques

Le comportement viscoélastique peut être étudié par des essais dyna-
miques. On enregistre par exemple la force de réaction d’une éprouvette
au cours du temps lorsqu’elle subit une déformation qui s’accroît à vi-
tesse constante [7]. La figure A5.9 montre, à différentes températures,
la relation entre la flèche et la charge d’une éprouvette de verre sodocal-
cique en flexion trois points, lorsque la vitesse de croissance de la flèche
est de 0,5 mm.min−1. L’épaisseur du verre est de 4 mm et la distance
entre les appuis de 20 mm. On voit sur la figure qu’à partir de 500 ◦C le
comportement élastique et fragile du verre fait place progressivement au
comportement ductile.

Lorsqu’on étudie expérimentalement la rhéologie d’une substance, il
est intéressant d’appliquer des sollicitations périodiques, car elles per-
mettent de choisir la période des essais selon le domaine des temps de
relaxation que l’on désire particulièrement analyser.

L’application d’une sollicitation sinusoïdale fait apparaître un retard
de la déformation ε sur la contrainte σ. Cette différence de phase δ, ap-
pelée angle de perte, dépend de la pulsation ω dans le cas d’un corps
viscoélastique. Il est commode pour l’interprétation des résultats d’intro-
duire les notations complexes :

σ∗ = σm eiωt

ε∗ = σ J ∗(ω)

où J ∗(ω) est une complaisance élastique complexe qui s’écrit :

J ∗(ω) = J1(ω) + i J2(ω).

Son inverse G∗(ω) est le module d’élasticité complexe. Il s’écrit :

G∗(ω) = G1(ω) + i G2(ω)
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FIG. A5.9. Relation entre la flèche et le chargement pour une éprouvette de verre sodocal-
cique en flexion trois points (vitesse de croissance de la flèche 0,5 mm.min−1) ; d’après [7].

G1 est appelé module de conservation et G2 module de perte. On a :

tan δ =
G2(ω)
G1(ω)

·

À chaque cycle, l’énergie dissipée par unité de volume vaut

ΔW = πσm εm sin δ.

Lorsqu’on a mesuré δ à la pulsation ω, les composantes du module com-
plexe sont données par

G1 =
σm

εm
cos δ

et
G2 =

σm

εm
sin δ.



 

378 LE VERRE

FIG. A5.10. Fonction de conservation d’un verre sodocalcique à 543,8 ◦C ; d’après [8].

FIG. A5.11. Fonction de perte d’un verre sodocalcique à 543,8 ◦C ; d’après [8].

En normalisant G1 et G2, on définit une fonction de conservation
Ω(ω) = G1(ω)/G et une fonction de perte Z (ω) = G2(ω)/G, G étant le module
d’élasticité instantané.

De Bast et Gilard [8] ont appliqué à une baguette de verre sodocalcique
d’environ 1 mm de diamètre un couple de torsion sinusoïdal dans un do-
maine de fréquence compris entre 10−5 et 10−2 Hz et à des températures
entre 490 et 550 ◦C. Les figures A5.10 et A5.11 montrent les variations
de Ω et de Z en fonction de log(ω) et pour la température de 543,8 ◦C. La
simplicité thermorhéologique ayant été constatée comme pour les essais
statiques, les courbes relatives aux autres températures ont été amenées
par glissement en coïncidence avec la courbe de référence.
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FIG. A5.12. Comparaison entre les courbes de relaxation résultant des essais statiques et
dynamiques. ; d’après [8].

En outre, puisque le même spectre des temps de relaxation doit gou-
verner à la fois les comportements statique et dynamique, les résultats
obtenus par les deux approches ne peuvent être indépendants. Lorsqu’on
connaît G1 ou G2, on obtient la fonction de relaxation Ψ(t) par transfor-
mée de Fourier :

Ψ(t) =
1
π

∫ ∞

0

1
ω

G1(ω)
G

sin ωt dω (A5.9a)

Ψ(t) =
1
π

∫ ∞

0

1
ω

G2(ω)
G

cos ωt dω. (A5.9b)

La figure A5.12 montre, dans le cas du verre sodocalcique, la comparai-
son des résultats des méthodes statique et dynamique pour la détermi-
nation de la fonction de relaxation [8]. On voit que la concordance est
remarquable.
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5. Universalité de la fonction de relaxation

Par des expériences de torsion périodique pratiquées sur des baguettes,
Mills [9] a déterminé les modules de conservation et de perte de différents
verres, pour des températures s’étendant sur 100 ◦C de part et d’autre
de TG. Pour chaque verre étudié, il constate que la simplicité thermo-
rhéologique s’applique. Il parvient ainsi à représenter, comme l’avaient
fait De Bast et Gilard, le spectre de chacun des deux modules par une
seule courbe. Les courbes relatives aux différents verres ont la même
forme (Fig. A5.13). On note seulement que la hauteur des spectres di-
minue quand la teneur en alcalins augmente. Mills en conclut que la
relaxation et le fluage des verres ne dépendent que du réseau Si—O. À
l’échelle microscopique l’élément du réseau qui a le plus de chances d’être
affecté par la contrainte est l’angle des liaisons Si—O—Si. Mills suggère
que le spectre des temps de relaxation est déterminé par la distribution
des angles Si—O—Si (voir Fig. 1.23), distribution qui varie peu d’un verre
de silicate à un autre. Chaque angle Si—O—Si apporterait une contribu-
tion spectrale en proportion de sa concentration dans le réseau et de sa
rigidité.

Van den Brink [10] a effectué des mesures statiques de fluage sur
des éprouvettes de différents verres de silicates, chargées en flexion trois
points. En appliquant la transformation de Laplace, il convertit ses résul-
tats expérimentaux en des courbes de relaxation (Fig. A5.14). Il montre
que les courbes relatives aux différents verres se superposent, dans la
limite des erreurs expérimentales, si elles sont normalisées par leurs
temps de relaxation moyens.

6. Propagation et atténuation des ondes
mécaniques

Dans un milieu viscoélastique, la vitesse de propagation V et le coeffi-
cient d’atténuation α des ondes d’oscillations transversales sont liés aux
valeurs du module de conservation G1 et du module de perte G2 par les
relations :

G1(ω) = ρ V2 1 − r2(
1 + r2

)2 (A5.10a)

G2(ω) = ρ V2 2r(
1 + r2

)2 (A5.10b)
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FIG. A5.13. Variation des modules de conservation et de perte de différents verres de sili-
cates ; d’après [9].

où ρ est la masse volumique, ω la pulsation et r = αλ/2π. La longueur
d’onde λ vaut 2π V/ω. On peut montrer que r = tan δ/2 où δ est l’angle de
perte.

Tauke et al. [11] sont parvenus à effectuer des mesures de célérité et
d’atténuation des ondes ultrasonores dans B2O3 entre 850 et 650 ◦C. Les
spectres de relaxation (Fig. A5.15) qu’ils tirent de leurs résultats s’élar-
gissent lorsque la température s’abaisse, ce qui tend à montrer que la
simplicité thermorhéologique n’est pas satisfaite lorsqu’on s’éloigne for-
tement de la température de transition vitreuse.

Les constantes d’élasticité instantanées sont, par définition, les va-
leurs limites des coefficients de proportionnalité entre contrainte et dé-
formation lorsque les fréquences de sollicitation tendent vers l’infini. Si
les sollicitations sont dues au passage d’ondes mécaniques transversales,
la valeur limite est le module de cisaillement G ; dans le cas d’ondes lon-
gitudinales, c’est le module de Young E. Pour connaître ces grandeurs
dans le domaines de la transition vitreuse, on a parfois utilisé [12] la
mesure des vitesses des ondes ultrasonores, à des fréquences de l’ordre
de 10 MHz. Mais les fréquences les plus élevées (environ 20 GHz) qui
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FIG. A5.14. Fonctions de relaxation de sept verres de silicates avant (a) et après (b)
normalisation ; d’après [10].
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FIG. A5.15. Spectres des temps de relaxation de la contrainte de cisaillement dans B2O3 à
différentes températures ; d’après [11].

Tableau A5.III. Valeurs des constantes élastiques du verre silico-sodocalcique dans l’inter-
valle de température 550–600 ◦C ; d’après [14].

G (GPa) K (GPa) E (GPa) μ
25,4 36,9 62 0,22

doivent permettre d’approcher le plus possible les valeurs instantanées,
sont obtenues par la spectrométrie de la diffusion Brillouin [13]. Dans
cette méthode, un faisceau laser intense traverse le verre. Il engendre des
vibrations acoustiques ou phonons (Chap. 4, Sect. 1.2) qui, à leur tour,
agissent sur la lumière : ils provoquent la diffusion d’une partie du fais-
ceau. Puisque les phonons se propagent à une vitesse V , la lumière qu’ils
diffusent subit l’effet Doppler ; elle présente un écart de fréquence par
rapport à la lumière incidente qui vaut :

Δν = ±2 n V
λ0

sin
θ
2

où n est l’indice de réfraction, λ0 la longueur d’onde du laser et θ l’angle de
diffusion. V prend deux valeurs distinctes VT et VL selon que la diffusion
est due aux vibrations transversales ou longitudinales. Le spectre de dif-
fusion est donc constitué d’une raie centrale due à la diffusion Rayleigh
(Chap. 7, Sect. 4.4.2) accompagnée de deux couples de raies Brillouin
dont les distances à la raie centrale sont proportionnelles aux vitesses
des ondes transversales et longitudinales.

Duffrène et al. [14] ont testé par cette méthode une composition silico-
sodocalcique entre 100 et 1000 ◦C. La figure A5.16 montre les vitesses de
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FIG. A5.16. Célérités des ondes mécaniques transversales et longitudinales en fonction de
la température dans un verre silico-sodocalcique ; d’après [14].

propagation qu’ils ont obtenues en fonction de la température. On note,
pour les deux types de vibration, un changement de pente à la transition
vitreuse. En utilisant ces valeurs expérimentales, les modules d’élasticité
instantanés ainsi que le coefficient de Poisson μ ont été calculés à partir
des équations de l’élasticité linéaire (Tab. A5.III) :

G = ρ V2
T

K =
ρ
3

[
3 V2

L − 4 V2
T

]

E = ρ V2
T

[
3 V2

L − 4 V2
T

]
V2

L − V2
T

μ =
1
2
− V2

T

2
[
V2

L − V2
T

]
La figure A5.17 montre les variations de ces quatre grandeurs en fonction
de la température [14].

Outre qu’elle permet la détermination des constantes élastiques, la
diffusion Brillouin offre un autre intérêt : elle apporte des informations
sur la relaxation aux très grandes fréquences. La mesure de la largeur de
la raie Brillouin permet une évaluation du coefficient d’atténuation α de
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FIG. A5.17. Influence de la température sur les modules d’élasticité et le coefficient de
Poisson d’un verre silico-sodocalcique ; d’après [14].

l’onde acoustique qui lui est proportionnel. D’autre part Gy et al. [5] ont
montré que le produit 2αVT peut s’identifier à la pente de la courbe Ψ(t)
au temps 0. Par conséquent, la quantité 2αVT 〈τ〉 peut être considérée
comme le rapport entre la vitesse de la relaxation au temps 0 et la vitesse
de relaxation moyenne. Puisque 〈τ〉 est déterminé par la viscosité à travers
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FIG. A5.18. Influence de la température sur le rapport de la vitesse de relaxation au temps 0
à la vitesse de relaxation moyenne ; d’après [14].

l’équation (A5.6), et que VT et α sont mesurés sur le spectre Brillouin, il
est possible de déterminer la quantité 2αVT 〈τ〉 à partir des valeurs expé-
rimentales de ses divers facteurs. La courbe de la figure A5.18 montre
comment elle varie avec la température [14]. On voit qu’elle augmente
fortement aux basses températures. Ce résultat montre que la spectre
des temps de relaxation « se rétrécit » quand la température décroît et
qu’ainsi, lorsqu’ on tient compte des phénomènes de relaxation les plus
rapides, on ne peut plus admettre que le verre présente la simplicité ther-
morhéologique. Ducroux et al. [15] et Duffrène et al. [14] suggèrent que,
dans un verre sodocalcique, les processus de relaxation les plus rapides
varient beaucoup moins avec la température que les processus les plus
lents, qui, eux, évoluent comme la viscosité. Les faibles énergies d’activa-
tion, qui ont été déterminées pour les pics de frottement interne de basse
température (voir Chap. 2, Sect. 3.1), confortent cette hypothèse.

7. Relaxation volumique

Lorsqu’on impose, à température constante, un changement de pression
ou de volume à une substance viscoélastique, sa réponse peut être dé-
duite de la connaissance du module de relaxation volumique R(t). C’est le
rapport de la pression à l’intérieur de la substance à l’instant t à l’ampli-
tude d’une déformation isotrope imposée à l’instant 0. On peut exprimer
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R(t) par :
R(t) = 3 Ke −

(
3 Ke − 3 Kg

)
Ψ′(t).

Dans cette expression figurent les modules d’élasticié volumiques : Kg

est le module instantané et Ke est le module d’équilibre. κg = 1/Kg et
κe = 1/Ke sont appelés les compressibilités instantanée et d’équilibre.
Ψ′(t) est la fonction de relaxation de la contrainte hydrostatique.

Ψ′(0) = 1 et Ψ′(∞) = 0.

On en déduit :
R(0) = 3 Kg et R(∞) = 3 Ke.

Exprimée en fonction des compressibilités, la relaxation peut être dé-
crite par l’équation :

κ(t) = κg +
(
κe − κg

)
R(t)

Le comportement viscoélastique sous sollicitation hydrostatique peut
être schématisé par un système mécanique constitué de trois éléments
(Fig. A5.19) : un modèle de Maxwell comportant un ressort de module
3(Kg−Ke) en série avec un amortisseur (ηv) et, en parallèle un autre ressort
3Kes.

Avec un tel système on prévoit que dans le cas d’un essai à défor-
mation constante, on observe une contrainte élastique instantanée puis
une relaxation exponentielle de cette contrainte, le temps de relaxation
valant :

τc =
ηv

3
(
Kg − Ke

) · (A5.11)

Dans le cas d’un essai à charge constante, il y a également une élas-
ticité différée mais il n’y a pas d’écoulement visqueux bien qu’on ap-
pelle parfois ηv la viscosité volumique. Pour le temps de retard λc, on
trouve [6]

λc =
Kg ηv

3 Ke
(
Kg − Ke

) =
Kg

Ke
τc

Si on charge subitement le modèle de la figure A5.19, la contrainte
dans la branche de gauche est faible dans les premiers instants puis aug-
mente progressivement au cours du temps pour tendre vers la contrainte
réellement appliquée. On l’appelle parfois contrainte fictive par analogie
avec la température fictive [1].

Il est difficile d’appliquer des contraintes hydrostatiques au voisinage
de la transition vitreuse et peu de résultats expérimentaux ont été rap-
portés. Corsaro [16] est toutefois parvenu à mesurer la relaxation volu-
mique de B2O3 dans cette zone de températures. La figure A5.20 montre
la superposition des courbes de relaxation obtenues entre 217 et 293 ◦C
par transfert parallèlement à l’axe des temps, selon une loi arrhénienne.
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FIG. A5.19. Réponses à une sollicitation hydrostatique. (a) : Relaxation ; (b) : Fluage.
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FIG. A5.20. Compressibilité de B2O3 en fonction du temps. Température de référence :
280 ◦C ; d’après [16].

Tableau A5.IV. Constantes viscoélastiques du verre sodocalcique au voisinage de la tran-
sition vitreuse pour les différents types de chargement. 〈τi〉/ 〈τ〉 : temps de relaxation moyen
rapporté au temps de relaxation moyen des contraintes de cisaillement ; 〈λi〉/ 〈τi〉 : rapport
entre le temps de retard moyen et le temps de relaxation moyen pour un même type de
sollicitation. D’après [6].

Sollicitation Sollicitation Sollicitation Sollicitation

de cisaillement uniaxiale biaxiale hydrostatique

〈τi〉/〈τ〉 1 1,23 1,91 0,70

〈λi〉/〈τi〉 0,82 1,61 1,51 5,45

La température de référence choisie est 280 ◦C. Corsaro en tire une éner-
gie d’activation de 335 KJ.mol−1.K−1, alors que celle de la viscosité dans le
même domaine de températures a été trouvée égale à 398 KJ.mol−1.K−1.
Les valeurs obtenues pour le module instantané et le module d’équilibre
de ce verre sont respectivement 8,3 et 2,5 GPa.

Aucune mesure directe de la compressibilité du verre sodocalcique
n’a été réalisée jusqu’ici. Toutefois Gy [17] a montré que Ke/Kg peut être
calculé à partir des résultats d’expériences de fluage-recouvrance sous
charges pures uniaxiale et de cisaillement, pratiquées dans le domaine
de la transition vitreuse. Duffrène et Gy [6] ont obtenu, par cette méthode
indirecte, Ke/Kg = 0,138 et Ke = 6,765 GPa. Ils ont également tiré de ces
expériences les données qui figurent sur le tableau A5.IV.

Lorsque les pressions appliquées sont très élevées, le comportement
du verre devient non linéaire (voir Chap. 2, Sect. 3.2). On n’observe la
recouvrance du volume initial, après retour à la pression atmosphérique,
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qu’à la suite d’un traitement thermique. Ce comportement peut s’inter-
préter formellement si l’on admet que le temps de retard λc peut être plus
long après la décharge qu’au cours de la phase de charge. Cela signifierait
que la viscosité volumique varie avec la pression fictive. D’autres études
sont nécessaires dans ce domaine qui reste mal connu.

8. Viscosité non-newtonienne

Un fluide newtonien est un fluide dont la viscosité à température donnée
est constante, autrement dit sa vitesse de déformation ou d’écoulement
est toujours proportionnelle à la charge qui lui est appliquée. On a ob-
servé que certains liquides verrogènes s’écartent de ce comportement.
Ils font partie des substances rhéofluidifiantes : leur viscosité diminue
lorsque la vitesse de déformation (ou la contrainte) est très élevée. Ce
phénomène a été mis en évidence par diverses expériences d’étirage de
baguettes, de compression entre deux plans parallèles et d’essais de ci-
saillement entre un plan et un cône de grand angle. Un paramètre utile
pour étudier les fluides non-newtoniens est le nombre de Weissenberg
défini par :

w = τ0 ε̇ =
η0

G
ε̇ (A5.12)

où τ0 est le temps de relaxation de la contrainte de cisaillement, η0 la
viscosité aux faibles contraintes (ou viscosité newtonienne), G le module
de cisaillement et ε̇ la vitesse de déformation. Le nombre de Weissenberg
w est un nombre qui caractérise la violence de la sollicitation. Il est égal
au rapport entre la contrainte et le module de cisaillement.

La figure A5.21 montre comment varie la viscosité d’un liquide sodo-
calcique en fonction de w, entre 538 et 810 ◦C [7]. On voit que dans ce
domaine de température η est environ cinq fois plus faible que la viscosité
newtonienne lorsque w = 10−2.

La question se pose de savoir si la rhéofluidité est un phénomène
perturbateur dans les opérations de formage, éventuellement à l’origine
d’instabilités et de casses au cours du fibrage, lorsque la viscosité new-
tonienne est de l’ordre de 102 Pa.s. Or, Gy et al. [18] ont montré expéri-
mentalement que, dans le cas d’un silicate, il n’y a pas, dans ce domaine
de viscosité, d’effet non-newtonien mesurable.

Plusieurs modèles théoriques ont été proposés pour interpréter la vis-
cosité non linéaire des verres [7,19,20]. Bottinga [20] a montré que l’effet
non-newtonien peut être prévu à partir de la théorie d’Adam et Gibbs (voir
Annexe A.2). mais d’autres travaux sont nécessaires pour aboutir à un
ajustement convenable avec l’expérience.
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FIG. A5.21. Variation relative de la viscosité d’un verre sodocalcique en fonction du nombre
de Weissenberg dans le domaine de température 538 ◦C–810 ◦C ; d’après [8].

9. Conditions d’application des données
de viscoélasticité

Pour prévoir, par le calcul, la distribution et l’intensité des contraintes
permanentes induites par des traitements industriels comme la trempe
thermique, les données de viscoélasticité sont indispensables. Mais celles
que nous avons considérées dans cette annexe ne concernent que le verre
stabilisé, c’est-à-dire le liquide surfondu. Pour prendre en compte la re-
laxation structurale, il faut exprimer à chaque instant le volume spéci-
fique et la viscosité du verre en fonction des températures réelle et fictive
(voir Annexe A.2).

Par ailleurs, la géométrie des pièces à tremper peut faire apparaître
des contraintes de cisaillement et des contraintes hydrostatiques qui
doivent être traitées avec leur fonction de relaxation spécifique.
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A.6 Fracture du verre

1. Résistance théorique à la décohésion
et résistance ultime du verre

La résistance théorique du réseau vitreux à la décohésion n’a été évaluée
que de manière très approximative, puisqu’on ne sait pas précisément
comment varie la force de la liaison Si—O en fonction de la déformation.
On peut néanmoins mentionner deux types d’approches riches d’infor-
mations sur un plan qualitatif.

1.1. Approche chimique
Naray-Szabo et Ladik [1] ont calculé le travail W nécessaire pour la sé-
paration d’un oxygène d’un groupement SiO4, en admettant que cette
énergie est la différence entre l’énergie coulombienne de formation du té-
traèdre SiO4 et celle du groupe SiO3. Par cette méthode, ces auteurs ont
trouvé W = 3,456.10−19 J. En assimilant SiO4 à une molécule SiO3—O
et en adoptant une fonction de Morse pour représenter la variation de
son énergie potentielle U en fonction de l’éloignement r des deux ions, on
peut calculer la force coulombienne F = dU/dr qui s’oppose à leur sé-
paration (Fig. A6.1). Lorsque r = r0 = 1,6 Å, les ions sont en équilibre ;
on a alors U = −W et F = 0. Lorsque r ≈ 2,2 Å, F passe par un maxi-
mum Fm = 1,97.10−9 N, que l’on peut assimiler à la résistance du lien
moléculaire.

La résistance σm du réseau vitreux à la décohésion est prise égale
au produit de Fm par le nombre N0 d’oxygènes pontants par unité de
surface. À partir du volume molaire vM de l’oxygène dans le verre, on
calcule aisément N0. Dans le cas de la silice pure, vM = 22,64.10−24 cm3

et N0 = 1,25.1015 cm−2. On en déduit σm = N0 Fm = 24, 7 GPa.
Soules [2] a utilisé une démarche similaire en modélisant le réseau

vitreux par dynamique moléculaire. En dérivant la force de liaison Si—O
d’un potentiel de Born-Mayer, il trouve, à 625 K, qu’il y a rupture du
réseau lorsqu’on lui applique une pression négative de 24 GPa.
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FIG. A6.1. Résistance théorique à la décohésion de la liaison SiO3—O ; d’après [1].

Pour les verres contenant des modificateurs, on pourrait s’attendre,
selon ce type de modèle, à ce que la résistance mécanique varie en pro-
portion du nombre d’oxygènes pontants contenus dans le verre. En réa-
lité, Soules trouve par dynamique moléculaire un affaiblissement, par
rapport à la silice, plus important. Ce résultat, qui s’accorde avec l’ex-
périence, peut être dû à la présence dans le réseau de micro-cavités qui
joueraient le rôle de concentrateur de contrainte.

1.2. Approche mécanique
Orowan [3] et Gilman [4] ont cherché à évaluer approximativement le
travail à fournir pour créer deux surfaces de fracture dans un solide en
éloignant deux plans d’atomes l’un de l’autre. On peut supposer que la
contrainte macroscopique σ (Fig. A6.2) entre ces plans d’atomes varie, en
fonction de leur distance r, de la même manière que la force interato-
mique F de la figure A6.1 : σ passe par un maximum puis décroît jusqu’à
ce que la distance entre les deux plans soit trop grande pour qu’il y ait
interaction entre eux. Pour simplifier le calcul, il est commode, comme l’a
proposé Gilman [4], d’adopter pour σ(r) une fonction sinus (Fig. A6.2) :

σ = σm sin
2π (r − r0)

λ
où σm est la contrainte maximale que peut supporter le solide avant la
fracture : c’est sa résistance à la décohésion.
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FIG. A6.2. Résistance à la décohésion de deux plans d’atomes ; d’après [4].

Le paramètre λ peut être exprimé en fonction du module de Young E :

E = r0

(
dσ
dr

)
r=r0

=
2π r0 σm

λ
· (A6.1)

On peut représenter l’énergie dépensée pour écarter complètement les
deux plans d’atomes par 2γ, où γ est l’énergie libre de surface du solide :∫ r0+

λ
2

r0

σm sin
2π (r − r0)

λ
dr = 2γ

soit :

2γ =
λ σm

π
d’où, en tenant compte de (A6.1) :

σm =
(

E γ
r0

)1/2

· (A6.2)

E et r0 sont connus sans ambiguïté. γ est déterminée expérimentale-
ment par des essais de clivage d’éprouvettes préalablement fissurées (voir
Sect. A6.3). Pour un verre donné, on trouve des valeurs de γ qui varient
selon les conditions opératoires. On obtient environ 4 J.m−2 dans une
atmosphère inerte et entre 0,5 et 1,5 J.m−2 dans une atmosphère hu-
mide [5].

Si l’on prend pour la silice dans une atmosphère inerte E = 70 GPa,
r0 = 1,6 Å, γ = 4 J.m−2, on trouve avec l’équation (A6.2) σm ≈ 40 GPa.
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1.3. Résistance ultime

Les plus hautes valeurs de résistance mécanique des verres ont été ob-
servées expérimentalement en atmosphère inerte avec des fibres ou des
baguettes de silice fraîchement mises en forme et selon des conditions
d’étirage contrôlées [6–8]. Ces résultats, qui sont concordants entre eux,
conduisent à retenir pour la résistance ultime du verre de silice
σm ≈ 14 GPa soit une déformation maximale d’environ 18 %.

Comme on pouvait s’y attendre, les modèles élémentaires que nous
avons décrits ci-dessus ne s’accordent que d’assez loin avec l’expérience.
Ils présentent toutefois l’intérêt de mettre en lumière plusieurs para-
mètres susceptibles d’influer sur la valeur de la résistance.

Il convient enfin de mentionner les suggestions de Marsh concernant
la résistance ultime du verre [9]. Cet auteur suppose que la fracture du
verre sans défauts se produit lorsque la contrainte qu’on lui applique at-
teint une valeur critique σy pour laquelle la substance perd son caractère
élastique. Les fluages locaux qui en résultent provoqueraient la nucléa-
tion d’une microfissure à partir de laquelle la fissure serait amorçée. Les
conceptions de Marsh ont été récemment évoquées pour interpréter le
comportement mécanique de verres de silicate de sodium [10].

Il faut également signaler la suggestion de Bartenev et Sanditov [11]
qui proposent de relier la résistance ultime d’un verre à sa température
de transition vitreuse, laquelle est proportionnelle à l’énergie thermique
à fournir pour la rupture des liaisons du réseau. On manque malheureu-
sement de résultats expérimentaux pour tester cette hypothèse intéres-
sante.

2. Les concentrateurs de contrainte et le critère
de Griffith

La résistance pratique des objets en verre prend des valeurs très disper-
sées et bien inférieures à la résistance ultime des fibres vierges (Fig. 2.25).
Cette situation reçut une interprétation de la part de Griffith [12] qui s’est
appuyé sur les travaux d’Inglis [13]. Ce dernier avait analysé par le calcul
les concentrations de contrainte dans des plaques entaillées soumises à
des forces extérieures. Inglis (Fig. A6.3) considère notamment une plaque
soumise à une contrainte uniaxiale d’extension σa. Cette plaque comporte
un trou elliptique dont le grand axe est perpendiculaire à la direction de
la contrainte. Si les dimensions de l’ellipse sont petites par rapport à celle
de la plaque, on trouve pour la contrainte locale σc au bord du grand axe

σc = σa

(
1 +

2c
b

)
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FIG. A6.3. Concentration de contrainte au bord d’une cavité elliptique percée dans une
plaque sous tension uniaxiale.

où b et c sont respectivement les demi-longueurs du petit et du grand axe
de l’ellipse. Si en outre b 
 c,

σc

σa
≈ 2c

b
= 2

(
c
ρ

)1/2

(A6.3)

où ρ est le rayon de courbure à l’extrémité du grand axe.
Si la cavité elliptique est une fissure, on conçoit que la concentra-

tion de contrainte puisse être très intense et que σc atteigne la valeur
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maximale que peut supporter le verre même si la contrainte appliquée σa

est modeste.
Selon l’équation d’Inglis, la concentration de contrainte est déterminée

uniquement par la forme de la cavité et non par ses dimensions. Or, dans
la réalité, une grande fissure est plus dangereuse qu’une petite. Griffith
chercha donc à établir un second critère de progression d’une fissure.
Il observe qu’un corps élastique comportant une fissure et soumis à des
forces appliquées, peut être assimilé à un système thermodynamique ré-
versible. Il s’efforce de déterminer la configuration qui minimise l’énergie
totale du système, c’est-à-dire celle qui conduit à l’équilibre de la fissure.
Griffith distingue deux parties dans l’énergie totale U du système : l’éner-
gie mécanique Um et l’énergie de surface Us :

U = Um + Us

Le premier terme favorise la croissance de la fissure tandis que le se-
cond s’y oppose. L’équilibre de la fissure est atteint quand, lors d’une
croissance virtuelle de sa longueur, les variations des deux termes se
compensent. À l’équilibre, on doit donc avoir :

dU
dc

=
dUm

dc
+

dUs

dc
= 0 (A6.4)

Les éléments principaux du système sont schématisés sur la figure A6.4.
Par suite de la formation et de la croissance de la fissure jusqu’à la lon-
gueur c, la complaisance de l’éprouvette s’est accrue et il en résulte un
déplacement u0 du point d’application de la charge P0.

Il est important de remarquer que Um est elle-même constituée de deux
éléments : Um = Ua + Ue.

Ua est l’énergie potentielle des forces appliquées. Sa valeur est l’op-
posé du travail effectué par ces forces lors du déplacement de leur point
d’application.

Ue est l’énergie élastique produite dans la pièce sous charge par la
formation de la fissure. Son comportement peut être assimilé à celui d’un
ressort élastique (Fig. A6.5) :

Ue =

u0∫
0

P(u)du =
P0

2
u0 (A6.5)

Supposons que la fissure progresse de dc. Il convient de distinguer
deux cas extrêmes de chargement :

1. Si la force P0 est constante, un simple poids par exemple, la crois-
sance de la fissure provoque un déplacement du0 de son point d’applica-
tion et par conséquent : dUa = −P0du0.
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FIG. A6.4. Éprouvette fissurée sous charge constante illustrant schématiquement le critère
de Griffith.

FIG. A6.5. Schéma illustrant l’influence de la longueur d’une fissure sur l’énergie élastique
emmagasinée dans une éprouvette chargée.
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L’énergie élastique emmagasinée dans l’éprouvette augmente. On ob-
tient son accroissement dUe en dérivant l’équation (A6.5) par rapport
à u0 :

dUe = −P0

2
du0

dUe est représenté par l’aire du triangle OMN sur la figure A6.5.
Par conséquent :

dUm = dUa + dUe = −P0

2
du0

2. Si les points d’application des forces appliquées ne se déplacent pas
(mors fixe), u0 est constant et dUa = 0.

Dans ce cas la croissance de la fissure produit une relaxation de
l’énergie élastique emmagasinée. Sa diminution est représentée sur la
figure A6.5 par l’aire du triangle OMR. Au second ordre près, on trouve :

dUe = −P0

2
du0.

Donc finalement :

dUm = −P0

2
du0.

On voit qu’on obtient pour dUm la même valeur avec les deux types
de chargement. On peut montrer plus généralement que le taux d’énergie
mécanique libéré par la croissance de la fissure est indépendant du mode
de chargement.

Griffith, pour tester l’équation (A6.4), considère une plaque élastique
contenant une fissure de longueur c et subissant une contrainte d’exten-
sion uniaxiale constante durant la formation de la fissure (Fig. A6.3). On
peut montrer que dans ce cas la croissance de la fissure entraîne une
variation d’énergie mécanique dUm telle que dUm = −dUe.

Or Inglis [13] avait précédemment calculé la valeur de Ue pour une
fissure elliptique :

Ue = −πc2σ2
a

E
· (A6.6a)

D’autre part
Us = 4cγ (A6.6b)

où γ est l’énergie spécifique de surface.
Des équations (A6.4), (A6.6a) et (A6.6b) on tire la condition de crois-

sance de la fissure

σa >

(
2 E γ
π c

)1/2

· (A6.7)

Griffith observa qu’une entaille de profondeur c (Fig. A6.4) libère
deux fois moins d’énergie qu’une fissure interne de longueur 2c.
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L’équation (A6.7) reste valable mais c représente alors la profondeur de
l’entaille. Il vérifia expérimentalement l’équation (A6.7) en mettant sous
pression des tubes aux parois fines et des ampoules sphériques en verre.
Des entailles macroscopiques de longueur comprise entre 4 et 23 mm
avaient été pratiquées avec un diamant sur les éprouvettes qui avaient été
ensuite recuites. Griffith observa le déclenchement de la fracture lorsque

σac1/2 = 0,26 MPa.m1/2 (A6.8)

à 5 % près. Comme le module de Young du verre utilisé valait 62 GPa, on
tire de l’équation (A6.7) γ = 1,75 J.m−2, ce qui est une valeur acceptable
dans une atmosphère non inerte (voir Annexe A.6, Sect. 4).

D’autre part, de la comparaison des équations (A6.3) et (A6.8), on tire,
en supposant que lorsque la fracture se déclenche, σc atteint la valeur
ultime σm :

ρ σ1/2
m ≈ 0,54 MPa.m1/2

Griffith prit ρ ≈ 0,5 nm, valeur proche des distances interatomiques.
On trouve ainsi σm ≈ 23 GPa pour la résistance ultime.

Pour expliquer le grand écart entre cette valeur et les résistances
réelles des objets en verre, Griffith suppose l’existence à leurs surfaces
de microfissures provenant de leur histoire antérieure (hétérogénéités,
contacts avec des corps étrangers. . . ). Ces microfissures sont invisibles,
même avec des appareils optiques, car, selon les hypothèses de Griffith,
leur largeur est de l’ordre de grandeur de 2ρ soit 1 nm, ce qui est net-
tement inférieur à la longueur d’onde de la lumière. La révélation indi-
recte de ces défauts, qu’on appelle fissures de Griffith, a pu être réalisée
par différentes techniques de décoration (attaque fluorhydrique, échange
d’ions) [6].

On peut être tenté d’appliquer le modèle de Griffith même dans le
cas d’éprouvettes de verre n’ayant subi aucun dommage. On en vient
alors à supposer que les boucles ou anneaux constitués des arêtes des
tétraèdres d’oxygènes du réseau vitreux forment les « fissures de Griffith »
qui imposent la valeur de la résistance mécanique ultime du verre. Le
rayon r d’un tel anneau vaut approximativement

r ≈ n�

2π
où � est la distance O—O et n le nombre d’unités tétraédriques composant
l’anneau.

En assimilant r à la demi-longueur de fissure c de l’équation (A6.7),
on tire une expression pour n :

n =
4Eγ
�σ2

a
·
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FIG. A6.6. Énergie associée à une fissure sous contrainte d’après [12].

Si on prend

E = 73.109 Pa (Tab. 2.VI),

γ = 4 J.m−2 (Tab. 2.VI)

� = 0,26.10−9 m (Tab. 1.IV)

σa ≈ σm = 14.109 Pa (Sect. 1.3)

on obtient pour cet « anneau » n ≈ 23, soit un diamètre de 2 nm, valeur
qu’il ne faut naturellement considérer que comme un ordre de grandeur.

On a vu que le modèle thermodynamique de Griffith (équations (A6.6))
implique qu’une fissure chargée n’est en équilibre qu’à condition qu’elle
ait, pour une contrainte appliquée donnée, une certaine longueur c0 telle
que

(
∂U/∂c

)
c=c0

= 0 (Fig. A6.6). Les fissures plus longues devraient s’allon-
ger et les plus courtes se refermer. Nous verrons dans les pages suivantes
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FIG. A6.7. Les trois modes de fracture.

que, dans la réalité, les phénomènes sont plus complexes : on observe
une croissance lente des fissures dans un large domaine de contrainte
et, au-dessous d’un seuil, une guérison incomplète. Néanmoins, malgré
les insuffisances de son modèle, les concepts introduits par Griffith ont
servi de base à la plupart des études sur la résistance mécanique des
verres.

3. La mécanique de la rupture

Irwin et son école [14] développèrent la mécanique de la rupture, nou-
velle approche théorique pour déterminer les conditions dans lesquelles
une fissure se propage dans un solide élastique considéré comme une
matière continue. Cette discipline fournit un cadre naturel pour la for-
mulation générale du critère de Griffith. La mécanique de la rupture ana-
lyse le champ local de contrainte qui entoure une fissure assimilée à une
fente rectiligne infiniment étroite.

Irwin commence par distinguer les trois modes élémentaires de dé-
placement des surfaces d’une fissure (Fig. A6.7) : le mode I ou mode
d’ouverture, le mode II ou mode de glissement et le mode III ou mode
d’arrachement. Pour les solides fragiles comme le verre, le mode I est de
loin le plus dangereux. Nous n’envisagerons par la suite que ce mode I.

En un point M dont les coordonnées polaires par rapport à la pointe
de la fissure sont r et θ (Fig. A6.8), la solution d’Irwin pour la contrainte σ
et le déplacement u s’écrit :

σij = KI (2 π r)−1/2 fij(θ) (A6.9a)

ui =
(

KI

2 E

) ( r
2 π

)1/2
gi(θ) (A6.9b)

KI est appelé le facteur d’intensité de contrainte, l’indice I signifiant
que la fissure est soumise au mode d’ouverture I. KI est indépendant des
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FIG. A6.8. Champ de contrainte au voisinage de la pointe C d’une fissure ; d’après [14].

coordonnées r et θ et ne dépend que des conditions aux limites : charges
appliquées et géométries de l’éprouvette et de la fissure. Il caractérise
à lui tout seul l’intensité du champ local. Les deux autres facteurs ne
dépendent que des coordonnées spatiales r et θ autour de la pointe de
la fissure. Ils déterminent la distribution du champ de contrainte, les
dépendances vis-à-vis de r et θ étant totalement dissociées.

Une autre quantité fondamentale est le taux de libération d’énergie
mécanique (Fig. A6.9), que Griffith avait déjà introduit :

G = − ∂Um

∂c
· (A6.10a)

Il est rapporté à l’unité de largeur du front de fissure et on peut encore
l’écrire :

G = −∂Um

∂A
· (A6.10b)

A étant l’aire de la surface créée par la fissure.
Irwin [14] montre qu’il existe une relation simple entre KI et G :

G =
K2

I

E′
(A6.11)
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FIG. A6.9. Éprouvettes fissurées permettant l’évaluation aisée du taux de libération
d’énergie mécanique G.

E′ = E en contrainte plane et E′ = E/1 − μ2 en déformation plane où μ est
le coefficient de Poisson.

Grâce à l’équation (A6.11), G et KI sont deux grandeurs totalement in-
terchangeables pour caractériser l’intensité de la sollicitation d’une
fissure.

Afin de déterminer expérimentalement la résistance des matériaux à la
fracture, on utilise des éprouvettes préfissurées dont la géométrie permet
l’évaluation aisée de G et de KI (Fig. A6.9).

Au cours de l’essai, c’est habituellement la position des appuis ou des
mors de l’éprouvette qui est imposée plutôt que l’intensité du chargement.
Lorsque la fissure progresse, l’énergie mécanique libérée est alors conte-
nue entièrement dans l’éprouvette. La fissure s’arrête lorsque le système
retrouve l’état d’équilibre défini par Griffith.

Pour schématiser la sollicitation subie par une microfissure de Griffith,
on considère habituellement une petite fissure aux bords rectilignes de
longueur 2c, contenue dans une grande plaque élastique soumise à une
contrainte appliquée σ normale au plan de la fissure. Dans ce cas :

KI = σ (π c)1/2 (A6.12)

et

G =
π σ2 c

E
· (A6.13)

On peut facilement vérifier qu’on retrouve bien, à partir des éner-
gies calculées par Griffith (équations (A6.6)), la valeur de G donnée par
l’équation (A6.13). En dérivant Um (équation (A6.6a)) par rapport à sa
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longueur 2c, on obtient en effet :

G = −∂Um

2 ∂c
=

π σ2
a c

E
·

Lorsqu’une fissure est à l’équilibre, on a, selon Griffith

dU = dUm + dUs = 0

ce qui, en tenant compte de l’équation (A6.10b), entraîne pour G une
valeur GC telle que

−GC dA + 2 γ dA = 0

ou bien GC = 2γ.
On tire de l’équation (A6.11) :

KI = KIC = (E′GC)1/2 = (2 E′ γ)1/2

KIC est appelé facteur d’intensité de contrainte critique ou ténacité
du solide. Si dans l’équation (A6.12), on donne à KI la valeur KIC, on
obtient une expression courante du critère de Griffith :

σ (π c)1/2 = KIC. (A6.14)

4. Rôle de l’environnement

L’énergie de surface d’un solide utilisée par Griffith est une grandeur qui
dépend de l’environnement. Si, dans l’atmosphère entourant un verre fis-
suré, des espèces moléculaires sont assez petites pour diffuser jusqu’à
la pointe de la fissure et y être adsorbées, l’énergie mise en jeu lors de
l’adsorption et éventuellement de la chimisorption, vient réduire l’énergie
nécessaire à la décohésion [3, 5, 15, 16]. Ainsi, l’énergie de surface des
verres est maximale (environ 4 J.m−2) dans le vide ou dans un environ-
nement inerte et diminue dans une atmosphère humide.

Schématiquement l’influence du facteur d’intensité de contrainte sur
la vitesse de croissance des fissures des verres en atmosphère humide est
représentée sur la figure A6.10. Lorsqu’on fait varier l’état de contrainte
on observe un seuil KIs, plus ou moins marqué selon les verres, au-
dessous duquel il n’y a pas de progression mesurable de la fissure.
Lorsque le seuil KIs est bien défini, on peut admettre que pour KI = KIs la
fissure est en équilibre. La valeur correspondante Gs de G vaut

Gs =
K2

Is

E
= 2 γe.
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FIG. A6.10. Influence schématique du facteur d’intensité de contrainte sur la vitesse de
croissance d’une fissure d’un verre dans un environnement réactif.

Formellement, puisqu’il s’agit d’une valeur obtenue à l’équilibre, γe peut
être assimilée à l’énergie de surface du verre dans l’environnement
considéré.

Dans le cas des verres sodocalciques, [17], KIs et Gs valent environ
respectivement 0,25 MPa.m1/2 et 0,8 J.m−2. Il semble que, pour ce type
de verre, l’état d’équilibre de la fissure pour KI = KIs soit lié à l’appari-
tion d’une couche désalcalinisée, produite par échange ionique entre le
sodium du verre et les ions hydronium provenant de l’environnement hu-
mide [17–19]. Il est frappant de constater que la valeur de γe déduite de la
fissuration en milieu humide soit, pour certains verres, voisine de celle de
la tension superficielle du liquide (Chap. 2, Sect. 6). Il se peut que cette
proximité ne soit pas fortuite, car dans les deux cas l’état énergétique de
la surface est stabilisé.

Lorsque KI dépasse la valeur KIs, la fissure n’est plus en équilibre. Elle
commence par croître avec l’énergie élastique libérée. Puis la croissance
se trouve limitée par la vitesse de transport des molécules d’eau à la
pointe de la fissure et non plus par la valeur de KI.
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Lorsque KI = KIC, l’énergie mécanique libérée vaut le double de l’éner-
gie de surface γ du verre dans le vide (ou dans une atmosphère inerte)

GC =
K2

IC

E
= 2 γ.

Pratiquement, KIC est la valeur de KI qui déclenche spontanément la
fracture lorsqu’on met rapidement en charge une éprouvette fissurée.
Pour les verres sodocalciques KIC ≈ 0,75 MPa.m1/2 et GC ≈ 8 J.m−2.

À partir du moment où KI atteint KIC, la fissure n’a plus besoin de l’in-
teraction avec l’environnement pour progresser. Pour KI > KIC, la vitesse
de la fissure augmente fortement puis se stabilise à une valeur limite v0

qui vaut environ la moitié de la célérité des ondes élastiques longitudi-
nales.

À l’aide d’éprouvettes analogues à celles de la figure A6.9, de nom-
breuses études expérimentales sur la croissance des fissures dans les
verres ont été menées [20, 21] qui ont mis en évidence notamment l’in-
fluence de l’humidité relative (Fig. A6.11), de la composition des verres
(Fig. A6.12) et de la température (Fig. A6.13).

Les concepts de thermodynamique énoncés par Griffith nous per-
mettent de prévoir que si KI > KIs la fissure doit progresser, mais ils ne
nous renseignent pas sur les mécanismes physico-chimiques qui cont-
rôlent la cinétique du processus.

Charles et Hillig [22] ont proposé un modèle semi-empirique de fis-
suration reposant sur un mécanisme de corrosion et de dissolution du
réseau vitreux par l’eau, qui serait accéléré par la contrainte. Un peu
plus tard Wiederhorn [20] suggéra d’une part que le phénomène essentiel
qui détermine la vitesse de propagation de la fissure est la cinétique de
l’attaque chimique des liaisons Si—O par H2O et d’autre part que cette
réaction est accélérée par la contrainte. Son modèle aboutit à une expres-
sion de la vitesse de croissance v de la fissure [23] :

v = v0 exp (α KI) (A6.15)

où α est une constante et v0 une fonction de l’humidité. Pour la silice dans
une atmosphère d’humidité 50 % on peut prendre v0 = 1,30.10−22 m.s−1
et α = 65,6 MPa−1.m−1/2 et pour le verre sodocalcique dans les mêmes
conditions v0 = 8,34.10−14 m.s−1 et α = 39,8 MPa−1.m−1/2.

Quoique cette équation s’accorde assez bien avec l’expérience pour les
faibles valeurs de v, on préfère le plus souvent utiliser pour les applica-
tions une expression purement empirique :

v = v1 Kn
I (A6.16)

où n est un coefficient qui exprime la résistance du verre à la corrosion
sous contrainte. La valeur de n varie entre 10 et 50 selon le type de verre
et l’environnement.
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FIG. A6.11. Vitesses de croissance des fissures dans le verre sodocalcique pour des
atmosphères de divers degrés hygrométriques ; d’après [20].

Michalske et Bunker [24] ont cherché à démontrer directement que
la présence de contraintes provoque un accroissement de la vitesse d’hy-
drolyse des liaisons Si—O. Leur étude a porté sur les molécules circu-
laires constituées de tétraèdres SiO4 partageant deux à deux un oxygène,
et qu’on appelle cyclosiloxanes. Il est établi que la configuration en an-
neaux de ces molécules induit des déformations des liaisons chimiques
d’autant plus élevées que les anneaux sont constitués d’un petit nombre
d’atomes. Ces cyclosiloxanes peuvent être synthétisés à partir de compo-
sés organiques. En outre, ces molécules ont des fréquences propres de
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FIG. A6.12. Vitesse de croissance des fissures de différents verres dans l’eau ; d’après [21].

vibrations qui sont spécifiques de leur forme si bien que les évolutions de
leurs concentrations peuvent être suivies par spectroscopie infrarouge.
Michalske et Bunker [24] ont ainsi observé que leur vitesse d’hydrolyse
s’accroît avec l’énergie de déformation (calculée à partir de valeurs d’en-
thalpie). Selon leurs résultats, une contrainte de 5 GPa multiplie par 100
environ la vitesse d’hydrolyse.

Michalske et Freiman [25] ont mis en évidence l’aptitude de la molé-
cule H2O à diffuser dans une fissure en raison de ses petites dimensions.
Parvenue en fond de fissure, son action comporterait trois étapes succes-
sives (Fig. A6.14) :

a) adsorption : lorsque la contrainte est modérée, une molécule d’eau
se fixe le long d’une liaison Si—O ;
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FIG. A6.13. Influence de la température sur la vitesse de croissance d’une fissure d’un verre
sodocalcique sous contrainte ; d’après [21].

b) réaction : lorsque la liaison Si—O est fortement étirée par la cont-
rainte, la molécule d’eau donne un électron au silicium et un proton
à l’oxygène, ce qui crée deux liaisons O—H ;

c) répulsion : les groupements polaires O—H qui viennent d’être for-
més se repoussent.

Au terme de la troisième étape, la fissure s’est allongée de la dimen-
sion d’une liaison. L’action de l’eau selon ce modèle se traduit par une
désagrégation sans qu’il y ait de matière extraite du verre.

5. Guérison des fissures

Lorsque G < Gs on s’attend à ce que, selon le critère de Griffith, la fis-
sure se referme au moins partiellement. Les résultats des expériences
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FIG. A6.14. Schéma des trois étapes de l’action d’une molécule d’eau, à la pointe d’une
fissure, sur une liaison Si—O—Si étirée ; d’après [25].
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FIG. A6.15. Propagation, guérison et réouverture des fissures dans les verres de silice et de
silicates (comportement schématisé). G : Taux de libération de l’énergie mécanique ; GC : Va-
leur déclenchant la fracture catastrophique ; GS : Valeur correspondant à la vitesse de pro-
pagation nulle ; Gg : Valeur entraînant la fermeture de la fissure ; G∗g : Valeur nécessaire à la
réouverture d’une fissure « guérie et vieillie ».

entreprises sur la silice et les verres sodocalciques [26, 27] dans une at-
mosphère humide sont schématisés sur la figure A6.15. En soulageant
progressivement les contraintes appliquées à une éprouvette fissurée, on
observe, pour la silice comme pour le verre sodocalcique, que la fissure
se referme lorsque G < Gg. La figure A6.16 montre comment varie Gg

avec l’humidité relative. On voit que Gg vaut environ 0,15 J.m−2 tant que
l’humidité relative est plus grande que 20 %. Pour les faibles humidités
Gg tend vers 0. Ces valeurs s’accordent avec les résultats des mesures
d’énergie d’adhésion entre deux surfaces de silice obtenues avec un dis-
positif piézo-électrique [28]. Sur la figure A6.16 sont également représen-
tées les valeurs de Gg calculées à partir de l’hypothèse selon laquelle les
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FIG. A6.16. Influence de l’humidité relative sur le taux de libération d’énergie mécanique Gg

au-dessous duquel la fissure se referme dans un verre de silice (Les barres d’erreur repré-
sentent les intervalles de 95 % de confiance. Les � sont des énergies de fracture calculées à
partir de l’hypothèse de l’existence de liaisons hydrogène.) D’après [27].

liens qui s’établissent entre les flancs de la fissure sont des liaisons hy-
drogène entre les molécules d’eau adsorbées par les deux surfaces. On
voit que l’accord entre ce modèle et l’expérience est satisfaisant. Gg repré-
sente donc le double de l’énergie d’adhésion entre la surface du verre et
l’eau.

Lorsqu’après avoir fait propager une fissure, on la laisse un certain
temps au repos et qu’ensuite on cherche à la faire croître à nouveau,
on note des comportements différents pour la silice et le verre sodocal-
cique. Dans le cas de la silice la valeur de G∗g nécessaire à la réouverture
de la fissure augmente peu avec le temps et reste voisine de Gg. En re-
vanche, dans le cas du verre sodocalcique, G∗g croît sensiblement avec la
durée du vieillissement en se rapprochant de la valeur de Gs (Fig. A6.17).
Michalske et Fuller [27] suggèrent que les liaisons entre les deux sur-
faces se renforcent progressivement grâce à des cations alcalins émanant
de l’intérieur du verre et qui doivent établir des ponts entre les hydroxyles
des deux surfaces. Ce phénomène rend la guérison des fissures dans les
verres contenant des alcalins plus effective que dans le cas de la silice.
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FIG. A6.17. Influence de l’âge d’une fissure d’un verre sodocalcique sur le taux de libéra-
tion d’énergie G∗g nécessaire à sa croissance à la vitesse de 10−7 m.s−1, à la température
ambiante ; d’après [26].

6. Résistance mécanique des fibres de verre

Comme on l’a vu (Annexe A.6, Sect. 1.3), la résistance de fibres de verre,
lorsqu’elles ont été protégées de tout contact mécanique, est très élevée
et très peu dispersée. Le tableau A6.I donne les valeurs de résistance à
la traction de fibres industrielles. On note une influence très marquée de
la composition. La continuité du réseau vitreux, c’est-à-dire la proportion
d’oxygènes pontants, explique en grande partie les variations observées.
La figure A6.18 montre la résistance à la flexion de fibres de verre de
silice et de borosilicate de sodium [29]. On observe que le passage de la
température de l’azote liquide à la température ambiante n’augmente pas
la dispersion mais en revanche provoque une réduction de la résistance
d’un facteur trois environ. On attribue cette dégradation à la présence
de la vapeur d’eau. La figure A6.19 montre la forte influence de l’humi-
dité, exprimée en point de rosée, sur la résistance mécanique de fibres
de verre de borosilicate [29]. En atmosphère humide, le verre sans défaut
est, comme le verre préfissuré, sujet à la fatigue statique. La figure A6.20
indique la durée de vie de fibres de silice soumises à une contrainte d’ex-
tension [7]. On peut constater que la fatigue est d’autant plus marquée
que la teneur en vapeur d’eau est plus élevée.
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FIG. A6.18. Résistance à la flexion de fibres vierges de silice et de borosilicate de sodium ;
d’après [29].

Tableau A6.I. Influence de la composition du verre sur la résistance en traction de quelques
fibres de verre industrielles à la température ambiante (mise en charge rapide).

Résistance
Verre Composition en traction

(GPa)
Sodocalcique 75 SiO2, 15 Na2O, 10 CaO 2,9
Verre E 56 SiO2, 15 Al2O3, 23 CaO, 6 B2O3 3,4
Verre R 60 SiO2, 25 Al2O3, 9 CaO, 6 MgO 4,2
Verre S 65 SiO2, 25 Al2O3, 10 MgO 4,7
Silice 100 SiO2 6,5
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FIG. A6.19. Résistance mécanique d’une fibre de verre borosilicate à différentes tempéra-
tures et humidités ; d’après [29].

Le mode d’action de l’eau sur la résistance mécanique des fibres fait
l’objet de controverses. Selon Michalske et al. [30] une relation entre KI

et la vitesse de croissance de la fissure, comme l’équation (A6.15), per-
met d’interpréter correctement la fatigue statique observée expérimenta-
lement avec les fibres vierges de silice. On peut toutefois suggérer une
autre explication. On a observé, en effet des valeurs voisines pour les
énergies d’activation de la diffusivité de l’eau et de la durée de vie sous
charge des fibres de silice [31]. Il est reconnu d’une part, que les cont-
raintes favorisent la diffusion de l’eau et d’autre part, que la présence
d’eau dans le réseau vitreux abaisse les propriétés mécaniques comme
le module de Young, la viscosité et la limite d’élasticité [32]. Ainsi la dif-
fusion de l’eau dans une fibre sous contrainte pourrait entraîner une
réduction de la section utile et donc un accroissement de la contrainte
supportée par la partie centrale de la fibre. Dans le seul cas où les condi-
tions expérimentales permettent l’observation de la surface de fracture,
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FIG. A6.20. Durées de vie de fibres de silice soumises à une contrainte de traction ;
d’après [7].

on a noté pour la plupart des fibres testées que l’origine de la fracture est
localisée dans la partie centrale de la section [33]. Ainsi, il semblerait que
la fatigue du verre sans défaut résulte d’un réarrangement structural qui
abaisse les propriétés viscoélastiques et non d’un effet de corrosion.

L’effet néfaste de l’humidité peut être évité par un revêtement imper-
méable. Des films de certains métaux à bas point de fusion comme l’étain,
le zinc, l’aluminium et l’indium, ont pu être déposés en faisant passer
dans un bain de métal fondu la fibre qui vient d’être étirée [34]. Sur
la figure A6.21 on voit que ce type de revêtement abaisse légèrement la
résistance hors fatigue de la fibre de silice (à −196 ◦C) mais double la
résistance en atmosphère humide.
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FIG. A6.21. Résistance à la flexion de fibres de silice revêtues d’étain et de silicone à
−196 ◦C et à 20 ◦C ; d’après [34].
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A.7 Statistique de Weibull

La résistance mécanique d’un article en verre est fixée par le défaut le
plus grave existant dans sa région sollicitée. Par conséquent, si cette zone
s’élargit soit parce qu’on prend une pièce de verre plus grande, soit parce
qu’on change les conditions de sollicitation, on aura une probabilité plus
élevée de rencontrer un défaut plus important et ainsi la résistance mé-
canique risque d’être abaissée. La méthode statistique la plus communé-
ment employée pour prendre en compte cet état de fait et pour exprimer
la fiabilité d’une pièce de verre, repose sur la loi de Weibull [1].

Weibull, qui etudiait experimentalement la résistance de fils de coton,
s’inspira, pour exprimer la relation entre la dimension d’une éprouvette et
sa résistance mécanique, de l’image d’une chaîne constituée de maillons
en série. Considérons par exemple une chaîne formée de deux maillons
de longueur Λ1 et Λ2. Si cette chaîne est soumise à une contrainte de
traction σ, la probabilité S de sa survie vaut :

S (σ, Λ1 + Λ2) = S (σ, Λ1) × S (σ, Λ2) .

La fonction S(σ) doit d’autre part être positive, continue et décroissante
avec

pour σ→ 0 S → 1

pour σ→ ∞ S → 0.

Ces conditions sont réalisées si

S (σ, Λ) = e−ΛN (σ) (A7.1)

où N (σ) est la densité linéique des défauts critiques provoquant la rupture
à une contrainte σ.
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La probabilité de rupture p s’en déduit :

p (σ, Λ) = 1 − S = 1 − e−ΛN (σ). (A7.2)

Pour N (σ), Weibull propose l’expression :

N (σ) =
(

σ
σ0

)m

(A7.3)

m est un coefficient, appelé module de Weibull, qui caractérise l’étroi-
tesse ou la largeur de la distribution des tailles de défauts et σ0 est une
contrainte moyenne. Une valeur élevée de m correspond à une population
de défauts dont les tailles sont peu dispersées.

Si l’on tient compte de ce que la résistance d’un défaut de taille a est,
selon la théorie de la mécanique de la rupture, proportionnelle à a−1/2,
l’équation (A7.3) est équivalente à :

N (a) =
(

a
a0

)−m/2

(A7.4)

où a0 est une longueur de normalisation. On exploite les diagrammes de
Weibull sous forme logarithmique. L’équation (A7.1) peut s’écrire :

ln ln
(

1
S

)
= ln Λ + ln N (σ). (A7.5)

Reportant dans (A7.5) la valeur de N (σ) tirée de (A7.3), on obtient :

ln ln
(

1
S

)
= ln Λ + m ln σ − m ln σ0. (A7.6)

Pratiquement, on numérote après rupture les éprouvettes dans l’ordre
croissant de leur résistance mécanique et on porte en abscisse le loga-
rithme de la contrainte σ et en ordonnée le logarithme du logarithme de
l’inverse de la probabilité de survie. L’équation (A7.3) est bien adaptée aux
distributions de défauts superficiels des verres car les diagrammes expé-
rimentaux selon la représentation de Weibull (équation (A7.6)) donnent
des droites s’il n’y a qu’une seule famille de défauts (Fig. A7.1). Lorsqu’on
a tracé une droite de Weibull relative à une longueur d’éprouvette Λ0, on
peut, par une translation égale à ln (Λ/Λ0) dans le sens des ordonnées,
prévoir les probabilités de survie pour une longueur Λ. Les diagrammes
de Weibull s’appliquent également aux défauts répartis sur la surface
d’une feuille de verre. La Figure A7.2 montre les probabilités de rupture
de feuilles de verre flotté mises en flexion sphérique à l’aide de deux an-
neaux concentriques de diverses dimensions [2].
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FIG. A7.1. Représentation de
Weibull concernant les valeurs
expérimentales de la résistance
en flexion d’éprouvettes de verre
plat aux arêtes meulées. Lon-
gueur de la zone en flexion :
Λ0 = 70 mm ; —— estimation
de la probabilité de rupture d’une
bande de longueur Λ0 = 350 mm.

FIG. A7.2. Probabilité de rup-
ture de la face « bain » de
feuilles de verre flotté de 4 mm
d’épaisseur, en flexion sphérique.
Rayon de la zone contrainte :
• • • 12,5 mm ; ��� 50 mm ;
◦ ◦ ◦ 25 mm ; ��� 75 mm.
(D’après [2].)
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A.8 Propagation de lumière
cohérente dans les fibres

optiques : éléments
théoriques

L’invention du laser a permis le développement d’un système optique de
communication où l’information à transmettre est contenue dans une
onde lumineuse qui chemine à l’intérieur d’une fibre de verre.

1. Les modes de propagation dans une couche
diélectrique

Pour trouver à quelles conditions les ondes lumineuses cohérentes émises
par un laser se propagent dans les fibres optiques, il est commode de trai-
ter d’abord de la propagation dans un guide plus simple, constitué d’une
couche diélectrique plane infinie, d’indice n1 et d’épaisseur 2a, comprise
entre deux régions d’indice plus faible n2 (Fig. A8.1). La propagation gui-
dée d’une onde parallèlement aux surfaces de cette couche peut être
considérée comme résultant de la superposition de deux ondes planes
progressives Ω1 et Ω2 de même amplitude, en phase l’une avec l’autre et
inclinées d’un angle ±θ par rapport aux frontières. À chacune de ces deux
ondes, on peut associer, conformément à la représentation géométrique
classique, une direction de rayons lumineux qui lui est perpendiculaire
(Fig. A8.2).

FIG. A8.1. Couche diélectrique plane.
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FIG. A8.2. Propagation de la lumière dans une couche plane par superposition de deux
ondes planes.

Une première condition nécessaire pour que la propagation guidée ait
lieu est que la réflexion des rayons lumineux soit totale, c’est-à-dire que

sin θ ≥ n2

n1
. (A8.1)

La seconde condition est que les deux ondes planes Ω1 et Ω2 puissent
progresser sans altération dans le guide en dépit des réflexions qu’elles
subissent. Sur la Figure A8.3 on a représenté deux fronts successifs P1

et P2 de la même onde. Entre ces deux plans, le rayon CD subit deux
réflexions sur les frontières du guide alors que le rayon AB n’en subit
pas. Pour que le front d’onde reste plan, il faut réaliser la condition d’in-
terférence constructive c’est à dire qu’entre les vibrations parvenant aux
points B et D l’écart de phase soit un multiple de 2π. L’équation (A8.2)
doit donc être vérifiée :

−2πn1

λ (CD − AB) + 2Φ = −2mπ (A8.2)

où λ est la longueur d’onde dans le vide, m est un entier et Φ est le saut
de phase qui accompagne la réflexion totale.

La différence de longueur géométrique entre les chemins vaut :

(CD − AB) = 4 a cos θ. (A8.3)

En outre l’expression de Φ en fonction de θ est donnée par la théorie
électromagnétique [1]. Pour une onde polarisée dans le plan d’incidence,
on a :

tan
Φ
2

=

√
n2

1 sin2 θ − n2
2

n1 cos θ
. (A8.4)
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FIG. A8.3. Combinaison des ondes guidées après réflexion.

Compte tenu de (A8.3) et (A8.4), l’équation (A8.2) devient :

− 2 π n1

λ
4 a cos θ + 4 arctan θ

√
n2

1 sin2 θ − n2
2

n1 cos θ
= −2 m π. (A8.5)

Il est utile d’introduire deux paramètres sans dimension :
la « fréquence normalisée » définie par :

V =
2 π
λ

a
√

n2
1 − n2

2 (A8.6)

la « constante de phase normalisée » qui vaut :

γ =
2 π
λ

n1 a cos θ. (A8.7)

Avec ces nouvelles variables, l’équation (A8.1) s’écrit plus simplement :

γ ≤ V (A8.8)

et l’équation (A8.5) devient

− γ + arctan

√
V2 − γ2

γ
= −m

π
2

. (A8.9)

Si on prend m pair, on obtient :

γ
cos γ

= (−1)m/2 V (A8.10a)

et si m est impair :
γ

sin γ
= (−1)(m−1)/2 V . (A8.10b)
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Lorsqu’on se fixe les caractéristiques du guide (n1, n2 et a) ainsi que la
longueur d’onde λ de la lumière, la valeur du paramètre V est déterminée
par l’équation (A8.6). Les équations (10) donnent alors les valeurs de γ
à partir de celle de V (Fig. A8.4). On en déduit, par l’équation (A8.7),
les directions θ des ondes guidées. À chaque valeur de m correspond
un mode de propagation représenté par une branche de la courbe de la
Figure A8.4 et à chaque mode est associée une fréquence de coupure
Vc = m π

2 au-dessous de laquelle il n’est plus guidé car l’équation (A8.8)
n’est alors plus vérifiée et les ondes qui génèrent le mode considéré ne
subissent plus la réflexion totale. Seul le mode pour lequel m = 0 n’a pas
de fréquence de coupure. Si V = Vc = mπ/2, on déduit de l’équation (A8.7)

cos θ =
m
4n1

λ
a

. (A8.11)

FIG. A8.4. Valeurs de la constante de phase normalisée γ de la lumière guidée par une
couche plane en fonction de la fréquence normalisée V .

On voit que plus m est grand, plus θ est petit et donc plus le trajet
suivi par les ondes guidées est long et par conséquent plus grande est la
durée de la propagation dans le guide.

Pour une valeur V0 de la fréquence normalisée, les valeurs des
constantes de phase normalisées des modes guidés sont les ordonnées
des points d’intersection de la droite V = V0 avec les différentes branches
de la courbe γ = f (V ) (Fig. A8.4). Plus V0 est grand, plus le nombre de

modes guidés est élevé. Si V0 < π/2, c’est-à-dire si a
√

n2
1 − n2

2 < λ/4, le
guide fonctionne en monomode.
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2. Les modes de propagation dans une fibre
optique

Si maintenant nous considérons une fibre à saut d’indice dont le dia-
mètre de cœur est 2a (Fig. A8.5), on obtient les conditions de propa-
gation en recherchant les solutions aux équations de Maxwell en coor-
données cylindriques [2]. Les calculs, qui font appel aux fonctions de
Bessel et de Hankel, sont laborieux mais on peut exprimer leurs résul-
tats, comme dans le cas de la couche plane diélectrique, sous la forme de
courbes γ = f (V ) (Fig. A8.6). Dans ce cas, le régime monomode correspond
à V < 2,4.

FIG. A8.5. Section d’une fibre à saut d’indice.

Pour qu’une fibre optique de silice soit techniquement réalisable, il
vaut mieux que le diamètre du cœur ne soit pas inférieur à 10 μm. Si
on injecte dans la fibre une impulsion de longueur d’onde 1,55 μm, la
condition de fonctionnement en monomode, soit V < 2,4, conduit à un
écart d’indice n1-n2 ≈ 0,003. Si le cœur a un indice n1 = 1,500, celui de la
gaine doit être compris entre 1,497 et 1,500. À partir de l’équation (11),
on trouve, en prenant ces valeurs numériques, que les rayons lumineux
associés aux ondes guidées font avec l’axe de la fibre un angle inférieur
à 3◦.
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FIG. A8.6. Constante de phase normalisée γ de la lumière guidée par une fibre à saut d’in-
dice, en fonction de la fréquence normalisée V ; d’après [2].
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A.9 Données économiques

La production annuelle de verre dans le monde s’est élevée en 2001 à
115 millions de tonnes pour un chiffre d’affaire de 110 milliards d’eu-
ros, ce qui correspond à un prix moyen de 1e par kilo de verre. L’Union
Européenne emploie 198000 personnes pour produire 28 millions de
tonnes de verre. C’est le plus important producteur de verre mondial.
Il est d’usage de diviser le marché du verre en plusieurs secteurs. Le ta-
bleau A9.I montre la répartition par secteur de la production de verre
de l’Union Européenne en 2001 d’après les statistiques publiées dans le
World Glass File [1]. Le secteur le plus important en volume est celui
du verre d’emballage, qui représente environ 10 % du marché total du
conditionnement. Le niveau élevé de cette production est dû à plusieurs
facteurs, notamment le développement des emballages jetables, l’impor-
tance de l’industrie viticole et le choix du verre pour les canettes de bière.

Tableau A9.I. Production de verre dans l’Union Européenne en 2001 en millions de tonnes ;
d’après [1].

Total Verre Verre plat Verrerie Fibres de Fibres Reste
d’emballage table renforcement isolation

(1)
27,9 17,4 7,5 0,9 0,7 0,9 0,5

(1) : Estimation.

Dans le marché de l’agroalimentaire, l’aspect marketing de l’emballage
joue un rôle important et le verre demeure le contenant privilégié pour les
produits à forte valeur ajoutée.

Le secteur de la verrerie d’emballage est très concentré. Au plan mon-
dial les principales firmes productrices sont : Owens Illinois (USA),
Saint-Gobain (France), Consumers Packaging (Canada) et BSN Glasspack
(France).

Dans le marché du verre plat, on note au cours de la dernière décennie
une forte progression de la consommation des pays émergents. Comme le
transport du verre est relativement onéreux, les lignes de production sont
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construites à proximité des centres de consommation. En 2001 le premier
producteur de verre plat est la Chine (Tab. A9.II). Le prix de revient du
verre plat peut se décomposer approximativement ainsi :

matières premières 30 %
énergie + fluides 20 %
personnel 20 %
amortissement des installations 25 %
divers 5 %

Au plan mondial les principales firmes productrices de verre plat sont
en dehors des entreprises chinoises : Asahi Glass (Japon), Pilkington
(Royaume Uni), Saint-Gobain (France) et Guardian (USA).

Tableau A9.II. Production mondiale de verre plat en 2001 en millions de tonnes.

Union Europe Amérique Amérique Chine Japon Asie du Reste Total
Europ. de l’est du nord latine sud-est

7,5 2,9 5,4 2,1 10,6 1,2 4,9 2,1 36,7

En France, l’industrie automobile est fortement implantée. Le vitrage
moyen d’un véhicule est de plus de 4 m2 si bien que le vitrage automobile
absorbe 35 % de la production de verre plat. La transformation du verre
pour l’automobile est entièrement assurée par le verrier qui souvent tra-
vaille en partenariat avec le constructeur pour développer de nouveaux
modèles.

Le marché des fibres de renforcement est dominé par l’Amérique du
Nord. Les principales firmes productrices sont : Owens Corning et PPG
(USA) et Saint-Gobain (France). Quant au marché de la laine de verre il
est dominé, au plan mondial, par le groupe Saint-Gobain et ses licenciés.
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