N

N

Etude du carbure de titane nano- et micro-structuré:
élaboration et comportement en conditions extrémes
d’irradiation aux ions *Ar*

Mehdi Gherrab

» To cite this version:

Mehdi Gherrab. Etude du carbure de titane nano- et micro-structuré: élaboration et comportement
en conditions extrémes d’irradiation aux ions %’ Ar*. Chimie-Physique [physics.chem-ph]. Université
Claude Bernard - Lyon I, 2013. Francgais. NNT: . tel-00958369v1

HAL Id: tel-00958369
https://theses.hal.science/tel-00958369v1

Submitted on 12 Mar 2014 (v1), last revised 29 Sep 2014 (v2)

HAL is a multi-disciplinary open access L’archive ouverte pluridisciplinaire HAL, est
archive for the deposit and dissemination of sci- destinée au dépot et a la diffusion de documents
entific research documents, whether they are pub- scientifiques de niveau recherche, publiés ou non,
lished or not. The documents may come from émanant des établissements d’enseignement et de
teaching and research institutions in France or recherche francais ou étrangers, des laboratoires
abroad, or from public or private research centers. publics ou privés.


https://theses.hal.science/tel-00958369v1
https://hal.archives-ouvertes.fr

. ‘5 INSP
me b Lt N° d’ordre 305 — 2013

r 000y COMMUNAUTES LYCEN - T 2013-18
,.-.' : ‘ e beninE - @ ENERGIES
. i Rhénellpes

These

présentée devant

I'Université Claude Bernard Lyon 1

Ecole Doctorale de Physique et d’Astrophysique

pour I'obtention du

DIPLOME de DOCTORAT

Spécialité : Physique des Matériaux

(arrété du 7 aolt 2006)

par

Mehdi GHERRAB

Etude du carbure de titane nano- et micro-structuré
élaboration et comportement en conditions extrémes
d'irradiation aux ions *°Ar*

Soutenue le 16 décembre 2013
devant la Commission d’Examen

Jury :
M. P.F. Brevet Président du jury
Mme. M.F. Beaufort Rapporteur
M. F. Bernard Rapporteur
Mme. | Monnet Examinateur
M. P. Yvon Examinateur
Mme. N. Millard-Pinard Directrice de thése
M. S. Gavarini Co-Directeur de thése
M. V. Garnier Co-Directeur de these

w

EDsz- PHAST
IN2P3 Siyelque UNIVERSITE D= LYoN
4 - & Astrophysique =
Institut national de physique nucléaire

et de physique des particules de Lyon <







UNIVERSITE CLAUDE BERNARD - LYON 1

Président de I'Université M. Francois-Noél GILLY
Vice-président du Conseil d’Administration M. le Professeur Hamda BEN HADID
Vice-président du Conseil des Etudes et de laWiwersitaire M. le Professeur Philippe LALLE
Vice-président du Conseil Scientifique M. le Professeur Germain GILLET
Secrétaire Général M. Alain HELLEU

COMPOSANTES SANTE

Faculté de Médecine Lyon Est — Claude Bernard Directeur : M. le Professeur J. ETIENNE

Faculté de Médecine et de Maieutique Lyon Sud +l€hdérieux Administrateur provisoire : M. le Professeur G.

UFR d’Odontologie KIRKORIAN
Directeur : M. le Professeur D. BOURGEOIS
Institut des Sciences Pharmaceutiques et Biologique

Directeur : Mme la Professeure C. VINCIGUERRA.
Institut des Sciences et Techniques de la Réadaptat

Directeur : M. le Professeur Y. MATILLON
Département de formation et Centre de RecherclBaogie Humaine

Directeur : M. le Professeur P. FARGE

COMPOSANTES ET DEPARTEMENTS DE SCIENCES ET TECHNOL®E

Faculté des Sciences et Technologies Directeur : M. le Professeur F. De MARCHI

Département Biologie Directeur : M. le Professeur F. FLEURY

Département Chimie Biochimie Directeur : Mme le Professeur H. PARROT

Département GEP Directeur : M. N. SIAUVE

Département Informatique Directeur : M. le Professeur S. AKKOUCHE

Département Mathématiques Directeur : M. le Professeur A. GOLDMAN

Département Mécanique Directeur : M. le Professeur H. BEN HADID

Département Physique Directeur : Mme S. FLECK

Département Sciences de la Terre Directeur : Mme la Professeure |. DANIEL

UFR Sciences et Techniques des Activités Physiqu8portives Directeur : M. C. COLLIGNON

Observatoire de Lyon Directeur : M. B. GUIDERDONI

Polytech Lyon Directeur : M. P. FOURNIER

Ecole Supérieure de Chimie Physique Electronique Directeur : M. G. PIGNAULT

Institut Universitaire de Technologie de Lyon 1 Directeur : M. C. VITON

Institut Universitaire de Formation des Maitres Directeur : M. R. BERNARD

Institut de Science Financiére et d'Assurances Directeur : Mme la Professeure V. MAUME-
DESCHAMPS






Remerciements

Je souhaite en premier lieu souligner que cetteethéffectuée en co-direction a I'Institut de
Physique Nucléaire de Lyon et au laboratoire MATHEES'INSA de Lyon, a été possible par
le financement de la région Rhoéne-Alpes a travas membres de I'ARC énergie
anciennement cluster de recherche MACODEYV queybaite remercier.

Je souhaite ensuite vivement remercier ma directtecthese Nathalie Millard-Pinard (IPNL)
et mes co-directeurs Stéphane Gavarini (IPNL) etcdit Garnier (INSA de Lyon). Jai
beaucoup apprécié leur professionnalisme, leuretdguleur implication dans chaque
expérience que jai di mener ainsi que leur contidbuactive dans la rédaction de ce
manuscrit. Merci également pour les réunions fratgseet toujours tres utiles.

Je tiens également a remercier : Pierre-FrancoeveBr Marie-France Beaufort, Frédéric
Bernard, Isabelle Monnet et Pascal Yvon d’avoiregté de faire partie de mon jury de these
et pour leur remarques toujours tres constructives.

Je tiens a remercier tous ceux qui ont contribuprds ou de loin a mon travail de these. Je
remercie trés chaleureusement Sandrine Cardinalgsogrande compétence et son aide tres
précieuse que ce soit pour les expériences parldiBRX ou encore 'ATD-ATG. Jai
également apprécié sa joie de vivre, son humoarris® communicatif ainsi que ses précieux
conseils.

Je remercie tres fortement Thierry Douillard poes longues heures passées au FIB pour
réaliser les lames minces, pour sa forte implicatians les analyses MET et 'EBSD. Merci
pour sa disponibilité et ses réponses a mes nomdsauestions.

Je tiens a remercier Xavier Jaurand du CTu et StepBavarini (directeur du CTu) pour leur
vive contribution aux analyses MET ainsi que DaVidadec de I'lEMN pour sa réactivité
sur la réalisation des lames minces.

Je remercie ensuite Guillaume Bonnefont pour spodibilité et sa gentillesse au cours des
expériences SPS ainsi que Florian Mercier pouretwes formations sur les différents
équipements du laboratoire MATEIS.

Merci a Helen Reveron pour sa formation BET, mercYves Jorand pour les essais de
dispersion sur le sonitube et pour la pycnoméirisi@u’a Laurent Grémillard pour les essais
de porosimetrie mercure.

Un grand merci a Stéphanie Sorieul, Philippe AlfatrLaurent Daudin du CENBG pour les
analyses par micro-sonde RBS. Merci a Yann Lecdat&FP pour les analyses chimiques
élémentaires par combustion.

Je souhaite aussi sincerement remercier toute péqdu service acceélérateur de I'IlPNL a
commencer par Christophe Peaucelle le chef de graup grand merci a Clément Bernard et
Raphael Fillol pour les matinées passées a mettnglace la chambre d’irradiation et leur
aide sur I'accélérateur parfois capricieux.

Un grand merci aux stagiaires qui ont contribu@tdie sur le TiC a commencer par Aurélie
en thése a I'lPNO et Joffrey qui me succede a IULPMerci pour votre investissement, votre
grande capacité de travail, votre gentillesse gevécoute. Merci également a Mickael pour
sa bonne humeur et a Laurence pour son sérieux.

Merci aux membres du groupe ACE pour m'avoir treanbaccueilli a commencer par la
directrice du groupe Nathalie Moncoffre pour sesseds avisés, sa gentillesse et les offres
de post-doc qu’elle me transfére régulierement.cMarNelly Toulhoat, Clotilde Gaillard,
Yves Pipon et Nicolas Bererd pour leur bonne hunetueur disponibilité. Merci a tous les
doctorants du groupe ACE: merci a Gwennaélle tagjotrés volontaire, altruiste et

5



sympathique ; merci a Maél a qui je souhaite beguad®icourage pour sa derniére année ;
merci a Antoine et bonne continuation a Paris ; dl@ux nouveaux arrivants a I'lPNL
Nicolas et Guillaume qui vont passer beaucoup dédsean salle de polissage ; Merci a Benoit
pour ses blagues et sa bonne humeur.

Je remercie également tous les membres du lab@@NATEIS a commencer par la paire
André/Philippe pour les soirées aux Terreaux, leschs de ligue des champions et autres
délires. Courage pour la fin de ta rédaction Angréais que tu as énormément de résultats et
gue tu travailles tres dur.

Merci a mes anciennes co-bureau de l'insa Miraw&tl&a pour nos pauses café et nos
conversations. Merci a mes co-bureau de quelqués asavoir Carlos et Marta qui attaquent
leur deuxieme année déja...

Merci a tous ceux que j'ai eu la chance de coOtoy@éatrice, Marlyn, Fernando, Rabia,
Jichao, Abel, Clarisse, Solene, Sylvain, Elie, Nisp Aurélien, Annie, Liliane, Antonia,
Sandrine, Mihai, Laura.

Une pensée pour Rachid qui enseigne maintenatarbnient la Physique-Chimie en Guyane
Francaise. Merci pour nos soirées FIFA, nos footdichanche et nos conversations tardives.
Merci a tous mes amis de Paris, de Lyon et de Caen.

Enfin un merci trés particulier a Fanny, celle guioujours été la pour moi au cours de ces
trois dernieres années. Merci pour ta patience,étmute, tes conseils et ton soutien sans
faille. Sache que ta présence a énormément comptém.

Je dédie ce manuscrit & mes parents, ma sceur etemedreres que je respecte énormément
et qui sont et seront toujours a mes cotes.



Résumé
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Résumeé

Ce travail de thése s’inscrit dans le cadre dediétet du développement de matériaux
céramiques de type carbure pouvant étre utilises dassemblage combustible des réacteurs
nucléaires du futur. Depuis l'accident de Fukushimas céramiques réfractaires sont
envisagées afin d’améliorer la slreté dans lesaesta eau pressurisée actuelles. Sous forme
de revétements ou de gaines, ces matériaux paurraie effet permettre de garantir une
meilleure résistance de I'assemblage combustiblanmoent en conditions accidentelles a
haute température.

Le principal frein a I'utilisation en réacteur déramiques carbures sous forme frittée
est leur faible ténacité qui a conduit a envisadgeilisation de matériaux composites a
matrice céramique. Ces matériaux sont constituéfibdes ou de tubes insérés dans une
matrice céramique. Depuis quelques années, des iqaelsn complexes permettant
d’envisager la fabrication de gaines étanches awduyis de fission gazeux ont été
perfectionnées (Procédés CVI et NITE®, utilisattbun liner...). Quel que soit le procédé ou
la forme finale du matériau envisagé, la mise exread’une matrice céramigue a nanograins
peut présenter un gain en termes de résistancerradiation notamment. Parmi les
céramiques envisagées se trouve le carbure densilgui a fait I'objet de nombreuses études
depuis plusieurs décennies. D’autres matériaux &galement a I'étude comme le carbure de
titane qui présente 'avantage de présenter usehate température de fusion et également
une conductivité thermique relativement conseregs grradiation et a haute température.

Dans cette étude, nous avons choisi de nous is@rad’'impact de la taille de grains

sur certaines propriétés du matériau TiC. Notre atéhe a été de synthétiser trois
microstructures différentes par la technique SP8cales tailles de grains moyennes
suivantes: < 500 nm; 2 um et= 30 um. Dans un premier temps, nous avons détérlam
meilleures conditions de dispersion d’'une poudremensiale nanomeétrique=(40 nm). En
effet, les nanograins présentent une tendanceggldmération et ces agglomérats peuvent
influencer le processus de frittage. Nous avonsligngléfini les conditions optimales de
frittage afin d’obtenir les trois microstructuresibaitées.
Les frittés ainsi obtenus ont alors été exposésedluance d'irradiation relativement élevée,
a l'aide d'un faisceau externe d'iorf8Ar* de 500 keV. Le choix des gaz rares comme
particule incidente a été guidé par la problématitpien connue des produits de fission
gazeux et de leur propension a former des bullesau nuire a I'intégrité du matériau.

Cette fluence a été appliquée a température anebe&nd 1000°C systématiquement
sur toutes les microstructures. A I'ambiante, cesdiations ont induit la présence de cloques
sous la surface pour les microstructures a tadleghin supérieure au micron ainsi que la
présence de nano et microfissures au maximum céimalion de I'argon laissant apparaitre
des cavités remplies de gaz rare. Un traitemenimiljge a 1000°C de ces échantillons



Résumé

implantés a abouti a une exfoliation préférentielée certaines cloques en surface laissant
apparaitre des crateres. Il en a résulté un retdeheimportant des espéeces implantées.

Les irradiations a 1000°C ont abouti a la délanmmatd’ensemble de grains pour les
microstructures a taille de grain supérieure auraniet préférentiellement pour les grains
orientés selon la direction <111> avec les plarisl)Jparalléles a la surface. Ces zones
délaminées sont liees a une accumulation et unlesoeence de nanobulles de gaz rare qui
sont des précurseurs des nano-fissures. On obgaevies grains de taille inférieure a 100 nm
semblent mieux résister a la fissuration.

Pour les 3 microstructures TiC types, I'oxydation s/mitier par la croissance de
cristallites au sein des grains, et également awani des joints de grains pour la
microstructure nanomeétrique. Cette derniére s'edtée étre la plus sensible a I'oxydation,
probablement du fait de sa forte porosité et deja@ess de grains plus nhombreux et peu
denses. Dans tous les cas, les premiers stadesxgdaltion coincident avec l'apparition
d'ilots d'oxydes épars dont la taille et lorientat dépendent de la direction
cristallographique du grain sous-jacent.
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Introduction

Introduction

Dans le contexte énergétique actuel, caractérisaupa demande croissante, il est
important d’'accroitre I'offre énergétique tout exduisant le plus possible les émissions de
CO, ayant un impact sur le changement climatique.

Le nucléaire présente un certain nombre d’avantagegparé aux énergies carbonées d'un
point de vue compétitivité économique et émisstnQ.

En 2050, une puissance installée 3 a 4 fois supéria la puissance nucléaire actuelle est
envisagée. Cependant, I'accident de Fukushimaiaatraune hausse du codt de I'énergie
nucléaire, notamment en raison des exigences @dés@roissantes, et la crise économique
pourraient ralentir cette expansion. De plus desimoyens de production d’énergie, tel que
I'exploitation du gaz de schiste, présentent uéréttnon négligeable.

La consommation des ressources naturelles en anagida mauvaise utilisation du
potentiel énergétique dans les centrales nucléaiceselles nous posent des questions sur
I'exploitation pendant des décennies des RéacteUuEau sous Pression (REP, réacteur de
génération II)) actuels.

En effet, le parc nucléaire francais est aujourddamposé uniquement de REP. Les REP
permettent a la France d'assurer les trois quartsaderoduction d'électricité, ce qui lui
permet d'atteindre un taux de dépendance en éandiagsiles relativement faible (environ
50%) au regard par exemple de la situation eurogé@@pendance a 80%).

L’EPR (European Pressurized water Reactor), réadiegénération Ill, constitue une
amélioration des réacteurs de type REP (constru&iocours en France a Flamanville). Il
s’agit de réacteurs bénéficiant d’améliorationsiéssde I'expérience acquise par quelques
décennies d’exploitation des réacteurs de générdiio L'EPR possédera un meilleur
rendement de conversion de la chaleur en éleératitune sireté accrue (essentiel depuis
Fukushima) ainsi qu’une durée de vie plus longue.

La génération IV de réacteurs nucléaires est prévudorizon 2040. Le Forum
Génération 1V, regroupant dix pays, avait pour oftjele définir les technologies nucléaires
les plus prometteuses. Cette collaboration inteynale a permis de souligner le caractere
essentiel du recyclage du combustible et de I'écvaales ressources. Dans les réacteurs a
spectres de neutrons rapides &€ génération, il sera possible de valoriser la énatfertile
(uranium 238) par transmutation en plutonium 239 Iguest fissile. Ce cycle fermé du
combustible permettra également de recycler lesides mineurs (neptunium, américium,
curium) pour les brdler et les soustraire ainsi déghets ultimes. Parmi tous les systémes
nucléaires évoqués au cours du Forum Geénératiorsil/concepts ont été sélectionnés
comme novateurs. La France a été impliquée enitgridans les trois systemes RNR-Na
(Réacteur a Neutrons Rapides et caloporteur NaR-BN(Réacteur a Neutrons Rapides et
caloporteur Gaz) et RTHT (Réacteur a Tres HautepBeature). Cette nouvelle génération de
réacteurs nécessite un effort important de reclkestin les matériaux, que ce soit pour le
combustible utilisé mais aussi pour les matériaustdecture de I'assemblage combustible.
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Introduction

Les matériaux entourant le combustible seront ssudans le cadre de la génération
IV de réacteurs, & des conditions extrémes de teysé (jusqu’a 1600°C voire plus en
conditions accidentelles) et d’irradiation (jusquZ00 déplacements par atome). Les
matériaux sélectionnés au niveau du gainage (prenaigveloppe du combustible) devront
egalement jouer le role de barriere de rétentiengde de fission. Les gaz rares produits au
sein du combustible peuvent a forte dose s’agrégebulles, ce qui peut endommager le
matériau avec formation de fissures pouvant nuliietagrité de 'assemblage combustible.
La propriété des matériaux a résister a la fratituraet a conserver leur intégrité sous I'effet
de cette pression interne exercée par les gazsderii est un des points cruciaux afin
d’assurer la slreté de nos réacteurs. Ainsi, iltrést important de récolter des données en
laboratoire afin de prévoir autant que possibledmportement des matériaux de structure en
« conditions réacteur ».
La nanostructuration (taille de grain < 100 nm) npait apporter, au matériau concerne, de
nombreuses améliorations de ses propriétés telkesagqésistance a l'irradiation et aux chocs
thermiques ou encore ses propriétés mécaniquepludda diminution de la taille de grain
confére a la plupart des matériaux poly-cristallites propriétés de superplasticité a haute
température ce qui est un atout pour limiter la pgapion de fissures dans des matériaux
soumis a des températures élevées.

Ce travail de thése s’inscrit dans le cadre dediétet du développement de matériaux
céramiques de type carbure pouvant étre utilises dassemblage combustible des réacteurs
nucléaires du futur. Le principal frein a I'utilisan de céramiques carbures sous forme frittée
en réacteur est leur faible ténacité qui a conduienvisager l'utilisation de matériaux
composites a matrice céramique. Ces matériauxczomgtitués de fibres ou de tubes insérés
dans une matrice céramique. Depuis quelques andégsechniques complexes permettant
d’envisager la fabrication de gaines étanches atoduits de fission gazeux ont été
perfectionnées (Procédés CVI et NITE®, utilisatiban liner...). Quelque soit le procédé ou
la forme finale du matériau envisagé, la mise exread’une matrice céramigue a nanograins
peut présenter un gain en termes de résistanoeadition notamment.

Dans cette étude, nous avons choisi de nous istdremu cas d'une ceramique

réfractaire : le carbure de titane (TiC). L'impaet la microstructure du TiC (taille de grains
nanometrique a quelques dizaines de microns) sugsigtance a une fluence d’irradiation
relativement élevée, & l'aide d'un faisceau extattiens “’Ar* de 500 keV a température
ambiante et a 1000°C ainsi que sur la rétentiocedegaz rares, sera étudié. Notre démarche
consiste a découpler irradiation et température diitudier leurs effets respectifs. La tenue a
I'oxydation du TiC dans I'environnement réacteur @galement un enjeu important que nous
avons cherché a évaluer au cours de ce travail.
Nos conditions en laboratoire nous conduisent asnimgaliser sur les phénomeénes se
produisant aux abords de la surface (dans les premim typiquement). La proximité de la
surface peut induire des effets particuliers etdesntuelles extrapolations au « bulk » du
matériau doivent toujours dans ce cas étre réaliséec prudence.
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Introduction

Ce manuscrit s'articule autour de cing chapitres. dremier chapitre présente le
contexte de cette étude a travers les difféerentesergtons de réacteurs et leurs
caractéristiques d'un point de vue combustible omaiteur, températures et cycle du
combustible. Les enjeux matériaux sont égalementiaso
Le deuxiéme chapitre détaille les différentes témies expérimentales utilisées au cours de
cette thése sur des poudres et des céramiqueCdd®&s techniques de caractérisation, des
méthodes de synthése de matériaux céramiques @msides procédés d'irradiation et
d’'implantation des matériaux seront explicités.

Au cours du troisiéme chapitre, une caractérisagtwbale de poudres nanométriques et
micrométriques de carbure de titane, de méme qucomparaison des mécanismes
d’oxydation sous air et dans I'eau de ces poudyams présentées.

Le quatrieme chapitre compare deux techniqueshbéddion de frittés, le SPS (Spark Plasma
Sintering) et le HP (Hot Pressing) de carbure @@ et propose une optimisation des cycles
de frittage afin de controler la taille des graidans ces frittés et d’aboutir a trois

microstructures types. Celles-ci présenteront dédeg de grains de quelgues centaines de
nanometres a quelques dizaines de microns.

Enfin, le cinquieme chapitre expose le comportenus différentes microstructures types

selon les conditions d’irradiation et de tempémtibes dégats d’irradiation seront génerés
dans les frittés TiC via un faisceau externe d’i@rgon. Ces irradiations externes se
dérouleront soit a température ambiante, soit a AD0@vec également en parallele un

traitement thermique post-irradiation. Le suivi dégentuelles bulles d’argon formées

permettra de mieux comprendre le comportement desages produits en réacteurs.

Le manuscrit s’achevera par une discussion/cormiugjui précédera les perspectives
envisagées.
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Chapitre | : Contexte de I'étude et role de la
microstructure des matériaux de 'assemblage
combustible

Ce chapitre a pour objectif de présenter le cortade cette étude et se décompose en cing
parties. La premiere partie est focalisée sur kbigjue du nucléaire ainsi que sur le principe
de fonctionnement d’'un réacteur d’'une part a nengrthermiques et d’autre part a neutrons
rapides puis sur le cycle du combustible nucléaire.

La deuxieme partie expose les différentes générstie réacteurs avec leurs caractéristiques
d’un point de vue combustible, caloporteur, tempées, cycle du combustible...

La troisieme partie décrit les enjeux matériaux déacteurs du futur et justifie le choix du
carbure comme matériau de gainage du combustible.

La quatrieme partie a pour objet de définir le rGle la microstructure du matériau de
gainage. En effet les avantages apportés par uneostarcture sont évoqués. Enfin la
derniére partie présente les objectifs et la dérharde I'étude.
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1.1 Historique du nucléaire et fonctionnement d’un réateur

Cette premiére partie a pour objectif de présebt@&wvement I'historique du nucléaire,
puis d’exposer le principe de fonctionnement d’@acteur a neutrons thermiques dans un
premier temps et d’autre part a neutrons rapides @eixpliciter les différents aspects du
cycle du combustible nucléaire.

1.1.1 Historique du nucléaire

La radioactivité naturelle fut découverte lors g@iékences menées sur la
phosphorescence de cristaux de sulfate d'uranidfa. &st attribuée au physicien francais
Henri Becquerel en 189®ecquerel]. Par la suite, Pierre Curie et Marie Sklodowskak€ur
s'intéressent a ces radiations sur des minérauxaiatet découvrent deux nouveaux éléments
radioactifs que sont le polonium et le radium en8l[&urie].

L’'ere de la physique nucléaire débute réellement1889 par l'intermédiaire d’Ernest
Rutherford qui découvre que l'uranium émet deuxiatamhs différentes qu’il nomme
rayonnements. et p. Il introduit en 1900 la notion de période radibax et élabore en 1902
avec Frederick Soddy les lois physiques des phénesnéadioactifs et démontre que les
radioactivitésy etp entrainent la « transmutation » d'un noyau enuinea

E. Rutherford estime que le dégagement d'énergiaudddésintégrations nucléaires est de
20 000 a 100 000 fois plus important que celui &'vé@action chimiqu¢Rutherford.a)] .
Cette idée d'une grande énergie contenue daniesixitrouve un début de confirmation
théorique en 1905 avec la découverte par Einsteilégavalence masse-énergignstein].
C'est en 1911 qu’Ernest Rutherford apporte sa phasmde contribution a la science en
découvrant le noyau atomiq(Rutherford.b)] . Niels Bohr élabore par la suite le modele de
'atome, constitué d'électrons gravitant autoumdyau en 1913Bohr]. Ernest Rutherford
réalise en 1919 la premiere transmutation nucléantdicielle. Par bombardement de
particulesa, il transforme l'azote en oxygéfreutherford.c)] .

En 1934, Iréne et Frédéric Joliot-Cufigoliot] découvrent la radioactivité artificielle en
bombardant de l'aluminium-27 avec une particulgorovenant d'une source de radium
produisant ainsi du phosphore-30 qui se transmeteslicium-30.

La découverte de la fission nucléaire est attriblud@tto Hahn et son équipe, composée de
Fritz Strassmann et Lise Meitner, en 1938 qui é&itl que le bombardement de noyaux
d’'uranium par des neutrons avait provoqué leurdissen deux fragments libérant une énorme
guantité d'énergifHahn]. Joliot reprit I'expérience et mit en évidenceaspect fondamental
qui est la libération de neutrons en plus des deagments de fission (3 en moyenne selon
ses estimations)Halban]. Cette découverte permet d'envisager une réaetiochaine de
fissions. Une telle réaction, aprés avoir été émiti pourra s’'auto-entretenir, voire se
développer. Ainsi, Joliot et ses collaborateursodépent trois brevets pour un dispositif de
production d'énergie, que I'on appelle désormaagtetir nucléaire. On trouve, décrites dans
ces brevets, les deux applications de I'énergi¢caiie a savoir I'application pacifique a la
production maitrisée d'énergie et I'applicatiomnaengin explosif susceptible d'atteindre une
puissance trés supérieure a celle de toutes lebdmatassiques.

Le premier réacteur nucléaire fut réalisé, a Clocgmar Enrico Fermi et son équipe: la
premiéere « divergence », a une puissance de mainswatt, eut lieu le 2 décembre 1942.
D'autres machines beaucoup plus grosses furenit@mrsmstruites a Hanford pour fabriquer
les quantités de plutonium nécessaires aux arnaegrdduction d'énergie n'était pas l'objectif
assigné a ces machines. Des la fin de la secoreteegmondiale le savoir-faire ainsi acquis
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fut valorisé dans des recherches destinées a laigirod d'électricité d'origine nucléaire.
C'est ainsi que les principaux pays industrieks Heats-Unis, le Canada, la Grande Bretagne,
'URSS... et, comme nous allons le voir, la Frarem,sont lancés dans des programmes
ambitieux de développement de I'énergie nucléairgage pacifique.

1.1.2 Principe de fonctionnement d’un réacteur a neutronghermiques

Au fil des années, les réacteurs nucléaires n'@ss& d’évoluer, de gagner en
performance et en rendement thermique en intégmantontinu les nouvelles innovations
technologiques. Depuis la mise en service des preméacteurs nucléaires en France dans
les années soixante, différentes solutions teclygples ont été mises au point en fonction du
type de combustible utilisé, du caloporteur, du ératbur choisis et de I'énergie des neutrons
incidents.

Les différentes générations de réacteurs fonctminsar le principe de I'exploitation de
I'énergie thermique libérée lors de la fission @adle.La fission est la scission d’un noyau
lourd fissile (uranium 235: combustible naturel edrichi, plutonium 239...) qui, sous
impact d’'un neutron, se scinde en deux fragmeiis Iégers que I'on nomme fragments de
fission ou produits de fission (PFs). Une centaleenucléides différents sont susceptibles
d’étre libérés au cours de la fission.

La fission s’accompagne d'un grand dégagement dymeaypiqguement de l'ordre de 0.9
MeV par nucléon donc de I'ordre de 200 MESEA] dans le cas de la fission de I'uranium
235. Cette énergie thermique est exploitée parefmédiaire d’'un fluide caloporteur (gaz,
eau ou métal liquide comme le sodium) qui trangpdat chaleur afin de la convertir en
énergie mécanique puis en électricité. |l a égatgmpeur réle de maintenir la température du
combustible dans les normes en vigueur.

Simultanément a cette libération d’énergie, se ptoldu libération de neutrons, 2.5 en
moyenne[Clefs.a)], permettant ainsi d’entretenir une réaction enir@aVoici quelques
éguations illustrant la réaction de fission dedhium 235 :

n+2335U - 8La+ 8Br + 3in
Ou
n+ 2350 - 39%e + 38Sr + 2in

Dans les réacteurs actuels de type REP (RéactBau @ressurisée), I'énergie des neutrons
incidents est de I'ordre de 0.025eV. On parle dansas de neutrons thermiqy€sefs.b)].

En revanche, les neutrons émis lors de ces fissiohsine énergie de 1 a 2 MeV. On parle
alors de neutrons rapidgSlefs.a)l. Comme indiqué sur la figure 1.1, la section eftie de
fission de l'uranium 235 avec des neutrons thernsqiee 0.025 eV est d’environ 500 barns
contre environ 1 barn entre 1 et 2 MeV avec desroes rapide$NNDC].
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Figure I.1: Section efficace de fission de I'uranion 235 et du plutonium 239 en fonction
de I'énergie du neutron incident [NNDC].

Comme indiqué précédemment, la fission de l'uran2®® par des neutrons thermiques
implique la libération de deux PFs plus légers. flgure 1.2 ci-dessous représente le
rendement de fission en fonction du nombre de massd’Fs. Deux maximas de rendement
de fission dé**U sont observés autours de 95 et 140 nucléonsatasgraent.
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Figure 1.2: Rendement de fission en fonction du nobre de masse des PFs dans le cas de

I'uranium 235 fissionné par des neutrons thermiquegBemporad)].
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Ces PFs peuvent apparaitre sous différents étmtsgehes et sont regroupés dans des groupes
distincts comme les éléments solubles dans la eeatii combustible formant des solutions
solides (La, Ce...]JKurosaki] . D’autres éléments ont tendance a former des ptéside
type oxydes ou métalliques (Mo,Cs...). Finalemenguttes produits de fission (I, Br...)
peuvent former des composés de type volatilB(}) ou sont directement a I'état gazeux (gaz
rares : Xe, Kr...).

L’inventaire des 15 principaux produits de fissiamsi que leurs rendements de fission
cumulés sont indiqués dans le tableau I.1 ci-dessou

Produit de fission Rendements de fission cumulés (Po
Br 1,30£0,01
Kr 1,59 £ 0,03
Sr 5,73+0,13
Zr 6,50 = 0,07
Nb 6,57 £ 0,08
Mo 6,13 £ 0,09
Tc 6,13 £ 0,09
Ru 3,51 +£0,09

I 16,56 + 0,39
Xe 14,65 + 0,47
Cs 6,22 + 0,07
Ba 6,31 + 0,09
La 6,31 + 0,09
Ce 11,33 +£0,20
Nd 7,70 £ 0,09

Tableau I.1 : Inventaire des principaux PFs et rendments de fission cumulés pour I'uranium
235 [Nichols].

Lors de la fission de l'uranium 235 par des neutrtregmiques, l'iode et le xénon sont

produits en fortes proportions. L'iode est trés fiéaat pour la santé car il est volatile et

capable de se fixer sur la thyroide. Le xénon esgam rare et donc moins réactif mais
également volatil. L’ensemble des gaz rares prediains le combustible ont par ailleurs la
propriété de s’agréger en bulles a forte dose,uceeut endommager le matériau contenant
ces bulles avec formations de fissures pouvanerauitintégrité de 'assemblage combustible,
notamment en conditions incidentelles ou accidrgdfortes températures et taux de fission
élevés) et induire une migration de ces especescdmapréhension des mécanismes de
nucléation et de migration/coalescence de bullegale au sein du combustible et des
matériaux environnants est un enjeu important. la@pnété des matériaux a résister a la
fracturation sous l'effet des gaz de fission edentiel afin d’assurer la sldreté de nos
réacteurs.
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Dans les réacteurs actuels, les neutrons incicdemisthermiques alors que les neutrons émis
lors de ces fissions sont rapides. Pour alimerdte ¢éaction en chaine, il faut donc réduire
I'énergie de ces neutrons émis, c'est le réle ddérateur. Dans le modérateur, le neutron
subit une série de chocs successifs avec des ndggers. La perte moyenne d’énergie au
cours d’'un choc est caractérisée par le parameétralelgtissement qui dépend de la nature
du noyau et s’exprime de la maniere suivante :

(A—-1)?
In(a) avec « = —— et A le nombre de masse

§=1+13 (A +1)2

Le nombre moyen de chocs nécessaires aux neutronpasser d’'une énergig 2 MeV) a
une énergie E(2.5x10° MeV) se calcule alors de la maniére suivante :

¥ = In(Ey) ; In(Ey)

Le tableau ci-dessous représente les valeurs de &et X obtenues pour différents atomes
modeérateurs (qui ralentissent les neutrons) afipagser de neutrons rapides a des neutrons
thermiques :

A a & X
Hydrogene 1 0 1 18
Deutérium 2 0.111 0.725 25
Carbone 12 0.983 0.158 115

Tableau 1.2 : Coefficient de ralentissement et nonre de collisions sur le modérateur pour
passer d’un neutron rapide & un neutron thermique Marguet].

L’hydrogene semble étre un ralentisseur effica@mendant il faut prendre en compte la
section efficace de diffusion du modératery) Qui doit étre forte ainsi que la section efficace
macroscopique de capture du neutdy) Qui doit étre faible pour avoir un bon modérateur
On définit ainsi les grandeurs que sont le poudairmodération§Z,;) et l'efficacité du

, X P .
moderateur§(2—d). Ces valeurs sont reportées dans le tableaurdl@ssous.
a

Taem?)  §Zg(em) Zq

‘%,

a

H.O 0.02 15 75
DO 0.000008 0.18 22500

Cyraphit 0.0004 0.063 157

Tableau 1.3 : Pouvoir de modération et efficacité d modérateur [Marguet].

On observe donc que,B est un bon ralentisseur avec le teréily le plus élevé. En
. . , , . z .
revanche, il ne s’agit pas d’un modérateur trésate car le rappoEtZ—d est le plus faible des
a
3 modérateurs présentés ici. Ceci est lié a l& feettion efficace de capture neutronique de
’hydrogene. La connaissance de tous ces paranpgdretet de contréler la rapidité a laquelle

une nouvelle fission va se produire et donc d’afiteeplus ou moins rapidement la réaction
en chaine.
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Un autre moyen de contréler la réaction en chaftum point de vue du rendement thermique
et de la sécurité, est assuré par I'utilisatioritdares de contrdle” neutrophages par exemple
a base de bore ou de cadmium. Ces barres sontematahs le coeur du réacteur : elles
peuvent étre remontées ou extraites en fonctiomatabre de neutrons a absorber. Elles
permettent de piloter le réacteur et de stoppesquie instantanément la réaction en chaine en
cas d’incident par 'enfoncement complet de cesdsaau sein du combustible.

1.1.3 Principe de fonctionnement d’'un réacteur a neutronsapides

D’apreés la figure 1.1, la section efficace de fissde I'uranium 235 avec des neutrons rapides
est trés faible et avoisine seulement 1 barn (eds® barns avec des neutrons thermiques).
Etant donné la faible section efficace de fissiert'dranium 235, I'enrichissement en matiere
fissile pour un réacteur a neutrons rapides (>15%6it étre bien plus élevé gu’en neutrons
thermiques (4-5%]Delbecq]. Le flux neutronique et la puissance spécifique Kewcnt,
représente la puissance rapportée au volume du ptis élément combustible) sont
egalement plus importants d’un facteur 10 avemaesrons rapides. Ces réacteurs a neutrons
rapides nécessitent I'utilisation d’un caloportegui transporte efficacement la chaleur. Dans
un réacteur a neutrons rapides, la vitesse desomsute doit pas étre ralentie par I'utilisation
d’'un modérateur.

L'un des avantages principal de l'utilisation d’'spectre de neutrons rapides est de pouvoir
valoriser la matiere fertile. En effet, la désingégm de l'isotope 238 de I'uranium nécessite
un spectre de neutrons rapides avec une énergimaiénde fission de 0,8 MeV.
Un exemple de réaction par des neutrons rapidgeé&stnte ci-dessous :
238U + On - 23U+ 0+ 0 -
239U + On - 239Np + 957+
239Np +in - 2Pu+ 98~ +

La désintégration de l'uranium 238 par un neutrapide peut aboutir a la formation de
plutonium 239 qui lui est fissile. La fission dwdnium 239 par des neutrons rapides libére
environ 3 neutrons. Parmi ces trois neutrons, éenpgr va permettre d’entretenir la réaction
de fission. Le deuxiéme va étre capturé par ununofaranium 238 et redonner un noyau de
plutonium 239, c’est I'isogénération définie paoguction d’autant de combustible fissile
gu’il en est consommeé. Le dernier neutron va do@ éapturé par les matériaux de structure,
soit de nouveau étre capturé par un ndyau et donner un deuxiéme noyauqd®u, c'est la
surgénération qui se traduit par la production des plle matiere fissile gu’il en est
consommee.

Un autre moyen de valoriser la matiére fertilepassible par désintégration du thorium 232
qui est une ressource naturelle trois fois plumebote que I'uranium. La désintégration de
l'isotope 232 du thorium nécessite un spectre deroes rapides avec une énergie minimale
de fission de 1,2 MeV.
Un exemple de réaction par des neutrons rapidqurmmé ci-dessous :

23LTh + 0n - 23Th+ 9~ + 0 -

233Th+ o = 233Pa+ 9B+

233Pa +in - 233U + 987+ Ju~

La désintégration du thorium 232 par un neutron rapelg aboutir a la formation d’uranium
233 fissile.
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1.1.4 Cycle du combustible nucléaire

L'obtention du combustible nucléaire utilisé dams Icentrales actuelles ainsi que son
retraitement résultent d’'un ensemble d’étapes tggres dans ce que I'on appelle le cycle du
combustible nucléaire (cf. figure 1.3).

Minea  Matural Conversion

Uraniym Enrichmaent

Depleted
o Uranium

Figure 1.3: Cycle du combustible nucléaire [Carrée.3.

De I'extraction au combustible

La premiére étape est celle de I'extraction du maind’'uranium ainsi que I'obtention, par
voie alcaline ou acide, d’'un concentré d’uraniurty@low cake’ qui est une poudre jaune vif
contenant 75% d’oxyde d’uranium. Le ‘yellow cakst eonverti en tétrafluorure d’'uranium
(UFy)) puis en hexafluorure d'uranium (EF par un procédé d’enrichissement:
l'ultracentrifugation qui remplace le procédé p#fusion gazeuse.

L'uranium naturel ne contenant que 0.7% d'uraniuB6 Jissile (99.3 %2%%V), il est
indispensable de procéder a I'étape d’enrichisseragntd’augmenter le taux de matiere
fissile qui permettra d’alimenter la fission.

Aprés enrichissement, I'GFest converti en oxyde d’uranium sous la forme d’youdre
noire. La poudre noire est comprimeée, puis friieéar former des pastilles d’'U@nrichie de

3 a 5% en uranium 235 dans le cas de réacteurautdong thermiques. Une partie de
'uranium enrichi va donc servir a la formation c@mnbustible de type UQUOX : Uranium
Oxide figure 1.3) et 'uranium appauvri va servitaaformation du combustible de type MOXx
(Mixed Oxide).
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Les types de combustible :

Parmi les types de combustibles nucléaires utilijsggu’a présent se trouvent I'oxyde
d’'uranium UQ (T°fusion UG ~ 3120°C) et le combustible MOx (T°fusion Pu©2700°C)
[Popov] utilisés dans les réacteurs actuels de type RHERiligation d’'un combustible MOx
abaisse la température de fusion du cceur du réaeteaugmente la radiotoxicité du
combustible par la contribution du plutonium. Ceandeéléments sont a prendre en
considération pour prévenir des risques de fusiooadur du réacteur.

D’autres types de combustibles sont a I'étude, gg@mple les combustibles carbures et
nitrures d’uranium et de plutonium ainsi que les baostibles métalliques envisagés dans les
réacteurs du futur et que nous verrons plus enl digias la partie 1.3.1.

Cycle ouvert/fermé :

On distingue deux types de cycle du combustibleytde ouvert et le cyclé fermé.

Le cycle ouvert, notamment utilisé aux Etats-Unigrm suede, consiste a ne pas recycler le
combustible usé malgré son potentiel énergétiqaeletonsidérer en bloc comme un déchet.
A la sortie du réacteur, le combustible suit lesesade conditionnement et d’entreposage
prévues pour les différents types de déchets nuetea

Le cycle fermé, employé notamment en France etapon] consiste a recycler les matieres
valorisables (fissiles et fertiles) par traitemehimique de séparation de l'uranium et du
plutonium. Il consiste également a recycler legtiim sous forme de combustible MOXx.

Le combustible usé contient, en plus de la matfigstle et fertile, des produits de fission

ainsi que des actinides mineurs (principalement Aim, Cu). La transmutation de ces

actinides mineurs en fragments plus stables et snadiotoxiques est possible en cycle
fermé. Cette transmutation est envisagée pouébkxsteaurs du futur en utilisant un spectre de
neutrons rapides (afin d’éviter les captures neiguees) avec un flux neutronique de grande
intensité.

Le recyclage et les déchets :

Apreés utilisation en centrale, le combustible JU3é est entreposé en piscine pendant 4 a 5
années. Ce combustible contient 94 % d'uranium &38/clable, 1 % d'uranium 235
recyclable, 1 % de plutonium recyclable, 0,1% diades mineurs et 4% de produits de
fission (déchets ultimes). Le combustible est alaié par le procédé PUREX® (Plutonium
Uranium Refining by EXtraction). Ce procédé coresist utiliser I'acide nitrique pour
dissoudre I'uranium, le plutonium, des autres #@btis et de la plupart des produits de fission.
Il permet également, en utilisant le phosphateride-hutyle (TBP), de séparer I'uranium du
plutonium et de les purifier.

Les déchets nucléaires ultimes seront dans un prdemps entreposes puis stockeés. La loi
francaise £91-1381 du 30 décembre 1991, aussi connue somsntede loi Bataille a été
promulguée pour trouver des solutions a la gestles déchets radioactifs comme la
séparation et la transmutation des déchets radf®acwie longue ainsi que le stockage en
zones géologiques. Une compensation financiéret ge@vue pour les collectivités qui
accueillent des déchets nucléaires.
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La loi Bataille a été complétée en juin 2006, sslie de la période de 15 ans maximum
prévue par cette derniére pour rendre compte daliétion des recherches sur la gestion des
déchets radioactifs. Ainsi, ont été adoptées les It°2006-686 du 13 juin 2006 et n°2006-
739 du 28 juin 2006 afin de fixer un échéancierrpesi sites géologiques d’accueil.
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1.2 Les générations de reacteurs

Cette deuxieme partie va détailler les différergésérations de réacteurs qui se sont
succédé a partir des années 50 avec les premaateués de type UNGG, en passant par les
réacteurs a eau actuels de type REP et EPR paarrigar aux réacteurs envisagés dans un
futur proche dits de ‘génération IV'. Les différeatévolutions technologiques d’'un point de
vue du modérateur, du caloporteur, du combustdiematériau de coeur dans I'assemblage
combustible ou encore du type de neutron utilisésrg exposées.

1.2.1 La premiere génération de réacteurs

En France, la premiére génération de réacteursaives a été développée dans les
années 50-70. Il s’agit de réacteurs de la fill@NGG (Uranium Naturel Graphite Gaz)
utilisant l'uranium naturelcomme combustible lui-méme gainé d'un alliage aebds
magnésium (Magnox au Royaume-Uni). Les réacteur&GNonstruits en France sont au
nombre de 9, la puissance électrique des derréartaurs construits dans la centrale Chinon
3 avoisinait les 480 MWe (« MégaWatt électriquéASN]. Ces réacteurs étaient adaptés a la
situation de la France dotée de réserves en uranatorel et maitrisant la technologie de
fabrication et d’utilisation de ce combustible. ib@dérateur utilisé était le graphite possédant
un faible pouvoir modérateué X,~ 0.063cn cf. tableau 1.3) et imposant ainsi des tailles
d’installation considérables. Le caloporteur de oéacteurs UNGG était le dioxyde de
carbone (CQ sous pression a 29 bdcdefs.c)]

Les réacteurs de cette filiere présentent de nambreeonvénients comme les problémes de
pureté du graphite qui contient du lithium et duebpouvant conduire sous flux neutronique a
la formation d'un produit d’activation trées pénalig qu’est le tritium[Perrin] . D’autres
produits d’activation tels que le carboneet4e chlore 36 sont a prendre en considération.

La complexité du chargement du combustible esteégaht a souligner. En effet, un réacteur
de la filiere UNGG est plus volumineux et plus @ix qu’'un réacteur fonctionnant avec de
'uranium enrichi et de I'eau. Le probléme majeeraks réacteurs est associé a la corrosion
des pieces de structure par les radicaux oxydaathkipgs de la radiolyse du G{Bonal].

La filiere UNGG sera abandonnée au début des arfédse dernier réacteur UNGG a été
arrété en 1994 lorsque la France a accédé a ladiecjie de la filiere des réacteurs a eau sous
pression (REP).

Un autre type de réacteurs appartient a la prengiénération. Il s'agit des réacteurs de la
filiere CANDU (CANada Deuterium Uranium) élaboréang les années 50 au Canada. Dans
ce type de réacteur, le combustible est refroidigdeulation d’eau lourde dans des tubes
paralleles disposés a 30 centimétres les uns dessat contenant des pastilles d’uranium.
Cette eau lourde atteint, dans ces tubes, une tatape proche des 300°C et se trouve sous
pression a environ 100 atmospheres d'ou la déndimma«tube de force » ou de

« pression ». Le modérateur a eau lourde absoésepeu les neutrons et présente une trés

bonne efficacitéé(j—d de 22500 cf. tableau 1.3), ce qui permet a ce tgecacteur d'utiliser
de l'uranium naturel. Cette spécificité peut séelles pays désireux de s’affranchir de la
nécessité de I'enrichissement de I'uranium. Lesadamns disposent de 22 réacteurs de type
CANDU, dont deux sont a l'arrét, et ont exporté&ctacept dans de nombreux pays (Etats-
Unis, Russie, Inde, Pakistan, Roumanie, Corée,eChn
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1.2.2 La deuxieme génération de réacteurs

Le parc nucléaire frangais est aujourd’hui compog§quement de réacteurs a eau sous
pression (REP). La puissance installée du pardéds est de 63 gigawatts avec 58 réacteurs
répartis sur 19 sites ; leur &ge moyen est de 84laas REP permettent a la France d’assurer
les trois quarts de sa production d'électricité, qce lui permet d'atteindre un taux de
dépendance en énergies fossiles relativement féébharon 50%) au regard par exemple de
la situation européenne (dépendance a 80%).

La mise en service du premier réacteur de séridadiliere REP en 1977 (puissance
électrique de 900 MWe) a Fessenheim marque l'aveneman France de la deuxiéme
génération de réacteurs nucléaires. Construitsr@ncE jusqu’en 1995 (puissance électrique
pouvant atteindre de 1300 a 1450 MWREN]), les réacteurs a eau sous pression
fonctionnent sur le principe du réchauffement deall sous une pression de 155 bars
[Clefs.a)]. Cette eau, servant a la fois de caloporteur etnddérateur, circule dans les
assemblages contenant le combustible nucléairgpgedioxyde d’'uranium (Ug) enrichi en
uranium 235 fissile de 3 a 5§&EA] et cede sa chaleur au circuit secondaire congtiéué
générateurs de vapeur. Si le principe de fonctioram est resté le méme entre les premiers
réacteurs des années 70-80 et les derniers cdasttuidébut des années 90, ils n'ont cessé
d’évoluer et d’accroitre leur puissance électrigDes améliorations ont été apportées aux
REP, avec en patrticulier, la mise en ceuvre du cetitid@ MOx. Ce combustible permet
d’économiser de l'uranium et de réutiliser le pluton produit en réacteur. En France, 21
réacteurs de type REP utilisent du combustible NEREVA] .

L’'oxyde d’uranium enrichi ou le MOx est conditionséus forme de pastilles frittées ayant
un diamétre de l'ordre du centimétre. Les pastdiest empilées dans une gaine métallique,
en alliages de zirconium, qui a un réle de confinenued PFs, de maintien mécanique des
pastilles et d’évacuation de la chaleur. L'enseméx¢ appelé crayon combustible ; cet
elément de structure présente une hauteur d’endirafiClefs.a)]. Le crayon est constitué de
deux bouchons d’extrémités soudés, d’une chamlepgehsion (ou plenum) pour les gaz de
fission relachés. Le crayon de combustible est redipélium sous une pression de 25 bars
pour compenser la pression externe du caloporte2s. gaines en alliages de zirconium
présentent l'avantage d’étre transparent aux nesiur@®e plus, il possedent de bonnes
propriétés mécaniques et une bonne résistancearriasion. L’'alliage le plus couramment
utilisé jusqu’a ce jour a été le Zircaloy-4, mdigst actuellement remplacé par de nouveaux
alliages a base de zirconium et de niobium encloiergsistants a la corrosion.

Les crayons de combustible sont regroupés pourdioum assemblageombustible dans
lequel ils sont arrangés en réseau dans une seuatumaillecarrée assurant leur maintien
meécanique (cf. figure 1.4Cet arrangement géomeétrique permet la circulatetieuentre

les crayons et donc I'évacuation hors du cceur dehddeurengendrée dans le coeur du
réacteur.
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Figure 1.4: Eléments de structure d'un REP [Clefs.J.

Le REP est en perpétuelle évolution que ce soitpdimt de vue du combustible, des

matériaux utilisés pour fabriquer les gaines ouladesdreté. C'est aussi le résultat d’'une
meilleure connaissance des sollicitations exercéasme les phénomenes de gonflement du
combustible et de pression gazeuse ou de corrasioiveau de la gaine.

D’autres réacteurs a eau issus de la deuxiemeaérésont actuellement en fonctionnement
notamment aux Etats-Unis, au Japon et en Allemagjreéagit des REB (Réacteurs a Eau
Bouillante) qui représentent environ le quart ducpaondial des réacteurs en exploitation.
Cette filiere a neutrons thermiques dont le mo@érragst I'eau légere, a été congue aux Etats-
Unis et leur puissance actuelle varie de 570 a MWk. La température de la vapeur est
d'environ 300°C et la pression entre 70 et 80 baisenviron la moitié de celle de I'eau
pressurisée des REP. Le rendement thermodynamejle tdansformation de la chaleur en
électricité est voisin de 33% et comparable a adiui REP.

Des réacteurs a eau bouillante, découle la filRBMK (Reaktor Bolshoy Moshchnosti
Kanalnyi) de conception soviétiqgue rendue tristem@¥ébre par I'accident nucléaire de
Tchernobyl en 1986. Ces réacteurs sont modérésaghitg et refroidis a I'eau qui entre en
ébullition a la température de 290°C dans le cdeeicombustible est de I'oxyde d'uranium
enrichi de 2 a 2,6% en uranium 235. Le réacteui cleernobyl comportait 190 tonnes
d'oxyde d'uranium enrichi répartis dans 1681 « #bele force » verticaux.
Chaque tube de force renferme un assemblage cablbuati dioxyde d'uranium autour
duquel I'eau de refroidissement circule a une pesBenviron 70 atmospheéres.
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1.2.3 La troisieme génération de réacteurs

La construction de la génération Ill de réactestsléployée a l'international avec des
constructions en cours en Finlande, Chine et FrgRtamanville). Il s’agit de réacteurs
bénéficiant d’améliorations issues de I'expérienaequise par quelques décennies
d’exploitation des réacteurs de génération II.

L’EPR (European Pressurized water Reactor) posaademeilleur rendement de conversion
de la chaleur en électricité. L'EPR vise un gainrgledement estimé a 37%, par rapport aux
réacteurs a eau pressurisée actuels, dont le remlezat d’environ 33%AREVA] . Cette
augmentation de rendement est rendue possible’iparmédiaire d’'une élévation de la
température de la vapeur. Il sera également plosoggique avec un gain de I'ordre de 10 %
sur le prix du kWh lié a l'utilisation d’'un coeur 1800 MOx comparé au cceur 30% MOXx des
REP actuels utilisant ce type de combustible. Gebestible MOx permettra d’extraire plus
d’énergie d’'une méme quantité de matiére et dectecie plutonium trés radiotoxique.

Des retours d’expériences ont permis de validgurilecipe de recyclage du plutonium et la
faisabilité du chargement du combustible d’'un c@®@ % MOx dans un réacteur a eau sous
pression. Les réacteurs de la troisieme générdigposeront d’'une puissance électrique plus
importante avec 1 650 MWRAREVA] contre 900 a 1450 MWe pour les réacteurs de la
deuxieme génération. En plus d’une amélioratiosaterendement et du codt de production,
'EPR bénéficiera aussi des dernieres avancees etherche dans le domaine de la sdreté.
Concernant la sdreté, plusieurs améliorations devr&tre apportées tel que le renforcement
de l'enceinte de confinement, l'introduction d'ugseme de refroidissement dédié par
aspersion, des systemes de dépressurisation,aesbimeurs catalytiques d’hydrogéne et un
dispositif étanche de récupération du corium.

L’EPR disposera de 4 sous-systémes de slreté indépes, appelés « trains de sureté » et
situés dans 4 divisions différentes. Une quadruptibndance est assurée par ces trains de
sureté au niveau de leurs composants électriguegedniques, comme sur le plan de leurs
systemes de contrdle-commande. Chaque train pesit @ssurer a lui seul 'ensemble des
fonctions de slreté du réact¢AREVA] .

L’entreposage du combustible nucléaire usagé sedi@ns une piscine a combustible située a
I'extérieur du batiment réacteur, dans une striectd@parée, protégée par une double coque de
béton. Cette organisation vise a faciliter la maldpon du combustible pendant le
fonctionnement du réacteur et la gestion des eanpedl de combustible.
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1.2.4 La quatrieme génération de réacteurs

La génération IV de réacteurs nucléaires est pr@vudorizon 2040. Le Forum
International Génération IV créé en 2001 est camstide dix pays (Afrique du Sud,
Argentine, Brésil, Canada, Corée du Sud, Etats;Umrance, Japon, Royaume-Uni et Suisse)
et de la commission européenne (Euratf®il] .

Le Forum Génération IV avait pour objectif de défiles technologies nucléaires les plus
prometteuses. Cette collaboration internationgderanis de souligner le caractére essentiel du
recyclage du combustible et de I'economie des tesss. Dans les réacteurs a spectres de
neutrons rapides de&"f génération, il sera possible de valoriser la matfértile (uranium
238) par transmutation en plutonium 239 qui lui fesdile. Ce cycle du combustible fermé
permettra également de recycler les actinides msn@gweptunium, américium, curium) pour
les brdler et les soustraire ainsi aux déchetsaki

Toutes ces recherches conduiront a développeréaeseurs nucléaires plus économiques du
point de vue du colt du kW/h, plus slrs, beaucdup gconomes des ressources naturelles,
produisant moins de déchets et plus résistantp@ldération[Yvon].

Parmi tous les systemes nucléaires évoqués au daurerum Génération IV, six concepts
ont été sélectionnés et sont regroupés dans keatah¥ ci-dessous.

Systemes Génération 1V Equivalent francais

Sodium-cooled Fast Reactor SFR  Reéacteur rapide refroidi au sodiur RNR-Na
Gas-cooled Fast Reactor GFR Réacteur rapide refroidi au gaz RNR-G

Very High Temperature Reactor VHTR  Réacteur a tres haute températu  RTHT

SuperCritical Water-cooled ReactorSCWR Réacteur refroidi a I'eau RESC
supercritique
Lead-cooled Fast Reactor LFR Réacteur rapide refroidi au ploml RNR-Pb
Molten Salt Reactor MSR Réacteur a sels fondus RSF

Tableau 1.4 : Les six systemes sélectionnés dang-mum Génération 1V.

La France s'est impliquée en priorité dans less teyistemes RNR-Na, RNR-G et RTHT.
Actuellement, le CEA consacre une bonne part deregserches sur le RNR-Na, tout en
conservant une activité de veille sur les réactaugaz. De méme, les partenaires majeurs du
Forum Geénération IV s’investissent en priorité ddes systemes RNR-Na et RTHT, ce
dernier concept intéressant particulierement lessBEnis car il permettrait entre autres la co-
production d’hydrogene avec des rendements in@nessOn peut distinguer deux catégories
de réacteurs que sont les réacteurs a neutrortesa@l les réacteurs a neutrons thermiques.
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Les principales caractéristiques des réacteursdérgtion IV sont présentées dans le tableau
1.5 ci-dessous:

RNR-Na RNR-G RNR-Pb RTHT RESC RSF
Caloporteur Na He Pb ou alliage Pb-Bi He eau Sels fondu
liquide supercritique
T° de sortie du 530-550°C 850°C 550°C 1000°C 550°C 700-800°C
caloporteur
Combustible MOx UPuC UPuN (UC, UG) uo, Sels fondu
ou UPuC Th
Matériaux de Acier 15-15Ti SiC fibré Acier ferritique- Carbures Alliages Ni Pas de
gainage austénitique martensitique Carbone gaine
ou Acier pyrolytique/
inoxydable poreux
T° au sein du 390-700°C 600-1200°C 350-480°C 600-1600°C  350-620°C  700-800°C
combustible
Dose maximale 150-200 dpa 60-90 dpa 150-200 dpa 10-80 dp 100-150
des matériaux de (thermique) dpa
structure au 100-150 dpa
cours d’'un cycle (rapide)
Cycle du fermé Fermé et fermé ouvert et Ouvert/Fermé fermé
combustible cogénération cogénération
Puissance 150-500 MWe 300 MWe 50-400 MWe 600 MWth 1000-1700 1000 MWe
électrique ou 500-1500 MWe ou 1200 MWe MWe

Tableau 1.5 : Caractéristiques des réacteurs de gération IV [GIF] [DEN] [Clefs.c)] [Carré.b)]
[Maloy].

Ce tableau comporte pour chaque systeme de réadeetiuide caloporteur, la température

de sortie du caloporteur, le type de combustibds, matériaux de gainage employés, la
température régnant au sein du combustible, la dosgimale en nombre de dpa

(déplacements par atome) que peuvent subir cesimatéle structure au cours d’un cycle du
combustible (3 a 4 ans), le type de cycle du cotitdasemployé et la puissance électrique
envisagée.

Le RNR-Na utilise un spectre de neutrons rapides avec ule cgccombustible fermé
permettant d’éviter I'étape d’enrichissement dedhium 235 et de recycler les actinides
mineurs a durée de vie trés longue (américium, uouyri neptunium)[Clefs.c)]. Le
combustible envisagé pour ce type de réacteur eedlOx qui permet de reéutiliser le
combustible UQ usé des REP et de fissionner les stocks de plutoriie coeur du réacteur
fonctionnera a des températures comprises entreeB900°C (cf. tableau 1.5Ce réacteur
refroidi au sodium liquide présente une bonne cotidté thermique permettant une forte
densité de puissance avec peu de volume de catope@ttne ralentissant pas les neutrons. De
plus, le sodium liquide présente une grande capabirmique et son inertie thermique
protége le cceur contre une fusion potentielle.

Le gainage a proximité du combustible de type atted5 Ti austénitique subira de fortes
températures et des doses pouvant atteindre da 260 dpa
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Deux options sont envisagées pour le RNR-Na : aitle intermédiaire (150 & 500 MWe) et
une grande taille (500 a 1500 MWe) en fonction'dgalge souhaité.

Ce réacteur présente des qualités au regard destithjd’économie de la ressource en
uranium et de réduction des déchets radioactifs.

La mise en service industrielle d'un RNR-Na edialément envisageable avant 2035/2040
malgré un retour d’expérience important (réactexgérimentaux Phénix et Superphénix
notamment). En effet, des problemes subsistenhdi@mment aux interactions entre le
sodium et I'air ou 'eadDEN] impliquant des risques de feux de sodium de mémeecqux
liés a la maintenance et I'accessibilité du réacteu

Des progrés sont encore a faire concernant l'isérgéion qui garantit I'aspect durable (de
méme que la surgénératid@)efs.c)]. Cette iso-génération apporte un avantage en reate
sUreté en diminuant les variations de réactivité@uir.

Des expériences passées liées a lI'aval du cyclguelSuperfacfPillon.b)] ont montré la
faisabilité scientifique de la mise en ceuvre deryclage des actinides mineu@ependant,
une validation de I'ensemble des étapes (techrebhgicycle, fabrication et irradiation) reste
a faire, au moins au niveau de I'assemblage et&ieitlu cceur.

En France, un projet de prototype RNR-Na appelé RIST (Advanced Sodium
Technological Reactor for Industrial Demonstraties) en cours de réalisation par le CEA et
est annoncé pour I’horizon 2020. Il fait suite aéaateurs expérimentaux Rapsodie, Phénix et
Superphénix. La puissance envisagéee pour ASTRIOeS00 a 1000 MWe.

Le RNR-G, a linstar du RNR-Na, est un systeme a neutramsdes a cycle du
combustible fermé avec transmutation des actinmdiegurs[Clefs.c)]. Il s’agit d’'un concept
alternatif au RNR-Na.

Le combustible envisagé pour le RNR-G est le carldiuranium/plutonium qui présente
'avantage, de par sa densité, de pouvoir contavantage de matiere fissile que le MOX.
De plus, sa conductivité thermique a haute températst également bien supérieure a celle
du MOx ce qui est atout au regard des hautes teyvés pouvant régner au coeur d’un
RNR-G possiblement comprises entre 600 et 1200°C.

Bien que I'hnélium soit nettement moins bon caloportque le sodium, il présente I'avantage
d’'une transparence optique a méme de faciliteopeEsations de maintenance et de réparation
du systéme.

Le gainage envisagé pour le RNR-G se compose ahatgce en carbure de silicium (SiC) et
de fibres du méme matéri®@@EA]. L'utilisation d’'une fibre permet de palier aux prebies

de ductilité des céramiques réfractaires et égateaiaméliorer la dureté du gainage. Le SiC
fibré peut cependant avoir quelques problémes dagabilité notamment pour les produits
de fission gazeux d'ou l'intérét d’introduire unndr métallique (W, Mo...) entre le
combustible et le gainage. Le gainage devra supptas hautes températures et des doses
allant de 60 a 90 dpa au cours d'un cycle. La pmiss envisagée pour ce réacteur est de 300
MWe.

Dans le cadre de ce réacteur, des rechercheséanteprises sur les combustibles carbures.
Ceux-ci présentent des avantages (en matiere é¢ését de performance) par rapport a
l'oxyde.

Le RNR-G ne disposant pas des mémes retours dierpér que le RNR-Na, nécessite
encore beaucoup d’études. Les atouts ou inconusnesn termes de sdreté de ce concept
restent par ailleurs a instruire. La date d'un éwrdéploiement industriel de cette filiere est
estimée, dans le meilleur des cas, en 2050.

La faisabilité de la filiere dépendra principalemeéatdeux verrous technologiques que sont la
nature du combustible et la shreté du réadi€&A]. Le combustible devra étre réfractaire,
résistantaux hautes températures, capable de supportetudtesiéveés de neutrons rapides et
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présentant undorte densité en noyaux lourds pour assurer au sndliso-génération.
Concernant la slreté du réacteur, il s'agira d'assur refroidissemerguffisant du cceur en
cas de perte de I'nélium et d'analyser le compamérdu coeur en cas d'accidgnave. Le

projet ALLEGRO a pour objectif de s’assurer dedsdbilité de cette filiere.

Le RNR-Pb est un réacteur a neutrons rapides, refroidi ambplet a cycle du
combustible fermé permettant une utilisation oplémde 'uraniumLe combustible envisagé
est de type nitrure qui présente, de méme quealdsies, la faculté d’accroitre fortement le
taux de matiére fissile comparé au MOXx. Les tentpéra régnant au coeur du combustible
seront comprises entre 380480°C. L'un des inconvénients de ce type de cmtillle est de
produire, sous flux neutronique, du carbone 14.

Le caloporteur est le plomb liquide ou un alliadgenb-bismuth liquide présentant une bonne
conductivité thermique. Son principal avantage npaport au sodium est sa faible réactivité
chimique vis-a-vis de l'air et de I'eau. Il est cedant trés radiotoxique.

Le gainage envisagé est de type acier ferritiquegensitique ou acier inoxydable, il devra
supporter des doses de 150 a 200 dpa au coursytlen ¢

Le RNR-Pb englobe des réacteurs de type « battetie 50 a 150 MWe utilisés notamment
pour les sous-marins nucléaires Russes, des réactmdulaires qui sont des réacteurs de
petite taille et de faible puissance de 300 a 40dvet des réacteurs de puissance de 1200
MWe.

Le seul retour d’expérience est lié au développerdeatsous-marins nucléaires Russes qui
ont fonctionné avec du caloporteur plomb-bismusimssrechargement, a tres faible puissance
et avec de nombreux problemes techniques.

Le plomb présente certains avantages comme la itdplecfonctionner a une pression faible
ce qui lui confere une importante inertie thermig@ependant, de nombreux points restent a
étudier, comme le développement du combustibleine{iGIF], la corrosion des matériaux
de structure par le plomb, les conséquences lidadarte densité du plomb notamment la
résistance aux seéismes. Concernant la mainteninddficulté d'inspecter les structures est
accrue par la température de solidification du fgm330°C).

Le RTHT est un systéme a caloporteur gaz et a spectre uteong thermiques
fonctionnant en cycle ouvert donc sans retraitendest actinides. Le combustible envisagé
est de type carbure d’'uranium avec des températwresin du combustible pouvant varier de
600 a 1600°C. Son rendement thermodynamique estéeatau moins 50%, ce qui est permis
par les tres hautes températures.

La capacité de ce réacteur a atteindre de treefdempératures, avoisinant dans l'idéal
1000°C en sortie du caloporteur de type He, erufaitandidat trés intéressant. En effet, bien
gue l'obtention de cette température requiere u&® Rmportante sur les matériaux, ces
conditions particuliéerement drastiqgues de tempéegbermettent d’envisager une production
d’hydrogene[Clefs.c)]. Celle-ci peut s’effectuer par décomposition thechimique de I'eau

ou par électrolyse a haute température, de mad@&tige ou en cogénération d’hydrogene et
d’électricité.

Le gainage de ce type de combustible est constituéplusieurs couches de carbone
pyrolytique, de carbone poreux et d’'un carbureyge tSiC, TiC ou ZrC. Le gainage devra
résister, au cours d’'un cycle, a des doses congpese’/ et 25 dpa assez faibles comparées
aux doses en réacteurs a neutrons rapides. Laapoessnvisagée pour ce réacteur est de
600MWth.

Un retour d’expérience important provient des R&ast a Haute Tempeérature (RHT) qui ont
fait I'objet d'importantes réalisations dans les)éss 60-80 notamment aux Etats-Unis (sur
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les sites de Peach Bottom et Fort st Vrain) et Bamfagne (réacteur AVR). Aujourd’hui,
I'existence de nombreux projets souligne l'intgrétté a ce type de réacteur dans le monde.
Le réacteur expérimental japonais HTTR peut airt@iredre 950°C[GIF]. Les verrous
technologiques a lever sur le RTHT sont importants développement de matériaux de
structure résistant a de trés hautes températlmeséalisation d’échangeurs avec ces
matériaux, le devenir du combustible usé, le devduni graphite et le développement de
procédés de production d’hydrogéne et leur coupdagetacteur.

Le RESC est envisagé en deux versions : un réacteur aomsuthermiques associé a
un cycle du combustible ouvert avec un combustileldype UQ et un réacteur a neutrons
rapides associé a un cycle fermé pour un recyctigyéensemble des actinides avec un
combustible de type MOXx. Les températures régnargean du combustible sont comprises
entre 350 et 620°C.

Le réacteur a eau supercritique est le seul réac@ectionné utilisant de 'eau comme
caloporteur. Dans ce concept, I'eau est mainterars dles conditions thermodynamiques
dites supercritiques a une pression de 25 MPa anedempérature de 550°C en sortie du
coeur Ces conditionspermettent d’envisager un rendement approchant {i@kfs.c)] a
comparer aux 33% des réacteurs a eau sous pression.

Le gainage du combustible de ce type de réactduromestitué d'un alliage en Ni qui doit
supporter, au cours d’un cycle, une dose de 10 @aCn neutrons thermiques et de 100 a
150 dpa en neutrons rapides. La puissance envigamé&ece type de réacteur est comprise
entre 1000 et 1700 MWe.

Dans le RES{’eau supercritiqgue ne représente qu’une seulegfiaisie ce qui supprime en
fonctionnement normal, tout phénomene de crise digbo limitant aujourd’hui la puissance
dans les réacteurs a eau pressurisée.

De nombreux verrous technologiques restent a lewvacernant ce réacteur. En effet, la
stabilité du réacteur en fonctionnement normalaetdpacité de gestion des accidents de
dépressurisation restent a démontrer et constitleme des principales difficultés
rencontrées, en particulier pour la version a specapide. Les questions d’instabilités
thermo-hydraulique et neutronique couplées soruire sujet de préoccupation. Les autres
clés de la faisabilité du RESC sont les matériaexsttucture du coeur et de gainage du
combustible devant résister a la corrosion paul'aspercritique en présence d’hydrolyse. S’y
ajoute 'endommagement des matériaux par les nesipouar le concept rapide.

Le RSF est un réacteur a sels fondus a neutrons épitheesi(10 eV<E<20 keV) qui
fonctionne avec un cycle du combustible fermé. DanRSF, le sel fondu joue le rble de
caloporteur. Le combustible, contenant un mélamgthdrium naturel, est dissous dans un sel
fondu de type alliage eutectique.

Les RSF a combustible dissous sont d'une conceptiompletement différente des autres
réacteurs de quatrieme génération car en particldicombustible et le caloporteur sont
confondus. Le sel fondu arrive a une températur&3fC dans des canaux entourés de
graphite qui, par son effet modérateur, rend ceangd liquide critique, ce qui I'échauffe a
700°C-800°C avant qu'il ne cede sa chaleur dansécdmangeur. Dans le caloporteur
apparaissent des poisons neutroniques, d’ou lassiéea’'une unité spécifique de traitement
du combustible pour éliminer en continu les élémeattsorbant les neutrons afin d’améliorer
le rendement. Au cours d’'un cycle du combustibés, inatériaux de structure tels que le
graphite ou les alliages a base de Mo et de Nismniis a des doses comprises entre 100 et
150 dpa. Une puissance de 1000 MWe est envisagédepBSF.

Des doutes persistent sur ce concept, notammentli@ non-homogénéité du mélange de
sels fondus. De méme les matériaux doivent rés#stiar corrosion par les sels fondus en
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présence des PFs. Finalement, la dégradation rdpidgaphite sous irradiation en présence
de ces sels pose également probléme.

Concernant la sdreté du RSF, le combustible estuf@m fonctionnement normal, et circule
entre le réacteur et I'unité de traitement d’'ondéaeessité d’assurer la fonction de confinement
dans ce concept particulier, sans premiére bartigme analyse de sireté équivalente a celle
des autres réacteurs reste a faire.
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1.3 Enjeux matériaux et choix du gainage du combustible

Les carbures sont des matériaux envisagés a ladaisle combustible (UC, UPuC) mais
aussi comme gainage ou revétement des matériagkutdure dans différents concepts de
réacteurs. En effet, des films de TiC ou de TiC+Ti&posés par CVD (Chemical Vapor
Deposition) sont notamment envisagés pour protégaer inoxydable de type 316L assurant
ainsi une perméabilité fortement accrue au tritidams les réacteurs a fusigBhan.a)]
[Shan.b)]. Un dépbt de nitrure (TiN) est également possdbieles aciers de type HT-9 ou
MA957 pour des applications au gainage des réactiigeénération IYKim] .

Les carbures sont également envisagés dans ldsugaea eau de type REP et EPR pour en
ameliorer la sdreté en conditions accidentelletesaiiFukushima (corrosion des gaines en
milieu oxydant : présence de vapeur d’eau avecdtan de H explosif).

Les carbures sont des matériaux réfractaires passéds températures de fusion tres élevées
(SIiC ~ 2500°C ; TiC ~ 3067°C ; ZrC ~ 3445°C). Daglils présentent une grande inertie
chimique [Meyer] [Nosek] [Pierson] ainsi que de bonnes propriétés de conductivité
thermique a température ambiaff@erson], ce qui en fait des matériaux intéressants pour
des applications nucléaires.

1.3.1 Les combustibles carbures

Si I'on prend I'exemple du RNR-G et du RTHT, labi@ densité du caloporteur hélium
nécessite un volume important d’helium dans le caurdétriment du combustible.
Cependant, la forte densité des carbures d’uramiude plutonium permet de compenser ce
facteur[DEN]. En effet, cette forte densité des carbures d’'uraret de plutonium (densité
UPuUC ~ 13.6 g/c) permet d'augmenter le taux de matiére fissilesdane pastille de
combustible comparé aux pastilles d’Jé de MOx (densité UPuyO- 11 g/cni). Leur
température de fusion élevée (T°fusion UPuC~ 23258@ranti leur bonne tenue a
l'irradiation et aux hautes températures qui erodésnt.

Au sein du combustible les températures peuvesindtie dans le cas du RNR-G et du RTHT
de 600 a 1200°C et de 600 a 1600°C respectivenvéntapleau 1.5). Les températures
élevées régnant au sein du RNR-G et du RTHT peemtette maintenir une température du
caloporteur He de 850°C et 1000°C respectivemetatrigant la production d’hydrogéne de
maniére dédiée ou en co-génération dans le caFHT R

1.3.2 Les carbures dans I'assemblage combustible

Le matériau qui entoure le combustible est soumides conditions extrémes de
température et d'irradiation, notamment en condétiaocidentelles (jusqu’a 1600°C et plus).
Il subit une irradiation aux neutrons importante ntEme qu’aux particules et aux produits
de fission[Minato]. Le role de cette matrice inerte est de constitagrrémiére barriére aux
produits de fissionLes dégats d’irradiations (évalué en dpa) que sehisles matériaux au
voisinage du combustible au cours d’'un cycle sesea variables selon le type de réacteur,
jusqu’a 200 dpa pour certains réacteurs de géonaréiti (RNR-Na par exemple cf. tableau
1.5).

Dans le cas du RNR-G, l'assemblage combustibleeastsagé sous la forme de deux
concepts (cf. Figure 1.5). Les deux concepts egéisaont le concept a plaque alvéolées et le
concept a aiguilles avec une matrice en céramigfraataire qui entoure le combustible de
type carbure d’uranium et de plutonium.
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L’'une des céramiques qui a été la plus étudiée poearapplication en réacteur est le carbure
de silicium. En effet, ce matériau qui a égaleméét étudié pour des applications dans
'aéronautique est assez bien connu et présenteodees propriétés neutroniques et une
bonne tenue sous irradiatif@EA] .

Sa mise en ceuvre sous forme de matériau compa€it8iS fibré (SiC/ Si§) par le procédé
CVI (Chemical Vapor Infiltration), lui confére desaractéristiques mécaniques de pseudo-
ductilité et améliore sa dureté, au détriment cepende I'étanchéité. En effet, le SiC peut
avoir quelques problémes de perméabilité notammeunt les produits de fission gazeux d’ou
I'intérét d’introduire un liner métallique (W, Mo..entre le combustible et le gainage.

Une étude a été menée par Cabmdral.[Cabrero] sur des matériaux composites carbure de
silicium-carbure de titane (SiC-TiC) synthétisés pae technique de frittage innovante qu’est
le SPS (Spark Plasma Sintering) a partir d'un ngdate nanopoudres de TiC de diamétre
compris entre 30 et 80 nm et de nanopoudres del&lametre compris entre 45 et 55 nm.
D’aprés cet article, la conductivité thermique d@C Bugmente avec la température (sur une
gamme de 0 a 1800°C) alors que celle du SiC dédeiplus, la conductivité thermique du
TiC sous irradiation (dégats balistiques) est sepés a celle du SiC.

L'utilisation d’'un composite SiC/TiC pour les réaots RNR-G a la place d’'un composite
SiC/SiCf permettrait donc d’améliorer la condud@vihermique sous irradiation et ainsi
d’accroitre le rendement du réact¢Gabrero]. Le TiC pourrait donc étre envisagé comme
matrice ou comme interphase dans les compositeSigifC

concept plaque concept aiguille

phase fissile ~——

céramique inerte

Figure 1.5: Combustible a plagues et a aiguilles esisagés dans le RNR-G [CEA|.
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Dans les cas du RTHT, le combustible TRISO (TRdtmal ISOtropic) envisagé (cf.
figure 1.6) est congu selon les mémes principesaplei des RHT, avec un conditionnement
sous la forme de billes millimétriques. Ces bilbesmtiennent un noyau en carbure d’'uranium
et plutonium, entourée de quatre couches sphéridaepremiere de carbone poreux, la
seconde de carbone pyrolytique, la troisieme deurarde silicium et la quatrieme de carbone
pyrolytique.

Le carbone pyrolytique a une haute densité potarlae mécanique et I'étanchéité. La couche
de carbure de silicium a pour objectif de bloguwediffusion des produits de fission.a
température du caloporteur avoisinerait les 100@fCtableau 1.5) et le combustible opére a
des températures supérieures. La température i fis noyau combustible proprement dit
est de I'ordre de 2700°[Shackelford].

Le réacteur a tres haute température RTHT se dduns la lignée du réacteur modulaire de
faible puissance de type GT-MHR (Gas Turbine - Madudelium Reactor) en cours de
développement aux Etats-Unis dans le cadre derlérgéon IV de réacteuf§IF]. Le GT-
MHR utilise le combustible TRISO qui présente phuss avantages vis-a-vis des tres hautes
températures. Chaque particule TRISO contient uratdg tres réduite de combustible. Le
revétement de carbure de silicium utilisé pour TeNBHR ne pourra convenir dans la mesure
ou il ne peut retenir les produits de fission enditions accidentelles, au-dela de 1200°C. En
effet, la dégradation des actinides mineurs pro@umitre autres, du palladium, du rhodium et
de I'argent qui attaquent le carbure de silici@uérin] .

Des expériences de compatibilité chimique a haartgérature ont démontré que les carbures
tels que le TiC ou le ZrC et les nitrures tel qul €taient bien plus résistants a une attaque
chimique par le palladium ou le rhodium que le fd@mkowicz]. Il sera en conséquence
nécessaire de trouver un substitut & ce derniepatiétre le carbure de titane.

Carbone dense
pyrolytique
(assurant la tenue
mecanigue a

la pression interne
des gaz de fission)

Combustible nucléaire

Carbone poreux
Réservoir
des gaz de fission

Carbure de silicium
(obstacle a la
diffusion des produits
de fission)

o

Millimétre

Figure 1.6: Combustible TRISO envisagé dans le RTHTDEN].
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1.3.3 Matériaux de structure de 'assemblage combustiblechoix et
caractéristiques du TiC

Mon étude va porter sur les matériaux de type carbovisagés comme matériaux de
structure dans I'assemblage combustible dans nsrtéacteurs du futur tel que le RNR-G et
le RTHT. Ces carbures sont également envisagéslemnsacteurs a eau de type REP et EPR
pour en améliorer la sOreté. Le matériau sélectialuieétre réfractaire, présenter une bonne
transparence aux neutrons et posséder une contiithigrmique élevéfPorta] [Guéneau]
afin d’évacuer la chaleur le plus efficacement fimssvers le caloporteur (He) et ainsi
améliorer les rendements. De plus, il doit présentee bonne résistance mécanique, une
bonne stabilité sous irradiation, une inertie chjinei vis-a-vis du combustible et conserver ses
propriétés au regard des produits de fission dioggdation.

De maniere générale, les céramiques réfractair¢godecarbure ou nitrure sont des candidats
intéressants pour le gainage du combustible tel Ti@e SiC, ZrC ou TiN. Leur faible
ductilité (ductilité : permet au matériau de seoddfer plastiquement sans se rompre) sous
forme frittée nécessite de les employer sous fdibmée par exemple comme le SiC/giC

est par ailleurs envisageable d'utiliser le TiCwuautre carbure comme matrice ou comme
interphase dans un SiC/Si®lous verrons également plus loin que la mise ewresd’'une
nanostructuration (grains nanométriques) peut égaié avoir des avantages.

On a pu voir précédemment que le carbure de tidmear 'augmentation de sa conductivité
thermique avec la températuf€abrero], pouvait étre un excellent candidat pour des
applications en tant que matériaux de cceur. De, pusTiC est moins sensible a la
dégradation par le palladium et le rhodium, praluie fission trés corrosifs, que le SIiC
[Demkowicz].

Au méme titre que les autres carbures et nitrurequ€s plus haut, le carbure de titane est un
matériau réfractaire possédant une températuresienftres élevées de 3067°C. Il présente
de bonnes propriétés mécaniques sous forme fattémn revétement telles que la dureté ou la
résistance a l'usur@Pierson], ce qui justifie qu’il soit utilisé comme matériale coupe
[Xing] ou comme élément de protection face a 'uglewvat] [Jarms] [Ding].

Le carbure de titane fait partie des carbures ge iyterstitiels caractérisés par une différence
importante entre les rayons atomiques du titan&4{@,nm) et du carbone (0,078 nm)

[Pierson].

De plus, et comme la plupart des carbures intmistitle carbure de titane présente une
grande stabilit§Nosek] dans une grande gamme de stoechiométrie (dgs&iTiC,) ce qui

est un atout vis-a-vis de la résistance a lirroiia Cette stabilité est due a la force de la
liaison entre Ti et C et a la stabilité de la dimoe cfc (cubique face centrée) avec
'augmentation de lacunes non-métallig{iegrson].

Le TiC cristallise donc dans une structure cfcyge tNaCl avec les atomes de Ti qui forment
un réseau cubique a faces centrées et les atom€sddas les interstices octaédriques. Le

groupe d’espace est le Fm3m et le parameétre déereatl de 0,4328 nfiRierson].

Toutes ces caractéristiques font du carbure deetiten matériau particulierement intéressant
pour la génération IV de réacteurs ainsi que pesiréacteurs a eau de type REP et EPR.
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1.4 ROle de la microstructure

La microstructure du matériau céramique joue ue & dans cette étude. Différents
aspects vont étre abordés dans cette sous pasiwo#r les conséquences de I'établissement
d’'une nanostructuration sur les difféerentes pragsiéu TiC (résistance a l'irradiation ou a
I'oxydation par exemple) de méme que sur le typdéfauts induits dans le TiC au cours de
lirradiation et le comportement des produits dssifins au sein d’une micro ou d’une
nanostructure.

1.4.1 Conséquences d’'une nanostructuration

L’amélioration des propriétés de certains matériagk possible par la mise en ceuvre
d’'une nanostructuration caractérisée par une tdédlgrain inférieure & 100 nfBinner]. En
effet, de nombreuses études ont démontré que kemé de grains nanomeétriques ou
submicroniques pouvait améliorer les propriétés aclramiques telles que la résistance a
lirradiation [Vassen.a)] les propriétés thermiquep/assen.b)] et meécaniqueqYvon]
[Vassen.a)] [Vassen.b)[Clefs.c)]. De plus la diminution de la taille de grain conférda
plupart des matériaux polycristallins des propséte superplasticité a haute température
[Andrievski] ce qui est un atout pour limiter la propagationfidsures dans des matériaux
soumis a des températures élevées. Méme si cattstnacturation n’est pas suffisante en
I'état pour se passer de renforts fibrés amélideductilité du matériau, la mise ne ceuvre de
nanograins dans la matrice ou l'interphase d’'unénei de type SiC/TiCf pourrait apporter
une plus-value intéressante.

L’amélioration des propriétés de ces nanomatéresmiXiée a la fraction élevée d’atomes
dans les joints de graifBinner] également a la forte densité de joints de grdietion
volumique élevée de joints de grains) qui favoris&&vacuation de certains défauts
structuraux.

La densité de joints triples, résultant de la rem@de trois joints de grains, est également un
facteur microstructural important. En effet, il & &émontré par tomographie a sonde
atomique sur du cuivre nanocristallin que les pimiples sont des chemins préférentiels de
diffusion du nickelbien plus rapides que les joints de grains avec degsédarplus de deux
ordres de grandeurs en terme de coefficient degiifi[Chellali]. La forte densité de joints
de grains dans le cas des nanostructures impligne dne fréguence plus importante de
joints triples.

Si la densité des joints de grains et des joinjdes influence la densité de défauts
structuraux, ils peuvent aussi jouer un réle sutifusion d’especes telles que I'oxygéne ou
les produits de fission. Le comportement a I'oxi@latle ces matériaux nanostructurés et leur
capacité de rétention de certains PFs volatils getudonc étre modifiés (mécanisme et
cinétique). On sait par exemple que dans le cagedan implanté a haute dose dans TiN, la
présence de joints de grains contribue a augméamterobilité de I'espece et permet donc
I'évacuation du gaz randes.a)] Dans d’autres matériaux, et a plus faible fluehe joints

de grains se comportent comme des pieges (puitdéthats) et les nanobulles de xénon
viennent s’y accumulgSauvage] Il est donc primordial de savoir si la forte déhsle joints

de grains due a la présence de nanograins dansohidlit a un relachement massif, ou au
contraire a une meilleure rétention des PFs.
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1.4.2 Création de défauts au sein du TiC

Lirradiation va modifier la microstructure du carbude titane et créer au sein du
matériau un certain nombre de défauts, de typen&scou boucles de dislocations, induits par
des interactions qui peuvent étre électroniquésatistiques.

Music et al. [Music] ont démontré dans TiC(x<1) au moyen du logiciel VASP® que
I'énergie de formation d’'une lacune dans le bulkndatériau est de 9,916eV/defect et que
celle en surface sur le plan (100) est de 9,763®dd. lls ont également observé que la
substitution d’'un atome de carbone par un atomii@iaium par exemple (plus gros que le
carbone) était possible et que cela induisait wrlaxation de la maille. L’énergie de
substitution d’un atome de carbone par un atomi@miaium dans le bulk du matériau est de
10,140eV/defect et celle en surface sur le plan)(£380 de 6,984eV/defect. Il est donc en
surface plus favorable de substituer un atome d®ona par un atome d’aluminium que de
créer une lacune. On peut envisager, de la mémeraague pour I'aluminium, qu’il est plus
favorable de substituer un atome de carbone eacgar un atome d’argon ou de xénon.
L’irradiation par des ions argon ou xénon pourégialement produire des lacunes de carbone
ainsi que des substitutions de carbone par deolfaeg du xénon. Il est également possible de
créer au cours de l'irradiation des clusters déaae (lacunes triplegMusic]. La cinétique

de substitution dépend du réarrangement des lacmaés aussi du rapport des joints de
grains sur le volume du matériau. Les défauts alement présents dans le TiC seront les
lacunes de C et une éventuelle substitution d’amatde C par un atome d’Ar.

Des défauts de structure, présents au sein du dnCg¢galement été mis en évidence par
Electron Energy Loss Spectroscopy (EELS) par Mitgaeal. [Mirguet] , il s’agit de défauts
de type faute d’empilement.

Sous irradiation d’autres types de défauts sonteggmt créés, il s'agit des boucles de
dislocations. Ces boucles de dislocation (‘franpetyet ‘unfaulted’) sont observées par
Dickersonet al. [Dickerson] sur du TiC irradié par des protons. D’autres agteals que
Hojou et al. [Hojou.a)][Hojou.b)][Hojou.c)] ont mis en évidence la présence de ces boucles
de dislocation sur des frittés de TiC polycristalirradiés par des He+ a 20 keV ayant une
profondeur d'implantation de 240 nm a 1423K. Dellelsud’He d’environ 2 nm de diametre
sont observées, ces bulles coalescent a partiedluance de 1,5x10(He)/cm? a 1423K. Il

en résulte également la production de bouclessleddition mais pas d’amorphisation.

1.4.3 Etude d’oxydation

Trés peu d’études d’oxydation de frittés de TiC éétréalisées. Une étude menée par Onuma
et al. [Onuma] a été menéeur des frittés de TiC synthétisés a 1750°C par. HiRe
oxydation isothermique de ces frittés a par laesate réalisée entre 900 et 1200°C sous 3
atmospheres : Ar/§ Ar/O,/H,0 et Ar/HO sous un débit de 100 ml/min pour des temps
d’oxydation compris entre 5 heures et 50 heuress S®g conditions oxydantes, il a été
observé par DRX la seule présence de la phase mgil TiQ. L'épaisseur de la couche
d'oxyde augmente avec la température et la duréaydation et la cinétique de cette
oxydation est acceélérée par I'atmosphere humide.

Il a été montré dans les travaux de R. fB&s.a)]que les grains de TiN de plusieurs dizaines
de micrometres ont tendance a s’oxyder en leureeaec formation de petits cristaux de
TiO ou d’une phase supérieure selon le niveau dlatign. Le taux d’oxydation a été corrélé
a l'orientation cristalline de chaque grain par EBElectron BackScattered Diffraction). Les
joints de grains ont semblé le plus souvent épargaé cette oxydation. Différents degrés de
résistance a l'oxydation ont été observés selonplmmetres de synthese et quelques
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tendances ont été dégagées. Ainsi, une poudrelénde TiN |[égerement oxydée a conduit a
des grains plus petits apres frittage et a une dioydanoindre durant les traitements
thermiques sous différentes pressions partielleydjéne (®,). De méme, les petits grains
(quelgues um) ont semblé s’oxyder moins facilenugret les gros grains (plusieurs dizaines
de micrometres). Une extrapolation de ce type dplaion aux cas des nanograins est
nécessaire.

1.4.4 Comportement des PFs

Concernant le comportement des produits de fissgsngaz de fission tels que le xénon, le
krypton forment des petits clusters et des bullésmdte concentration. Ces bulles peuvent
aboutir a une modification importante des propsdété matériau telles que la décroissance de
la conductivité thermique, la propagation de fissuet la formation de réseaux pour
I'évacuation d’autres PH®lander].

Il parait donc intéressant d’évaluer selon la présede nanograins ou de micrograins le
comportement de ces produits de fissions et leanigmes qui régissent leur migration sous
irradiation et en température.

Le suivi du profil de concentration en profondeer lgtspece implantée va nous renseigner
sur les mécanismes mis en jeu. A savoir une ddfusie I'espece (élargissement du profil en
concentration avec conservation de I'aire sougd¢éilp un transport de I'espece (translation
en profondeur du profil) et un relachement (dimionitde I'aire sous le profil).
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Chapitre Il : Technigues expérimentales

Ce deuxieme chapitre a pour objectif de préserdgsrdifférentes techniques expérimentales
utilisées au cours de cette thése sur des poudr@ssecéramiques de TiC. Des techniques de
caractérisation structurales, physico-chimiquesgcnostructurales ou encore par faisceau
d’ions seront décrites ici. Les méthodes de syethdesmatériaux céramiques frittés, a partir
de poudres, seront également exposées tout consmmadihodes mises en ceuvre pour la
préparation de I'état de surface des échantillaitssfs. Finalement les procédés d'irradiation
et d'implantation des matériaux seront détaillés.
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2.1 Techniques de caractérisation

Différentes techniques de caractérisation strutdsyghysico-chimiques, microstructurales et
par faisceaux d’'ions vont étre présentées dane setis-partie. Les techniques décrites ont
été employeées soit sur de la poudre de carburigate tsoit sur la céramique frittée.

2.1.1 Caractérisation structurale

2.1.1.1 Diffraction des Rayons X a température ambiante

Des analyses par Diffraction des Rayons X (DRX) @@t réalisées a température ambiante
afin de caractériser les poudres commerciales deua de titane. Cette méthode permet
notamment d’observer les différentes phases eripcés d’évaluer le parameétre de maille et
de calculer la taille moyenne des cristallites @€.TTes analyses ont été effectuées sur un
diffractometre Briker® AXS D8 Advance.

Diffractomeétre en modeé?- 6

L’acquisition des diagrammes de diffraction X s’effectuée sur un diffractomeétre constitué
de trois parties (cf. figure 1l.1). Tout d’abordy source de rayons X (raieakdu cuivre
toujours utilisée dans le cas de nos expérienagesepant d’'un tube a rayons X. Ensuite, un
échantillon cristallin fixé sur un goniometre. Lasgible rotation du plateau dans son plan
permet dobtenir une meilleure distribution stagigse des grains face au faisceau X.
Finalement, le détecteur qui mesure lintensité iggons X diffractés. La source et le
détecteur sont en rotation symétrique a la ménessat autour de I'échantillon. L'angle entre
I'horizontale et la source vaut doAde méme que I'angle entre I'horizontale et le citar,
d’ou le nom du montage.

Divergence slit Antiscatter

Figure 11.1: Diffractometre de rayons X Briker - montage 0-0 [Briker].
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Analyse de phases

La diffraction des rayons X repose sur la loi dadgy illustrée par la figure 11.2 et la formule
suivante
20hkSidn = N avec gy : distance entre deux plans réticulaires
Onw - demi-angle de déviation de I'onde diffractée
n : indice de réfraction du milieu
A : longueur d’onde des RX incidents

Onde
diffractée

Onde directe

Figure 11.2: Conditions de Bragg pour la diffraction [Esnouf].

La différence de marche entre les rayons diffrapté<2 plans réticulaires consécutifs (chaque
plan contenant des atomes) doit étre un multiplieredée la longueur d'onde des RX incidents
pour gue les rayons X restent en phase apres fladdibn. Lorsque les RX respectent les

conditions de Bragg, on parle alors d'interférencesstructives et on observe une intensité
diffractée non nulle.

Dans les conditions de Bragg, on observe donc éftexions sélectives qui caractérisent la
famille de plans (hkl). On va alors obtenir un speale diffraction X caractérisé par
I'intensité des rayons X diffractés en fonction ltengle de déviation de I'onde diffractée
(20nk). La valeur desd va dépendre du parametre de maille du matérialiéat I'intensité
des raies de diffraction dépendra de la nature ¢ gosition des atomes dans la malille.

Les diagrammes de diffraction X obtenus au courscelte étude seront analysés par
I'intermédiaire du logiciel EVA® de la société Sbaa [Socabim] et de la base de donnée
ICDD® (International Centre of Diffraction DatfCDD] . lls permettront de déterminer les
phases en présence avec leurs parameétres de maille.
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Taille des cristallites/particules

Les diagrammes de diffraction ont également étdédmentés dans le logiciel TOPAS® qui
utilise I'équation de Scherrer (T2KBco® avec T la taille des cristallites en A, K= 0.94 la
constante de Scherrer pour des cristallites sphgsiqvec une symétrie cubiquel.5418 A
(raie Ka du cuivre)la longueur d’onde des X incidenfs)a largeur a mi-hauteur étl'angle

de Bragg) pour déterminer la taille moyenne destaltites.

La méthode de Scherrer ne peut s’appliquer a demltites excédant plusieurs centaines de
nanometres (>500 nm) et n'a donc été utilisée que ges poudres nanométriques ayant peu
de defauts. La méthode de Williamson-Hall permet mendre en considération la
contribution du taux moyen des microdistorsiongkalgissement du pic de diffraction.

Cette taille de cristallites n’est pas équivalehtka taille de grains. En effet, un grain peut

contenir plusieurs domaines cristallins.

La figure 1.3 ci-dessous présente un diffractogreanDRX typique d’une nanopoudre de
TiC. Chaque pic est associé a un plan diffractantadohase TiC par l'utilisation d’'une fiche

JCPDF (Joint Committee Powder Diffraction Filegé&rde la base de données ICDD®. La
largeur a mi-hauteur de chaque pic permet de déterra taille moyenne des cristallites.

20000
(200)TiC
(111)TiC
__15000
[7}]
o
o
pe
°
g 10000 (220)TiC
5000 (311TIC
(222)TiC (420)TiC
L @oo)Tic 3 )T'Ch
0 v J g _JI L - _k .
20 40 60 80 100 120

2 theta (deg)
Figure I1.3: Diffractogramme DRX typique d’'une nanopoudre de TiC dans la gamme
d’angle (20) variant entre 20° et 120°.
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2.1.1.2 Diffraction des Rayons X en température

Au cours de cette étude, des essais de DRX en tatup® ont été réalisés afin d’étudier
I'oxydation sous air de poudres commerciales dbuwarde titane. Ces expériences se sont
déroulées sous une atmosphere oxydante (balayage wEconstitué) et permettent
I'acquisition d'un diagramme de diffraction en saimensions caractérisé par l'intensité des
rayons X diffractés en fonction de la gamme d’ar(@® et de la température qui varie de
'ambiante a 1200°C avec une rampe de montée epéi@ture a sélectionner.

La poudre a analyser est déposée sur un suppaitigrine de 20 mm de diamétre pour 0.5
mm de hauteur (Cf. figure 11.4).

Figure 11.4: Support et four pour la DRX en température [Briker].

Avant toute expérience de DRX en température tihésessaire d’aligner le dispositif avec le
z (hauteur) de I'échantillon qui va dépendre deqlentité de poudre introduite dans le
support. L'analyse de nos résultats tiendra cordetia dilatation du support en alumine ainsi
gue de la dilatation de la poudre étudiée.
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2.1.1.3 Diffraction des Rayons X en faisceau parallele etreincidence
rasante

Au cours de cette étude une configuration pargicalidu diffractométre va étre utilisée afin
de caractériser les céramiques de TiC, avant etsapradiation, sur les 500 premiers
nanometres. Il s’agit de la configuration utilisant
- un faisceau incident paralléle (figure 11.5) permis par I'utilisation du miroir de Gébel et une
fente de Soller devant le détecteur afin d’éliminer le bruit d{ a la texturation des grains par
exemple.

Figure I1.5: Diffractometre de rayons X Bruker - montage faisceau parallele [Brtker].

- et une incidence des rayons-X rasante égale a GIX¥D (Grazing Incidence X-ray
Diffraction) présentée dans la figure 11.6. L'éclihon fait un angle fixe par rapport
au faisceau incident et le détecteur balaiete.@ configuration est dite asymétrique.
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Figure 11.6: Incidence des rayons-X rasante [Renaud

La méthode s’apparente a la diffraction classiquétifiode des poudres). La différence avec
le diffractometre en mod8-6 réside dans I'épaisseur d’échantillon analyséesgua plus
faible. De plus le faible angle d’incidence perndet sonder la totalité de la surface de
I'échantillon qui va influer sur l'intensité descpide diffraction.
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2.1.2 Caractérisation physico-chimique

2.1.2.1 Potentiel zéta

La mesure du potentiel zéta d’'une suspension pedmeéterminer les conditions optimales
de pH favorisant une bonne stabilité de celle-es hesures de potentiel zéta de suspensions
de carbure de titane ont été effectuées au seltindétut Lumiére Matiere de I'Université
Claude Bernard de Lyon sur un analyseur ZetasiaeoN.S de Malvern®.

Les particules dispersées dans un milieu agueuxaamuérir une charge de surface résultant
de l'ionisation des groupes de surface de la pdetiet/ou par adsorption d’espéces chargées.
Ces charges de surface modifient la distributios oes autour de la particule. Si les
particules se déplacent, cette couche se déplaadtanément avec la particule. Le plan de
glissement de cette couche est appelé le ‘slippliage’ (Cf. figure 11.7).

! ! Electrical double
layer
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Particle with negative
surface charge

Stern layer Diffuse layer

-100
Surlace poleniks

: S2ern potential

my '
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I
I
1
1

0 :

Distance from particle surface
Figure I1.7: Potentiel Zéta [Malvern].

La charge observée sur ce plan sera trés sendiblecticentration et au type d’ions présents
dans la solution. La mesure du potentiel zéta t@sié I'application d’'un champ électrique
oscillant traversant la suspension. La mobilité plagicules vers I'électrode de signe opposé
se fera avec une vitesse proportionnelle a la valeyotentiel zéta. Plus les particules auront
un potentiel zéta élevé en valeur absolue, plues eluront une répulsion importante entre
elles. Cette répulsion entre les particules pedeanaintenir une suspension stable et limiter
'agglomération des particules.
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2.1.2.2 Granulométrie laser

La distribution granulométrique des poudres de @mnbarbotine (suspension de TiC dans de
I'eau) a été obtenue sur un granulomeétre laseravisizger 2000 de Malvern® en voie humide.

Le fonctionnement du Mastersizer 2000 (cf. figur8)lrepose sur le principe de la diffraction
de la lumiere. D’apres la théorie de Fraunhoferconsidére des particules sphériques non
poreuses et opaques. Lorsque ces particules swerdees par un faisceau laser, on observe
des franges de diffraction. L’intensité du rayoneetdiffracté et I'angle de diffraction sont
fonction de la taille des particules.

Le Mastersizer 2000 repose également sur le pendgla diffusion de la lumiére selon la
théorie de Mie pour des particules plus petites Hmaice de réfraction va varier.

Wide angle
detectors

Flow cell ;

Blue light source # Spacial filter "}
i — i — -/ Focal plane
A— ‘ detector
Red Laser (He-Te)

Backscatter Large angle

detectors detectors

Figure 11.8: Granulométre laser [Malvern].

Pendant la mesure par granulométrie laser deusefais laser de longueur d’onde différente
sont utilisés. Les particules diffusantes dévidratotin des deux faisceaux laser : une lumiére
bleue qui sera détectée par des détecteurs ddifietston de la lumiére et une lumiére rouge
pour une meilleure sensibilité de la mesure. Lesggs particules diffractent la lumiére a un
angle inversement proportionnel a leur taille stpetites particules diffusent la lumiére avec
des intensités angulaires variables. La lumiereadifée ou diffusée est alors mesurée par une
série de détecteurs photosensibles. La mesurergutange gamme de taille de particules
comprise entre 0,02 um et 2000 um est ainsi p@ssibl
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2.1.2.3 BET (Brunauer-Emmett-Teller)

Des mesures de surface spécifique ont été réaksgatifférents lots de poudres de TiC afin
d’évaluer leur surface spécifique et de remontda &aille moyenne des particules tenant
compte de I'état d’agglomération de la poudre.
Ces mesures de surface spécifigue ont été effectsdde un analyseur BET (Brunauer-
Emmett-Teller) ASAP-2010 de Micromeritics®.

Appareillage

Cet appareil schématisé sur la figure 1.9 ci-desssi équipé de 3 capteurs de pression (non
visibles sur la figure 11.9, de 1000, 10 et 1 mm)Hppermet I'étude de la surface spécifique,
de la microporosité et mésoporosité des solidealyt@mues (0.4<d < 200 nm). Les gaz
utilisables pour les mesures de physisorption kanbte, I'argon ou le krypton. Dans le cas
de notre étude, on va s’intéresser a la mesura derface spécifique par la méthode BET en
utilisant de I'azote apres un dégazage de la pcu@@)°C pendant 24h.

Siiding Shield

- 5 Sample An
5 Ll T Pan with Sft!fr:
Sample Pressurs Tube
Praparmation 1
Ports %-:

Analysis
Bath Dewar

Dewar Elevator

Figure 11.9: Analyseur ASAP 2010 [Micromeritics].

Mesure de la surface spécifique

Le principe du BET repose sur la mesure du volunagaote adsorbé a la surface d’'une
poudre ou d’'un matériau poreux. On en déduit dmsurface spécifique (m3/g) qui découle
de l'adsorption de multicouches d’azote en fonctlerla pression relative appliquée.

L’équation BET employée est la suivante :

p _C—1(p)+ 1
v(po — D)  UmC \po/ vpC
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Avec p la pression d’équilibre de I'azotg, la pression de saturation en azote. Le rappoftt (
po) représente la pression relative en azote. Dates égtiationy représente le volume de gaz
adsorbé et,, la capacité monocouche qui traduit la quantitéat@ nécessaire pour recouvrir
une monocouche compléte de molécutaeprésente la constante de BET qui va dépendre de
la chaleur d’adsorption de I'azote vis-a-vis du énaiu étudié. Le calcul de la constantet

de v, est possible en utilisant la relation linéairestat entrep/v(po-p) €t (p/ ps) dans le
domaine de pression relative compris entre 0.@63et

Il est par la suite possible de remonter a la sarfpécifiquesszr en m2/g par la formule
suivante :
Sper = UmNpay:

m
Avec v, qui représente la capacité monocouaide nombre d’Avogadragy: la surface de
la molécule adsorbéen;= 16.2 A2) etm la masse de la poudre analysée.

Estimation de la taille des particules

Les valeurs de surface spécifique ainsi mesurées penmnettent d’évaluer le diamétre moyen
des particules de TiC pour les nanopoudres et iesopoudres. Ce calcul de la taille des
particules tiens compte de I'état d’agglomératiodadpoudre. Sachant qu’une particule peut
contenir plusieurs grains et chaque grain peuteronplusieurs domaines cristallins.

Pour cela, il faut faire 'hypothése de grains sghees et appliquer la formule suivante :

6

dger =
TiC"BET

Avec tset qui représente le diametre moyen des particpigsla masse volumique théorique
du TiC (4.93 g/c) et Set la surface spécifique mesurée par BET.
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2.1.2.4 Densité d'Archimeéede

L'évaluation de la densité des échantillons élabquér frittage sera faite par la méthode
d’Archimede. Pour cela, a l'aide d’'une rectifieumgtomatique, on enleve tout d'abord le
Papyex® (papier graphite) qui entoure I'échantilloa papier sert a protéger les matrices au
cours du frittage. L’échantillon est ensuite plat@s un bécher contenant de I'acétone et
introduit dans un bain d’ultrasons. On réalise B opération avec de I'éthanol (99 % de
pureté) afin d’enlever tous les résidus en surticéechantillon. La derniére étape préalable
a la mesure consiste a se débarrasser des tracgdvdat en entreposant les échantillons
pendant 24 heures dans une étuve a 110°C. Les tdlomsn sont déposés dans un
dessiccateur quelques heures avant la mesure efesdemettre a température ambiante en
evitant 'humidité.

La mesure Archimeéede va consister en une série si&epa 'aide d’'une balance de précision
(10%g) AE100 de Mettler®. La premiére pesée de I'édliants’effectue sous air (g) et la
deuxieme pesée dans de I'eau permutég)itke masse volumique connue en fonction de la
températurepeay. La masse volumique expérimentgbe,f) est alors obtenue par la formule
suivante :

MyirPeau

Myir — Meqy

La densité relative (g) est finalement déduite par le rapport entre lasseavolumique
experimentalepeyp) et la masse volumique théoriquedy:

Pexv 1100

drer =
Ptheo

Les mesures de densité effectuées ont une prédsieft 0,5%.
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2.1.2.5 Analyses Thermo-Différentielle et Gravimétrique

Au cours de cette étude, des analyses ATD (Andiix@emo Différentielle) et ATG (Analyse
Thermo Gravimétrique) ont été réalisées afin d’'@udes réactions spécifiques liees a
I'oxydation sous air de poudres commerciales de TiC

Ces analyses ATD et ATG en simultané se sont d&swur un analyseur ATD-ATG 92-18
de SETARAM®.

L’'appareil ATD-ATG est une enceinte dans laquelle meut contréler I'atmosphére de
réaction ainsi que la température du four. Une eacontenant deux creusets, l'un vide
servant de référence et l'autre contenant la poadiealyser, est présente dans I'enceinte de
mesure. Les différents composants de cet appargireprésentés dans la figure 11.10.

Fleau
de balance

‘_ﬁﬁlfi:

:....i__} ____________________ Gaz porteur
H‘E:} """""""""""""""" Gaz auxiliaire
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Eau de

Thermocouple (s S D oy refroidissement
de regulation
Elerment chauffant
a&n graphite
Manchon en leutre
de graphite

™ Creusetcontenant la poudre

Creusetde référence vide

Purge, vide primaire

Figure 11.10: Appareil ATD-ATG 92-18 [SETARAM].

L’ATD permet de mesurer par des thermocouplesffarénce de température entre le creuset
en alumine contenant la poudre a analyser et lasetede référence. On mesure alors
I'évolution du flux de chaleur en fonction de lanjgérature sous atmosphére contrdlée. Les
variations de chaleur observées vont étre attribbugedifférentes réactions de types
exothermiques ou endothermiques.

L’ATG permet de mesurer par une microbalance l#dihce de masse entre le creuset

contenant la poudre a analyser et le creuset dmeréfe. L'évolution de la masse de
I’échantillon en fonction de la température sousasphére contrdlée est enregistrée.
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2.1.2.6 Analyses chimiques élémentaires

Des analyses chimiques élémentaires ont été réalmé des poudres de TiC afin d’évaluer
leur composition. Ces analyses chimiques (desues)j effectuées au sein du LFP
(Laboratoire Francis Perrin) du CEA Saclay, ontnpsrde doser le carbone par I'appareil
EMIA 320 ainsi que I'oxygene et I'azote au moyen’dppareil EMGA 820 de Horiba®.

Dosage du carbone

Le dosage du carbone se fait par combustion tatald’échantillon dans un creuset en
alumine sous oxygene dans un four a induction prograble a haute fréquence. Des
détecteurs IR permettent de doser en simultan@rlmne contenu dans CO et L&mme
indiqué dans la figure I1.11.

R .
R co
' Crucible
Oxygen Gas High-frequency Dust Dehydrating
tank purifier combustion furnace filter agent

Figure 11.11: Dosage du carbone par I'appareil EMIA 320 [Horiba].

Dosage de I'oxygene et de I'azote

Le dosage de I'oxygéne se fait par fusion de I'é@tlan placé dans un creuset en graphite
chauffé sous atmosphere inerte dans un four paourant électrique traversant le creuset a
des températures supérieures a 3000°C. Des déwtRepermettent de doser en simultané
'oxygéne contenu dans CO et €@lors que l'azote est dosé par l'intermédiairend’u
détecteur a conductivité thermique comme indiquéesschéma 11.12.

Crucible
Carrier
gas He B % @) ® &n @ X
CO detector CO, detector N, detector
Gas Extraction Dust Copper co, H,0
purifier furnace filter oxide adsorbant adsorbant

Figure 11.12: Dosage de I'oxygéne et de I'azote pdilappareil EMGA 820 [Horiba].
L’erreur sur ces mesures chimiques élémentairesleest 1 % pour le carbone, l'azote et

'oxygene. La composition de I'échantillon par eethéthode est notée Tid,0,. Le taux de
titane est fixé a 1 dans I'équation (normalisation)
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2.1.3 Caractérisation microstructurale
2.1.3.1 Microscopie Electronique a Balayage

Des observations par Microscopie Electronique agaje (MEB ou en anglais « Scanning
Electron Microscopy » SEM) ont été réalisées afobserver notamment la topographie de
surface de poudres et de céramiques de TiC. Ceswvaltions ont été effectuées au sein du
Centre Technologique des Microstructures (CTp)usumicroscope FEI QUANTA 250 FEG
ainsi que par l'intermédiaire d’un microscope SWRH5 de Zeiss® du laboratoire MATEIS.

Les différents éléments constitutifs d’'un MEB smeyrésentés dans la figure 11.13.
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Figure 11.13: Eléments constitutifs d’'un MicroscopeElectronique a Balayage
[GNMEBA].

La microscopie électronique a balayage est une igabnpermettant 'observation de la
topographie des surfacfRuste]. Pour cela, un faisceau d’électrons primairepesduit par

un canon a électrons. Une série de lentilles @ewgnétiques permet de focaliser le faisceau
d’électrons en un spot ponctuel. Ce faisceau di&as primaires balaye la surface observée
par I'intermédiaire de bobines de déflexion (ouibeb de balayage) et permet d'obtenir grace
aux électrons émergents des images par l'internméd@un écran cathodique avec un
pouvoir séparateur inférieur a 5 nm et une grandfpdeur de champ.

Les électrons primaires qui irradient la surfacd’@ehantillon pénetrent profondément dans
le matériau et affectent un volume appelé "poiratéefaction”. Le volume de cette poire
dépend du numéro atomique moyen des éléments tifstde I'échantillon et de I'énergie
des électrons incidents. Dans ce volume d’intesacties électrons du faisceau vont perdre
leur énergie par collisions multiples avec les asmu matériau générant ainsi de nombreux
phénomenes secondaires reportés dans la figude 1.1
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Figure 11.14: Schéma des interactions électrons-mgitre [GNMEBA].

Les électrons secondaires sont créés par le pasdagetlectron incident dans le cortége
électronique d’'un atome. L’électron incident peansmettre une partie de son €nergie a un
électron peu lié de la bande de conduction provagaissi une ionisation par éjection de ce
dernier électron. L’énergie cinétique des électreasondaires est inférieure a 60 eV (cf.
I1.14). Chaque électron incident peut créer plusiélectrons secondaires.

De par leurs faibles énergies, seuls les électsmeondaires émis en surface du matériau
(jusqu’a 10 nm de profondeur) peuvent s’échappetédbantillon et étre recueillis par le
détecteur d’électrons secondaires. La moindre tianigopographique va modifier la quantité
d’électrons secondaires collectés. Le principe daBMa reposer sur la détection de ces
électrons secondaires pour observer la topograj@seurfaces.

D’autres électrons vont étre émis. Il s’agit desc&bns primaires qui ont réagi de facon
élastigue avec des noyaux d’atomes de I'échantilln.sont dispersés dans toutes les
directions avec une faible perte d’énergie. L'érexgnétique des électrons rétrodiffusés est
supérieure a 60 eV (cf. figure 11.14).

Du fait de leur forte énergie, les électrons réffogés, peuvent provenir d’'une plus grande
profondeur que celle des électrons secondaires.oris une sensibilité topographique
nettement inférieure.

Du fait de leur origine, la quantité d’électrongrodiffusés croit avec le numéro atomique (Z)
des atomes constitutifs de la cible. On va alorkepde ‘contraste de Z’ (cf. figure 11.14).

A noter que ce mode d’observation, noté SEM-BSHliggpe aux échantillons polycristallins
comme les frittés de TiC étudiés ici va conduidea images présentant des nuances de gris,
chaque grain étant associé a une nuance spécififueeffet, 'orientation cristalline de
chaque grain va conduire a un certain taux de-adtfesion selon la densité atomique dans la
direction considérée. Sans aller jusqu’a l'idenéfion de l'orientation cristalline associée a
chaque grain, de 'EBSD est nécessaire pour celgpeot néanmoins grace a ce mode avoir
une idée qualitative de I'éventuelle texturation whatériau, ou bien de son éventuelle
amorphisation (perte d’ordre atomique) apres igtoln. Nous verrons par la suite que ce
mode, corrélé avec les modes EDS et SE, permaiudigiser le comportement particulier de
certaines orientations cristallines vis-a-vis deddiation.
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Enfin, des photons X vont étre émis lorsqu’un atoim@sé, sous I'impact du faisceau
d’électrons primaires, va revenir a son état fonetaal. Quand un électron d’'une couche
interne d’'un atome a été éjecté, un électron dumeshe plus externe va combler la lacune.
La différence d’énergies entre ces deux couchgsawoquer I'émission d’'un photon X.

Les photons X possedent une énergie caractérigtiopme a chaque élément qui les a émis.
Ces photons sont recueillis par un détecteur deopBoX et classés suivant leurs énergies
(EDS : Energy Dispersive Spectroscopy) ou leurglenrs d’'onde (WDS : Wavelength
Dispersive Spectroscopy) pour donner des informatsur la composition de I'échantillon.
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2.1.3.2 Microscopie Electronique a Transmission

Des observations par Microscopie Electronique eandmission (MET ou en anglais
« Transmission Electron Microscopy » TEM) ont éffeduées sur des lames minces
prélevées par FIB (Focused lon Beam) sur des éttbastde TiC frittés et irradiés. Le but de
ces analyses est d’étudier I'évolution microstruaes des frittés de TiC en fonction des
dégats d'irradiation avec une résolution de I'orduedixieme de nanometre.

Ces lames minces ont été réalisées soit a I'lngtittiectronique de Microélectronique et de
Nanotechnologie de Lille (IEMN) soit au Centre Lyais de Microscopie (CLYM).

Le CLYM dispose d’'un FIB NVision de Zeiss® qui coamfe un canon a électrons sur le
méme principe que le MEB pour observer la zonedkeper. Il comporte également un canon
a ions gallium afin d’abraser la matiére et de d@eo ainsi une lame d’environ 10 um de
long sur 1 um de profondeur destinée a I'obsernd&T.

Ces observations MET ont été effectuées au sei@Tqu (TEM JEOL® 2100F) ainsi qu’'au
sein du CLYM (TEM JEOL® 2010F ).

La microscopie électronique en transmission pettobservation d'un objet mince avec une
image pouvant atteindre une résolution meilleuramgdixieme de nanometfarlik] .

Les différents éléments constitutifs d’'un MET smagrésentés dans la figure 11.15 ci-dessous.

P 4 lec Trons

draphragme comndenseur ¢

i

Figure 11.15: Eléments constitutifs d’'un MET [Colli ex].

Un faisceau d’électrons est acceéléré par une ferntgion (de I'ordre de 100 kV a 400 kV) par
l'intermédiaire d’un canon a électrons. Le canaextrons est situé au sommet de la colonne
optique et est maintenu sous vide par le sas cédimdérieur de la colonne étant sous un vide
d'environ 10° & 10°Pa. Le canon & électrons est un accélérateuriringai permet aux
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électrons d’acquérir I'énergie nécessaire d’'une paunr traverser la matiére et interagir avec
cette derniere et d’autre part, pour le traitenwgrgulatoire du faisceau.

Les lentilles condenseur situées sous le canorecréhs sont équipées d'un diaphragme
condenseur qui va permettre de ne garder que tee pantrale du faisceau incident. Ces
lentilles recoivent les électrons du faisceau piienat vont éclairer I'objet sur une surface et
avec des angles d’incidence réglables en fonctiaymkid’ observations a réaliser.
L’échantillon mince (de taille comprise entre 10160 nm) est déposé dans le porte objet
situé en dessous des lentilles et du diaphragmegecseur. Le diaphragme de contraste quant
a lui, va permettre de ne sélectionner qu'uneifmacteulement des électrons transmis par
'échantillon. La lentille objectif située en dessode I'échantillon va assurer le premier
grandissement et déterminer la résolution de I'image

Le diaphragme de diffraction et les lentilles diéraction vont permettre de sélectionner une
partie de I'objet pour former son cliché de diftian.

Finalement, les lentilles projectives vont projetar I'écran fluorescent, situé tous en bas de
la colonne, un cliché de diffraction de l'objet dimage de l'objet selon le mode
d’observation choisi.

Le mode diffraction du MET, obtenu en se placamsdke plan focal du faisceau, permet
d’obtenir une figure de diffraction de I'échantillogt d’apporter ainsi des informations
relatives a la cristallographie du matériau.

Le mode image du MET est obtenu en se placantldgrian image. Le mode champ clair ou
Bright Field (BF) est obtenu en ne sélectionnarg bps électrons du faisceau transmis. Le
mode champ sombre ou Dark Field (DF) est obtenneesélectionnant que les électrons du
faisceau diffracté.

Le mode Haute Résolution du MET (HRTEM) permet datver I'échantillon & I'échelle
atomique par interférence entre un faisceau tramgmun faisceau diffracté et obtenir de ce
fait une figure d’interférence par la transforméeFburrier qui peut nous renseigner sur la
cristallographie et les défauts du matériau.

Une autre fonctionnalité du MET va particulieremeats intéresser au cours de cette thése.
Il s’agit du STEM (Scanning Transmission Electroricidscopy) en mode de détection
HAADF (High Angle Annular Dark Field). En STEM, l&dectrons sont focalisés en un spot
de taille avoisinant les 0.8 nfithomas]. L'image STEM-HAADF est construite en mode
balayage par collection des électrons diffusésgrards angles comme indiqué sur la figure
I1.16 ci-dessous, par le détecteur annulaire HAADF.
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HAADF DF BF DF HAADF
Figure 11.16: Modes BF, ADF et HAADF du STEM [Thomas].

L’intensité des électrons récoltés est proportilenau numéro atomique des éléments
constitutifs de I'échantillon analysé. Ainsi le mo8dEM-HAADF permet une imagerie
chimique avec un contraste dit AeOn couple ce mode d’analyse avec une détectidappde
EDS, ce qui permet d’obtenir des cartographies édaires sur des zones bien précises.

2.1.3.3 Electron BackScattered Diffraction

La technique de diffraction des électrons rétradiéls dite EBSD (Electron BackScattered
Diffraction) est une méthode d’analyse cristall@itigue qui permet l'analyse de la
microstructure des échantillons au sein d’'un SENGFE.pra55VP (Carl Zeiss Microscopy
GmbH) équipé d’'une caméra EBSD Sensitive pilotéecde logiciel Azte®. Le traitement
des données a été réalisé avec la suite de lagiciehnnel8. L’ensemble de ces outils est
propose par la société Oxford Instruments NanoAsaly

Les données cristallographiques du TiC, & savoiparamétre de maille de 4.32A et un
groupe d'espace 225/Fm3m, ont été implémentéesledmgiciel Twist/Channef®

Les diagrammes de diffraction ont été obtenus awecpas de 1 pum et une tension
d’accélération de 10 kV, une fréquence d’acquisitttie 67 Hz pour un taux d’indexation
obtenu de 85%.

L’'EBSD met en évidence les différences d'orientatimistallographiques des grains et
permet ainsi I'indexation des systémes cristallires.principe de cette technique repose sur
I'exploitation des diagrammes de diffraction degcéions rétrodiffusés en surface de
I’échantillon (typiqguement moins de 100 nm). L'étk surface de I'échantillon analysé par
EBSD a donc une importance primordiale. L'échammilest déposé dans la chambre du MEB
avec une inclinaison de 70° (Incidence quasi r@3ardr a cet angle la dispersion en énergie
des électrons rétrodiffusés est faible ce qui pemtaméliorer le contraste des clichés de
diffraction enregistrés par la caméra EBSD.

Une faible partie des électrons rétrodiffusés absent a une réflexion dans les conditions de
Bragg sur certaines familles de plans réticulai@es électrons sont réfractés suivant un céne
de diffraction a un angle selon le plan (hkl) (Cf. figure 11.17).
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Kossel cone of electron beam
backseattered electrons

#
>

+

tilted specimen

iffracting
i

(k)

kaikuchi lines

phosphor sereen

Figure 11.17: Cbne de diffraction des électrons [Kaig].

lls sont détectés grace a un capteur CCD placé&édzun écran phosphorescent excité par les
électrons rétrodiffusés du cbne. L'intersectiorremet écran et le cone forme une ligne dite
de Kikuchi (Cf. figure 11.17). Chaque ligne de Kith correspond a un céne et donc a la
diffraction des électrons par un plan du réseawndrabre, la symétrie, l'intensité et la largeur
de ces lignes sont caractéristiques du réseaaltgtaphique et de son orientation. On peut
alors remonter a l'orientation cristalline des gsidu matériau par une indexation
automatisée des lignes de Kikuchi

Le traitement automatisé des figures de diffractigmose sur une comparaison des angles
mesurés entre les lignes avec ceux d’'une tableodespondances et sur I'utilisation des 3
angles d’Euler qui permettent d’amener en coinadele repére cristallographique et le
repere de I'échantillon. Ces outils permettent déuite I'orientation des cristaux par rapport
a un référentiel donné.

Pour décrire une orientation cristallographiquesoihvient de relier le référentiel échantillon
(X, Y, 2Z) au référentiel de la maille cristallogfague ([100], [010], [001]). On définit alors
une relation matricielle qui lie ces deux repéresl’paermédiaire d’'une matrice de rotation.
Les angles d’Euler décrivent les trois rotatiopd,(®, ¢2) qui permettent le passage du
référentiel échantillon au référentiel du cristal.chaque grain est associée une couleur
correspondant a un triplé d’angle d’Euler.

Le logiciel Mambo/Channef5 permet par une série d'algorithme de passer de la
représentation d’Euler a la représentation en ipokerse (projection stéréographique).
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2.1.4 Caractérisation par faisceaux d’ions

La Spectrométrie de Rétrodiffusion Rutherford ouhRdford Backscattering Spectrometry
(RBS) est une méthode d’analyse par faisceaux gl’iotilisée dans cette étude pour
déterminer la composition élémentaire ainsi quertdil de distribution en profondeur des
éléments constitutifs des matériaux céramiquedritCes expeériences se sont déroulées sur
'accélérateur Van de Graaff 4 MV de I'lPNL.

Principe de la RBS :

La RBS permet de déterminer la composition d’unémati de maniere non destructive en le
sondant a une profondeur de I'ordre du micrometre.

Le principe de la RBS repose sur la diffusion éast de I'ion incident, qui généralement est
une particulea (c'est-a-dire un noyau d&Z*), sur l'atome cible par [Iinteraction
coulombienne électrostatique existant entre ces ddéments. La diffusion élastique est
caractérisée par la conservation de I'énergie icjnétet de la quantité de mouvement du
systeme. Les parametres récoltés au cours de lssBiE3e nombre et I'énergie des particules
a rétrodiffusées par le matériau cible a un afiglenné (172° dans cette étude). L'énergie de
rétrodiffusion deso. permet de remonter a I'élément analysé et le nender cesu a la
concentration de I'élément pour la profondeur sendé

L’énergie de la particule rétrodiffusée est idéaahobtenue par la formule suivante :

E2=kE1

2
mycosf +\/m3 — m?sin®0
avec k =

my; +m,

Dans cette formule Ereprésente I'énergie de la particule rétrodiffuskele facteur
cinématique, EI'énergie de la particule incidentg, 'angle de rétrodiffusion, enfin et m
représentent les masses respectives du projectiel@atome cible.

L’énergie des particules rétrodiffusées va fortenu&pendre du facteur cinématique k.

En réalité, du fait de linteraction de la partieul avec les électrons du matériau cible
I'énergie de la particule:r rétrodiffusée E est inférieure a Eapres avoir parcouru une
profondeur (%-x2'). L'énergie de la particule: rétrodiffusée et est obtenue par la formule
suivante :

E; = Ey — (x3 —x3)$

g 1 (dE) N k (dE)
avec " cosOy \dx /gy cosO, \dx /g,

Dans cette formule, oxet %'représente les profondeurs de pénétration descpi@s o
associées aux énergies rétrodiffusées respectpveisez, S le facteur de perte d’énergiy,

et 0, les angles d’incidence et de rétrodiffusion(%f;) et (Z—i) les pouvoirs d'arrét
E1 E2

électronique associés au trajet aller-retour geatéiculea.

On en déduit donc la formule suivante :
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Avec Ax la résolution en profondeunE la résolution en énergie et S le facteur de perte
d’énergie.

Le nombre de particules rétrodiffusées dépend quant a lui de la conceatrate I'élément
dans le matériau cible ainsi que de la sectiorcaé de diffusion de la particule dans le
matériau qui s’exprime par la formule de Rutherfardessous :

mq .
i <21z2e2>2 4 (1~ Gyysin)* + cos(6))?
4o _ *
dn 4E, ) sin*6 1— (msine)z

m,;

Dans la formule de RutherfordQdeprésente I'angle solide de détectionetzz les numéros
atomiques respectifs du projectile et de la cibléa charge de I'électron, Eénergie de la
particule incidentef est I'angle de rétrodiffusion, enfinnet m représentent les masses
respectives du projectile et de I'atome cible.

On peut retenir de ces formules que plus la masdatme cible est élevée (pour une masse
m; donnée et un anglé fixe) plus le signal RBS qui lui est associé egense et a haute
énergie. Ainsi, dans le cas d’'un échantillon de ifmplanté en xénon, on aura le spectre RBS
typique présenté en figure 11.18.

Energy [keV]
:‘I:IRJ JEI)] G'_'Iﬂ D.'IG 1 D.'G 'IZFE ldlﬂi] 'ILIJD 'IE’I:E I,l:_":l A:':B
10000 Spectre rouge : expérimental
o~ Spectre bleu : simulé
aooo | | Zone 1 : Marche du Carbone
o Zone 2 : Déplétion

Zone 3 : Marche du Titane
Zone 4 : Pic du Xénon

7500

7 000

8500

E 000

Counts

(] __—a
0 100 200 300 a00 00 600 700 & a0 1000 1100 1200 1300 1400 1500 1600 'W 2000

Channel

Figure 11.18: Spectre RBS typique obtenu avec desincidents de 2,5 MeV pour un
échantillon de TiC irradié en Xe.

On remarque sur ce spectre une bosse bien margaéeiée au xénon aprés la marche de
titane ainsi qu’une déplétion en titane en débundeche.
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Dans le cas d’'une implantation en argon dont lasmasst plus faible on aura le spectre
présenté en figure 11.19.
Energy [keV]

200 400 B0 a0 1000 1200 1400 1600 16800 2000 2200 2400 200 2800 3000 3200
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Figure 11.19: Spectre RBS typique obtenu avec desincidents de 2,5 MeV pour un
échantillon de TiC irradié en Ar.

On remargue sur ce spectre la Iégére bosse assoéidgon sur la marche de titane ainsi que
la déplétion en titane en début de marche.

Le cas de figure le plus favorable est le cas dwnélans TiCdx. plus élevée et signal isolé
a haute énergie). La quantification de I'argon R&S sera plus délicate voire impossible a
faible dose par la suite en raison du fort rappigmal sur bruit causé par la marche de titane.
La résolution de la technique RBS avec des paeticiricidentest de quelques MeV est de
'ordre de 15 a 20 nm en extréme surface dans tag€¢Resolneral.0®).

Les spectres RBS ont été simulés grace au loggilMNRA® [SIMNRA] qui permet de
déduire des spectres bruts le profil en concentrales espéces présentes dans I'échantillon.
Un exemple de simulation est donné par la courbeebtles figures 11.18 et 11.19 précédentes.
Dans la suite du manuscrit, seront donnés direcatehas profils en concentration des especes
implantées ou de I'oxygene (voir NBS plus bas)esaitcette simulation : concentration en %
atomique en fonction de la profondeur en nm.
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Le principe de la spectrométrie de rétrodiffusionclgaire ou Nuclear Backscattering
Spectrometry (NBS) est fondé sur le méme principe IQURBS présentée précédemment.
Cependant, la section efficace différentielle njgss de type Rutherford car les interactions
ne sont plus coulombienne mais nucléaires. Sel@afttcule et I'énergie de résonance mise
en ceuvre, la section efficace de la réaction pewgmir trés importante sur un élément donné.
Dans notre cas, nous avons utilisé une résonand®sygene € 7,5 MeV) et sur le carbone

(a 5,7 MeV).

L’allure de la section efficace dans le cas deekonnance du carbone a 5,7 MeV est donnée
dans la figure 11.20. On observe dans le cas dooce, la présence d’'un plateau entre 5590
keV et 5740 keV ou la section efficace est égald2@ mbarn et est environ 100 fois
supérieure a la section efficace de type Rutheffohgvarier].
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Figure 11.20: Fonctions d’excitation de la réactionnucléaire résonante™’C(a,a’) *°C
[Chevarier].
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L’allure de la section efficace dans le cas deélsonnance de l'oxygene a 7,5 MeV est
donnée dans la figure 11.21. On observe dans ledealkoxygéne, la présence d’un plateau
entre 7490 keV et 7580 keV ou la section efficasteégale a 740 mbarn et est environ 140
fois plus sensible que la section efficace de §ptherford[Chevarier].
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Figure 11.21: Fonctions d’excitation de la réactionnucléaire résonante°O(a,a’) °O
[Chevarier].

Section efficace (mbarn)

En figure 11.22 sont présentés les spectres NBijtygs obtenus sur des frittés de TiC dans le
cas de particules de 5,7 et de 7,5 MeV.
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Figure 11.22: Spectres expérimentaux obtenus par NB avec des incidents de 5,7 MeV
et 7,5 MeV sur du TiC.
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Sur le spectre a 5.7 MeV, le signal du carbone rafipa une énergie voisine de 1420 keV et
va nous permettre de doser cet élément. Le dosatjexgigene va étre déduit du spectre a
7.5 MeV a partir du signal apparaissant a une émerfgnviron 2700 keV.

Dans la suite de notre étude, le dosage de I'oxggenfera sur une profondeur de 700 nm
correspondant au premier pic de résonnance obsatre 2200 keV et 2700 keV pour lequel
la section efficace de résonnance de 'oxygéena&selevee et stable.

Le traitement des spectres expérimentaux représeaménombre de coups en fonction de
I'énergie desu va s’effectuer par le logiciel SIMNRARSIMNRA] en utilisant les sections
efficaces décrites plus haut (cf. figures 20 et 21)

Le profil simulé par SIMNRAGSIMNRA] permet de reconstituer le spectre expérimental en

le décomposant en couches d’épaisseur 15-20 nmeg¢pand a la résolution en profondeur
pour la technique RBS pour des particulede quelques MeV sur du TiC obtenue a partir du
logiciel Resolnral.0®) pour lesquelles la concatidn de carbone et d’oxygéne est ajustée.

Par la suite les profils en concentration résultentette simulation seront donnés directement
en % atomique fonction de la profondeur en nm.

Principe de la micro-RBS :

La technique RBS n’est pas tout a fait adaptéecsage de I'’Ar a cause de sa faible masse
(signal de 'argon situé sur la marche du titanigjlefaible angle de détection desavec des
taux de comptage faibles.

En revanche, la micro-RBS est d’avantage adaptédosage de I'Ar grace a un détecteur
annulaire ayant un angle de détection solide piysortant et donc de meilleurs taux de
comptage. La micro-RBS a donc été réalisée paetiinédiaire de particulesde 3.05 MeV
délivrées par un accélérateur Singletron de 3,5MV Gentre d’Etudes Nucléaires de
Bordeaux Gradignan (CENBG) sur la plateforme AlFI®plications Interdisciplinaires de
Faisceaux d’lons en Région Aquitaine). Pour cegrepces, la taille du faisceau utilisée est
de 0.6x0.6 pm avec une intensité de 500 pA.

Des cartographies élémentaires vont étre réals@edes zones ciblées de nos échantillons.
Le traitement des données et la reconstructioncdasgraphies sera permis par le logiciel
Supavisi§.
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2.2 Techniques de frittage sous charge

Pour passer de I'état de poudre de carbure de t#aredui de matériau céramique, celles-ci
doivent subir un traitement thermique de consadilidatjui est le frittage. Ce frittage succéde
généralement a une étape de dispersion qui seserpée dans le chapitre Ill. Deux
techniques de frittage seront étudiées au coursette these a savoir le Spark Plasma
Sintering (SPS), le Hot Press (HP). De plus, uchrtigue de consolidation post-frittage le
Hot Isostatic Pressing (HIP) sera a I'étude. Cé&gmdintes techniques de frittage vont différer

soit par le mode de chauffage de I'échantillon paitle type de pression appliqué.

2.2.1 Spark Plasma Sintering

L’équipement SPS utilisé au cours de cette thésareSPS HP D25/1 de la société FCT®.
Le frittage SPS est une technique de frittage @sit Surtout développée au cours des années
2000 et dont les mécanismes sont toujours a I'éfdddand] [Olevsky]. Cette technique
consiste en Il'application d’'un courant électriqudspua travers une matrice en graphite
simultanément a I'application d’'une pression uraéxipar des pistons (cf. Figure 11.23). Le
courant électrique traverse les pistons, la magtoégalement I'échantillon dans le cas d'un
matériau conducteur et chauffe ce dernier par gitde. La matrice en graphite utilisée pour
cette étude possede un diametre de 20 mm et pgobrser une pression limitée a environ 80
MPa. L'atmosphere peut étre contrdlée en AreNH, avec une pression maximale de 1100
mbar ou sous un vide de 53 fnbar. La température maximale pouvant étre agesst de
2500°C, avec une rampe de montée en températurenadaxile 600°C/min. Le déplacement
du piston est enregistré au cours du frittage ¢ggumet d’estimer le retrait. Les cycles de
frittage sont donc contrélés par différents paraesetels que la température, la rampe de
montée en température, la pression et I'utilisapiossible d’'un palier de densification.
L’avantage du SPS comme nous le verrons dans [@tehd, est que cette technique permet
potentiellement d’obtenir des matériaux densessatelmpératures bien inférieures au cas du
frittage classique. Le grossissement des grainsé&ieafimité si on le souhaite et conduire a
une préservation du caractere nanometrique desgmirdtiales.
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Figure 11.23: Technique de frittage SPS

2.2.2 Hot Pressing

L’équipement HP utilisé au cours de cette theseire$iP Goliath de la société Stein Heurtey
Physitherm®. Le frittage HP est une technique mosventionnelle que celle du SPS que
nous utiliserons a titre de comparaison. Dans IelélPatrice en graphite contenant la poudre
a fritter est chauffée par I'intermédiaire desstsices internes du four.

L’échantillon est chauffé par un transfert radiatifou convection et conduction de la chaleur
de la surface externe de la matrice vers la poudre.

Simultanément au chauffage de I'échantillon, celusubi une pression uniaxiale entre les
pistons du HP. L’atmosphére peut étre contrélerert N, a pression atmosphérique ou
sous un vide de 8.TOmbar. La matrice en graphite posséde le méme diardé 20 mm et
peut supporter une charge limitée a 100 MPa de @menmaniere que par SPS et une
température maximale de 2100°C. Le suivi du déphece du piston est enregistré et permet
de quantifier le retrait en fonction de la températet de la durée.

Le procédé de frittage par la technique HP est fgas avec une rampe de montée en

température maximale de 80°C/min.
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Figure 11.24: Technique de frittage HP.
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2.2.3 Hot Isostatic Pressing

L’équipement HIP utilisé au cours de cette thesaursASEA pressure systemes inc Model
N°QIH3. Le HIP est, dans cette étude, utilisé est{iiittage et est présenté sur la figure 11.25.
Le matériau céramique sera introduit dans I'eneeidtP. Ce matériau est déja fritté et
possede une densité supérieure a 94% pour laguekensidére que la porosité est fermée.
Dans ces conditions, la pression de gaz s’appbgud’extérieur de I'échantillon et n'y entre
pas. Dans I'enceinte HIP, un four graphite perreetHauffage a une température controlée
par des thermocouples. Le chauffage du matériaefeesttué par transfert radiatif et/ou par
convection et conduction de la chaleur du four Vé&chantillon. Simultanément a I'effet de
la température, une pression isostatique en gaieiest appliquée. L'utilisateur peut faire
varier la pression jusqu’a un maximum de 2000 (208 MPa) selon I'application envisagée.
Ce dispositif utilisé en post-frittage a pour oliede réduire la porosité fermée et d'ainsi
améliorer sensiblement la densification du matécgamique.

Isostatic

pressing Heating
element

Figure 11.25: Technique de post-frittage HIP.
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2.3 Preéparation de I'état de surface des échantillons

La préparation de I'état de surface des échansilapres frittage est indispensable que ce soit
pour I'observation par microscopie des échantillongour I'évaluation de leur composition
par des méthodes nucléaires d’analyse. Cette @tipas’effectue en deux étapes distinctes.
La premiere étape est celle du polissage mécamoigpiné et vibratoire. La deuxieme étape
consiste en un recuit de guérison des défautstsgar le polissage.

La premiéere étape s’est déroulée sur une polissauteenatique Mecapol P220U de Presi®
(IPNL) ainsi qu’une polisseuse vibratoire VibroMeBuehler® (MATEIS). Le protocole de
polissage adapté aux échantillons de TiC est pt&skams le tableau I1.1.

Tapis Suspension Durée vitesse de rotation Force Sens de Type de
(min) téte-plateau (daN) rotation polissage
(tr/min) téte/plateau
Ram Diamantée 3 150-90 2daN identique  mécanique
Presi®  polycristalline
9 um
Ram Diamantée 3 150-90 2daN identigue  mécanique
Presi® polycristalline
3um
Supra® Silice 2 120-80 2daN opposé chimique
Presi® colloidale
0.03 um
MicroFloc Silice
Buheler® colloidale 600 - e e vibratoire
0.03 pum

Tableau I1.1: Protocole de polissage des échantitie de TiC.

bY

Entre chaque étape de polissage, les échantillons acés dans un bain a ultrasons en
présence d’éthanol afin d’éliminer les résidus deslispension précédente. Le terme de
polissage chimique se réfere a [l'utilisation d'uselution basique (pH~9.8) de silice
colloidale ayant une taille de grain avoisinantdéd3 pum. Concernant le polissage vibratoire,
les échantillons sont fixés sur un support métadligie 1kg et déposés dans la polisseuse
vibratoire a une fréequence de 5000 cycles/s quiagm@ un mouvement de rotation du
cylindre autour du plateau et sur lui-méme. Lesaétifons sont nettoyés dans un bain
d’acétone puis d’éthanol afin d’enlever les résidesolle et de suspensions.

La deuxieme étape qui est celle du recuit de gmériest effectuée par I'intermédiaire d’un
four tubulaire ETF 30-50/15-S de PEKLY® (IPNL). Léshantillons polis sont placés dans
un tube en quartz qui lui-méme est introduit danf®ur tubulaire. Les échantillons sont alors
chauffés & 1000°C pendant 10 heures afin de réduirmaximum les contraintes induites par
le polissage en surface et de révéler la microstrec notamment les joints des grains
[Bés.a)] [Hultman]. Au cours de ce recuit, le vide dans le tube &attament inférieur a
5.10° mbar afin d'éviter 'oxydation du matériau.

75



Chapitre Il : Techniques expérimentales

2.4 Procédé d’irradiation des matériaux

Notre démarche consiste a découpler irradiatiohaette température afin d’étudier leurs

effets respectifs sur la microstructure des fritbs TiC. Des dégats balistiques et

électroniques seront générés dans du TIC frittéuviafaisceau externe d’ions argon. Ces
irradiations externes se dérouleront soit a tentpéraambiante, soit a haute température.
Dans le cas des irradiations réalisées a températnbiante, des traitements thermiques post-
irradiation seront mis en ceuvre.

L'irradiation aux ions Af d’énergie égale 500 keV est menée dans une chattibyeliation
développée au sein du service accélérateur de WIRDE. figure 11.26). 1l s’agit d'une
chambre que I'on peut installer en bout de lignd’aacélérateur Van de Graaff® de I'lPNL.

—t— A limentation électriqus (chauffage)

Puromeétrs SRR U T N WY S——

B4 S LI 9o TR i
——

b
=]

/

a,
e,

a4— (age ds Faraday

Porte achantllon chanffant

,
Echanuilon \

Pompe turbomoléculaire

Figure 11.26: Chambre d’irradiation développée a I'lPNL.

La chambre est constituée d’'un porte échantillonvgupermettre de maintenir I'échantillon
par l'intermédiaire de fixations en molybdene. e le porte échantillon se trouve une
résistance en graphite parcourue par un couraatrifige permettant de chauffer la face de
I'échantillon en contact avec le support par eftetle jusqu’'a 1600°CLa face externe de
'échantillon qui fait face au faisceau sera a uempérature moindre qui dépend de la
conductivité thermique de I'échantillon. Dans not@s, les irradiations réalisées avec ce
systeme se sont déroulées soit a 'ambiante soieadempérature de 1000°C. La température
au niveau de I'échantillon est mesurée par I'asdimei d’un thermocouple localisé derriere le
support en AIN du porte-échantillon et aussi viapynometre bichromatique IMPAC® doté
d’'un mode « Metal » permettant de s’affranchir desdleur de I'émissivité de I'échantillon
(mode monochromatique) et du rapport d’émissivité d/e, (mode bichromatique). La
corrélation entre les mesures données par le pyreraéle thermocouple permet de fixer la
température a 1000°€30 °C pendant lirradiation.

Cette voie d’irradiation comporte également un &yst de pompage assuré par une pompe
turbomoléculaire permettant de maintenir un vidéreir a 5.16 mbars.

Une cage de Faraday va permettre de mesurer I'itdeths courant de maniere précise et a
intervalles de temps réguliers au cours de l'iaidn. Le dispositif d’irradiation présente
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également une grille « repousseuse » d’électroms ifrdiquée sur la figure 11.22) polarisée a
-300V située en avant du porte échantillon afin rde pas tenir compte des électrons
secondaires, éjectés par I'échantillon lors dediiattion avec le faisceau d’ions, au cours de
la mesure du courant par la cage de Faraday. lasrsrchdiations aux ions Arle courant a
éte fixé a 1,0 uA et les irradiations ont duréesodhl4h (irradiation en deux fois sur deux
jours), ce qui correspond & une fluenb&, = 1,6x13'Ar/cm? et @, = 3,2x13’Ar/cm?
respectivement.

La quantité d’énergie théorique cédée a 500 ke\tpac avec les électrons/noyaux obtenue
par SRIM2008 est représentée dans la figure 11.27.

On constate que dans les 400 premiers nanométgesidité d'énergie perdue par choc avec
les noyaux est conséquente/4) mais moindre par rapport aux chocs électrasgs3/4)

qui sont majoritaires.
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Figure 11.27: Evolution de la perte d’énergie indute par des collisions électroniques et
balistiques en fonction de la profondeur de pénéttion des ions Ar’.
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Chapitre Il : Caractérisation et oxydation de
poudres nano et micro de TiC

Ce chapitre a pour objectif détudier et de compate comportement de poudres
nanométriques et micrométriques de carbure deditsous différents aspects.

La premiere partie de ce chapitre sera consacréa &aractérisation de ces poudres en
termes de morphologie et de taille de cristallégglomérats/agrégats, de surface spécifique,
de composition et de structure cristallographique.

La deuxiéme partie permettra de comparer le congmoent a I'oxydation sous air des
nanopoudres et des micropoudres de TiC en termesndeanisme et de cinétique
d’oxydation.

Enfin la troisieme partie sera réservee a I'étudel’dxydation des nanopoudres de TiC dans
'eau préalablement a I'étude de leur dispersion a&tl'établissement d'un protocole
expérimental de dispersion.
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3.1 Caractérisation des poudres

3.1.1 Caractéristiques commerciales des poudres de TiC

Pour cette étude différents lots de poudres comaiescde TiC ont été étudiées. On peut
distinguer deux catégories de poudres.
Tout d’abord les poudres nanométriques de TiC :

* Nano-1 Avec 99 % de pureté, une taille de particulegrieire a 40 nm et une
surface spécifique supérieure a 50 m2/g (lolitec, IGermany) [1kg].

* Nano-2 Un premier lot avec 99 % de pureté, une tailleyemme de particules de 40
nm et une surface spécifique de 40 m?/g (NanoStredt& Amorphous Materials
Inc., USA) [25q].

* Nano-3 Un deuxiéme lot avec les mémes caractéristiquedegiot de poudre Nano-2
gue ce soit pour la pureté, la taille moyenne deiqudes et la surface spécifique
(NanoStructured & Amorphous Materials Inc., USA)esCdeux lots ont été
commandés a des moments différents et vont présdete differences que l'on
évoquera plus tard [1kg].

* Nano-4 Avec une pureté de 99 %, une taille de particatasprise entre 80 nm et
130 nm et une surface spécifique de 35 m2/g (Nanotsred & Amorphous Materials
Inc., USA) [254].

Ensuite les poudres micrométriques de TiC :
* Micro-1: Avec une pureté de 97 % et une taille de padkwaomprise entre 1 et 1.5
pm (H.C.Starck®, USA) [1kg].
e Micro-2: Avec une pureté de 97 % et une taille de pagggbmprise entre 2 et 3 um
(H.C.Starck®, USA). Plus de détails sur la compositde ces micropoudres sont
donnés dans le tableau I11.1 [1kg].

Coal O (Wt%) Ca Fe  Na S Si N
(Wt%) ppm  ppm  ppm  ppm  ppm  ppm

Micro-1 19,2 1.3% 100 2500 100 100 150 3000

Micro-2 19,2 0,8 % 100 2500 100 100 150 3000
Tableau 111.1: Composition des micropoudres Micro-1et Micro-2 (le complément
massique jusqu’a 100 % correspond au titane).
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3.1.2 Morphologie, tailles de cristallites et surface spEfique

On va dans cette partie s’intéresser a la commaraentre différents lots de poudres
commerciales de TiC de tailles nanométriques etamiétriques.

Les figures 1ll.1 a), b), c) et d) présentent larpmmlogie et la taille des cristallites
respectivement pour les nanopoudres Nano-1, 242ebnt été obtenues par MET.

Les figures 1ll.1 e), f) présentent la morphologiasi que la taille des grains respectivement
pour les micropoudres de TiC Micro-1 et 2 et ogtaitenues par MEB.

D’apreés les figures 1ll.1 a), b) et ¢) les nanopesdNano-1 a 3 présentent des cristallites dont
la taille varie entre 20 nm et 50 nm. Elles semblerésenter un état d’agglomération
important avec une taille d’agglomeérats atteigndnsieurs centaines de nanometres. Les lots
de poudre Nano-1 et Nano-3 semblent présenteraird@&tgglomération plus important que
Nano-2.

Concernant le lot de poudre Nano-4 illustré enrfiglil.1 d), les cristallites ont une taille
variable sur une gamme importante de 25 a 130 mr@rement aux données fournisseur
indiquant une gamme plus étroite de 80 a 130 nm)oCde poudre semble présenter un état
d’agglomération encore plus important que les poécédents avec une taille d'agglomérats
de plusieurs centaines de nanometres.

Ces seules observations ne permettent pas de senpesrsur la force de liaison entre les
cristallites. Si ces forces sont importantes (tiagsde type pontages chimiques ou solides), on
formera des agrégats trés difficiles a cassereSifarces sont plus faibles (liaisons de type
van der Waals), on formera des agglomérats quirppuétre détruits lors de la dispersion.
Dans le cas des micropoudres, prenons I'exempléa geoudre Micro-2 observée dans la
figure IIl.1 ), les grains de TiC ont une taill@igvarie entre moins de 1 pm et 10 um. Les
plus petites particules semblent étre des fragméntdtants probablement du broyage de plus
grosses particules. Ces particules ont une morpieoleg plaquettes et ne semblent pas
agglomérées. La micropoudre Micro-1 présente unephwodogie de grains similaire en
plaguette méme si la taille de particules est geste en MEB comme annoncé par le
fournisseur.
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EHT =10.00k/ Signal A = SE2 Date :9 Déc 2011 Miﬁi s
WD=189mm Grand.= 200 KX Heure :8:56:14 pe

Figure Ill.1: a) b) ¢) d) Images MET des nanopoudrse commerciales Nano-1, 2,3 et 4
respectivement et e) f) Images MEB des micropoudre®mmerciales Micro-1 et 2.
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Dans le cas des nanopoudres, la surface spécifigég donnée par le fournisseur sans
préciser la technique utilisée ; cf. Tableau I{t@lonne n°1).

Pour tous les lots de poudre, cette surface spéeifa été vérifiée par des mesures BET sous
azote apres un séchage a I'étuve a 110°C pendanet2dn dégazage a 300°C pendant la
méme durée. Les valeurs de ces surfaces spécifapmsindiqguées dans le Tableau 111.2
(colonne n°2). Les surfaces spécifiques obtenues |ps nanopoudres sont plus faibles que
les valeurs indiquées par le fournisseur. Cetférdifice doit étre liée a I'état d’agglomération
des poudres, dont est sensible la méthode BETrequi certaines surfaces de cristallites non
accessibles a I'azote, diminuant ainsi la valegrsigfaces spécifiques apparentes.

La taille des cristallites des nanopoudres a égranée par deux méthodes différentes : soit
par DRX, soit déduite de la mesure BET. Tout d’dbpar DRX (colonne n°4) en mode
Bragg-Brentano pour chaque lot de poudre. Les sb&ts ont été effectués a température
ambiante sur les différents lots de poudre avecgameme d’angle variant entre 20 et 120°,
un pas de 0.02° et un temps de mesure de 2s paguehpas. Ces scans DRX ont été
implémentés dans le logiciel TOPASfi utilise I'équation de Scherrer (TxKco® avec T

la taille de cristallites en A, K= 0.9 la constadte Scherreri=1.5418 A la longueur d’onde
des X incidentsp la largeur a mi-hauteur &t l'angle de Bragg) pour déterminer la taille
moyenne des cristallites pour chaque lot de pondnamétrique. La méthode de Scherrer ne
peut s’appliquer a des cristallites excédant plusieentaines de nanometres (>500 nm) donc
ne sera pas appliquée pour les poudres microméstique

La méthode de Williamson-Hall a également été &ffse sur ces nanopoudres avec des
résultats comparables a + 2nm. Ce résultat indiguyarésence de peu de défauts dans les
nanopoudres utilisées.

La taille des particules, pour les poudres namieto, a ensuite été déterminée par déduction
des mesures de surface spécifique obtenues par (B&dnne n°5). Le diamétre des
cristallites dans I'hypothese de grains sphérigiektenu par la formule suivante :

6

dper = S
Pric BET

Avec tset qui représente le diamétre moyen des particpigsla masse volumique théorique
du TiC (4.93g/cr) et Ser la surface spécifique mesurée par BET.

Dans le tableau 111.2 on remarque que de plus gsndgilles de cristallites ont été mesurées
pour les nanopoudres, par DRX ou BET, comparé amaées du fournisseur (colonne n°3)
excepté pour Nano-4. Il y'a un bon accord entrddékes de cristallites obtenues par DRX et
BET ce qui a tendance confirmer la présence dealliies de plus grandes tailles que prévu
par le fournisseur (a I'exception du lot de poudesno-4).

Le cas du lot de poudre Nano-4 est particulier.cEet, la taille de cristallites obtenue par
DRX ne coincide pas avec celle obtenue par BET. diférences de taille de cristallites
obtenues par DRX et BET sont représentatives datl'dagglomération de la poudre
[Winnubst]. Ce qui signifie que le lot de poudre Nano-4 ésehlplus aggloméré que les
autres lots de poudre nano. On peut remarquerajgarnme de taille de cristallites donnée
par le fournisseur pour ce lot (80 nm-130 nm) spond a I'écart obtenu par nos deux
méthodes de mesure DRX et BET.

Concernant les micropoudres, les tailles de clitgslobtenues par BET (colonne n°5) sont

supérieures a celle indiquées par le fournissealorfoe n°3). Ceci s’explique par la
morphologie en plaquette des poudres qui donnesurestimation de leur taille déduite des
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mesures BET. Cependant, nos mesures confirmenationd’environ 2 entre les tailles de

cristallites des lots Micro-1 et Micro-2.

Poudre Surface spécifiqgue Surface Taille de Taille de Taille de cristallites
fournisseur spécifique BET cristallites  cristallites DRX BET
(m3/g) (m3/g) fournisseur (TOPAS®)
Nano-1 >50 22,5+ 0.1 40 nm< 59,6 nm+ 2 nm 54 nm+ 0.2 nm
Nano-2 40 22,9+ 0.2 40 nm 54,7 nnx 2 nm 53 nm+ 0.5 nm
Nano-3 40 22,6+ 0.1 40 nm 63,3 nm+ 2 nm 54 nm+ 0.2 nm
Nano-4 35 8,2+ 0.5 80-130 nm 75,4 nm 2 nm 148 nm+ 1.2 nm
Micro-1 -- 0,5+0.1 1-1,5 um - 2,3 pum+0.2 um
Micro-2 -- 0,3+ 0.1 2-3 um -- 4,0 punx 0.2 um

Tableau 111.2: Surfaces spécifiques et tailles deristallites obtenues pour chaque lot de

poudre.
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3.1.3 Composition des poudres par analyses chimiques éléntaires

La composition des différents lots de poudre nanmiero de TiC a été obtenue par
analyses chimiques élémentaires. Les résultatesl@amalyses sont reportés dans le Tableau
l1l.3 en considérant une composition atomique &mé égal a 1.

Les résultats des analyses chimiques élémentaites(haO et N sont donnés sous forme de
fractions atomiques déduites de I'hypothese d'wmapmosition atomique en titane égale a 1.
La poudre Nano-1 correspond ainsi, par exempleeacomposition de TCy.8600.1d\No.16

*Cette poudre fera I'objet du frittage présenté auchapitre suivant

Poudre ~ Composition ~ Composition ~ Composition ~Composition ~ Paramétre de
atomique en Ti atomique en C atomique en O atomique en N maille (A)

Nano-1 1.00 0.86 0.18 0.16 4,311+ 0.001
*Nano-2 1.00 0.90 0.23 0.10 4,309+ 0.001
Nano-3 1.00 0.89 0.12 0.16 4,306+ 0.001
Nano-4 1.00 0.80 0.16 0.19 4,300+ 0.001
Micro-1 1.00 0.98 0.07 0.01< 4,323+ 0.001
Micro-2 1.00 1.00 0.04 0,01< 4,323+ 0.001

Tableau I11.3: Compositions atomiques en C, O et Mour chaque lot de poudre en
considérant une composition atomique en Ti de 1. Pameétres de mailles déduits des
diffractogrammes DRX.

Les nanopoudres sont sous-stoechiométriqgues en eadiarontiennent de I'oxygene et de
'azote en quantité importante. La composition atpra en oxygene varie entre 0.12 et 0.23
en fonction du lot de poudre considéré alors gamoke lui varie entre 0.10 et 0.19. Le rapport
atomique en carbone le plus élevé pour les nanopsydnviron 0.9) est obtenu pour les lots
Nano-2 et Nano-3.

Les micropoudres sont quasi-stcechiométriques etecm@nt tres peu d’oxygene(.07) et
presque pas d'azote.

La présence d’oxygene et d'azote dans les nanopssiuligne une contamination du TiC au
cours de sa synthése par un manque de précautamtsdénné que ces deux éléments sont
présents dans l'air. De plus il s’agit des print@paimpuretés des carbures interstitiels en
raison de I'isomorphisme partagé entre les strestiiC, TiN et TiQPierson].

La plus grande surface spécifigue des nanopoudmaparée a celle des micropoudres,
explique la possibilité d’'une plus grande adsorptierces deux éléments.
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3.1.4 Caractérisation structurale

Des diffractogrammes DRX ont été réalisés sur teglpes commerciales de TiC initialement
recues afin d’'identifier les phases en présence.

Dans le cas des nanopoudres, la phase en présejargairement identifiée est logiquement
le TiC (n°JCPDF = 00-003-1213). La figure 1ll.2 nt@nle diffractogramme pour la poudre
Nano-2, des diffractogrammes similaires ont étémls pour les autres nanopoudres.

On observe également la présence de pics de faiegsites correspondants a la présence de
TiO, dans sa phase anatase (n°JCPDF = 01-078-248&ssplans (100), (101) et (200) et
dans sa phase rutile (n°JCPDF = 00-021-1276) sléns (110) et (211).

Le diffractogramme Micro-2 de la figure 11l.2 esprésentatif des deux poudres micro. La
seule phase observée est celle de TiC, la phasenigé€ pas présente dans la poudre ou bien
les pics correspondants a cette phase ne sontuffesammment intenses en proportion par
rapport a TiC pour étre observés.

Seuls les diffractogrammes des poudres Nano-2 etoM ont été tracés pour une meilleure

lisibilité de la figure 111.2.

25000
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Figure II1.2: Diffractogrammes DRX de la nhanopoudre Nano-2 et de la micropoudre
Micro-2 dans la gamme d’angle (B) variant entre 20° et 120°.
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Pour chaque lot de poudre, le parameétre de madgema été calculé en utilisant la position
des pics TiC. Les valeurs sont reportées dans bdeda 111.3 (colonne n°4). La formule
utilisée pour le calcul du paramétre de maille @mcfion des indices de Miller (hkl) est la

suivante :
ahkl = dhkl V h2 + k2 + 12
A

Ahkr = 50—
avec dpgy 2sin(Opk)

Dans cette formulena représente le parametre de maillgg th distance entre les plans
réticulaires la longueur d’onde des RX incidents éf2la position fine du pic.

Le parametre de maille de Tdg,O, a été tracé en fonction de la teneur atomiqueagmooe
dans la Figure I1.3. Ce graphique contient lesrdi@s relatives a notre étude (;INGO,), de
méme que des données expérimentales tirées dielatlire (Fiches JCPDF pour TG
tiréees de la base de données ICDDfNnnées d’Afiret al. [Afir] et de Jianget al. [Jiang]
pour TiGO;; données de Zoet al.[Zou] pour TiG).

D’aprés la Figure 111.3 le parametre de maille stait avec la teneur en carbone quelles que
soient les données considérées. Les valeurs dmetmes de mailles obtenues dans le cadre
de notre éetude sont dans la moyenne des données tie la littérature pour TS, et
TiC,O;; et peuvent indiquer ainsi la présence a la fiszote et d’oxygéne en tant
gu’impuretés dans les nanopoudres considérées ates étude. Comme indiqué dans la
figure 111.3, la présence de ces deux éléments il un abaissement du parametre de
maille comparé a du TiC pure ou a du Jgdus-stcechiométrique.

4.36
Tic4N,
4.34 ] JCPDF=00-032-138
]
T 4.32 e
5 B
2 43 +
£ TiCo;No s
5 4.28 FiCssNg= — JCPDF=00-042-1489
o JCPDF=00-042-1488
@ [ |
O 4.26 |
= ] jé‘;%%"i%%_m_z,w,; . + Present study TiCxNyOz
« i .l
424 b m JCPDF database TiCxN1-x |
:>. 492 ® Afir et al. [20] TICxO1-x
& | Zou et al. [22] TiCx
= 42 5 :
- I = Jiang et al. [21] TICxO1-x
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Figure 111.3: Evolution du parameétre de maille de TiCxNyOz en fonction de la teneur
atomique en C.
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3.2 Oxydation sous air des poudres de TiC
3.2.1 Etude de la cinétigue d’oxydation des poudres de Ti

L’étude de l'oxydation sous air des poudres de carlule titane débute dans un premier
temps par des expériences ATG-ATD afin de mesumaulganément les variations de masse
et les flux de chaleur au cours d’'une montée empéeature. La masse de TiC introduite pour
chaque expérience est de 41.6 +/- 0.1 mg afirhplir completement le creuset en alumine.
La rampe de montée en température utilisée pourestioxydation thermique du TiC est de
5°C/min de I'ambiante a 1700°C sous un flux d'air 3igh. En effet, I'utilisation d’'une
rampe en température comprise entre 5 et 10°C/remmgt d’observer le phénomene
d’oxydation dans son intégralif8empere]

Le gain de masse expérimental obtenu par ATG peduetiéfinir le ‘taux d’oxydation’
comme le rapport entre cette valeur expérimentdke gain de masse théorique total.

Le gain de masse théorique total pour du TiC parf@ént stcechiométrique est déterminé en
considérant la réaction suivante :

TiC(s) +20,(g) = TiO,(s) + C0,(g9)

L’évolution du taux d’oxydation en fonction de lantpérature ATG est représentée pour
chaque lot de poudre de TiC dans la figure 1ll.4.

Dans le cas des nanopoudres de TiC, le taux d'dixydanaximal atteint au cours de
I'oxydation est en dessous de 100 % ce qui est l&ur non-staechiométrie initiale. En effet,
ces nanopoudres contiennent de l'azote et de l@&xggen proportions non négligeables
comme indiqué dans le tableau 111.3.

Concernant les micropoudres de TiC, le taux d’okpdamaximal atteint au cours de
I'oxydation est Iégérement supérieur a 100%. Ceégxle gain de masse compareé a la théorie
a déja été présenté par d’autres autgbiigmada.a)] mais ne trouve pas d’explication dans la
littérature. Une raison envisageable pour expligoer phénoméne serait la présence
d’'impuretés non identifiées dans la poudre et/oladenes de carbone.

Les nanopoudres et les micropoudres ont une oxydatii débute autour de 300°C pour se
stabiliser autour de 800°C et 900°C respectivem@nrt résultats sont en accord avec la
littérature Shimada.a)] [Shimada.b)] [Rudneva] Les deux catégories de poudre semblent
présenter le méme type de comportement a I'oxydat@ependant, les pentes initiales des
courbes d’oxydation de la Figure Ill.4 sont claimmplus élevées pour les nanopoudres que
pour les micropoudres.

La surface spécifique plus élevée pour les nanogsuglie pour les micropoudres induit une
réactivité plus importante des nanograins et dengracessus d’oxydation plus rapide.

La méme analyse peut également étre faite entrdel@s micropoudres. En effet, la vitesse
d’oxydation plus rapide pour la poudre Micro-1 queur la poudre Micro-2 est liée a sa
surface spécifique plus élevée que celle de Micro-2.

88



Taux d'oxydation (%)

Chapitre Il : Caractérisation et oxydation de poudres nano et micro de TiC

120
—
100 -
80
60
—Micro-2
Micro-1
40 —Nano-4
—Nano-3
20 —Nano-2
Nano-1
0 74 :

200 400 600 800 1000 1200 1400 1600 1800
Température (°C)

Figure 111.4: Evolution du taux d’oxydation en fonction de la température ATG.
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L’évolution du flux chaleur en fonction de la temgiéire a été mesurée par ATD pour chaque
lot de poudre. Dans un souci de lisibilité de ufe, seules la nanopoudre (Nano-2) et la
micropoudre (Micro-2) ont été représenté dansgaré II1.5. En effet les quatre nanopoudres
se comportent de la méme maniere de méme queugsweropoudres.

D’apreés la figure III.5, trois pics exothermiqugsparaissent a la fois pour la nanopoudre et
pour la micropoudre. Ces trois pics apparaissedesatempératures plus faibles pour les
nanopoudres (pic 1 = 390 °C ; pic 2 = 430 °C ;iet3p= 620 °C) comparé aux micropoudres
(pic 1 = 460 °C ; pic 2 = 475 °C ; et pic 3= 720).°Ces résultats sont concordants avec les
courbes ATG présentées précédemment dans le serslesu indiquent un processus
d’oxydation plus rapide pour les nanograins.
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Température (°C)

Figure I11.5: Evolution du flux de chaleur en fonction de la température ATD.

On ne peut pour le moment pas confirmer si ces pas exothermiques correspondent a la
formation de plusieurs phases oxydes ou s’ils seatement dus a une oxydation directe en
une seule étape de TiC a Bi€bmme suggéreé par Sempetal.[Sempere].

Ainsi, afin de comprendre le mécanisme d’oxydafjone ou plusieurs étapes) et avoir une
identification des phases en présence dans la eaudicours de I'oxydation thermique du
TiC, des expériences de DRX en température ongétsées et sont présentées ci-apres.
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3.2.2 Etude du mécanisme d’oxydation des poudres de TiC

La méme rampe de montée en température (5°C/nétd atilisée pour les expériences ATD-
ATG et les expériences de DRX en température supte Nano-2 et Micro-2 afin de pouvoir
comparer les résultats obtenus. Les poudres dg~10(5 g) ont été déposées sur un support
en alumine. Un diffractogramme a température améiguois d’autres de 150°C a 1200°C
tous les 10°C ont été réalisés. Les intensitésRIediffractés sont été obtenues sur une
premiere gamme d’angled Zomprise entre 23,5° et 29,5° dont les diffrachogmes sont
représentés dans la figure 1ll.6a) pour la poudamdN2 et I11.6¢) pour la poudre Micro-2.
Une deuxieme gamme d’angle comprise entre 32,538¢8° a été sélectionnée dont les
diffractogrammes sont représentés dans la figlu@b)l pour la poudre Nano-2 et II.6d) pour
la poudre Micro-2. Pour les deux gammes d’angleake utilisé est de 0.05° avec un temps de
mesure de 0,5s pour chaque pas. Ces deux gamnmegled’aont été choisies car elles
contiennent les pics des phases oxydes susceptillelese former pendant le processus
d’oxydation de TiC a Ti@

Ainsi, le mécanisme d’oxydation sous air de la nauoipe Nano-2 de TiC peut étre décrit de
la maniére suivante :

* Le premier pic ATD a 390°C correspond a la disparitle la phase TiC (n° JCPDF =
00-003-1213) comme indiqué sur le diffractogramthéh). En effet, la phase TiC est
présente de 'ambiante jusqu’a environ 380°C sudiffeactogramme.

» L’étape suivante est celle de la formation du suwmdexTsOs (n° JCPDF = 01-072-
2101) qui apparait de 330°C a environ 600°C dassi&ix diffractogrammes Ill.6a)
et Ill.6b). L'intensité maximale du pic de 305 est obtenue a la température du
deuxieme pic ATD c'est-a-dire 430°C.

» La derniere étape correspond a I'apparition du,Bi&s sa phase anatase (n° JCPDF
= 01-078-2486) a environ 600°C (I'équivalent duidime pic ATD a 620°C) et sa
transformation progressive en TLiGous sa phase rutile (n°® JCPDF = 00-021-1276).
L’oxydation complete du TiC est obtenue a envir60€.

Pour la micropoudre Micro-2, les diffractogrammessiles deux gammes d’angles présentés
en figures 111.6 ¢) et I11.6 d) montrent la mémessession de phases que pour la poudre Nano-
2. Cela signifie que le mécanisme d’oxydation @stlaire dans les deux cas.

Cependant, dans le cas de Micro-2 le mécanismeydiation est plus lent. En effet, la phase
TiC disparait vers 460°C pour Micro-2 contre 380pGur Nano-2. De plus, lintensité
maximale de la phase30s est obtenue a environ 475°C pour Micro-2 compat8Q2C pour
Nano-2. Finalement, la phase anatase de Micro-foasge dés 720° (620°C pour Nano-2)
jusqu’a I'oxydation compléte obtenue a environ 90(8@0°C pour Nano-2).
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Alumine

TIDE anatase 110;anatase

TIt:)2 rutile

Ti;O,
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52 ! Température ['C]

2 theta [deg]

* L'alumine provient du support contenant la poudre
Figure 1ll.6a): Diffractogrammes en température pou Nano-2 dans la gamme d’angle
23,5°-29,5°.
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* L’alumine provient du support contenant la poudre
Figure 111.6b): Diffractogrammes en température pour Nano-2 dans la gamme d’angle
32,5°-38,5°.
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Figure 111.6¢): Diffractogrammes en température pou Micro-2 dans la gamme d’angle
23,5°-29,5°.
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Figure 111.6d): Diffractogramme en température pour Micro-2 dans la gamme d’angle
32,5°-38,5°.
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3.2.3 Discussion de la partie oxydation sous air

Un point important souligné par Sempest al. [Sempere] consiste a relier le nombre
d’étapes d'oxydation par DSC (Differential Scanni@plorimetry) a la quantité de
nanopoudre introduite dans le creuset. Une petitesende nanopoudre (~1 mg) aboutit a une
seule étape apparente d’oxydation pour le signaC.DSour des masses de poudre plus
importantes, plusieurs pics sont observés a hantpédrature.

Une explication possible de ce phénomene a étéédopar Ribeircet al. [Ribeiro] qui
considerent que la premiére étape d’oxydation estédia réaction rapide entre une partie du
TiC et I'oxygene donnant un peu de BiOCet oxygene initialement piégé dans les
nanopoudres est alors totalement consommeé. Lessapiits, moins exothermiques, seraient
lies a la méme réaction d’oxydation mais contr@ége fois ci par la diffusion d’oxygene et
de dioxyde de carbone a travers la nanopoudre.

D’aprés leurs résultats DSC, Sempere al. [Sempere] ont considéré un mécanisme
d’oxydation en une étape rapide dans le cas d’aif@ef quantité de nanopoudre a travers :
TiC(s) + 2Q(g) = TiOy(s) + CQ(g). Or, nous avons observé par DRX en tempérdRigeire
[11.6) que chaque pic ATD pouvait étre associé #laation d’oxydes spécifiques jusqu’a
TiO..

Nous pensons effectivement que la dépendance dmétique d’oxydation vis-a-vis de la
guantité de nanopoudre est en partie liée a 'omggaégé dans la poudre initiale. Cependant,
le calcul de la quantit¢ molaire d’oxygéne a 25°%0.00° mol d'0,) piégée dans la
nanopoudre de masse 41,6 mg (6,9.ibl de TiC représentant 10 pL) introduite dans un
creuset de 100 pL, nous indique une proportionytjére présent de seulement un millieme
de la quantité staechiométrique et est donc négdlige&€e qui signifie que les différentes
étapes d’oxydation sont controlées a 99,9 % pdiffiasion de I'oxygéne a travers la poudre.
On a donc la pression partielle d’'oxygéne danoladpe qui décroit au cours de I'oxydation.
Dans le cas de faibles quantités de poudre (~1 lagyession partielle d’oxygéne (égale a
celle de I'air) peut étre considérée comme constprstqu’a oxydation compléte. En effet, la
guasi-totalité de la poudre peut étre considéneEeiment au contact de I'air et pour la partie
qui ne l'est pas, les chemins de diffusion de Ig&ye a travers la poudre sont trés courts.
Ainsi, un raccourcissement de l'intervalle de terapse chaque étape d’oxydation successive
peut étre attendu et résulter de la forte pregsatielle en oxygene. Cependant, dans le cas
de quantités de poudre plus importantes, la pregsdielle en oxygene décroit notablement
et aboutit a un allongement de l'intervalle de terapge les étapes d’oxydation successives.
Ainsi, I'énergie d’activation calculée par Shimaeiaal. [Shimada.c)] pour les différentes
étapes d’oxydation devrait étre reliée a la dimowide la pression partielle en oxygene et
non seulement aux réactions d’oxydations elles-nséng®Empereet al. [Sempere] ont
démontré qu'une seule étape d’oxydation devait ralieu quand la pression partielle
d’oxygéne était suffisante et que cela pouvait @oieu au calcul d’'une énergie d’activation.
Cependant, comme nous l'avons montré par DRX, @lusi étapes d’oxydation
correspondent a plusieurs réactions d’oxydatioféiiites ce qui rend le calcul d’'une énergie
d’activation pour la transformation directe du &€ TiO, improbable.
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D’aprés nos résultats, plusieurs étapes d’oxydatoor identifiées. La premiére correspond a
la disparition de la phase TiC contrebalancée pafofmation progressive d’oxycarbures
TiCxO14 jusqu’a TiO. Cette transformation est associée @caldge progressif du pic de
diffraction de la phase TiC vers de plus granddeandue a l'incorporation d’oxygene qui
induit une réduction du parameétre de maille (cfufe I11.3).

En effet, on observe dans le cas de Nano-2 un ké¢eslage du pic de TiC vers les plus
grands angles2(plus petit a) de la température ambianted£36.023° et a=4.315A) a
380°C (P=36.172° et a1=4.298A). Le méme type de décalage est observé Mmuo-2 de

la température ambiantef35.973° et §,=4.321A) & 460°C @36.177° et &,=4.297RA).

De plus, il a été démontré que la formation d’'un posg ou d’'une solution solide entre TiO
et TiC est possiblg¢Jiao] [Belluci] et que la croissance épitaxiale d’'une couche d& Ti
ordonnée sur une surface de TiC est favofiSéeatori] [Bés.b)] et fortement dépendante de
I'orientation cristallographiqugBeés.b)}

La seconde étape est celle de la formation g@sTll n'y a pas de trace de la phaseCkiau
cours de la DRX en température. Ce composé pouogiijuement étre attendu comme un
sub-oxyde transitoire entre TiO et;0s. Son absence des diffractogrammes de la figu:@ IlI
est probablement liée a des aspects cinétiqugd; €tant dans ces conditions trop transitoire
pour étre observé. En effet, dans des conditiopsraxentales différentes utilisées dans une
étude de Gavariret al. [Gavarini] sur des échantillons frittés a partir de micropesdde
TiC la phase TO; a été identifiee. Au cours de cette étude, learidions étaient chauffés a
température constante sous un vide contrdlé avedaible pression partielle d’oxygene. La
phase TiO; a été clairement identifiee par GIXD en utilisamt angle d’incidence quasi
parallele a la surfacgGavarini]. Cependant, dans I'étude actuelle, les pics de DRX
correspondants a cette phase (normalement auto®@3d@2 ; 33° et 34.8°) ne sont pas
observés. Ce qui pourrait étre lié aux plus focwsditions oxydantes imposées.

La derniere étape correspond a I'apparition de, s sa phase anatase et sa transformation
progressive en phase rutile. L’oxydation completelrde est atteinte lorsque la seule phase
restante est Tigrutile.

D’aprés ces résultats, on peut supposer que ldigueé d’ oxydation observée pour les
micropoudres est plus lente que celle des nanopsu@ette différence pourrait étre liée au
parcours de diffusion de I'oxygéne de la surfacehigue grain vers son centre. La surface
spécifiqgue des nanopoudres, 50 fois plus importgaeecelle des micropoudres, contribue a
leur plus rapide oxydation. Cependant, le mécanidforydation des nanopoudres et des
micropoudres est identique.

Les gammes de stabilité en température de chagasephu cours de I'oxydation sont
représentées dans le tableau 1.4 pour les nampset les micropoudres.

Poudre TiC TiQO1 Tiz05 TiO, anatase TiQrutile
Nano T < 300°C T < 390°C [330°C; 620°C] [620°C; 800°C] T° > 800°C
Micro T <300°C T <460°C [400°C; 720°C] [720°C, 900°C] T° >900°C

Tableau I11.4: Gammes de stabilité en température ds différentes phases au cours de
I'oxydation.
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3.3 Oxydation dans 'eau et dispersion des nanopoudrete TiC

L’intérét de la dispersion de nanopoudres de Ti@nave frittage est d’éliminer le plus
possible les agglomérats de la poudre de départafbtenir un cru homogeéne qui va induire
un meilleur frittage de la poudfirell] [Lallemant]. Cependant, du fait de leur forte énergie
libre de surface les nanopoudres ont facilementaieeel a former des agrégats/agglomérats
ce qui rend la dispersion tres diffic[l€hen].

L'une des premieres choses a considérer pour disgpersion est celle du choix du solvant
organique ou inorganique. Cependant, étant donfeéblie caractere polaire de la plupart des
solvants organiques il est difficile d’obtenir lealilisation d’une suspension par répulsion
électrostatique avec ce type de solv§@tsen].

Nous allons donc nous intéresser a la stabilisat@isuspensions de TiC en milieu aqueux
avec de l'eau permutée. Il est alors préalablernéiie de s’intéresser a l'influence de ce
solvant sur la réactivité de surface des poudrésuegventuelle oxydation.

3.3.1 Influence de 'eau sur I'oxydation des nanopoudres

Une étude menée par Didziulet al. [Didziulis.a)] a démontré par « High Résolution
Electron Energy Loss Spectroscopy » HREELS a duapdeatures cryogéniques (148 K) les
différences de réactivité du TiC dans le plan (Oemh) fonction de difféerents solvants
inorganiques et organiques. Concernant la réagtilét TiC vis-a-vis de 3 il en résulte que
les especes les plus adsorbées en surface somi €-O-H.

De la méme maniére Hwet al.[Hwu] évoquent la présence des groupes Ti-OH et C-H, pui
en chauffant I'échantillon la désorption des espéte CO, CQ est observée.

La formation d’oxydes métalligues est thermodynaraigent favorisée pour la plupart des
composeés meétalliques. Dans le cas du TiC interagiss/ec I'eau, la formation d’oxydes est
clairement favorisée d’apres Didziukd al. [Didziulis.b)] car I'enthalpie libre de Gibbs a
298K est négative pour les réactions suivantes :

TiC(s) + 3 H,0(g) — Ti0,(s) + 3H,(g) + CO(g)
TiC(s) + 4 H,0(g) — Ti0,(s) + 4H,(g) + CO,(g)

D’autres réactions sont également envisageablgdusnde celles-dAvugustinik] bien que
moins favorables thermodynamiquement :

TiC(s) + H,0(g) — TiO,(s) + CH,(g)
2TiC(s) + 4H,0(g) — 2Ti0,(s) + C,H,(g) + 3H,(g)
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Oxydation dans I'eau dans des temps courts

Dans le cadre d’'une dispersion, une suspension &t stable dans le temps. Elle doit
contenir un taux de matiere seche suffisamment itapbpour qu’apres coulage et séchage,
le cru obtenu soit dense et homogene et permeisew meilleur frittage.

L’influence de I'eau sur la réactivité de surfaceTdC est intéressante a étudier sur 24 heures
(temps nécessaire que I'on peut supposer pourlaapation de la dispersion) de méme que
l'effet du parametre température (80°C) sur I'éuelie cinétique d’oxydation du TiC au
contact de I'eau. En effet, une sonde a ultrasang ptre employée pour disperser une
suspension (ce sera le cas dans notre étudenetdié délivrée par cette sonde peut donner
lieu a un échauffement important de la barbotine.

Nous allons donc nous intéresser a l'influence 'daul sur la réactivité de surface des
nanopoudres de TiC et sur leur éventuelle oxydation

Pour cela une masse de 1g de TiC Nano-2 est pfséant 24H dans un premier bécher
contenant 40 ml d’eau permutée a température aneb{dbfC) et une méme autre masse de
TiC est introduite dans un deuxieme bécher contetarieau permutée a 80°C pendant 24
heures. Par la suite la poudre de TiC contenue Easndeux béchers est séchée dans une
étuve a 110°C pendant 24h supplémentaires.

Afin d’observer si le séchage dans une étuve a lljgE@ant 24h peut modifier I'état
d’'oxydation de la nanopoudre, deux expériences A ont été menées a partir d’'un
creuset en alumine contenant 41.6mg +/- 0.1 mgoderne. Une premiere expérience avec la
poudre Nano-2 de TiC brute et une deuxieme expggieavec la méme poudre exposée
pendant 24h a I'étuvage a 110°C. Les courbes ATBAdbtenues se superposent. Cela
signifie que I'étuvage a 110°C pendant 24h n'ag@asgluence notable sur I’oxydation de la
poudre Nano-2, ce qui n'est pas surprenant comgbel tde la température de deébut
d’oxydation des nanopoudres de TiC qui avoisinEs’C [Rudneva] ou 300°C (cf. Tableau
111.4).

Une partie des 1g de poudre récupéré apres 24Hldansa 25°C ou 80°C + séchage est
destinée a des expériences ATG-ATD, lautre paneg permettre de réaliser des
diffractogrammes par DRX a I'ambiante.

On se propose maintenant de comparer par ATG-ATlsanée, I'oxydation sous air de la
poudre initiale (non exposée a I'eau) avec l'oxiafaide la méme poudre exposée pendant
24H a de I'eau a 25°C ou a 80°C puis séchée a 1aéAGant 24H.

Pour chacune de ces expériences la masse de pourddeite dans le creuset en alumine est
de 41.6mg +/- 0.1 mg et une étape d’'étuvage a 1petdant 24H est réalisée préalablement
a ’ATD-ATG. La poudre sera ensuite chauffée denbsante a 1700°C sous flux d’air.
L’évolution du taux d’oxydation en fonction de kenmpérature ATG est représentée dans la
figure 111.7 pour le lot de poudre initial Nano-2aprés 24h d’exposition de Nano-2 dan®H

a 25°C et 80°C.
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Figure 111.7: Evolution du taux d’oxydation en fonction de la température ATG aprés
24h dans HO a 25°C et 80°C.

Le taux d’oxydation final avoisine les 80% dan€ds de Nano-2 non exposée ZDHApres
24h d’exposition dans 40 a 25°C et 80°C, le taux d’oxydation final diminat avoisine
respectivement 76% et 75%. Cet écart entre la poudn-exposée et la poudre exposée
pendant 24H traduit un état d’'oxydation différdsn. effet, plus le taux d’oxydation est faible
plus la poudre est initialement oxydée. On peutcden déduire un accroissement de
'oxydation de surface de Nano-2 apres 24H d'expmsidans HO a 25°C ou 80°C.
L’accélération de la cinétique d’oxydation paradeteur température n’apparait pas.
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L’évolution du flux de chaleur en fonction de lanigérature ATD est représentée dans la
figure 111.8 pour le lot de poudre initial Nano-2 aprés 24H d’exposition de Nano-2 dans
H,0O a 25°C et a 80°C.
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Figure I11.8: Evolution du flux de chaleur en fonction de la température ATD apres 24h
dans HO a 25°C et 80°C.

Le début de l'oxydation des poudres exposées a lest 1égérement décalé vers des
températures plus élevées par rapport a la poudreeyposéee a I'eau. Ce décalage tend a
signifier que la premiére étape d’oxydation desdves exposées a I'eau s’est déja produite.
Dans le cas de la poudre Nano-2 initiale, sont gmisles 3 pics caractéristiques de
I'oxydation sous air décrite précédemment. Aprgsosiion de Nano-2 dans,8 pendant
24h a 25°C et 80°C, les pics d’oxydation spécifgjoat tendance a disparaitre pour n’en
former gu’un seul élargi. La réaction est de m@nanoins exothermique de part la présence
d’oxydes (et potentiellement d’hydrates) en surf&xe plus on observe que la courbe du flux
de chaleur apres 24h a 80°C se termine précocesndeimpérature comparé aux deux autres
courbes, ce qui peut traduire un effet de taillegon. Cet effet a déja été observé dans la
figure 111.5 ou la fin de I'oxydation de la poudr&no apparait plus tdét en température que
pour la poudre micro. Dans le cas présent, I'exmrsa I'eau chaude pourrait soit dégrader la
surface des grains et en diminuer la taille et/oumér une couche d’oxyde en surface
importante qui diminuerait d’autant plus la taifle coeur du grain de TiC. Nous discuterons
de ces hypothéses ci-apres.

99



Chapitre Il : Caractérisation et oxydation de poudres nano et micro de TiC

Pour identifier et comparer les phases en préseogs allons faire de la DRX a température
ambiante sur la poudre non-exposée et la poudmesérp24h dans B a 25°C et 80°C. Pour
chaque diffractogramme la gamme d’angle varie e2r@ 120° avec un pas de 0.02° et un
temps de mesure de 2s pour chaque pas. Les residtéa DRX sont exposés dans la figure
l11.9 présentée ci-dessous.
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26000 —Nano-2 aprés 24hdans H,0 a 80°C
24000 —Nano-2 aprés 24hdans H,0 a 25°C
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Figure 111.9: Diffractogrammes DRX de la nanopoudre Nano-2 non-exposée et exposée
24h dans BHO a 25°C et 80°C dans la gamme d’angle@Rvariant entre 20° et 120°.

Intensity [cps]

La proportion des phases anatase et rutile dg da@paré a la phase TiC s’accroit apres une
exposition de Nano-2 dans® a 25°C et 80°C. La phase TiC demeure cependéeinmant
majoritaire et la proportion de TiOnduite par I'exposition a I'eau est faible dans demps
aussi courts.

On peut donc en déduire que les particules de i@ présenter dans I'eau une couche de
TiO, de faible épaisseur en surface. On va donc aws @rita dispersion prendre en compte
cette information pour le choix du dispersant.
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Les scans DRX de la figure 111.9 ont été implémsmnd@ns le logiciel TOPAS® qui utilise
'équation de Scherrer pour déterminer la tailleysrme des cristallites. Les tailles de
cristallites obtenues par TOPAS® pour la nanopoliineo-2 non exposée a I'eau et apres 24
heures dans 'eau a 25°C et 80°C sont reportéesldaableau 111.5 ci-dessous. Les surfaces
spécifiqgues correspondantes ont été déduites & gast tailles de cristallites par la formule
suivante :

6

STopas = d
PTicAropas

Avec Sopasqui représente la surface spécifique déduite d@AS®, pric la masse volumique
théorique du TiC (4.93g/ctet dropasle diamétre moyen des cristallites donné par TGPAS

Nano-2 Non exposée &6 24H dans O a 25°C 24H dans 4 a 80°C
Oropas 54,7 + 2 nm 54,0 £ 2 nm 51,8 £ 2 nm
Sropas 22,2 +0,8 m3/g 22,5+ 0,8 m2/g 23,5+ 0,8 m2/g

Tableau I11.5: Tailles de cristallites et surfacesspécifiques correspondantes obtenues par
TOPAS® pour Nano-2 non exposée a4 et apres 24H dans HO a 25°C et 80°C.

On observe, d’'apres le Tableau III.5, une diminuti@gligeable de la taille moyenne des
cristallites de TiC apres 24H dang®a 25°C. En revanche, apres 24H dap® Bl 80°C, une
diminution non négligeable de la taille des crigtd est observée pour Nano-2. Pour ce qui
est de la surface spécifique elle croit lorsqueile de cristallites décroit.

L’exposition a I'eau chaude pourrait accélérer égradation de la surface des grains et/ou
accélérer la cinétique de formation de la couclosytie aboutissant dans les deux cas a cette
diminution de la taille du cceur du grain de TiGdaccroissement de la surface spécifique.
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Oxydation dans I'eau dans des temps longs

La vente de barbotines commerciales dispersees iU naqueux est bien connue dans

l'industrie céramique, principalement pour des peadle type oxyde tel que I'alumine. On

peut s’interroger sur la possibilité d’effectuessdmarbotines de type carbure que I'on puisse
stocker dans des temps longs (plusieurs mois) itanéla dégradation et/ou I'oxydation de la

poudre céramique.

Des expériences de DRX a température ambiantetéméalisées sur la poudre Nano-2 non-
exposée a pD et la poudre exposée 1 jour, 7 jours, 1 moigwi8 dans KO a 25°C. Pour
chaque diffractogramme la gamme d’angle varie e2r@ 120° avec un pas de 0.02° et un
temps de mesure de 2s pour chaque pas. Les régidtéa DRX sont exposés dans la figure
[11.10 présentée ci-dessous.
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Figure 111.10: Diffractogrammes DRX de la hanopoudre Nano-2 non-exposée et exposée

1 jour, 7 jours, 1 mois et 3 mois dans kD a 25°C dans la gamme d’angle (@ variant
entre 20° et 120°.

La proportion des phases anatase et rutile de €dnparé a la phase TiC s’accroit trés
Iégeérement aprés une exposition de Nano-2 da@sa5°C pendant 1 jour et 7 jours. Aprés
1 mois la phase Ti£s’accroit de maniere plus notable. FinalementsaBraois dans }0 la
phase anatase du Ti@roit de maniére trés importante (encore plus lquphase rutile)
comparé a la phase TiC. La phase TiC demeure ceptndajoritaire aprés 3 mois
d’exposition a HO a 25°C malgré une croissance de la phase oxyde.

On peut donc en déduire que le processus d'oxydatio TIiC en milieu aqueux est un
processus lent malgré un accroissement probabeariche d’oxyde en surface.
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Les scans DRX de la figure 111.10 ont été implénésrdans le logiciel TOPAS®. Les tailles
de cristallites obtenues par TOPAS® pour la nandpoilano-2 non exposée a l'eau et aprés
1 jour, 7 jours, 1 mois et 3 mois dans I'eau a 25d@t reportées dans le tableau Ill.6 ci-
dessous. Les surfaces spécifiques correspondantestéoréduites a partir des tailles de
cristallites.

Nano-2 Non exposée 1 jour dans 7 jours dans 1 mois dans kD 3 mois dans
a HO H,O a 25°C H,O a 25°C a 25°C H,O a 25°C
Chropas 54,7 + 2 nm 54,0 £2 nm 52,5+ 2 nm 51,0 £ 2 nm 440 =2 nm

Sropas  22,2+0,8m2lg  225+0,8m2g  23,2+08m2g 238+08mg 27,6 +0,8mg

Tableau 111.6: Tailles de cristallites et surfacesspécifiques correspondantes obtenues par
TOPAS® pour Nano-2 non exposée et exposée 1 jourjours, 1 mois et 3 mois dans
H0.

On observe, d’'apres le Tableau 1.6, une diminuti@gligeable de la taille moyenne des
cristallites de TiC de 1 jour a 1 mois dangOHa 25°C comparé a la poudre non exposée. En
revanche, apres 3 mois dangCHa 25°C, une diminution non négligeable de ldetadles
cristallites est observée pour Nano-2. Pour ceegude la surface spécifique elle croit lorsque
la taille de cristallites décroit.

On peut donc en déduire que le processus d'oxydatio TIiC en milieu aqueux est un
processus lent. En effet, a partir de 3 mois d’'skmpm de la poudre Nano-2 dans de l'eau, la
taille des cristallites commence a décroitre dei@énamon-négligeable (diminution de 10 nm
de la taille de cristallites comparé a la poudiBaie) avec un accroissement probable de la
couche d’'oxyde en surface et/ou une dégradatida sierface.
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Des observations MET (Cf. figure 111.11 a)) ont éféectuées sur la poudre Nano-2 exposée 3
mois dans BO a 25°C. La surface des grains a été clairemegradée car on observe une
couche diffuse et rugueuse contrairement aux genis poudre initiale (Cf. figure Ill.1 b).
La cartographie en oxygene, obtenue par EDS (@f@irdi I11.11 b)) sur un grain, révele la
présence d’'une couche d'oxyde attribuée a du, P& DRX. Cette couche d’oxyde semble
présente de maniere inhomogéne autour de la partieuliC.

100nm 1

Figure I11.11: a) Nanograin de TiC observé par MET aprés 3 mois dans KO a 25°C et b) Cartographie
EDS en oxygene de ce méme nanograin.

Cette derniere expérience confirme la présence ed’couche d’oxyde en surface des
nanoparticules de TiC apres 3 mois d’exposition dbesu et dans des proportions
importantes. La conservation de barbotines de carbtla titane en milieu aqueux dans des
temps longs parait compromise.
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3.3.2 Dispersion des nanopoudres de TiC

Choix du solvant, du dispersant et de son taux

De nombreuses études concernant la dispersion didrggomicrométriques de carbure de
titane ont été réalisées en milieu agueux. Ceda@itedes utilisent un dispersant cationique
gu’est le PEKPoly Ethylene Imineprésenté dans la figure 111.12 §Xhang.a)] [Zhang.b)].
D’autres études évoquent un dispersant anionigueBHO (Poly Ethylene Oxide) présenté
dans la figure 111.12 b)Eremenko] [Barany]. Les dispersants assurent une répulsion stérique
entre les particules et I'adsorption des dispessapt fait de maniére électrostatique sur la
surface du TiC et les charges de cette surfacedépendre du pH de la solution aqueuse.
Eremenkoet al. [Eremenko] ont cependant montré que l'adsorption de PEO ngas
dépendre du pH sur une gamme comprise entre 4.@&t [laccroche du PEO se ferait donc
aussi par I'interaction des parties hydrophobepalymere et du TiC.

D’aprés nos résultats précédents, on part de Itngse que les nanoparticules de TiC vont
présenter en surface une trés faible couche d’oXgdelques nm) et donc se comporter
comme du TiQvis-a-vis de la dispersion. Un article de Sat@l.[Sato] expose la dispersion
de nanopoudres de TiGen milieux aqueux avec un dispersant anioniqu@Aé\ (Poly
Acrylic Acid) représenté dans la figure 111.12 a)igest fréquemment utilisé pour les oxydes
[Greenwood]. Le PAA assure une répulsion stérique des paescull se dissocie
complétement a un pH de glbkyo] et l'ion carboxylate s’adsorbera sur les sitesitiies
(peu nombreux mais présents) des particules dg TiO

| 0. __OH|
N O _H ) g
H H 0 N
n | H H In

Figure 111.12: a) PEI b) PEO c) PAA.

Le choix du dispersant va donc se porter sur le PAiAsi, la dispersion va s’effectuer en
milieu aqueux avec du PAA comme dispersant au mojme sonde a ultrasons Vibra Cell
de Sonics and Materials Inc®.

On va maintenant s’intéresser a I'’évaluation du tidispersant. Dans l'article de Satal.
[Sato], la quantité de PAA ajoutée est de 0.0005¢g paéutd surface de particule (m?). Dans
le cas de la poudre Nano-2, la surface spécifigeepdedicules individualisées est de 40m2/g.
Si on considére une suspension contenant 1g derTéC. o

Mpas _ 0.0005 X 40

0.02
Mmric 1

Soit une quantité de PAA d’environ 2% massique.
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Choix du pH de la suspension

Apres le choix du solvant, du dispersant et detaor on va maintenant s'intéresser au choix
du pH de notre suspension. Pour cela on va meserrpotentiel zéta qui représente le
potentiel de surface entre des particules en fonau pH de la solution. A une valeur de pH
donné, plus le potentiel zéta est élevé en valbsolae plus les répulsions électrostatiques
entre particules sont importantes et donc favosadlene dispersion.

Pour les mesures de potentiel zéta, des susperthioéss sont nécessaires, elles contiennent
0,01% vol. de TiC dans de I'eau et 2% massiqueAlk. Re PAA a tendance a acidifier la
solution. Le pH des suspensions varie entre 2 eetlést ajusté avec de I'ammoniaque
(NH4+HO) pour les solutions basiques et de l'acide chidrigype (HO™+CI) pour les
solutions acides. Les différentes barbotines ogt afitées pendant 30 minutes afin de
stabiliser le pH et placées 3 minutes sous ultraso@®0W préalablement a la mesure de
potentiel zéta. Le but étant de désagglomérer ladqgopour mesurer le plus possible le
déplacement de particules de TiC individualisées.

Les différentes valeurs du potentiel zéta en foamctiu pH sont représentées dans la figure
[11.13 ci-dessous. Le point de charge nulle (PCpNparait autour de pH~5, il s’agit du pH
pour lequel la répulsion électrostatique entrepkasicules est nulle car la charge moyenne de
surface devient nulle.

Pour pH<PCN, la valeur du potentiel zéta est pasi{imajorité de charges positives en
surface) et augmente rapidement vers les pH trigle goour étre supérieure a 20mV des
pH=4.

Pour pH>PCN, la valeur absolue du potentiel zétaraminte avec le pH et se stabilise entre
8<pH<10 avec une valeur de potentiel supérieur @\25Ce potentiel zéta augmente
légerement en valeur absolue du pH 10 a 11.

40

30

g

Potentiel zeta (mV)
o
/

r L
o o

pH
Figure I11.13: Potentiel zéta en fonction du pH pou des suspensions contenant 0,01%
vol. de TiC Nano-2 et 2% massique de PAA aprés 3mitiultrasons a 100W.
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Pour un pH compris entre 8 et 10, le potentiel #étme les particules de TiC est élevé et
stable. Dans cette gamme de pH les répulsionsrédtatiques entre les particules de TiC
seront favorisées. Pour assurer en plus une répusériqgue on va donc par la suite effectuer
la dispersion de Nano-2 dans de I'eau a un pH cisngmtre 8 et 10 avec du PAA comme

dispersant. Sachant que le PAA va étre parfaiterdesiocié autour d’'un pH de 8.5, les

suspensions seront effectuées a ce pH minimumiaaais8.5 pour préserver au mieux une
fraction de sites positifs en surface du TiC etatre I'accroche de I'ion carboxylate.

L’ajout de PAA est susceptible de Iégérement aeidié pH de la solution, on va donc ajuster
le pH de la solution avec de 'ammoniaque.

Dispersion de nanopoudres de TiC

Nano-2 :

L’étude de dispersion a été initialement réalisée Ie lot de poudre de TiC Nano-2
commandé en début de thése en faible quantité 2oy faire des essais préliminaires.
Avec les conditions de dispersion optimisées edp®sprécédemment, une barbotine
contenant 1% volumique de TiC Nano-2 a été préparée comme solvant I'eau distillée, un
taux de dispersant de 2% massique en PAA et ungB.%l ajusté avec de 'ammoniaque.
Une agitation magnétique de la barbotine a étésgsapendant une heure préalablement a la
dispersion afin d’homogénéiser le mélange et ddieéla stabilisation de son pH.

L’étape suivante est celle de la dispersion par smede a ultrasons immergée dans la
barbotine. La barbotine, maintenue sous agitatiagmétique continue, est placée dans un bac
d’eau glacée afin d’éviter que le mélange ne s’effeaEn effet, les ultrasons induisent un
échauffement de la barbotine qui peut accélérarifatique d’oxydation du TiC et aussi
aboutir a une évaporation importante du solvant.

Les ultrasons permettent de créer des cavitatiams da barbotine. L'énergie locale tres
rapidement dégagée par I'implosion des bulles dé@ateon pres des agglomérats de TiC va
donner des chocs entre ceux-ci, les éroder e€learar si I'énergie est suffisarji2oktycz].

Le PAA est dabord conformé autour d’agglomérats pirticules puis aprés leur
désagglomération, le PAA pourra se fixer autourpdeticules individualisées de TiC et
permettre une répulsion stérique entre les paescenh plus de la répulsion électrostatique
mesurée par le potentiel zéta.
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La figure II1.14 représente la distribution gramaiétrique de la barbotine avant et apres un
temps optimisé d'ultrasons, cette distribution @stenue par granulométrie laser avec des
indices optiques pour TiC tirés de la littératuBegdb pour l'indice de réfraction et 2,67 pour
l'indice d’adsorption)[Palik]. La distribution granulométrique de la barbotinété& mesurée
régulierement au cours de l'expérience de dispergar ultrasons afin de suivre la
progression et I'efficacité de la dispersion.

Avant ultrasons la taille des particules est cengédr 10 um ce qui correspond bien s(r a la
présence d’agglomérats. Apres ultrasons la distabugranulométrique est bimodale, avec
une population centrée sur ~80 nm et une autreéesur ~200 nm. Cette dispersion du lot
de poudre nanométrique Nano-2 a été obtenue dpgesvialent de 2h40 d’ultrasons en mode
continu a 100 W, un temps plus long dultrasons mpas permis une meilleure
désagglomération. Sachant que dans les faitssjeediion a été réalisée en mode pulsé et non
continu avec des cycles a 30% ou 50%, ce qui s&ggife pour une minute d’ultrasons on
avait respectivement 20s ou 30s d'ultrasons effeclie mode pulsé permet d'éviter
I'échauffement de la barbotine de la méme maniee lg bac d’eau glacée. La dispersion
s’est étendue sur plusieurs jours, le pH était lrégment vérifié et réajusté si nécessaire et
I'agitation magnétique était présente pendant ttzutkirée de la dispersion.

9
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Figure I11.14: Distribution granulométrique avant et apres 2h40 d’ultrasons a 100W
d’'une barbotine contenant 1% vol. de TiC Nano-2 das de I'eau, 2% massique de PAA a
un pH de 8.5.

On a donc établi un protocole de dispersion opéngsi fonctionne sur le lot Nano-2 apres

2h40 d'ultrasons qui est un temps relativement lpogr une dispersion et témoigne déja
d'une forte agglomération des nanopoudres. Pouderakte protocole, I'expérience a été

réalisée une deuxiéme fois dans les mémes condgiolasdispersion a été obtenue apres un
temps équivalent.
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Nano-3:

On a par la suite commandé 1kg de la méme référdagagoudre que nano-2 que l'on a
appelé Nano-3. En effet, une quantité importantepdedre est nécessaire pour realiser
'ensemble du processus d’élaboration jusqu’atafyié et préparer les échantillons suffisants
pour la partie irradiation. L’objectif en recevasd lot était d’augmenter le taux de matiere
séche des barbotines, le plus possible tout eragatshe bonne dispersion, afin de faciliter la
mise en forme. Le protocole établi précédemmenttéa appliqué au lot Nano-3 en
commencant par 1% vol. afin de vérifier que les detscsont identiques.

Apres I'équivalent de 2h40 d’ultrasons en mode ioond 100W dans les mémes conditions
expérimentales aucune dispersion n’est obtenuea @onc poursuivi cette dispersion en
mesurant régulierement la granulométrie jusqu'a06adiBltrasons a 100W (cette dispersion
s’est déroulée sur 5 jours) (cf. figure 111.15). lgfi@ une Iégére augmentation des proportions
de petites particules (<1 um) aucune dispersiostrobtenue pour le lot Nano-3. On peut
d’ailleurs supposer que ces petites particulesisenes de la dégradation de la sonde titane.
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Figure 111.15 Distribution granulométrique avant et aprés 6h30 d’ultrasons a 100W
d’'une barbotine contenant 1% vol. de TiC Nano-3 das de I'eau, 2% massique de PAA a
un pH de 8.5.

Cette difficulté pour disperser Nano-3 sous-entenéd difference de comportement a la
dispersion comparé a Nano-2 et donc deux lots rdift§ contrairement & la commande
effectuée. En supposant que I'état de surface degylas du nouveau lot pouvait étre
différent de I'ancien lot et donc modifier les cd@iahs générales de dispersions, différentes
expériences (pour eviter une éventuelle réagglaméjaont eté menées en milieu aqueux en
changeant le pourcentage massique de PAA par (1985,1,5%, 2,5% et 3%, le pH, le
dispersant (PEI) et son taux ainsi que le solvé&thiafol) mais sans réussite.

On a donc un état d’agglomération de Nano-3 beguptus important que celui de Nano-2
avec la présence d’agrégats et donc de liaisosgdries entre les particules de TiC.
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Le fournisseur (NanoStructured & Amorphous Materimc., USA) a été contacté et nous a
indiqué avoir changé son processus de synthése &drdeux lots. Le lot Nano-3 est
clairement moins enclin a la dispersion que Namb{2ose donc des problémes importants.
Afin de trouver une solution a ce probleme de peudutilisation du lot Nano-4 était une
option, mais ce lot venant du méme fournisseur lguet Nano-3 et étant échaudé par ce
dernier nous n’avons pas poursuivi dans cette poig commander une quantité importante
de TiC.

Nano-1 :

La derniere option envisageée était de faire la dspe du lot Nano-1 dont nous avions 1 Kg
mais dont les observations MET avaient montré @ édtagglomération/agrégation plus
important. Le méme type de protocole expérimental disgpersion que celui utilisé
précédemment a été testé sur le lot Nano-1.

Apres I'équivalent de 2h40 d’ultrasons en mode ioon& 100W, aucune dispersion n’est
obtenue. On a donc poursuivi cette dispersion esuraat régulierement la granulométrie
jusqu'a 6h05 d'ultrasons a 100W (cf. figure lll.1%e profil granulométrique de taille
d’agglomérats se déplace légérement d’environ 1GEmum apres les ultrasons. Cependant,
la fraction de petites particules (<1 um) obtensteti@s faible. Les liaisons entre cristallites
de TiC sont trop fortes pour étre cassées avecltrasons et une dispersion n’a donc pas pu
étre obtenue avec ce lot Nano-1.

8

7 —#-Barbotine Nano-1 dispersée ——Barbotine Nano-1 initiale
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—
—
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Figure 111.16: Distribution granulométrique avant et aprés 6h05 d’ultrasons a 100W
d’'une barbotine contenant 1% vol. de TiC Nano-1 das de I'eau, 2% massique de PAA a
un pH de 8.5.

On en déduit que le lot Nano-1 a un état d’agglatigm similaire au lot Nano-3. Le broyage
est une technique envisageable pour séparer dégaagrde particules, cependant cette
méthode introduit des pollutions selon le type de hutilisé que I'on ne souhaite pas
retrouver dans nos frittés. Nous n’avons donc pshu cette option.
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Conclusion du chapitre

La premiere étape de chapitre consistait & caisetdes poudres de TiC. Les expériences par
analyse chimique élémentaire sur poudre ont réwglé les nanopoudres sont sous
stoechiométrique en carbone et contiennent de dglemg et de I'azote en quantité importante.
Les micropoudres sont quasi-staechiométriques eteco@nt trés peu d’oxygeéne et presque
pas d’'azote. Les analyses structurales par DR4rabiante ont mis en évidence la présence
de TiG, sous sa phase anatase et rutile dans le casmgson@res et non des micropoudres.

La deuxieme partie de cette étude comparait I'otigda des nanopoudres et des
micropoudres de TiC par ATD-ATG simultanée et DRXtempérature.

Par ATG, on observe que I'oxydation compléte despaudres est plus rapide et se termine
a plus basse température comparé aux micropoudeesurface spécifique plus élevée pour
les nanopoudres que pour les micropoudres indu@ réactivité plus importante des
nanograins et donc un processus d’oxydation plisiea

En utilisant une quantité de poudre importante (4t¢ par ATD, 3 pics exothermiques
différents apparaissent pour les deux types de psudra DRX en température a permis
d’associer a chacun de ces pics une réaction dasigm spécifique: i) TiIC> TiCxO1
jusqu'a TiO, ii) > Tiz0s, iii) > TiO,. La méme succession de phase est observée pour les
nanopoudres et les micropoudres indiquant un mgaemnid’'oxydation similaire avec un
décalage en température. Le rble de I'oxygene pidgs les poudres s’est avéré négligeable
dans le processus d’oxydation comparé a la diffudm|’oxygéne a travers la poudre.

La derniere partie de ce chapitre évoquait danpramier temps I'oxydation dans I'eau de
nanopoudres de TiC.

Dans des temps d’exposition courts, on a pu obsepae ATD-ATG et par DRX a
'ambiante, un accroissement de I'oxydation du G@ se traduit également par une légere
diminution de la taille des cristallites d’autanuglforte en température. La phase TiC
demeure cependant nettement majoritaire et la piopate TiQ est faible.

Pour des temps d’exposition plus longs, on obsgrae DRX a I'ambiante, un fort
accroissement de la phase oxyde se traduisant marfante diminution de la taille des
cristallites (~10 nm). La croissance de la couchgydie est confirmée par EDS.

La conservation de barbotines de carbure de teammilieu agueux dans des temps longs se
voit donc compromise.

La derniére partie de ce chapitre évoquait dansdemxieme temps la dispersion de
nanopoudres de TiC. Nous avons pu établir un poteode dispersion qui fonctionne sur le
lot Nano-2 qui présente de bonnes caractéristiqaedispersabilité mais commandé en faible
guantité. Ce méme protocole n’a pas permis de dispée lot Nano-3 supposé identique et le
lot Nano-1 venant d’un fournisseur différent.

Pour la suite de la these, nous avons di nousdésaupoursuivre les objectifs fixés dans le
projet sans avoir réussi I'optimisation de I'étafgedispersion. C’est ainsi que nous sommes
passés directement a [I'étape suivante d’élaborapan frittage afin d’obtenir les
microstructures types recherchées.

La poudre nanométrique que nous avons retenua pstidre Nano-3 car elle présente un état
d’agrégation moins polydisperse comparée au lot Manbe plus, la taille moyenne des
agrégats pour Nano-3 (B0 = 7,789 um) inférieure a celle de Nano-25M@= 8,483 um)
facilitera la mise en forme de cette poudre.
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Chapitre IV : Optimisation des conditions de frittage
et obtention de trois microstructures TiC types

Ce quatrieme chapitre a pour objectifs de compaesrtechniques d’élaboration des frittés
de carbure de titane et d’optimiser les cycles rittafje afin de contrdler la granulométrie
apres frittage et d’aboutir a trois microstructur@sC types. Celles-ci présenteront des tailles
de grains de quelques centaines de nanometres elguweps microns et de quelques dizaines
de microns.

La premiere partie de ce chapitre a pour objectétddier les conditions de frittage. Cette
partie comprend la comparaison des méthodes dadatSPS/HP sur la densification ainsi
gue la caractérisation microstructurale des frittédle présente également I'optimisation de
la densité des frittés par une optimisation desap@tres du SPS et une méthode de
densification post-SPS le HIP.

La deuxieme partie de ce chapitre est dédiée aditinn de trois microstructures TiC types
en faisant varier la température de frittage etdarée du palier de densification. Une
caractérisation microstructurale, structurale et demposition sera également réalisée sur
ces trois frittés.
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4.1 Etude des conditions de frittage

4.1.1 Comparaison des frittages SPS /HP

L'obtention de céramiques de TiC par frittage SPBagir de poudres micrométriques de
carbure de titane a été présentée par Cheag) sans additif$Cheng.a)] ou avec additifs de
carbure de tungsteri€heng.b)]. Des matériaux composites ont également été obteaus
frittage de mélanges de poudres microniques TiC{Si&n] [Cabrero]. D’autres études se
sont focalisées sur I'utilisation de la techniqeefittage HP pour la réalisation de composites
TiC-TiN a partir d'un mélange de poudres microngy€ardinal] [Russias] ou de
composites SiC-Ti(Hendo].

Trés peu d’étudd€haim.b)] se sont intéressées au frittage de nanopoudresCdet, Ta notre
connaissance, aucune a la comparaison des frit&ig8set HP a partir de ces nanopoudres.
Ce theme fera I'objet de cette premiere sous-partie

La poudre utilisée pour ces expériences de fritemyda poudre Nano-3 brute (taille moyenne
de particules de 40 nm et surface spécifique dand@ (NanoStructured & Amorphous
Materials Inc., USA)) sans dispersion préalable.efiat, méme si cette poudre présente un
état d’agglomération important (la présence d’agi®gmpacte fortement sa capacité a se
disperser, cf. chap. Ill), nous avons besoin d'quantité importante de poudre pour réaliser
'ensemble de nos essais de frittage et ensuitgapeé suffisamment d’échantillons pour la
derniere partie de I'étude qui porte sur le congrognt sous irradiation de ces frittés. Dans
ces conditions, seul le lot Nano-3 de 1kg peut mmumettre d’atteindre nos objectifs.

Deux méthodes de frittage distinctes, décrites tmokapitre I, ont été utilisées au cours de
cette étude. Il s'agit des frittages SPS et HPrEbaque expérience SPS et HP, une masse de
4g de poudre Nano-3 de TiC est introduite dansmatice en graphite de diamétre 20mm.
Cette matrice contient du Papyex® sur la paroirmdest entre la poudre et les pistons afin
d’assurer un bon contact électriqgue par SPS etatéger la matrice au cours du frittage par
SPS et HP. Une pré-compaction a froid est réaliséalablement au frittage sur une presse
hydrauligue a une pression de 80 MPa. Cette conopagtermet de rompre quelques
agglomérats (liaisons faibles de type van der Waetlsd’améliorer la densité du cru de
départ. De plus, la faible masse de poudre intteddi@ns la matrice limitera les effets de
gradients de pression verticaux et permettra aiesgarder une certaine homogénéité de
densification au cours du frittage.

Par SPS, la température est controlée au courstthgé par une visée pyrométrique radiale
située a 3mm de I'échantillon. La mesure de la tmatpre par le pyrométre débute vers
450°C. Par HP la température de frittage est mesuaél’'intermédiaire de thermocouples.

Le déplacement du piston est également enregistr8Pa et par HP au cours du frittage ce
qui permet d’estimer le retrait de la pastille endtion de la température.
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4.1.1.1Effet de la température de frittage sur la densifiation du TiC

Un premier essai par SPS a été réalisé avec wrssgide montée en température de 5°C/min
jusqu’a une température finale de frittage) @e 1700°C a une pression de 80 MPa (pression
maximale) constante au cours du frittage. L'appiicad’'une pression uni-axiale élevée au
cours du frittage SPS, permet de limiter le gressieent de grains inhérent a I'effet de la
températur¢Chaim.a)] [Munir] .

Le but de cette expérience est d’étudier le comepment de cette poudre au frittage en
observant I'évolution du retrait en fonction detéanpérature (cf. figure IV.1). Lorsque les
1700°C sont atteints, la pression est enlevée ethbuffage est coupé permettant un
refroidissement naturel rapide.

Température (°C)
600 700 800 900 1000 1100 1200 1300 1400 1500 1600 1700

Retrait (mm)

-1,5
Figure IV.1: Evolution du retrait en fonction de la température de frittage par SPS.

On observe d’aprés la figure IV.1 que le retraitlal@astille débute autour de 800°C et que
celui-ci atteint un palier autour de 1475°C. On d@nc choisir par SPS de monter en
température en 20°C/min jusqu'a 800°C, étant dajueé le retrait n’évolue pas, puis en
5°C/min de 800°C jusqu’a la température finale rittafye que I'on optimisera. Pour évaluer
le facteur température,s Va varier de 1475°C a 2075°C tous les 100°C gtrégsion uni-
axiale appliquée entre les pistons au cours diagetva rester constante et valoir 80 MPa (cf.
figure IV.2).

Au cours du frittage par SPS différentes étapes gensuccéder. La premiére étape du
frittage, a basse température, se caractériseapéorination de ponts entre les particules
(‘neck growth’) créant ainsi les joints de graj@®ble] [Demirskyi]. Cette premiére étape ne
s’accompagne ni d'un grossissement de grain ni datrait. Concernant notre étude, la
premiere étape du frittage se déroule jusqu'a envB00°C température a laquelle le retrait
débute (cf. figure IV.1).

L’étape intermédiaire du frittage va étre cellelaelensification, les grains vont adopter une
forme de tétradécaédres et la porosité ouverte wa peu se réduif€oble].
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La derniere étape a lieu lorsque la porosité eshde (vers 95% de densité), elle se
caractérise par la seule présence de porositéomits friplesfKumar] . Dans notre étude, le
retrait semble atteindre un palier a 1475°C. Ca&ttibilisation de la densification n’est en fait
gu’'apparente a cause des phénomeénes de dilatatairide et échantillon) qui compensent le
retrait de I'échantillon. Nous verrons grace aitpuife 1V.3 que le retrait continue d’évoluer
encore d’environ 2% au-dela de 1475°C.

L'obtention de céramiques de TiC pleinement deésdi et déformables plastiquement
nécessite I'application de températures supérieare800°C par frittagfChaim.b)]. Ainsi,

une étude menée par Endbal. [Endo] utilise une température de frittage élevée, égale
2150°C, pour élaborer par HP des composites SiCaigartir d'un mélange de poudres
microniques. La température de frittage utiliséehhd au cours de notre étude sera aussi tres
proche de celle d’Endet al.[Endo].

L’expérience HP de comparaison, a été réalisée ldamaémes conditions que par SPS, avec
une pré-compaction de la nanopoudre a froid a 8@ piealable au frittage, une montée en
température en 20°C/min jusqu’a 800°C et en 5°C/d@r800°C a 2100°C. La pression au
cours de I'expérience est constante et égale aBa. Mnfin de palier a haute température la
pression est enlevée et le chauffage est coupéettamhun refroidissement naturel rapide.

La figure IV.2 représente les cycles SPS et HPeerpérature et en pression en fonction du
temps.
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Figure IV.2: Cycles SPS et HP en température et goression en fonction du temps, les
symboles indiquent les températures [de préparation des différents échantillons.
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Apres ces différentes expériences par SPS et Hierlsité relative de chaque pastille a été
mesurée par la méthode d’Archimede (densité théenuTiC = 4,93). Les résultats de ces
mesures de densité sont reportés dans la figu dui. représente I'évolution de la densité
relative en fonction de la température finale diaiye. La densité relative augmente avec la
température pour les expériences SPS (malgré taitrgtii paraissait stable en figure 1V.1).
Pour ce qui est de I'expérience HP, la densitéivelabtenue apres un frittage a 2100°C est
plutét basse (94,6%+0,5%) comparée aux expérieBB& En effet, la densité obtenue par
HP a 2100°C est inférieure a toutes les pastilRS Sour une température supérieure ou égale
a 1575°C. Une premiére conclusion de cette étudwante des conditions de frittage est que
la technique SPS permet d’améliorer la densificagao mettant en ceuvre des températures
plus basses que par la technique HP. La densighebtpour toutes ces expériences SPS et
HP est relativement haute et varie de 94+0.5% & %84:.
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Figure IV.3: Densité relative en fonction de la température de frittage.
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4.1.1.2Caractérisation microstructurale des frittés

Microstructures SPS/HP sur faciés de rupture

Les échantillons précédemment préparés par SPI ebritl été caractérisés par MEB sur
facies de rupture. Les facies de rupture de I'édlt@m préparé par SPS le moins dense
(94+0.5% a 1475°C) et le plus dense (96.1 + 0.5287%6°C) sont représentés dans la figure
IV.4.

Figure IV.4: Faciés de rupture de I'échantillon prgaré par SPS le moins dense a 1475°C (94%) a)
b) et le plus dense a 1975°C (96.1%) c) et d).

et
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On observe concernant ces deux échantillons SR8e(ggnt vrai pour les autres frittages
SPS réalisés) que la microstructure présente tesnogénéités en termes de taille de grains.
En effet, que ce soit a 1475°C ou a 1975°C, laastcucture présente des gros grains ayant
subi un frittage accompagné d'un grossissementrdieget d’'autres grains beaucoup plus
petits.

Le diametre moyen des gros grains est de 0,47 & |0 pour la synthése SPS a 1475°C et
de 0,83 + 0,18 um pour la synthese SPS a 1975°G. patites particules de taille
nanomeétrique (< 100 nm) ont une taille proche die @noncée par le fournisseur pour la
poudre initiale.

Le méme de type de microstructure a été observeéasiés de rupture par Cabreeo al.

[Cabrero] sur des composites TiC-SiC frittés par SPS a 1808°@artir de poudres
nanomeétriques issues du méme fournisseur (Nana@tedc& Amorphous Materials Inc.,
USA).

Le facies de rupture de I'échantillon synthétisé iR & 2100°C de densité 94,6+0 ,5% est
représenté dans la figure 1V.5.

Figure 1V.5: Facies de rupture de I'échantillon préparé par HP a 2100°C (94.6%) a) et b).

La microstructure de I'échantillon préparé par HEspnte, de la méme maniére que par SPS,
des grains qui ont subi un frittage accompagné dhassissement de grains important dont le
diametre moyen est de 1,51 + 0,17 um, de méme qupantion faible de grains situés
préférentiellement le long des joints de grains auti peu ou pas fritté (<100 nm) dont la
taille avoisine celle de la poudre initiale.

La croissance granulaire par HP a été plus impttgone pour les expériences SPS car le
frittage a eu lieu a plus haute température, cegrend densification a été plus faible.

La technique SPS permet donc de limiter le grossissit de grain comparé a la technique HP
et d’en améliorer la densification.
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Bandes de croissance anormale de grains

Certaines zones particulieres sont également obsgsur les facies de rupture que ce soit par
SPS a 1975°C ou par HP a 2100°C la présence dedbaedcroissance granulaire présentées
dans la figure 1V.6. Ces bandes sont de moins emsymiésentes lorsque la température de
frittage SPS est plus faible.

Figure IV.6: Bandes de croissance anormales de gra a) SPS 1975°C et b) HP 2100°C.
La fleche rouge indigue le sens d’application depeession.

Ces bandes de croissance granulaires, de plusiaaises de microns de long (~60 pm), ne
sont pas liées a I'application du courant électrigulsé car celles-ci sont présentes a la fois
par SPS et par HP. Le grossissement de ces bastdé&favorisé dans la direction paralléle a
I'application de la pression et favorisé perpenditament a celle-ci que ce soit par SPS et
par HP. La présence de quelques gros grains absgrvee par Angeraat al. [Angerer]
apres frittage par SPS de nanopoudres dgNki¢ Les grains les plus gros y sont attribués a
la présence d’agglomérats dans la poudre de dépratontact fort entre les grains d’'un gros
agrégat doit favoriser la croissance granulairea dormation d’'un gros grain a la place de
'agrégat initial. Ces gros grains pouvant étreugiesa l'origine de la déstabilisation de la
microstructure en poursuivant sa croissance aintit de ces plus petits voisins.
Cependant, ces bandes de croissance sont tree®rkeurs contribution volumique a la
microstructure générale est minime. De plus, leaalisation est principalement concentrée
au cceur de I'épaisseur de la pastille sachant queplupart de nos techniques de
caractérisation sondent les premiers micrométreprd®ndeur. On va donc négliger la
contribution de ces bandes de croissance au ceurstce étude.

On va par la suite se focaliser sur la techniquiittage SPS car celle-ci permet de d’obtenir
de meilleures densités avec un grossissement dlesgreindre. La microstructure la plus
dense (96.1+0.5%) a été obtenue a 1975°C par S8 @icrostructure va faire I'objet

d’'une optimisation de sa densité en faisant valiiérents paramétres du SPS.
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4.1.2 Optimisation de la densité des frittés par SPS

Au cours de cette étude, différents parametresRis ®nt étre optimisés afin de pouvoir
contrdler la taille des grains obtenue aprés féta a difficulté émerge de la compétition
entre les mécanismes de densification et de geesaent de grains.

L’'une des stratégies les plus souvent évoquéeséuiter le grossissement de grains au cours
du frittage est celle de I'ajout d'une phase seamednsoluble afin de limiter la mobilité des
joints de graingMaglia]. Cette méthode a fait ses preuves sur des poundoeemétriques
mais s’avere plus complexe sur des nanopoudresgyaur une distribution homogéene. Dans
notre cas, nous souhaitons garder le TiC pur &t awiter des interactions possibles au cours
des irradiations et analyses avec un ajout de pesmdaire.

L’autre méthode bien souvent utilisée est une nu&hempirique liée au contrbéle des cycles
de frittage en température et en pression. Avgmtametre pression qui permet entre autres
d’améliorer la densification, d’induire un réarrangent des nanoparticules et de réduire la
taille des poresGhaim.c)] [Maglia]. Cette derniére méthode sera employée afin dedtent

la microstructure et fera I'objet de la partie sunitea

4.1.2.10ptimisation des parametres SPS

Le facteur température est crucial pour contr@dallle de grain. Le grossissement de grains
devient plus important par 'augmentation de lapgérature de frittage avec une diffusion a
travers les joints de grains. Sur la figure IV.7idgstrée la dépendance en température de la
vitesse de densification et de la vitesse de @oiss des grains pour un matériau dont
I'énergie d’activation de densification est supéréea I'énergie d’activation de grossissement
de grain.

Il est montré que grace a une vitesse de montéderap se placant a haute température on
favorise la vitesse de densification par rappold aitesse de grossissement des grains. Ce
parametre de vitesse de montée en températurd@srdesté ci-apres.
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Figure IV.7: Dépendance en température de la viteede densification et de la vitesse de
croissance des grains pour un matériau dont I'énerg d’activation de densification est
supérieure a I'énergie d’activation de grossisseméde grain [Demuynck].
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On va dans cette partie s'intéresser a I'optimisatu cycle SPS afin d’obtenir la meilleure
densité possible en partant de I'échantillon fré&td975°C ayant eu la meilleure densité de
96.1+0.5%.
En se fixant comme température maximale de fritte@é5°C, différents parametres du SPS
vont étre ajustés tels que :

- la pression de pré-compaction avant frittage

- la vitesse de montée en température et Isipreappliquée pendant cette montée

- ['utilisation d’'un palier de densification ket pression au cours de ce palier

Ces différents parametres et les différents cyapggiqués sont reportés dans le tableau 1V.1
ci-dessous. Le cycle SPS n°l correspond au cyclalimyant permis I'obtention d’'une
densité de 96,1+0.5%. Pour le cycle n°2, I'ajoutrdpalier de densification d’'une heure par
rapport au cycle précédent a pour objectif d'at¢oeda densité. Le troisiéme cycle permet
d’évaluer l'influence de la vitesse de montée emp@rature en passant de 5°C/min a
50°C/min.

Les cycles n°4 et n°5 ont pour objectif d’étudieffet des pressions de pré-compaction, de
montée en température et de palier de densification.

Au cours du quatrieme cycle, la pression de prépamtion et la pression au cours de la
montée en température sont abaissées a 17 MPai@oresinimale a imposer au cours d’'un
cycle SPS pour assurer le contact électrique életpiston avec la matrice) pour étre
augmentée a80 MPaa T

Finalement, au cours du dernier cycle la pressepré-compaction est maintenue a 80 MPa
et la pression au cours de la montée en tempérastrede 17 MPa pour finalement
réappliquer une pression de 80 MPa au cours darpidi densification.

Pour les cycles n°4 et 5, la pression se décompiosieux étapes (« 2-step pressure ») avec
I'application d’une basse pression au cours dedatée en température (17 MPa) jusquia T
ou la pression maximale est appliquée (80 MPa).clyekes n°1 a 3 se déroulent en une étape
(« 1-step pressure »), en effet la pression esttante (80 MPa) de la montée en température
jusqu’a la fin du palier de densification. Une étyde Wanget al. [Wang] a démontré que
I'application d’'une pression en deux étapes (20 MiBgqu’a 1350°C puis 80MPa au cours du
palier de densification sur ADs) permet de réduire la taille de grain, d’améliorer
I’lhomogénéité de taille de grains et d’accroitrddasité de la céramique.

Cycle SPS Pression de pré- Vitesse de montée en T° Palier de densification

n compaction et pression et pression

1 80 MPa 5°C/mina 80 MPa -

2 80 MPa 5°C/min a 80 MPa 1h a 80MPa
3 80 MPa 50°C/min a 80 MPa 1h & 80MPa
4 17 MPa 5°C/min a 17 MPa 1h a 80 MPa
5 80 MPa 5°C/min a 17 MPa 1h a 80 MPa

Tableau IV.1: Influence de différents parametres awcours du cycle SPS a 1975°C.
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Le graphique de la figure I1V.8 représente I'évalntide la densité relative en fonction du
cycle SPS appliqué. Ces derniers sont détaillésldaableau 1V.1 ci-dessus.
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Figure IV.8: Evolution de la densité relative en faction du cycle SPS.

Effet d’un palier de densification (cycle n°2)

Pour le cycle n°2, l'ajout d'un palier de densifioa d’'une heure n’entraine pas une

augmentation de densité par rapport au premierecyich densité augmentant de facon
négligeable de 96,1+0.5% a 96,2+0.5%.

Effet de la vitesse de montée en température (cgetl

L'utilisation d’'un cycle avec une vitesse de mond&e50°C/min n'a pas amélioré la densité
mais on observe cependant une plus forte hétéri§éme la microstructure avec une plus
forte présence de bandes de croissance granulerelus il a été démontré par Kiet al.
[Kim] sur de I'alumine, que le taux de porosité a teneans’accroitre avec une vitesse de
montée rapide.

La vitesse de montée rapide en se placant a haomeétature pour favoriser la vitesse de
densification par rapport a la vitesse de grossies¢ des grains n’a donc pas été efficace (cf.
figure IV.7). On va donc par la suite garder unetp&le 5°C/min.

Effet des pressions lors de la pré-compaction etaleontée en température (cycle n°4)

Au cours du quatriéme cycle, la pression de prépamtion et la pression au cours de la
montée en température sont abaissées a 17 MPs,calerla pression au cours du palier a
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1975°C reste a 80 MPa. Ce cycle permet une augtimntde densité qui s'éleve a
96,9+0,5%. En effet, c’est au cours de la montédeempérature lente (5°C/min) que la
densification a lieu principalement par les méaaeis de diffusion aux joints de grains
[Coble] [Langer]. Une forte pression appliquée au cours du fritipget dans certains cas
améliorer la densification, cependant si cette gioesest hétérogene (présence de gradient de
pression entre les bords en surface de I'échantdlole coeur de I'’échantillon) un frittage
différentiel se produira induisant des hétérogé@séinicrostructurales et de densités qui
géneront d’autant la densification.

L’application d’'une pression en 2-étapes, a bassssmn au cours de la montée en
température et haute pression au cours du palmrmais d’accroitre la densité comme prévu
par Wanget al.[Wang].

Cycle optimisé (cycle n°5)

Le dernier cycle n°5, a la différence du cycle gt,mposé d’'une pré-compaction a 80 MPa
(contrainte maximale supportée par la matrice)iew de 17 MPa. La plus forte pression de
pré-compaction permet de partir d’'une poudre |la passée possible dont les particules de
TiC sont réarrangées par I'application de la passbDe plus, certains agglomérats/agrégats
ont plus de probabilité de se rompre avec une jpregsevedShen]. La plus grande densité a
cru permettra également d’améliorer la densificataan cours du frittage. Ce cycle n°5
comporte également une pression en 2-étapes avemaomie en température en 5°C/min
jusqu'a 1975°C a une pression de 17 MPa afin deingdes hétérogénéités dues au frittage
différentiel et un palier de densification d’'uneuhe a 80 MPa afin de finaliser le frittage
[Chaim.b)]. Ce dernier cycle SPS a permis d’atteindre uneitiemaximale de 97,3+0,5%
pour cette température de frittage.

Discussion sur I'optimisation et les mécanismesdimsification par SPS

Une étude de frittage a partir d'une poudre nanoqét de TiC a préalablement été menée
par Chaimet al. [Chaim.b)]. La poudre utilisée au cours de cette étude pno\de méme
fournisseur (NanoStructured & Amorphous Materials.| USA) que celle utilisée dans notre
étude avec des tailles de cristallites comprise® &t et 50 nm (taille voisine des 40 nm de
notre étude).

Avant frittage, une masse de 3 ou 5 g est intredigins une matrice de 20 mm de diametre (4
g dans notre étude) et est compactée par un peessastatigue a froid (ou CIP : Cold
Isostatic Pressing). Une tentative de CIP a égalegté réalisée au cours de notre étude avec
une pression isostatique de 400 MPa, en rempladatadi®tape de pré-compaction uniaxiale
a froid a 80 MPa, aboutissant a un fritté de faddasité 95.3+0,5%. La difficulté d’avoir un
bon ajustement du diametre du pré-compact avecataiaa SPS peut expliquer cette faible
densité. L'option CIP a donc été abandonnée datns nas.

Le cycle de frittage utilisé est un cycle SPS auwee montée en température de 100°C/min de
la température ambiante a la température finalittigge qui évolue entre 1100°C et 1700°C
(une expérience tous les 100°C) avec un palieredsification a Tde 5 minutes. Au cours du
cycle SPS le retrait principal débute autour de02Q0et la densité relative des frittés obtenus
croit d’environ 70% a 98% entre 1100°C et 1700°@cades tailles de grain variant du
nanomeétrique au submicrométrique.
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Dans le cas du frittage de notre poudre, 'empland vitesse de montée en température
élevée n’induit pas d’augmentation de la densitéceentue de surcroit I'hétérogénéité de la
microstructure. On a donc employé une faible si#tede montée de 5°C/min. Différentes Tf
ont été étudiées de 1475°C a 2075°C tous les 1860t€mploi d’'un palier de densification
d’'une heure n'a pas eu d’effet notable sur la dmasion. Au cours du cycle SPS le retrait
débute autour de 800°C et la densité relative algtearoit de 1475°C a 2075°C avec une
densité optimale obtenue a 1975°C.

Les mécanismes de densification des frittés arpetnanoparticules de TiC sont évoqués par
Chaimet al. [Chaim.b)]. Outre le mécanisme classique de diffusion le Ideg joints de
grain, Chaim évoque une contribution du mécanismglisement des nanoparticules de
TiC. La densité surfacique élevée des nanopoudeesigt un glissement important des
nanoparticules. Pour des considérations de minimisale I'énergie interne du systeme,
seulement quelques nanoparticules glisseront saméhent principalement sous forme de
clusters de nanoparticules et formeront des paqietparticules compactes. L’hypothese
d'une densification par déformation plastique dasaparticules est généralement éliminée
par l'absence de dislocations dans les grains ndumomatériau fritté. Cependant, la
contribution d’'une certaine plasticité des grainsirpaider a la densification ne peut étre
totalement exclue car cette plasticité a déja esemie par Calvié et §Calvie] sur des
nanoparticules d’alumine de transition.

Au cours de la derniere étape du frittage, lordgumorosité est fermée (vers 95% de densité),
la porosité aux joints triples ne peut étre ana#ihi par déformation plastique ni par
glissement. La présence de nanopores aux joimiegrpeut donner lieu a une stabilisation
possible de la taille de grains au cours du frét&PS empéchant le grossissement de grains
[Marder] mais stoppant aussi la densification. L'hétérogérde nos microstructures montre
gue dans les zones avec les grains nanométriqugedsissement a été bloqué grace au réle
des nano porosités freinant la mobilité des jailegrains (« pore drag »).
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4.1.2.2Densification post-SPS par HIP

Pour améliorer la densité des frittés TiC, un qudetla pastille SPS (frittage optimisé
correspondant au cycle SPS n°5 du tableau IV.1)éautllisé dans une technique post-
frittage : le HIP. L’enchainement SPS/HBakshi] est une combinaison prometteuse car elle
permet dans certains cas d’'aboutir a une densditatompléte des céramiques dans des
délais de frittage courts.

Le matériau subissant le post-frittage par HIP goisséder une densité supérieure a 95%
pour laquelle on va considérer que la porositéezsiée et que le gaz inerte n'y entrera pas.
L’échantillon obtenu par le cycle n°5 possede unesitde de 97,3+0,5% et ne présente pas de
porosité ouverte d’'aprés la mesure de densitérppréignation sous vide et valide donc les
criteres d’'un post-frittage. La pastille a donc @&cée dans I'enceinte du HIP pendant 2h a la
méme température que celle du frittage a savoibX®@7Avec une montée en température en
25°C/min et sous une pression isostatique de 188 &mPAr.

Aprés HIP la densité de la pastille SPS passe, deiare surprenante, de 97,3+0,5% a
91,6+0,5%. On observe donc une perte de densiteHiBs

Afin de tenter de comprendre cette perte de dersitélien avec la microstructure,
I'échantillon va subir un polissage mécano-chimiguévi d’un recuit de guérison sous un
vide secondaire afin d’en observer I'état de swrfda figure 1V.9 ci-dessous présente la
microstructure obtenue par MEB de I'échantillontgd#>.
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Figure 1V.9: Surface polie de I'échantillon obtenupar le cycle SPS n°5 + 2H de HIP a
1975°C sous une pression isostatique en Ar a) vuedsemble, b) zone peu dense et ¢)
zone dense.
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On observe sur toute la périphérie de la pasbited gauche de la pastille (figure IV.9 a)) une
zone ayant subi un fort grossissement de grainss Ratte zone, la microstructure présente
des grains dont le diametre avoisine les 20 um {pdeosités intergranulaires d’environ 5
pm de diametre (cf. figure V.9 b)). Cette forterqeité dans cette zone a donné la baisse de
densité globale de la pastille. Le grossissemamtieades grains est dit contrélé par les joints
de grains. En effet, ce grossissement est posgibtee a la mobilité importante des joints de
grains dans les conditions de frittage, il s’esbd& avec la méme mobilité des pores qui sont
restés attachés aux joints de grains et ont caaeBex joints triples.

Une dédensification, que I'on peut démontrer, g@etluite lors de la coalescence des pores.
On peut I'exprimer grace a la loi de Laplace apm&au cas particulier d’'un pore sphérique
de rayon r. La pression a l'intérieur du pore estrd@ par la relation suivante:

p= 2Ysp

r
Avecy,, I'énergie d’interface solide-vapeur et r le rayhnpore.

On en déduit a partir de I'équation des gaz pafdil/ = nRT que :

_ %YV
TRT

. 4 ;.
ConnaissanV = gnr3 et S = 4nr? les volumes et surfaces des pores sphériques un pe

exprimer :
1/3

ZyS‘U 4 2
_ * /3
"= IRT (3 ”) v

Ainsi, lors de la coalescence de deux pores contamaet rn, moles de gaz, on obtient un
nouveau pore sphérique contenant:

Nz = M + np possedant une surfaceg=Ss, + S et un vqumeV32/3 = V12/3 + sz/3

C'est-a-direV; > V; +V,. Le calcul nous donne une augmentation tdux de porosité
initialement présentde 41.4% pour la coalescence de 2 pores, nécadssitaapport de
lacunes. La coalescence de deux nouveaux pores@sjarsubi une premiere coalescence va
ensuite aboutir une augmentationtdux de porosité initialement présete 100% et ainsi de
suite. Cette démonstration souligne la forte défieason induite dans cette microstructure
périphérique, par le mécanisme de coalescence des pgui devient le mécanisme
prépondérant par rapport aux mécanismes densifiants

La présence de porosité ouverte résiduelle, mdlrigés bonne densité du matériau de
97.3%, pourrait expliquer la dédensification obsers‘énitiant en périphérie de I'’échantillon.

En revanche lorsque I'on s’écarte du bord verslgre de la pastille et que I'on zoome sur

cette microstructure (figure 1V.9 c)), on observezone dense avec trés peu de porosités et
une taille de grain avoisinant les 2 um.
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Un autre cycle HIP de 15H a également été effeatli@75°C et a abouti de la méme maniere
a une dédensification importante. Ainsi, le fripsse d’une densité 97,3+0,5% apres frittage
SPS a une densité de 88+0,5%. La microstructureplax®a et globalement homogéne sur
toute la pastille, représentée dans la figure IVd@sente des grains d’environ 20 um de
diamétre (équivalent allessai HIP) avec une plus forte porosité intergeares La surface
des grains, caractérisée par de nombreuses marchigsllographiques, montre un
comportement du systeme pour minimiser son éneafgisurface en présentant des plans
cristallographiques avec des énergies d’interfatiedledgaz plus faibles. Cette microstructure
est la conséquence d’'une diffusion de surface itapt®, et montre également la contribution
possible de la phase gaz dans la décomposition@pdr la présence de nombreuses petites
zones poreuses en surface des grains.
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Figure 1V.10: Surface polie de I'échantillon obtenupar le cycle SPS n°5 +
15H de HIP a 1975°C sous une pression isostatique &r de 180 MPa.

L’'option HIP ne va pas nous satisfaire car elleodtit, dans le cas de nos conditions
expérimentales, un grossissement de grain impodtnine dédensification importante du
matériau. Les raisons avancées pour cette dédmgifi sont le grossissement de grain
accompagné d'une coalescence des pores ainsi gpeshbilité d’'une porosité ouverte
résiduelle malgré la forte densité mesurée.
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4.2 Préparation et caractérisation des trois microstrutures TiC
types

4.2.1 Conditions de préparation par SPS et observations itrostructurales

On veut, dans cette sous partie, obtenir 3 miarosires différentes a savoir la microstructure
a taille de grains largement sub-micronique (ampehicrostructure ‘nano’ dans la suite du
manuscrit), la microstructure qui sera appeléeraipar la suite et qui présente des grains
de quelques microns, et enfin une microstructuec ales grains de plusieurs dizaines de
microns (appelée microstructure ‘macro’ par comrtéodi pour bien la distinguer des deux
autres par la suite).

L’obtention de ces 3 microstructures a pour objet@évaluer le paramétre ‘taille de grain’
sous plusieurs aspects, a savoir la résistancearradiation en température ou encore
I'oxydation.

Pour obtenir ces 3 microstructures, nous allons mammsiyer sur I'étude d’optimisation des
conditions du frittage SPS présentée précédemmefaisant varier le parametre température
ainsi que la durée du palier de densification aursdu frittage.

Le but étant d’obtenir ces 3 microstructures typesc la granulométrie voulue et avec une
densité satisfaisante.

4.2.1.1Cycle SPS pour obtenir chaque microstructure

a) Cycle SPS pour I'échantillon micro

Le cycle pour obtenir la microstructure micro eséctement issu de I'étude de I'optimisation
des parametres de frittage SPS de la partie prémedes’agit du cycle n°5 du tableau IV.1
dont le profil est présenté en figure V.11, lasignde cet échantillon micro obtenu a 1975°C
est de 97,3 £ 0,5%.

Ce cycle se caractérise par une pré-compactionicade 80 MPa, une montée en température
en 20°C/min de I'ambiante a 800°C et en 5°C/mir8d@°C a 1975°C avec une pression de
17 MPa. Ce cycle se termine par I'application dpalier de densification d’'une heure a
1975°C avec une pression de 80 MPa (cf. tableay.lV.2

En fin de palier a haute température la pressidneakvée et le chauffage est coupé
permettant un refroidissement naturel rapide.
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Figure IV.11: Cycle micro en température et en presion en fonction du temps.

Cycle SPS Ts

micro 1975°C 80 MPa

Pression de pré- Vitesse de montée en T° Palier de densification et
compaction

et pression pression
5°C/min a 17 MPa

1h & 80 MPa

Tableau IV.2: Paramétres du cycle SPS micro (équiv@nt au cycle n°5 du tableau 1V.1).
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b) Cycle SPS pour I'échantillon macro

Pour obtenir le cycle macro on aura besoin de fagiossir les grains donc d’utiliser une
température de frittage élevée et des temps dagwitiongs. Le cycle macro est présenté en

figure IV.12, il va étre similaire au cycle précétavec cette fois-ci un palier de densification
de 10h a 1975°C a une pression de 80 MPa (cf.aal\e 3).

0,5%.

La densité obtenue par la méthode d’Archimede es®%7 + 0,5%. Le grossissement de
grain induit par ce palier de densification de EOkentrainé une perte de densité de 1,6 *

En fin de palier a haute température la pressidneakvée et le chauffage est coupé
permettant un refroidissement naturel rapide.
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Figure IV.12: Cycle macro en température et en preson en fonction du temps.

Cycle SPS T

Pression de pré- Vitesse de montée en T° Palier de densification et
compaction et pression
80 MPa 5°C/min a 17 MPa

pression
macro 1975°C

10h & 80 MPa

Tableau IV.3: Paramétres du cycle SPS macro.
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c) Cycle SPS pour I'’échantillon nano

Pour obtenir le cycle nano, nous avons choisi del§gier les conditions permettant de
limiter le grossissement de grains et avons dountlider une température de frittage basse et
des temps de frittage plutdt courts. La contrepagtit que la densification sera moindre en
comparaison des deux autres microstructures. Endassparametres de température et de
pression du SPS, la densité d’'une nanostructurendéfortement de I'état d’agglomération
de la poudre. En effet la présence d’agrégats ‘quenke peut rompre par dispersion (cas de
notre étude) influe fortement sur la densité duémiad fritté.

Le cycle nano utilisé est présenté en figure IVaM&c une température de frittage de 1300°C
et un palier de densification d’une heure a cetfenmtempérature a la pression de 80 MPa
(cf. tableau 1V.4). A 1300°C sur la figure IV.1, fletrait évolue encore ce qui indique que le
frittage n’est pas dans son stade final mais pldaits une étape intermédiaire. Ce cycle va
permettre de limiter le grossissement de grain déinconserver une nanostructure mais au
détriment de la densification de la céramique. &éasité obtenue par la méthode géométrique
est de 90%, la méthode d’Archimede n’étant pasdigblur des matériaux poreux.

En fin de palier a haute température la pressidneakvée et le chauffage est coupé
permettant un refroidissement naturel rapide.
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Figure 1V.13: Cycle nano en température et en pregsn en fonction du temps.

Cycle SPS T; Pression de pré- Vitesse de montée en T° Palier de densification et

compaction et pression pression
nano  1300°C 80 MPa 5°C/min a 17 MPa 1h a 80 MPa

Tableau IV.4: Parameétres du cycle SPS nano.
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4.2.1.20bservations microstructurales

a) Microstructure de I'’échantillon micro

On va maintenant s'intéresser a la microstructerééthantillon micro (97,3 £ 0,5%) obtenu

au cours du cycle SPS n°5. L'état de surface ddndigtillon fritté va nous intéresser dans la
suite de cette étude pour les caractérisation ntracisrales, structurale et I'analyse de
composition par faisceaux d’ions.

Cet échantillon a subi un polissage mécano-chimigue moyen d'une polisseuse

automatique. Des suspensions diamantées polytnstal(granulométries 9 um et 3 pum)
ainsi que de la silice colloidale (granulométri@0pm) ont été utilisées. Enfin un recuit de
I'échantillon & 1000°C pendant 10 heures sous de gecondaire (strictement inférieur a
5.10° mbar) a été effectué afin de réduire les conesiiées au polissage et révéler la
microstructure et, en particulier, les joints daigs.

L’état de surface de I'échantillon micro aprés ggdige mécano-chimique est représenté dans
la figure IV.14 a). On observe, dans certaines zate I'échantillon, une décohésion des
grains et donc la présence d'une forte porositéogrtradiction avec la mesure de densité par
Archimede indiquant une porosité de seulement 2) 5%.

Cette absence de cohésion des grains est fortendhunite par I'arrachement de grains au
cours du polissage mécanique qui s’avere trop sifjr@ans des zones moins denses laissant
apparaitre des porosités. Ces porosités corresigond@ades grains de plusieurs centaines de
nanometres. On observe également la présence d@s zemses avec des grains de taille
micrométrique d’environ 1 a 2 um de diameétre qlesebnt plutdt bien résisté en termes
d’arrachement de matiere. Cette présence de zdugp moins denses est liée a la forte
agrégation de la poudre de départ et aurait puégitée par I'utilisation d’'une poudre moins
agrégee pouvant étre dispersée. La dispersion pefameéliorer fortement ’'homogénéité de
la microstructure et donc de considérablement rédaibrasion au cours du polissage.

Pour éviter la décohésion des grains dans notreobasrvée en figure 1V.14 a), le protocole
de polissage a été amélioré. En effet, le polissa@eano-chimique appliqué entraine tous de
méme une abrasion des grains de plusieurs cen@d@neanometres qui ont une moins bonne
cohésion. Une autre méthode de polissage va vemipléter le protocole expérimental établi
au cours de cette these. Il va s’agir du polissaidpeatoire qui va consister a fixer
I'échantillon sur un support métallique disposé -dane polisseuse vibratoire sur un tapis
contenant de la silice colloidale a 0,03 um. Laatibn de la polisseuse va entrainer la
rotation du cylindre qui va ainsi polir I'échantifi sur quelques micrométres. La durée du
polissage est d’environ 15h.

L'état de surface de ce méme échantillon micro saélissage vibratoire en plus du
polissage mécano-chimique est présenté en figure 1/ b). On observe une nette
amélioration de I'état de surface avec moins d@drement des grains de plusieurs centaines
de nanometres et une meilleure cohésion de la nigobsre d’ensemble.

Dans la suite de notre étude nous allons donc gescéd un polissage mécano-chimique
complété par un polissage vibratoire suivi d’'unurede guérison aprés chaque frittage SPS.
Le but étant de conserver au mieux la cohésioneti lde surface, ce qui nous facilitera les
caractérisations microstructurales, structuraled’astalyse de composition par faisceaux
d’ions.
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Figure 1V.14: Surface polie du méme échantillon mi® a) polissage mécano-chimique et b) polissage
mécano-chimique + vibratoire.
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La microstructure de I'échantillon micro, aprésigedhge mécano-chimique et vibratoire ainsi
gue recuit de guérison a 1000°C pendant 10h souglarsecondaire, est présentée a plus fort
grandissement dans la figure 1V.15 a).

Cette microstructure présente des grains dont denelire est de I'ordre du micron, une
porosité principalement localisée aux joints t@plglernier stade du frittage) ainsi que la
présence de grains de TiC ayant conserve lede t@nométrique initiale situés dans les
zones de porosité.

Le diametre des grains a été évalué visuellementlevilogiciel Motic Images Plus®. Ce
logiciel a permis a partir des images MEB de cattierostructure d’évaluer, sur une
population de 100 a 200 grains et en faisant I'tlypge de grains sphériques, le diamétre
moyen des grains.

Pour I'échantillon micro, le diameétre moyen desrggaeprésenté en figure 1V.15b) est de 1,3
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Figure IV.15: a) Etat de surface de I'échantillon nicro aprés polissage mécano-chimique et vibratoiret
b) Distribution moyenne du diameétre des grains pouf'échantillon micro.
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b) Microstructure de I'’échantillon macro

La microstructure de type macro obtenue est paigieul En effet, celle-ci n'est pas
homogeéne sur toute la surface de I'échantillonptemiere pastille ‘macro’ synthétisée par
SPS présente une microstructure de type macro ungntesur une premiere moitié de
I'échantillon (sur toute I'épaisseur de la paslikg une microstructure de type micro sur la
deuxieme moitié comme indiqué sur la figure IV.)@iadessous.

Cette pastille a par la suite été découpée en 4, daex parties macro (utilisées pour notre
étude) et deux parties micro. Les densités degeparticro et macro ont été mesurées par la
méthode d’'imprégnation d’Archiméde. Il en résulte ulensité de 97,4 + 0,5% pour la partie
micro et une densité de 95,7 + 0,5% pour la pamdero. La porosité dans le cas du macro est
essentiellement due a des pores localisés auxspoipies.

Plusieurs autres essais SPS réalisés dans les ncémdiions ont été faits pour reproduire
cette microstructure macro. Dans la plupart des @agrossissement important des grains a
été observé en périphérie des pastilles sur desszans ou moins étendues (Cf. figure V.16
b)).

Il est a noter que I'étendue de cette zone macestmjas vraiment reproductible, et doit
dépendre du gradient thermique existant entre fié &ble cceur de I'échantillon. En effet une
étude de Vanmeensel al.[Vanmeensel]a démontré la présence de gradients thermiques par
frittage SPS, qui dépendent des forces de contaite des pistons et I'échantillon et
également des propriétés de conductivité électriuBéchantillon. Sachant que I'utilisation
d’une poudre conductrice (cas du TiC) accroit caglignts de température.

Un grossissement de grain plus important s'initiepériphérie de I'échantillon et induit un
mécanisme de dédensification par coalescence @s gontrebalancé par le mécanisme de
densification aboutissant ainsi a cette densit@5je + 0,5%.

Zoneimacho;

Figure IV.16: a) 1°" pastille SPS ‘macro’ avant polissage mécano chimig et vibratoire et b) aspect
schématique d’'une pastille ‘macro’ synthétisée parS avec des zones macro en périphérie de
I'échantillon.

Toutes les études de caractérisation de la miccistie macro a venir se feront sur une zone
macro de I'échantillon pour étre représentatif eiéecmicrostructure.
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La présence sur une méme pastille de zones a gaivs > 20 um) et de zones a plus petits
grains € 1 um) a rendu compliqué la caractérisation deggzalites « macro » par certaines
techniques comme la RBS/NBS dans la suite de vailtr&n effet ces techniques mettent en
ceuvre des faisceaux millimétriques et conduisenin@ analyse moyenne de la surface
incluant des grains « micro » et des grains « mactbn’a donc pas été possible dans ces
cas-la de dé-corréler I'information afin de ne cé&dser que la zone macro. En RBS, cette
difficulté a cependant été contournée au moyen digrofaisceau qui nous a permis de
cibler des zones précises sur la surface de na@mtibbns

La microstructure de I'échantillon macro (zone noate la pastille), aprés polissage mécano-
chimique et vibratoire ainsi que recuit de guérigori000°C pendant 10h sous un vide
secondaire, est présentée en figure V.17 a).

Cette microstructure présente des grains dontdmelire est de I'ordre de quelques dizaines
de microns ainsi qu'une porosité d’environ 5 um iedaot une baisse de densité (95,7% au
lieu de 97,4%) de la méme maniere qu'aprés les rexmes HIP. Cependant, la
dédensification observée par HIP est bien supériear le mécanisme impliqué est celui
d’'une coalescence pure des pores alors que daas lge I'échantillon macro il y a a la fois
de la coalescence des pores avec du frittage.

Pour cet échantillon macro, le diamétre moyen damg évalué par Motic Images Plus® et
représenté en figure IV.17 b) est de 24,8 £8,4 um.
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Figure IV.17: a) Etat de surface de I'échantillon nacro aprés polissage mécano-chimique et vibratoiret
b) Distribution moyenne du diamétre des grains pout’échantillon macro.
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c¢) Microstructure de I'échantillon nano

La microstructure de I'échantillon nano a été obSempar MEB et est présentée dans la figure
IV.18 a) aprés polissage et recuit de guérison.teCenicrostructure présente une

nanostructuration des grains dont le diamétre est’'atdre de quelques centaines de
nanometres. Du fait de cette taille de grain, etadéorte porosité avoisinant les 10%, le

polissage mécano-chimique et vibratoire entrainecartain nombre d’arrachement des

nanograins. De par la faible densité de cette rsianoture, celle-ci doit contenir une forte

proportion de porosité ouverte interconnectee.

Pour cet échantillon nano, le diamétre moyen damgrévalué par Motic Images Plus® et

représenté en figure IV.19b) est de 338,0+116,2 nm.
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Figure 1V.18: a) Etat de surface de I'échantillon mno apres polissage mécano-chimique et vibratoire b)

Distribution moyenne du diametre des grains pour Echantillon nano.
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4.2.2 Caractérisation structurale par DRX

Des diffractogrammes obtenus par DRX en incideasante (GIXD) ont été réalisés sur les
frittés nano, micro et macro de TiC (cf. figure 19) afin d’identifier les phases
potentiellement formées au cours du frittage eisdue du polissage mécano-chimique et
vibratoire ainsi que du recuit de guérison.

Pour chaque diffractogramme la gamme d’angle \amtee 20 et 120°, le tube de RX fait un
angle de 1° avec I'échantillon pour une profondiripénétration des X de 500 nm.

On observe dans les trois cas la présence desaiastéristiques du TiC (n°JCPDF = 00-
032-1383) et I'absence de phases secondaires.d3'#ptude de Chaim et @haim.b)], les
frittés de TiC (synthétisés a partir de nanopoydpegsentent des pics d’'impuretés en ;IO
jusqu’a 1100°C. En revanche, a partir de 1200%iisidére que les impuretés en J80nt
totalement réduites par I'environnement réducteuS8S (atmosphere de CO dans le moule
en graphite). On peut donc considérer, en prenapproximation liée a la sensibilité des
rayons X, que dans le cas de nos échantillops {BO0°C) le processus de synthese (+ post-
recuit) n'oxyde pas le TiC.
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Figure 1V.19: Diagrammes DRX en incidence rasantegIXD) des frittés nano, micro et macro.
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4.2.3 Composition par faisceaux d’'ions

On va dans cette partie s’intéresser a I'’évolutieria composition en carbone et en oxygene
des frittés nano, micro et macro apres les étapepalissage et de recuit de guérison.
L’évaluation de cette composition s'effectue paact®n nucléaire avec détection de la
particule ré-émise aux angles arrieres (Nucleark8zttering Spectrometry : NBS). Le
faisceau de particules utilisé par NBS couvre une surface de 1 mm?2 (soitiron 1.1x10
grains pour le fritté nano, 7.5x1pour le fritté micro et 2.0xE@rains pour le fritté macro) et
sonde une profondeur de quelques micromeétres.

Le dosage du carbone est permis par la réactiokaite'*C(a,0’) *°C avec des particules
(*He?" incidentes ayant une énergie de 5.7 MeV et uteathg détection des rétrodiffusés
de 172°. Des particulesincidentes de 7.5 MeV permettent de doser I'oxggear la réaction
nucléaire'®O(u,0") *°0 au méme angle de détection. La limite de détectmla concentration
atomique vaut 0.3%.

La concentration atomique en carbone a été obtenusimulant le spectre expérimental
obtenu par NBS a 5.7 MeV a partir de SIMNRA®IMNRA] (cf. figure 1V.20). Cette
concentration en carbone est identique pour l&ggg$rimicro, nano et macro. En effet elle est
égale a 40,5 + 2,5% atomique et est répartie deamahomogene de la surface au « bulk »
du matériau.

Cette concentration en carbone obtenue par NBSlpdtitté est proche de celle obtenue sur
poudre par analyse chimique élémentaire donnantvateur de 40,3% atomique. Cette
valeur est obtenue en se référant au tableaupdiu8 la poudre Nano-2 et en considérant que
la somme des compositions atomiques de Ti, C,Dwetut 100% atomique.
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Figure IV.20: Profil expérimental obtenu par NBS a 57 MeV et profil simulé par

SIMNRA® dans le cas de I'échantillon micro.
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La concentration atomique en oxygéne a été obtemusimulant le spectre expérimental
obtenu a par NBS a 7,5 MeV a partir de SIMNREIMNRA] (cf. figure 1V.21).
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Figure IV.21: Profil expérimental obtenu par NBS a 75 MeV et profil simulé par
SIMNRA® dans le cas de I'échantillon micro.

Nombre de coups

La figure 1V.22 présente I'évolution de la concatittn atomique en oxygéene en fonction de
la profondeur pour les 3 microstructures que I'andire « pré-irradiées » (apres polissage et
recuit et avant irradiation). On peut distinguerodes différentes concernant I'oxydation des
frittés de TiC.

La premiere zone correspond a une oxydation erémaetrsurface sur les 15 premiers
nanometres. Le pic de surface est voisin entrefriggés nano (4,9% atomique) et micro
(4,85% atomique) alors qu'il est plus faible d'eovi 1% pour le fritté macro (3,7%
atomique). La surface étant en contact avec l'mibiant, celle-ci est plus susceptible a
I'oxydation.

La deuxieme zone correspond a une oxydation daecumde 15 nm a 270 nm. L'oxygene
décroit de 4,88% atomique a 4,32% atomique danadede I'échantillon nano et de 4,83%
atomique a 3,92% atomique dans le cas de I'échamtihicro. Concernant I'échantillon
macro la concentration d’oxygéene, plus faible qaargdes autres microstructures, décroit de
3,6% atomique a 1,9% atomique.

La troisieme zone correspond a une oxydation dpuoi@ndeur variant de 270 nm a 700 nm.
La concentration en oxygéne est de 4,3% atomique leofritté nano, 3,84% pour le fritté
micro et 1,8% pour le fritté macro.

On peut donc en déduire qu’apres frittage, polissgtgecuit de guérison I'’échantillon le plus
oxydé est le nano, le moins oxydé étant le madius genéralement, le taux d’'oxygene reste
relativement bas pour les trois microstructurespéiticulier, la concentration en oxygene est
bien inférieure a celle obtenue par analyse chim@&@émentaire sur poudre qui donnait une
valeur de 10,3% atomique (Cf. Tableau 111.3). Celiférence est peut-étre liée, en plus de la
de la plus forte surface spécifigue du nanomatérsax conditions réductrices du SPS
apportées par I'environnement grapHi@haim.b)]. De plus, I'échantillon macro synthétisé
par un palier de 10h a 1975°C (comparé a un pdligr a 1300°C et 1975°C respectivement
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pour les échantillons nano et micro) comprend moiisxygéne que les autres
microstructures, ce qui tend a confirmer la fodduction de 'oxygene par I'environnement
graphite du SPS. De méme, le traitement thermiqu&O@0°C sous vide secondaire
correspond a des conditions globalement réductetesnduisent donc a une diminution du
taux d’oxygene en surface des frittés comme céte alémontrée dans une étude précédente
qui comparait le comportement a I'oxydation de EiNde TiC[Gavarini] .

6
Oxydation en Oxydation de surface Oxydation dans le 'massif’
extréme surface
A A
Vo | 1
=5 Pfirre
=
]
c
lg I!
D4
]
o
e
c
2
B3 |
;| TTTTﬁM+
]
o
5 | |
O, 1 . Resasassnnsasianasiianasnnn
® Nano pre-irradié i
4 Micro pré-irradié
A Macro pré-irradié
1 1} 1 1 1 1 1
0 100 200 500 600 700

30 400
Pro?’ondeur(nm)
Figure IV.22: Evolution de la concentration atomiqe d’oxygéne en fonction de la
profondeur apreés traitement du spectre expérimentah 7.5 MeV par SIMNRA®.

La suite de cette étude va consister a étudieoteportement de 3 microstructures type en
conditions extrémes de température et d’irradiatiba démarche que l'on va adopter
consistera a découpler dans htémps I'effet de lirradiation par un faisceauaxte d’ions
argon ou xénon et l'effet des hautes températiras dans un second temps un couplage
irradiation / haute température sera opéré.
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Conclusion du chapitre

Différentes syntheses ont, dans un premier tem@gftectuées par SPS (températures
maximales variant de 1475°C a 1975°C) et une sgetpar HP a 2100°C afin d’étudier et de
comparer le comportement des nanopoudres par ogdeshniques de frittage.

On a pu observer que la densité relative augmemtait la température pour les expériences
SPS. Pour ce qui est de I'expérience HP, la densi&tive obtenue est plus basse que par
SPS. On a également constaté une augmentationadoetie moyen des grains avec la

température de frittage et avec I'utilisation dégehnique HP.

On a donc décidé de se focaliser sur la technii®® @ui permet de mieux densifier et de

réduire le grossissement de grain.

L’'optimisation du cycle de frittage par SPS a ét#tenue en faisant varier différents
parametres. Le cycle optimisé est composé d'unec@mpaction a 80 MPa (contrainte
maximale supportée par la matrice) afin de partinel poudre la plus tassée possible afin
d’améliorer la densification au cours du frittage.

Une faible vitesse de montée en température esogégp(5°C/min) afin d’éviter une grande
hétérogénéité de la microstructure. La pressiodigu@® jusqu’a Test de 17 MPa afin de
réduire les hétérogénéités dues au frittage difféke Enfin, la valeur de la température finale
et la durée du palier ont été choisis selon la@sicucture voulue a une pression de 80 MPa.
Dans notre cas lutilisation du HIP post-frittagéaceompagne d'une dédensification
importante en périphérie du fritté par des mécaessde coalescence de pores et ne sera donc
pas employe.

A lissue de loptimisation des parametres du cy8PS, trois microstructures
différentes ont été synthétisées a savoir la miarosire ‘nano’ caractérisée par une taille de
grains de quelgues centaines de nanometres, lastigtture ‘micro’ avec une taille de
grains de quelques microns et la microstructurectiaavec des grains de plusieurs dizaines
de microns.

On a pu observer par DRX, pour les 3 microstrustutgpes, la présence des pics
caractéristiques du TiC et 'absence de phasesdaues telle que le TiO

La concentration atomique en carbone est identppe les frittés micro, nano et
macro € 40 % atomique) et est répartie de maniére homodéna surface au « bulk » du
matériau.

La concentration atomique en oxygene aprés pokssagecuit de guérison a 1000°C sous
vide secondaire est proche pour les frittés nanmieto & 4 % atomique) et elle est
inférieure pour la microstructure macrod % atomique). Ces valeurs sont bien inférieures a
la teneur mesurées dans la poudre initialE0(% at.). Cet écart est probablement lié aux
conditions réductrices opérant lors du SPS et thrsrecuit sous vide secondaire post-
polissage.
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Chapitre V : Comportement en température et sous
faisceau d’ions des céramiques de TiC

Ce cinquieme chapitre a pour objectif de présdeteprincipaux résultats obtenus par
irradiation des céramiques aux idfar*. Il se divise en deux parties.

La premiére partie de ce chapitre présente la craigeen entre les modifications de
surface induites par l'irradiation des trois midrastures de TiC (nano, micro, macro) par des
ions argon. Une fluence de 320.2x 10'" ions.cnt a été mise en ceuvre afin d’obtenir un
nombre de dpa élevé (350 dpa) au regard des conditions normales vaidantelles en
réacteur a neutrons rapides. Notre objectif est’i€éiudier I'impact sur le matériau d’'une
guantité importante de dommage couplée a une fwteentration de gaz rare (pic de
concentration d’environ 17 % at.). En effet peuuddé&s existent a notre connaissance sur les
effets microstructuraux induits par de telles ctinds extrémes sur les céramiques non
oxydes[Hojou.d), Zinkle, Chen]. Le comportement de la céramique TiC dans cesitoms!
extrémes nous permettra d’obtenir des indicatimmcernant la résistance a l'irradiation des
différentes microstructures mises en ceuvre. Unt@adiardé au cours de cette premiére partie
est celui de l'influence de la température d'irediin sur les modifications microstructurales
induites. Les expériences ont été menées a tempemnbiante mais aussi a 1000°C. L'effet
d’'un traitement thermique post-irradiation a égadatrété étudié. L'influence de I'orientation
cristallographique sur le comportement sous irtamhades différents grains constitutifs de
nos échantillons fera I'objet d’'un focus particulie

La deuxiéme partie de ce chapitre traite du cotepoent a I'oxydation du carbure de
titane. Nous avons entrepris de comparer la temewxygene des différentes microstructures
apres irradiation. Des résultats préliminairesien dvec cet aspect de I'étude sont présentés,
méme si ce point fera également partie des peispsgossibles a donner a ce travail.
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Chapitre V : Comportement en température et sous faisceau d’ions des céramiques de TiC

5.1 Modifications microstructurales induites par irradi ation

5.1.1 Conditions expérimentales d’irradiation aux ions Ar’

Des irradiations aux ions Ad’énergie 500 keV ont été effectuées sur un acaélgr
de particules Van de Grafft MV raccordé & une chambre d'irradiation congui¢PAL et
permettant d'étudier les effets de lirradiation @ la température. Cette chambre va
permettre d’irradier et de chauffer simultanémarggj’a 1000°C en conservant un vide
secondaire strictement inférieur & 5°1bars.

Les conditions d'irradiation appliquées systématigent a chaque microstructure (nano,
micro, macro) sont résumées dans le tableau codsssccompagnées de calculs obtenus par
simulation SRIM 2008@SRIM] .

lon Fluence (at.c) | Intensité —| Parcours projeté Concentration| Max de
incident Energie “‘Rp” (nm) max autour du  dpa*
Rp produits
TArt | @"=3.2+ 0.2x | 1 pA—500 263.5 nm 17.3% at. 350
10" keV

*déplacements par atome
Tableau V.1: Résumé des conditions d'irradiation etalculs théoriques par simulation SRIM
2008 ®.

La simulation des dégéats électroniques et balissigeréés au sein du TiC par des ions de
500 keV a été effectuée par SRIM 28@8RIM] . Le graphique en figure V.1 représente la
perte d'énergie simulée induite par des collisi@hsctroniques et balistiques (pouvoirs
d’arréts) en fonction de la profondeur de pénéiraties ions Ar. La contribution des dégats
électroniques est supérieure a celle des dégasditpas et décroit de la surface jusqu'a 410
nm environ. La contribution des dégats balistiqu&sente un maximum a une profondeur de

220 nm.
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Figure V.1: Evolution de la perte d’énergie induitepar des collisions électroniques et
balistiques en fonction de la profondeur de pénéttion des ions Af' [SRIM].
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La simulation du nombre de dpa ainsi que du pda&itoncentration en Ar obtenue par SRIM
2008’ en fonction de la profondeur de pénétration des i est représentée dans la figure
V.2 ci-dessous.

Le maximum de dpa créés au sein du TiC est de f&2le@ maximum de concentration [Ar]
est de 18,0% atomique. Ce maximum est obtenu rafendeur de 290 nm correspondant
au parcours projeté grdes ions AV.
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Figure V.2: Simulation du nombre de dpa ainsi que d profil de concentration en Ar en
fonction de la profondeur de pénétration des ions X [SRIM].

Comme indiqué précédemment, le maximum de condentratomique de gaz rare
implanté ainsi que le nombre de dpa créés au amsgsrradiations sont tres supérieurs aux
valeurs attendues au cours d'un cycle du combestiéh conditions normales de
fonctionnement. A titre de comparaison, la quanttéle de gaz rare produite dans le cas des
REP au cours d’'un cycle avoisine au maximum 1.5%sigae dans le cas du combustible
UQO, (c’est-a-dire environ 1% atomique). Le nombre ga groduits au cours d’'un cycle du
combustible dans le cas des réacteurs de type R&ifire les 10 dpa en 5ans et entre 100 et
200 dpa pour les concepts a neutrons rapides dguddérieme génération de réacteurs
[Dautray]. Cependant, ces valeurs sont localement bien isupés en conditions
incidentelles ou accidentelles. La températureean du combustible avoisine les 350°C au
sein d’'un REP (entre 500 et 1200°C pour les coscdptgénération 1V), cependant en cas
d’accident elle pourrait atteindre 1600°C ou plus.
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5.1.2 Caractérisation des échantillons irradiés

Dans cette seconde sous-partie, nous nous conargreur la microstructure des
échantillons irradiés afin d'observer les phénorsesgeproduisant aux abords de la surface.

5.1.2.1Irradiations a température ambiante

La figure V.3 ci-dessous présente I'état de surfdes échantillons nano, micro et
macro apres irradiation a température ambiante.
On observe pour les microstructures nano (figur8a)). et micro (figure V.3b)) une
décohésion de certains grains et un creusemerjoités de grains qui se traduisent par une
augmentation de la rugosité de surface. Ces phémesrde creusement étant plus prononcés
pour I'échantillon nano que micro, nous allons ngurstéresser préférentiellement.
En ce qui concerne la microstructure macro (figurgdc)) on observe un état de surface
différent avec la présence de cloques de 1 a 5quw Ia surface (cercles blancs) au milieu
des grains et a proximité des joints de grainsevsur les joints de grains. Cette observation
témoigne d'une relative étanchéité des joints daingr en I'absence de porosité inter-
granulaire. On constate donc un effet de la mionotire et, plus particulierement, de la taille
de grain sur I'évolution de la morphologie de scefa

HV | det mag B pressu?e WD 'spot'
15.00 kV|ETD| 5 000 x [9.90e-6 Torr|10.0 mm| 4.0

Figure V.3: Etat de surface de I'échantillon a) nan b) micro et ¢) macro apres
irradiation & température ambiante & la fluence®”
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Microstructure Macro

Les cloques observées en figure V.3c) sur I'échantimacro correspondent a des
zones enrichies en argon comme observé par MEB-EDI& figure V.4.

Figure V.4: Cartographie MEB-EDS présentant des zoes enrichies en argon a
'emplacement des cloques.

Une lame FIB, observée en figure V.5a) par MEB,t& ®alisée sur une zone
contenant des clogues. On observe alors un gonfilede la surface qui coincide avec la
présence de fissures localisées. Une observatiom MEcette lame mince (figure V.5b)),
temoigne de la présence de ces fissures localiskagteur du Rcorrespondant au maximum
d'implantation des ions argon. On observe égalema&nprésence d’'un joint de grain,
représenté ici en pointillés blancs, qui sembl@mo la propagation des fissures. En effet,
celles-ci apparaissent moins étendues a droiteidude grain. De plus, on ne retrouve pas de
microfissures le long du joint de grain ce qui néaisse supposer que le joint de grain de
I’échantillon macro est relativement étanche adération d’argon et ne donne pas lieu a une
mobilité accrue des atomes de gaz rare en comparais grain que I'on peut considérer
comme un monocristal.

Figure V.5: a) Image MEB-SE et b) image MET de I'éeantillon Macro apres
irradiation & fluence ®"" & température ambiante.
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La figure V.6a) ci-dessous présente un cliché METI'échantillon macro dans une
zone fissurée. Une analyse en mode STEM-EDX (figuib)) a été réalisée sur la zone
fissurée et témoigne, de part et d’autre de laifessd’'une forte présence d’argon. Un zoome
sur la zone au-dessus de la fissure (figure V.&a)gle la présence de nanobulles sphériques
d’argon, de méme que la présence de défauts alqrey@lléles a la surface qui résultent de
la coalescence locale de nanobulles d’argon.

Figure V.6: a) Image MET d’une microfissure b) carbgraphie STEM-EDX en argon c)
image MET zoomée au dessus de la fissure sur I'éctidlon Macro aprés irradiation
sous la fluenceb”" & température ambiante.
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Microstructure Nano

Une lame FIB, observée en figure V.7b) par MEB-8[Eté réalisée sur une zone « a
cheval » entre une zone cohésive et une zoneé@quiésentant une forte rugosité de surface
(cf. figure V.7a)).

Masg= S00KX  EHT= 100KV e FiB Mag= 664KX  EHT= 600k Signal A= SESI FIB Probe = 2KV-50 pA
WO = 50mm Scan Speed=4 Image Plxel Sizes 37.23 nm WD = 83mm Scan Speed =1 Image Pixel Size = 1682 nm

Figure V.7: Découpe FIB d’'une lame mince sur I'échatillon nano irradié a @™ a
température ambiante.

La figure V.8 ci-dessous présente un cliché METI'@ehantillon nano aprés irradiation a
température ambiante & la fluerb®. On observe, dans le cas de grain de taille Ripéra
100 nm, la présence de nanofissures éparses auhaluteR,. On observe également, en
surface de I'échantillon, I'absence de gonflementtiaduit trés probablement une évacuation
de l'argon facilitée par la porosité ouverte delféntillon nano.

Figure V.8: Image MET de I'échantillon Nano aprés iradiation a la fluence ®*" &
température ambiante.
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En résumé pour les irradiations & temperature ambiate sous®’"

Concernant I'’échantillon macro (cf. figure V.9)mplantation d’argon a temperature
ambiante sou®” a induit la présence de nanobulles & hauteur durmamid’implantation
(Rp). La coalescence de ces nanobulles a entrair#diasement des contraintes locales et la
formation de micro et de nanofissures. Du faitdadbonne étanchéité des joints de grains,
méme lorsque les fissures interceptent les joinggrai@s, il N’y a pas de libération de I'argon.
En effet, seul un gonflement de la surface résulian’accroissement de la pression interne
est induit laissant apparaitre une surface cloquée.

Gonflement de |a surface lié

Nression interne

Coalescence locale
nanobulles des nanobulles
RP c a0 ? EE
P .u_ ............... Ay Mjcro et nanofisures
- ¢ -y
jdg jdg

Figure V.9: Représentation schématique des mécanigs se produisant au sein de
I'échantillon macro suite & l'irradiation & température ambiante sous®d™ .

Concernant I'échantillon nano (cf. figure V.10)jniplantation d’argon a temperature
ambiante sou®”™ a induit la présence de nanobulles & hauteur,du R
La coalescence de ces nanobulles a entrainé laatiormde nanofissures qui s’étendent
jusqu'a intercepter les joints de grains. La fogerosité intergranulaire ouverte du
nanomatériau a induit la libération d’argon etifisst’absence de gonflement de la surface
par une relaxation des contraintes internes.

Libération d’Ar par la porosité
intergranulaire ouverte

[ ]
(] (] (]
e 0 o0
Coalescence locale :0. 9 o
des nanobulles
R [ ] [ ] —
A LA - e
U e 0 ~ ~y
ngnobulles nanofisyres
jdg jdg jdg

Figure V.10: Représentation schématique des mécaniss se produisant au sein de
I'échantillon nano suite & l'irradiation & température ambiante sousp™".
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5.1.2.2Irradiations a 1000°C sousd™

La figure V.11 présente I'état de surface des éill@rs nano, micro et macro aprés
irradiation & 1000°C & la flueng&".
On observe pour la microstructure nano (figure Va))lune décohésion de certains grains et
un creusement des joints de grains qui se tradupEmtine augmentation de la rugosité de
surface. La morphologie de surface de I'échantili@mo apres irradiation a 1000°C est
proche de celle observée aprés irradiation a teatymérambiante (cf. figure V.3 a)).
En ce qui concerne les microstructures micro (8gurll b)) et macro (figure V.11 c)) on
observe un état de surface différent avec la poésele délaminations de grains voire
d’ensembles de grains. Ces délaminations sont ¢tieiIsdues dans le cas de I'échantillon
macro avec un arrachement de matiére qui suitiéoao des grains et témoigne donc d’un
role potentiel du joint de grain. Pour ces deuxrostructures, I'évolution de surface apres
irradiation a 1000°C differe de celle observée apnadiation a 'ambiante et témoigne du
réle joué par la température.
Ces phénomeénes de délamination étant plus prongeésl’échantillon macro que micro,
nous allons donc étudier préférentiellement I'écilantmacro.

3 EHT =10.00kV Signal A= SE2 Date :8 Mai 2013 lﬂ,'\ds 10 pm EHT = 1000 kV Signal A= SE2 Date :8 Mai 2013 mf'*‘
F———  wo=54mm Grand.= 15.00KX  Heure :13:35:59 & WD = 6.4 mm Grand.= 1.00K X Heure :15:44:43 &
| N ]

EHT =10.00 kV Signal A = SE2 Date :8 Mai 2013 m’\*
WD =11.9mm Grand.= 500X Heure :10:19:42 &

Figure V.11: Etat de surface de I'échantillon a) neo b) micro et ¢) macro aprées
irradiation & 1000°C & la fluence®™".
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Microstructure Macro

Une lame mince a été réalisée sur I'échantillonrmde TiC irradié a la fluence™ &

1000°C (figure V.11 c)) sur une zone de transigoire un grain délaminé et un grain intact.
Une analyse STEM de cette lame mince est représentégure V.12.
D’aprés ce cliché, I'épaisseur de matiére délammeéeours de lirradiation avoisine les 230
nm (proche du R, profondeur a laquelle on observe des microfssdtendues sur le grain
intact. Cette délamination coincide avec la présehan joint de grain et témoigne donc d’un
éventuel role joué par ce dernier.

Specimen [ STEM BF ]
JEOL-5TEM 200k Ik 100%%
Caomment:

Figure V.12: Image STEM de I'échantillon Macro aprés irradiation a la fluence®™ a
1000°C. Focus sur une zone de transition entre umagn délaminé et un grain intact.

156



Chapitre V : Comportement en température et sous faisceau d’ions des céramiques de TiC

Analyse EBSD

On peut se demander si les délaminations obserges$échantillon macro vont
dépendre de l'orientation cristallographique deqcigagrain. La technique EBSD va nous
permettre de répondre a cette question.

La techniqgue EBSD conduit dans le cas de nos éllbast sous une tension d’accélération
des électrons de 10 kV, a une profondeur sondéerdied de 100 nm.

Cette technique, permettant de sélectionner desszgmécifigues de la surface, nous nous
sommes focalisés sur I'échantillon macro qui préseles tailles de grains supérieures a 20
um. En effet, la présence de gros grains faciitddtermination des différentes orientations
cristallines qui leur sont associées. L'analysatéaasez lourde a mettre en place, nous avons
choisi de travailler préférentiellement sur I'éctidon irradié & 1000°C sou®”™ (conditions

les plus extrémes).

La figure V.13 montre une cartographie dite « entiaste de bandes » pour I'échantillon
macro irradié sous forte fluencd™ & haute température. Les grains qui n'ont pas été
délaminés au cours de l'irradiation apparaisserdl@n et présentent donc une bonne qualité
de diffraction. Précisons que la qualité de larddfion peut étre atténuée, entre autres, par la
déformation du réseau et la rugosité de surfacesiAles grains non délaminés coincident
probablement avec des contraintes mécaniquesahises que pour les autres grains.

Figure V.13: Cartographie en contraste de bandes ¢énue par EBSD sur I'échantillon
macro irradié a la fluence®” & 1000°C.
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Le traitement des données EBSD permet égalemagitiser des cartographies avec un code
de couleurs lié a la figure de pole inverse dandidection Z (qui est I'axe d’irradiation)
comprenant les grains délaminés et non délamitfiélgiere V.14).

Cette figure de pole inverse montre la présenceridtallites orientées selon les directions
<100> <101> et <111> paralleles a I'axe d'irradiata savoir I'axe ‘Z'.

Les orientations de ces cristallites sont perpertdies aux plans (100) (101) et (111) qui ont
produit ces diffractions.

N - 57 £+ 2 5e0=0 8, G015240 1105

Figure V.14: Figure de pole inverse associée a I'semble de la cartographie en contraste
de bandes de I'échantillon macro irradié & la fluene ®*" & 1000°C.
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A laide dun seuillage, nous avons sélectionné tgsins non arrachés en laissant
volontairement ceux qui se trouvent en haut a gauhla figure V.15. En effet, cette zone
est trés probablement non irradiée car seul le BedtEchantillon a été irradié.

On observe dans cette figure V.15, la figure deepolverse associée aux grains non
délaminés de I'échantillon. On déduit de cette riggque les cristaux dont les directions
cristallographiques <100> et <101> sont alignéesasuil'axe ‘Z’ ont tendance a mieux
résister a l'irradiation que I'orientation <111>.

Une hiérarchie dans la sensibilité des grains & é@taminés peut étre établie selon I'ordre
suivant : orientations de grains <111> <101> <100

Une autre cartographie a été réalisée dans une zute et témoigne de la méme tendance.
A nouveau, I'orientation <111> se distingue desesutLe plan (111), perpendiculaire a cette
orientation, est particulier. En effet, il s’agit ¢gilan le plus dense, comptant la plus forte
densité d’atomes de Ti et de C.

I - 5+ 1 512003 G0 52401135

Figure V.15: Figure de pole inverse associée auxajns non délaminés de I'échantillon
macro irradié a la fluence®” & 1000°C.
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Profils en argon post-irradiation : analyse par mg-RBS

Le suivi de la concentration d’argon en fonction ldeprofondeur a été réalisé
localement sur I'échantillon macro afin d’obserVes différences de teneur entre un grain
délaminé et un grain intact.

Pour ce faire, une cartographie linéaire a étécefée par Micro-Rutherford Backscattering
Spectrometry sur I'échantillon macro et est repréEse en figure V.16 a). Celle-ci contenait
des grains délaminés et non délaminés.

‘_‘-a Zones 1 and 3 : Unflaked grains

A~ Zone 2 : Flaked grain

*ufked grain/ flaked grain: gain non délamine/ grain délaminé

20
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Figure V.16: a) Cartographie linéaire en argon (LREB) avec la zone analysée observée
par MEB-SE b) profil de concentration en argon en dnction de la profondeur selon le
grain analyseé.
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Les profils de concentration en argon en fonctierladprofondeur pour les grains 1 a
3 ont été extraits de la cartographie et sont sgmt&s dans la figure V.16 b).
On observe dans le cas du grain 2 qui est délamireJe profil de concentration en Ar est
décalé vers la surface du grain. On a donc un m&mande transport de I'argon vers la
surface. L'effet de la pression interne en argarsda surface va produire cette délamination.
L’épaisseur de la couche de diffusion de I'argoh080°C sousb”™ est d’environ 260 nm,
elle est déduite de ces profils en faisant la défiée entre la profondeur maximale
d’'implantation en Ar pour les grains 1 et 3 (~ 280) et celle du grain 2 (~ 20 nm). Les
profils de concentration en Ar des grains 1 etr® sentrés autour de 280 nm et donc proches
du profil initial simulé par SRIM 2008 affichant un R d’environ 290 nm. Lorsque I'on
compare, en relatif, I'aire des courbes 1 et 2li@ ce la courbe 3 (proche du profil SRIM) on
en déduit une perte d’Ar de 80% dans le cas duindtaeét de 30% dans le cas du grain 1
comparé au grain 2 (mécanisme de relachement et

Microstructure Nano

Une lame FIB, observée en figure V.17b) par MEB-8Eté réalisée sur une zone « a
cheval » entre une zone cohésive et une zoneé@quiésentant une forte rugosité de surface
(cf. figure V.17a)).

A
L
Figure V.17: Découpe FIB d’'une lame mince sur I'écintillon nano irradié a la fluence

@®"" 4 1000°C.

Mag= BOOKX FIB Probe = 2kV:50 pA k
I7230m @ M WD= 5.0 mm Scan Speed =1 Image Pixel Size =18.61 nm |

o
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La figure V.18 présente un cliché MET de I'échdatil nano aprés irradiation a

1000°C & la fluenc@” avec un zoome sur une zone a taille de grainsrisupé & 100 nm.
On observe, dans ce cas précis, la présence defissares massives qui traversent
entierement les grains a hauteur gu R
Pour rappel on observait, pour les grains de tailleérieure a 100 nm apres l'irradiation a
température ambiante, la présence de nanofissyrases. Ceci souligne l'effet de la
température qui accroit la coalescence des bulrgah et donc la fissuration.
On observe également, en surface de I'échantillabsence de gonflement résultant de la
forte porosité du nanomatériau (10%). En effetrisspnce de porosité intergranulaire ouverte
sur la surface permet I'évacuation de I'argon (carinudiqué en pointillés rouges) et souléve
'importance de I'étanchéité des joints de graimsla rétention des gaz.

0.5 um

Figure V.18: Image MET de I'échantillon Nano aprésrradiation a la fluence @ a
1000°C. Focus sur des grains de taille supérieurel®0 nm.
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La figure V.19 présente un cliché MET de I'échdatil nano aprés irradiation a
1000°C & la fluenc®”™ avec un zoome sur une zone A taille de grainsiénf@ & 100 nm.
On observe, dans ce cas particulier, la présencadefissures plus éparses (cercles rouges)
et beaucoup moins interconnectées a hauteur,du’@sence de fissuration massive traduit
potentiellement une meilleure résistance a la feggan des grains de taille inférieure a 100

nm.

bY

Figure V.19: Image MET de I'échantillon Nano aprésrradiation a la fluence @ a
1000°C. Focus sur des grains de taille inférieure 200 nm.
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En résumé pour les irradiations & 1000°C soud”"

Concernant I'échantillon macro (cf. figure V.20)miplantation d’argon a 1000°C
sous®”™ a induit la présence de nanobulles & hauteur dummamid’'implantation (R.
La forte coalescence de ces nanobulles, activémtggement a 1000°C, a entrainé la
formation de nano et de microfissures qui se pramateralement jusqu’a atteindre les
joints de grains. Du fait de la bonne étanchéi®jdimts de grains, lorsque la pression interne
devient trop forte sous l'effet de la coalescenes danobulles d’argon a 1000°C, une
délamination du grain macro se produit a hauteurRgluCette délamination aboutit a la
libération massive d’argon.

Délamination & hauteur

Coalescence des du«Rp»
nanobulles activée
thermiquement Propagation latérale
Micro et nanofissures |A A
R [0 a.0 o0
A oy ey Tty Ay
jde jde Idg étanches Jdg étanches

Figure V.20: Représentation schématique des mécaniss se produisant au sein de
I'’échantillon macro suite & l'irradiation & 1000°C us®™' .

Concernant I'échantillon nano dans le cas de grdéntaille supérieure & 100 nm (cf.
figure V.21), implantation d’argon & 1000°C so®é" a induit la présence de nanobulles &

hauteur du R
La forte coalescence de ces nanobulles, activémtggement a 1000°C, a entrainé la

formation de nano et de microfissures qui se prampateralement jusqu’a atteindre les
joints de grains. La forte porosité intergranulaoeverte du nanomatériau a induit la

libération d’argon par cette derniere et justifasence de délamination.
Libération d’Ar par la porosité

Coalescence des intergranulaire ouverte
nanobulles activée
thermiquement 'o.' .l.' 'o.'
q K 0.0 0,0

Rp
. Microfissures
etendues
jdg jdg jdg

Figure V.21: Représentation schématique des mécamss se produisant au sein de
I'échantillon nano suite & l'irradiation & 1000°C ®us®™'.
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5.1.2.3Traitement thermique post irradiation a 1000°C

On peut se demander si une irradiation a 1000°@uwibaux mémes effets que celle
menée a la température ambiante puis chauffée @ COCette expérience a été réalisée sur
un échantillon macro irradié & température ambiantes®™ puis recuit & 1000°C sous un
vide secondaire pendant une durée équivalentdead=el’irradiation.

Pour rappel aprés irradiation & température ambisousb”™’, on avait la présence de clogues
sous la surface. Apres recuit, on observe par MEB. figure V.22 a)) et par MEB en
mode topographique (cf. figure V.22 b)) la présedeecratéres de 1 a 5 um résultant de
I'exfoliation de ces cloques (cercle vert en figit@€2 b)).

On observe également la présence de quelques délions éparses (cercle rouge en figure
V.22 b)) beaucoup moins étendues qu’apres irraatiati1000°C.

HV det |mag B pressure WD
5.00 kV | ETD| 500x |7.87e-6 mbar|10.9 mm

ED| 5 3
Figure V.22: Microstructure macro aprés irradiation a température ambiante sousp™
puis recuit a 1000°C: a) SEM-SE and b) SEM-Topogramque.
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En résumé pour le traitement thermique post-irradigion a 1000°C

Concernant I’échantillon macro, l'irradiation & feénature ambiante sod®" a induit
la présence de defauts (nanofissures et microéissemplies d’argon) a hauteur dy R
Le recuit & 1000°C a induit une expansion vertickeces défauts qui accroit la pression
interne. En revanche, la mobilité latérale de a&fauds semble moins activée qu’aprés une
irradiation simultanée a 1000°C. En effet, on obsem majorité des exfoliations de cloques
induisant la libération d’argon et tres peu de uhhations qui indiquent que les défauts
atteignent trés peu les joints de grains.

Pressioninterne 72— Propagation latérale des Exfoliation des cloques Hberation €Ar

Nmoins activée .: % ® o
111

Ro |, | B
== | -

jdg jdg

Figure V.23: Représentation schématique des mécaniss se produisant au sein de
I’échantillon macro suite au traitement thermique pst-irradiation a 1000°C.

On constate donc qu’irradier a 1000°C ne condug pax mémes effets qu'irradier a
température ambiante puis chauffer & 1000°C. Ce®reences ont permis de mettre en
evidence une synergie entre les effets d’irradiagioreux associés a la température.
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5.2 Etude de I'oxydation du TiC au cours des irradiations en Ar'

La distribution en profondeur de la concentratiorogygene des microstructures nano et
micro a été obtenue par NBS avec des particulds 7,5 MeV. Ces profils déterminés sur

une profondeur de I'ordre de 700 nm ont été réal@séant et aprés irradiation a température
ambiante ou a 1000°C.

Pour les trois microstructures étudiées, les diitstsm d’oxydes présentes en surface aprés
irradiation ont été observées au MEB.

5.2.1 Profils de concentration en oxygene par RBS

Microstructure nano

La figure V.24 présente I'évolution de la concetdra atomique en oxygene pour
I'échantillon nano pré-irradié (c’est-a-dire polt eecuit et avant irradiation) et aprés
irradiation & température ambiante saus.
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Figure V.24: Evolution de la concentration en oxygee en fonction de la profondeur
pour I'échantillon nano pré-irradié et aprés irradiation a température ambiante sous
o™,

La teneur en oxygéne semble doubler aprés irradigiar des ions Ara température
ambiante en passant de 5% at. en surface avadiaitica a 12 % at. apres irradiation.

On observe également une déplétion en oxygene pnafiendeur d’environ 260 nm pour
I'échantillon nano irradié avam minimum de concentration en oxygéne de I'ordre @b
atomique. Cette profondeur correspond a la profenda maximum d’'implantation des ions
Ar*. Comme nous l'avons vu précédemment par MET, desofissures sont créées a cette
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profondeur a cause du gonflement de la microstradgnduit par la pression d’argon. Ainsi,
la présence de bulles d’argon autour du Rp indiieaéplétion en oxygene.

On peut également affirmer que, pour une profondeaisinant les 700 nm, la concentration
en oxygene avoisine les 7% at. et s’approche deoiheentration de I'échantillon avant-
irradiation.

La figure V.25 présente I'évolution de la concetira atomique en oxygene dans
I'’échantillon nano pré-irradié et aprés irradiatioh000°C sou®™.

g Nano o~ 1000°C

Lty ¢ Nano pré-irradié

(%at.)
N
w
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oxygeéne
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0 100 200 300 400 500 600 700
Profondeur (nm)

Figure V.25: Evolution de la concentration en oxygee en fonction de la profondeur
pour I'échantillon nano pré-irradié et aprés irradiation & 1000°C sousp™.

On constate que l'oxydation est beaucoup plus fqut@ température ambiante puisque le
taux d'oxygéne atteint 28 % at. en surface. La ueren oxygene diminue lorsque la
profondeur augmente pour atteindre une teneur prdehéétat observé avant irradiation a
une profondeur d’environ 700 nm.

A 1000°C, on n’observe pas la déplétion en oxygeméeédemment constatée a température
ambiante. En effet, a 1000°C, la mobilité de I'argdaccroit ce qui entraine une évacuation
possible de I'argon par les fissurations crééemaximum d’implantation ainsi que par les
joints de grains. De plus la forte porosité inhéemtu matériau de microstructure
nanomeétrique favorise I'évacuation massive d’argon.
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Microstructure micro

La figure V.26 présente I'évolution de la concetira atomigue en oxygene pour

I'échantillon micro pré-irradié et aprés irradiatia température ambiante sabf¥|
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Figure V.26: Evolution de la concentration en oxygee en fonction de la profondeur
pour I'échantillon micro pré-irradié et apres irrad iation a température ambiante sous

q)Ar

De la méme maniére que pour I'échantillon nanopbserve pour I'échantillon micro, une
augmentation globale de la concentration en oxygévec lirradiation en ions Ara
température ambiante. Le taux d’'oxygene en sunfasse de 5 % at. avant irradiatior 8

% at. apres irradiatiol€ependant, cette augmentation du taux d’oxygenenesidre pour
I'échantillon micro que pour I'échantillon nano, cmi indique une forte propension de
I'échantillon nano a s’oxyder comparé a I'échaatilimicro.

On observe également une déplétion en oxygene apesBation avecun minimum de
concentration valant 5% at. pour une profondeundfen 260 nm.

Pour une profondeur d’environ 700 nm, la conceiutnaén oxygene se stabilise autour de 4 a
5% atomique a hauteur de I'’échantillon avant iadn.

169



Chapitre V : Comportement en température et sous faisceau d’ions des céramiques de TiC

La figure V.27 présente |'évolution de la concetira atomique en oxygene dans
I'’échantillon micro pré-irradié et aprés irradiatia 1000°C sou®”".
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Figure V.27: Evolution de la concentration en oxygee en fonction de la profondeur
pour I'échantillon micro pré-irradié et aprés irrad iation & 1000°C sousb™".

Tout comme pour la microstructure nano, I'oxydatest plus forte a 1000°C (18% at. en
surface) qu’a température ambiante (9% at. en ajfee qui confirme I'impact du facteur

température sur I'oxydation des échantillons.

La microstrcuture micro se distingue de la micrastire nano par des taux d’oxygene en
surface moindres ce qui vient confirmer la plustdopropension de la microstructure
nanométrique a s’oxyder.

La concentration atomique en oxygéne décroit defauisurface jusqu'a une profondeur
d’environ 700 nm pour atteindre une valeur d’envid¥ atomique comparable a I'état

observé avant irradiation.
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5.2.2 Observations morphologiques apreés irradiation sous” a 1000°C

Les échantillons nano, micro et macro irradiés @10Gous la fluenc®” présentent
des cristallites oxydes en surface qui ont été reBss par MEB-SE et sont représentées en
figure V.28 :

EHT = 10.00 kv Signal A= SE2 Date 8 Mai 2013 Wﬂs
WD =11.9mm Grand.= 800X Heure :9:47:33 s

Figure V.28: Cristallites en surface observées par EB-SE pour I'échantillon a) nano,
b) micro et c) macro apreés irradiation & 1000°C sasid”™".

L’oxydation des microstructures nano, micro et roaga Ss'initier par la croissance de
cristallites de taille sub-nanométrique a microiméte présentes au sein des grains mais aussi
aux joints de grains (présence d’un liseré visgaar I'échantillon nano).

On observe une orientation des cristallites sedsngrains avec des tailles variables et donc
des cinétiques de croissance différentes. Certgiiags sont dépourvus d’oxydes ce qui
indique une anisotropie selon l'orientation crist& du grain considéré. Ce phénoméne avait
déja été souligné pour TiN mais aussi pour TiC dares étude précédente menée par EBSD
[Gavarini] .
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Un certain nombre de résultats complémentairesnoistau cours de cette thése, non
présentés dans ce manuscrit, ont fait 'objet dauticle soumis a « Journal of Applied
Physics » et résumé ci-dessous.

Title : Titanium carbide surface modifications under rargigadiation at high fluence

Authors : S. Gavarirft ¢ N. Millard-Pinard, V. Garnier®, M. GherraB ° J. Baillet, L.
Dernoncouft, C. Peaucelfe X. Jaurand T. Douillard®

& Université de Lyon, Université Lyon 1, CNRS/IN2R3VIR5822, IPNL, F-69622 Lyon,
France

PINSA de Lyon, MATEIS CNRS UMR5510, 7 Avenue Jearpélee, F-69621 Villeurbanne,
France

“Université de Lyon, Université Lyon 1, CTu, 6962@a0rbanne Cedex, France

Abstract:

Titanium carbide samples were prepared by sparknmasintering. Three different
microstructures were prepared with average graiessof about 0.3, 1.3 and 25.0 um. Each
microstructure was irradiated with either 500 K&Xr* ions or 800 ke\V***Xe** ions. The
irradiation fluence varied from<@.0'® to 3.%10" at.cm. Irradiation was carried out at room
temperature (RT) or at 1000°C. Post-irradiationeaing was performed on some samples to
follow the surface modification. In fact, clustensd nanocracks were observed at depth in the
nanometric grains (<100nm) whereas more extendmtksrwere found in larger grains (> 1
pim). Microcracks can induce localized surface étiag after irradiation at RT and for the
highest fluencies. The size, shape and densithiebtisters were proposed to depend on the
crystallographic orientation of each grain. The nmétructure with sub-micrometric grains
exhibited increased surface roughness after irtiadia with grain removal and grain
boundary abrasion but no blistering. In this agtiche highlight the role played by gastight
grain boundaries and porosity to explain the dstbehavior of microstructures.
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Conclusion du chapitre

Les irradiations en ion&Ar* de 500 keV ont été réalisées sur les 3 microstrestu
nano, micro et macro de TiC a température ambieinée1000°C sous une fluence de 8.2
0.2 x 10" ions.cn?. Des traitements thermiques post-irradiationsesiéchantillons irradiés
a température ambiante ont permis d’étudier lest®eftle synergie entre température et
irradiation.

Concernant les irradiations a température ambiamtea observé, pour I'échantillon

macro, la présence de cloques d’'argon (de 1 a Sleudiametre) sous la surface. De méme
gu'un gonflement localisé lié a la présence de ofissures sous la surface contenant de
argon et induisant une forte pression interne.rekative étanchéité des joints de grains
réduit la libération d’argon.
On observe pour les microstructures nano et mimme, décohésion de certains grains et un
creusement des joints de grains qui se traduisenumpa augmentation de la rugosité de
surface. Dans le cas de I'échantillon nano, leefpdrosité intergranulaire ouverte a induit la
libération d’argon et justifie 'absence de gonflsrh de la surface par une relaxation des
contraintes internes.

Concernant les irradiations & 1000°C, on a observéurface pour les échantillons
micro et macro, la présence de délaminations dmemgynir d’ensembles de grains. Ces
délaminations sont plus étendues dans le cas ceabdillon macro avec un arrachement de
matiere qui suit le contour des grains et témoumec du réle du joint de grain.

Concernant I'échantillon macro, l'implantation djan a 1000°C a induit la présence de
nanobulles a hauteur du maximum dimplantation,).(R.a forte coalescence de ces

nanobulles, activé thermiquement & 1000°C, a ewtrda formation de nano et de

microfissures qui se propagent latéralement jusgtigindre les joints de grains. Du fait de la
bonne étanchéité des joints de grains, lorsquesksson interne devient trop forte sous I'effet
de la coalescence des nanobulles d’argon a 1000%€,délamination du grain macro se

produit a hauteur dugRCette délamination aboutit a la libération massiaegon.

Pour I'échantillon nano on observe, de la méme arangu’a température ambiante, une
augmentation de la rugosité de surface. La fortdesoance de ces nanobulles, activé
thermiquement a 1000°C, a entrainé la formationad® et de microfissures qui se propagent
latéralement jusqu’a atteindre les joints de grdiasforte porosité intergranulaire ouverte du
nanomatériau a induit la libération d’argon parteetlerniere et justifie I'absence de

délamination.

Un post-traitement thermique a 1000°C, aprés iataah a température ambiante a été
réalisé sur I'’échantillon macro. Le recuit a 100G@@nduit une expansion verticale de ces
défauts qui accroit la pression interne. En revanizhmobilité latérale de ces défauts semble
moins activée qu’apres une irradiation simultand®@0°C. En effet, on observe en majorité
des exfoliations de cloques induisant la libératitergon et trés peu de délaminations qui
indiquent que les défauts atteignent trés peolessjde grains.

Pour les trois microstructures étudiées, une foxtglation en surface des échantillons a
été observée avec des tailles de cristallites basaselon la taille et 'orientation des grains.
Les analyses NBS ont montré une plus forte tenddeda microstructure nano a s’oxyder.
Cette forte oxydation pour I'’échantillon nano, liéela surface spécifique élevée des
nanograins, se caractérise par I'oxydation contoieertains joints de grains (liseré visible)
et la présence de cristallites de tailles sub-na@tgues pas toujours observables par MEB.
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L’absence de cristallites pour certains graindiésta leur orientation cristallographique. En
effet, il a été montré par Gavaret al. [Gavarini] que ces cristaux d’oxyde correspondagen
TiO, voire a des oxydes de degré supérieur selatalde auquel se trouve I'oxydation (de
TioO3 a TiGy). Il a également été démontré que certaines atients cristallines sont
préférentiellement oxydées. Ainsi l'orientation <*1%emble la plus préservée avec des
cristaux d’oxyde de tres petite taille.
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Discussion/Conclusion et perspectives

Cette étude se place dans le cadre du développemeenbuveaux matériaux de
structure, présents dans I'assemblage combustisidudurs réacteurs dits d€™dgénération.
Ces matériaux pourront se présenter sous formeedfitements ou de matériaux massifs
composites assurant le gainage du combustible.

Dans cette étude, nous avons choisi de nous ist#ras candidat potentiel qu’est le carbure
de titane. TiC est une céramique réfractaire notantnréputée pour ses proprietés
thermiques, ses propriétés mécaniques et sondraithique.

L’'impact de la microstructure sur les propriétésnaatériau, et en particulier la résistance a
l'irradiation couplée a I'effet de la températutela rétention de produits de fission gazeux,
est un aspect primordial qui a fait 'objet de edtiese. Une attention particuliére a également
été portée tout au long de I'étude au comporteradioixydation du TiC puisque I'on sait que
cet aspect est susceptible d’influencer fortemest gropriétés du matériau en conditions
réacteur normales ou accidentelles.

La premiere étape de ce travail de thése conséstaditriser la phase d’élaboration du
dit matériau en débutant par un travail de carmseaton des poudres utilisées. Nous avons
choisi de travailler sur plusieurs lots de poud@snmerciales de TiC d'une part,
nanomeétriques (taille de cristallites comprise en#0 et 130 nm) et dautre part,
micrométriques (taille de cristallites comprisereni et 3 um) afin de comparer leurs
comportements.

Une étude comparative de I'oxydation sous air dempaudres et des micropoudres
de TiC montre que I'oxydation complete des nanopesiést plus rapide et se termine a plus
basse température comparé aux micropoudres. QHéeedce pourrait étre liée au parcours
de diffusion de I'oxygéne de la surface de chagqaegers son centre. La surface spécifique
des nanopoudres, 50 fois plus importante que delfemicropoudres, contribue a leur plus
rapide oxydation.

Les mémes réactions d’oxydation sont observées lpsutanopoudres et les micropoudres :
TiC - TiC,0O, avec la formation successive des oxydes suivahi®, TisOs et TiO,. Ce

qui indique un mécanisme d’oxydation similaire ptas deux types de poudre mais avec un
décalage en température pour la formation desrdiffé oxydes. L'association entre ces
réactions et les diagrammes ATD/ATG a été rendsiptespar de la DRX en température et
ces corrélations ont permis de clarifier certaimsn{s qui étaient mal compris a notre
connaissance dans la littérature. Le role de I'exygpieégé dans les poudres s’est averé
négligeable dans le processus d’oxydation compdeédiffusion de I'oxygéne a travers la
poudre[Gherrab].

Une étape importante dans I'élaboration d'une cé&maende TiC nanostructurée est
celle de la dispersion des nanopoudres qui sgdaiéralement en milieu aqueux. Dans I'eau,
le taux d'oxydation des nanopoudres (principalememtTiQ sous forme anatase) croit
graduellement avec le temps d’exposition et esbrapagnée d’'une forte diminution de la
taille des cristallites. La cinétique d’oxydatioand I'eau étant relativement lente pour des
temps d’expositions courts (1 jour), celle-ci nesv@as nous géner pour le temps de
préparation de la dispersion. Cependant, les namibpsont facilement tendance a former
des agrégats/agglomérats (dont le nombre et la fibediaison dépend de la voie de synthése
de la nanopoudre) rendant la dispersion diffidie. protocole de dispersion (pH, ultrasons,
dispersant) qui a été validé sur un lot de nanoppoudmmerciale n’a pas donné de résultats
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probants pour un lot supposé identique et commandglus grande quantité chez le méme
fournisseur. La différence de qualité des lots deopoudres, liee a la présence d’agrégats a
fortes liaisons, n'a pas permis de mener a bigap& de dispersion. Malgré cette étape non
aboutie, nous avons choisi de poursuivre nos travau nous focalisant sur I'étude du
processus de frittage.

Deux technigues de frittage ont été comparées,rittage SPS (Spark Plasma
Sintering) et le frittage HP (Hot Press). Les ré&galnous ont orientés vers la technique de
frittage SPS car celle-ci a permis d’obtenir debaétillons de meilleure densité avec un
grossissement de grains moindre que par HP. Idogdition de différents parameétres du
cycle SPS a permis de controler la taille de gegirés frittage malgré la forte présence
d'agrégats dans la poudre de départ aboutissamrtaires hétérogénéités locales de la
microstructure. Ces parameétres optimisés ont pedfaccroitre la densité des échantillons de
TiC jusqu'a 97.3%.

Afin d’obtenir 3 microstructures types, les parametdu SPS ont été adaptés. Ces
microstructures sont : la microstructure notée rona caractérisée par une taille de grains
d’environ 340 nm et une densité de 90% ; la micuastire « micro» avec une taille de grains
avoisinant les 1 pum et une densité de 97.3% ; taasiructure « macro » caractérisée par une
taille de grains moyenne de 25 um et une densigh &%.

La concentration atomique en carbone obtenue panédnode nucléaire d’analyse
NBS (Nuclear Backscattering Spectrometry) s’esté@véentique pour les échantillons nano,
micro et macro$40% at.) et comparable a la composition en carbleria poudre initiale. La
concentration atomique en oxygéne quant a ellegdotparable pour les échantillons nano et
micro 4% at.) et largement inférieure pour I'échantilloacro €1.8% at.).

Le taux d’oxygéne est resté relativement faible rpl@s trois microstructures en
comparaison avec la valeur obtenue pour la pouelt8% at.) probablement en raison de
'atmospheére réductrice imposée durant le frittag&chantillon macro, synthétisé en
imposant un palier de 10 heures a la températuB9@ds°C (comparé a un palier d'1 heure
pour les autres microstructures), comprend moiagydjiene que les autres microstructures ce
qui tend a confirmer la forte réduction de I'oxyggrar I'environnement graphite du SPS.

Des irradiations externes effAr* de 500 keV ont été réalisées sur les 3
microstructures (hano, micro, macro) de TiC. Larfed'irradiation sélectionné@s™ (3.2
+ 0.2x 10" Ar/lcm?) correspond & une quantité trés élevée de dpadi380 Les irradiations
ont été réalisées a température ambiante et a 10MDEE traitements thermiques post-
irradiations sont venus compléter I'étude.

Pour les irradiations a température ambiammeobserve, pour I'échantillon macro, la
présence de cloques d’argon (de 1 a 5 um de dies&tus la surface.
Des cloques similaires (« blisters ») ont été oles lors d'une étude deeboh et al.
[Reboh] sur des substrats de silicium orienté (001). Cegues résultaient de l'implantation
d’hélium et/ou d’hydrogéne & haute énergie (815 keV / H*: 336keV) et basse énergie
(He": 33 keV / H*: 60 keV). L'implantation de ces éléments prodds ¢avités remplies de
gaz, et regroupées sous forme de plaquettes, quisemt des fissurations (nanofissures et
microfissures). Ainsi, lorsque I'épaisseur desuiss est négligeable devant leur longueur,
une déformation de la surface se produit.
Des fluences plus faibles en argon seraient nécesspour déterminer la valeur seuil
d’apparition des cloques sous la surface. Enfin degques ont parfois été observées tres
proches des joints de grains pour la microstruatumero, ce qui indique que le joint de grain
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peut étre assez étanche vis-a-vis du gaz soustjdaan la mesure ou il ne comporte pas de
porosité.

Les échantillons ont également été irradiés a XO0Bus la méme fluence. Il est
intéressant de constater que ces échantillons censportent pas de la méme fagon que ceux
ayant été irradiés a 'ambiante. En effet, la faiorade cloques sous la surface n’est pas
observée.

Pour ce qui est des microstructures micro et mammopbserve des délaminations sur des
zones étendues qui sont le signe de la préserbéfalets étendus sous la surface.

Ces délaminations semblent se manifester lorsqtaglla des fissures (liee a la coalescence
de bulles a 1000°C) est comparable a la taille dingte réle du joint de grain est donc
primordial dans ce processus ce qui expligue quenierostructure nano se comporte
differemment (voir plus-loin).

Un traitement thermique a haute température (1000é@dant 10h sous un vide
secondaire) a également été effectué sur I'éclamtihacro présentant des clogues sous la
surface apres irradiation a température ambiargs. tfaitements thermiques ont abouti a de
I'exfoliation de nombreuses cloques laissant apparaes crateres formés en surface ainsi
gue quelques rares délaminations.

L’orientation cristalline semble jouer un réle s¢is de la résistance a l'irradiation.
En effet, il a été remarqué que certains graingom@sentent aucune trace de cloques a
température ambiante et que d’'autres ne sont pasiés a 1000°C. Il a été démontré par
EBSD que les grains délaminés lors des irradiattoh800°C correspondaient le plus souvent
a l'orientation (111), qui correspond aux plans f#as denses en atomes. Cela vient
confirmer le réle important joué par I'orientatigristalline sur le comportement du matériau
TiC, matériau dont les propriétés sont anisotropes.
Cet aspect avait déja été évoqué dans une préeééleicie concernant I'oxydation de TiN et
TiC. Il avait été montré que l'orientation (111piéta plus résistante a I'oxydation avec une
croissance de cristaux oxydes épars et de trete gatile [Gavarini]. Dans le cas de la
résistance a la délamination, d’autres propriét&camiques sont en jeu, notamment le
module d’Young qui dépend de l'orientation cristadl et qui joue un rdle sur les contraintes
internes lors des irradiations et aussi sur laggagion des fissures parallelement a la surface.
Il est ainsi probable que l'orientation (111) setidigue des autres du point de vue des
propriétés mécaniques, ce qui conduit a une déktinmfavorisée de ces grains.
On peut supposer que I'obtention d’échantillongurds (dépots minces par exemple) selon
cette orientation pourrait ainsi présenter un &tt@t conduire a des propriétés améliorées,
selon certains aspects, par rapport a des écloastiion texturés ou texturés selon d’autres
orientations.

L’apport d’'une microstructure a grains submicrongj@eégalement été évoquée au
cours de cette étude. Dans le cas de I'échantilloro de TiC irradié sous™ & 1000°C, on
observe, malgré I'abrasion de certains grains gtiimis de grains, une surface exempte de
délaminations d’ensembles de grains. Cette « narubste » est également caractérisée par la
présence au parcours projeté)(e nano et microfissures massives pour des gediast
d’environ 200 a 500 nm. Les grains de taille irdare a 100 nm semblent mieux résister a la
fissuration avec la présence nanofissures plusépabservées par MET.

De nombreuses études ont démontré que la préseacgralns nanomeétrigues ou
submicroniques pouvait améliorer les propriétés aniggies des céramiqued'von]
[Vassen.a)] [Vassen.b)]De plus, la diminution de la taille de grain coefér la plupart des
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matériaux polycristallins des propriétés de supestiité a haute températyrendrievski]

ce qui est un atout pour limiter la propagatiomuerofissures dans des matériaux soumis a
des températures élevées.

Enfin, dans notre cas, la forte porosité (ouveresarface) du matériau permet au gaz
implanté de s’échapper. En revanche, c’est aussique évite le gonflement du matériau et
limite sa détérioration. On peut ainsi supposer fuilisation de nanograins avec une
porosité fermée puisse présenter un intérét dangtémtion des gaz de fission, tout en
favorisant I'évacuation des défauts via les joagsgains et donc la préservation de l'intégrité
globale du matériau.

Les profils NBS obtenus sur les microstructuresonatnmicro montrent que la teneur
en oxygene augmente sur les premiéres centainesndepres irradiation a température
ambiante sousb”'. L‘augmentation est plus importante pour I'échéonii nano mais ne
dépasse pas 10% atomique dans tous les cas. Lvaliser de la surface des échantillons
confirme la présence d'flots oxydes @) déja observés dans une précédente étude menee
sur TiN et TiC[Gavarini]. Les échantillons ne sont donc pas recouvertsedcouche
homogene d’oxydes dans les premiers stades dediadion. || a été montré que pour des
conditions plus oxydantes P> 2.10° mbars & 1000°C pendant 10h), les cristaux voent |
taille augmenter jusqu’a recouvrir progressivemémtite la surface. Comme indiqué
précédemment, la forme et la répartition des ibtsxydes semblent dépendre du grain
considéré. Une étude EBSD précédente a montré qle @tait lie a ['orientation
cristallographique des dits grains.

Aprés irradiation en argon & 1000°C sabf, la taille des cristallites d’oxydes a
augmenté ce qui se traduit par une teneur moyennexggene bien supérieure : 18%
atomique au maximum en surface pour la microstraciicro et 28 % atomique pour la
microstructure nano. Cette forte oxydation a cepah@té observée ultérieurement sur les
échantillons recuits a 1000°C pendant 10 heures fa@ceau dans I'enceinte d’irradiation. Il
a ainsi été conclu que latmosphéere de la chamhbag eelativement oxydante a haute
température, ce qui ne permet pas de conclure quandle de lirradiation elle-méme sur
'oxydation du matériau. Ce qui s’est avéré en nehe, c’est une oxydation plus importante
pour la microstructure nano par rapport a la micoasure micro et ce, quelles que soient les
conditions d'irradiation. La porosité de surface,tamoment aux joints de grains, est
probablement responsable de la pénétration faeitleél’oxygéne qui se traduit par un liseré
visible aux joints de grains pour I'échantillon paCe liseré n’a pas été observé sur les autres
microstructures.

Pour conclure, et dans le cadre d’'une possibleiGgtipin en réacteur de ce matériau
TiC, signalons que les extrapolations sont com@etegu’il convient d’étre prudent méme si
guelques tendances ont été soulignées dans cetle. @Dans les réacteurs du futur, le
caloporteur en contact avec la céramique contiepiahdablement des traces d’oxygene et les
interactions avec les matériaux de I'assemblage gontluire a une oxydation de surface.
Nous avons montré que la présence de porositégeauwdb joints de grains nombreux et peu
denses conduisait a une oxydation plus importdraggrésence d’oxydes dans ces porosités
et aux joints de grains pourrait jouer un rélere¢ @tude des comportements a I'oxydation des
différentes microstructures dans des conditionss piydantes (formation d’'une couche
épaisse d’oxyde protectrice ou non) pourrait é&reegsaire. En effet, dans le cas du carbure
de silicium SiC, par exemple, cette couche d’oxydest devenir passivante dans certaines
conditions [Charpentier]. Concernant I'apport des nanograins, on peut coactjuant a
I'intérét d’'une nanostructure comportant de la pibédermée vis-a-vis de la rétention des gaz
de fission. De plus, cette nanostructure favorié@eatuation des défauts via les joints de
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grains et permet donc de préserver I'intégrité dbla matériau (limitation du gonflement).
L’obtention par frittage d’'une telle nanostructim@mogene nécessiterait néanmoins de bien
maitriser les conditions de synthése et notamnaedélicate étape de dispersion en utilisant
des poudres nanomeétriques sans agréegats.

Parmi les perspectives a donner a ce travail, ah@eer les points importants suivants :

- Il serait intéressant de comparer le comportemeittadgon et du xénon avec celui
de I'hélium qui est produit en réacteur lors ddéaintégration.

- L'étude EBSD doit également étre poursuivie, afifevdluer le role des
orientations cristallographiques sur le comportemen’irradiation de chaque
grain.

- Une comparaison entre des échantillons de TiC eSide nanostructurés sur
'ensemble des thémes énonceés plus haut pouriedt lfabjet d’'une prochaine
étude, en vue notamment d'une possible associalems un nanomatériau

composite (these de J. Baillet démarrée a 'lPNR@K3 sur SiC).
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Annexe 1 : Comparaison des frittages SPS et HP

Deux expériences ont été effectuées l'une par SB8rd par HP afin d'étudier le
comportement d’'une nanopoudre au frittage en étudia retrait en fonction de la
température.

Pour ces deux expériences la montée en tempéastefaite en 5°C/min sous une pression
de 80 MPa, jusgqu’a une température finale de frittde 1700°C par SPS et 2100°C par HP
(température maximale).

Dans le cas de l'expérience SPS, on observe guwelmiére étape, caractérisée par la
formation de ponts entre les particules, s’acheareup début de retrait autour de 800°C. On
observe ensuite au cours de la deuxiéme étapestigelle de la densification, que le retrait
commence a se stabiliser autour de 1475°C.

Par HP la premiére étape s’acheve autour de 11pafEP. Au cours de la deuxieme étape
on n'‘observe pas de stabilisation du retrait a 2COfui est la température maximale atteinte.

5°C/min — 80 MPa Temperature (°C)
600 700 800 900 1000 1100 1200 1300 1400 1500 1600 1700 1800 1900 2000 2100
0 | 1 i Il i I 'l 1 I i i s i i i i i i i i i i i 1 i i i i

Retrait (mm)

Température max du HP
as de stabilisatign du retrait

-1.6 A

. Stabilisation apparente du
18 I | retrait autour de 1475°C

Figure 1: Evolution du retrait en fonction de la tanpérature d’une poudre
nanomeétrique de TiC par frittage SPS et HP.

On observe une différence de cinétique de densdit@ntre les techniques de frittage SPS et
HP.
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Annexe 2 : Evaluation de la porosité de I'échantiin nano

Deux expériences ont été débutées afin d’évaluanalgére précise la quantité de porosité
ouverte du matériau « nano » ainsi que la distobuen taille des pores. Ces expériences
n'ont pas eu le temps d’'aboutir et le taux de pakode 10% annoncé dans le manuscrit
résulte de la mesure de la densité géométrique.

Pycnométrie Hélium

La pycnométrie hélium est une technique non destriqui permet de déterminer le volume
exact d’'une poudre ou d'un matériau a porosité davdont la masse est connue. L’hélium
est bien souvent utilisé par pycnométrie de par feilole diametre atomique (256 pm)
permettant ainsi de pénétrer les porosités decpeiite.

La mesure repose sur linjection d’hélium a unespien donnée dans une enceinte de
référence. L’hélium passe ensuite dans I'enceintendsure contenant I'échantillon ou sa
pression est de nouveau mesureée.

La loi de Boyle-Mariotte permet alors de remonievalume de I'échantillon :

PV =PV,

PVy = Py(Vo+ Vi — Vi)
Py
VE =V0+V1(1__)
P,

Avec R la pression d’hélium dans I'enceinte de référer®gela pression d’hélium dans
'enceinte de mesure,;Me volume de I'enceinte de référence, I¥ volume de I'enceinte de
mesure et ¥ le volume de I'échantillon. On déduit ensuite &ipau volume de I'échantillon
et de sa masse, la masse volumique et donc latéeluismatériau étudié.

Porosimétrie Mercure

La porosimétrie mercure est lI'une des techniquespleis adaptées pour déterminer de
manieére quantitative la structure poreuse des solate partant de I'hypothése de pores
cylindriques. Cette technique permet de caractédisg pores de tailles comprises entre 0.003
um et 360 um. Les données récoltées permettergndenter a la distribution de la taille des
pores, la surface totale de pores, le diamétreode imoyen ainsi que la densité du matériau.
Les expériences de porosimétrie mercure se sooti@é&s sur un AutoPore IV 9500 Series de
Micromeritics®.

Le principe de cette technique repose sur l'intmmsde mercure dans les pores d'un
échantillon déposé dans un pénétromeétre sous hedpénétrometre est constitué d’'un long
tube rempli de mercure dont la hauteur varie erctfion de l'intrusion. Une étape de
dégazage de I'échantillon est réalisée afin d'élaniles especes adsorbées en surface qui
peuvent géner l'intrusion du mercure. L’applicatibone pression pouvant aller de 0 a 414
MPa par l'intermédiaire d’'un fluide hydraulique pest de faire rentrer le mercure dans le
pénétrometre puis dans les pores de I'échantillanpression nécessaire pour faire entrer le
mercure dans les pores de I'échantillon est inveess proportionnelle a la taille des pores.
Ce qui impligue donc que la pression nécessaifimtausion du mercure dans un nanopore
sera plus importante que pour un micropore. Cetighntique permet de déterminer
uniquement les caractéristiques d’'une porosité ihenet est destructive.
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Annexe 3 : EBSD

Des expériences EBSD ont également été effectudame deuxiéeme zone de I'échantillon
macro irradié sous une fluen®&" & 1000°C.

La figure de pole inverse ci-dessous montre lagm@&s de cristallites orientées selon les
directions <100> <101> et <111> paralléles a I'dxeadiation a savoir I'axe ‘z’.

Les orientations de ces cristallites sont perpertaiies aux plans (100) (101) et (111) qui ont
produit ces diffractions.

=500 ey EC41PF_20; Stape0.8 pm; Grd 153801132

Figure 1: Figure de pole inverse associée a I'ensbla de la cartographie en bande de
contraste de I'échantillon de TiC macro irradié a & fluence®”" & 1000°C.
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On va maintenant, par un seuillage, sélectionnser deains non arrachés en laissant
volontairement ceux qui se trouvent en haut gadehla figure.

On observe ci-dessous, dans la figure de pole sevassociée aux grains non délaminés de
I'échantillon, que les cristaux dont les directiamsstallographiques <100> et <101> sont
alignées suivant z ont tendance a mieux résidtgraaiation que I'orientation <111>.

I - 52 - £C-+PF_20;St20 0.9 m; G 5381132

Figure 2: Figure de pole inverse associée aux graimon délaminés de I'échantillon de
TiC macro irradié a la fluence ®*" & 1000°C.

Cette deuxiéme zone analysée vient confirmer ledateces observées dans la premiére zone
de I'échantillon et présentée dans le chapitre V.
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