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« Il faut d'abord savoir ce que l'on veut, il faut ensuite avoir le courage de le dire, il faut ensuite 

l'énergie de le faire. »  
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Introduction  
 Au moment de démarrer la rédaction de ce manuscrit, j’ai choisi de retracer mon 

parcours depuis le 2 novembre 2002, date de ma soutenance de thèse, et même un peu avant, 

avec dans l’idée de montrer l’évolution de ma carrière. En faisant ce choix, je nourris l’espoir 

qu’une certaine cohérence se dégage de cet ensemble. Cette ligne éditoriale s’appuie sur le 

fait que toute ma carrière a consisté en l’étude des matériaux du nucléaire en conditions dites 

« extrêmes ». Car il faut bien reconnaître que ces matériaux ont subi un certain nombre de 

désagréments par mon intermédiaire. Dès mon début de thèse, je me suis plongé dans la 

Recherche en immergeant un verre quaternaire dans un bain au pH agressif afin de vérifier sa 

résistance à la lixiviation. J’ai ensuite poursuivi sur cette voie durant mon année d’ATER en 

couplant irradiation et lixiviation afin d’étudier la résistance à l’altération d’une zirconolite, 

autre matériau ô combien résistant et d’intérêt pour le stockage sélectif d’actinides mineurs. 

J’ai ensuite progressivement jeté mon dévolu sur les céramiques réfractaires d’abord un 

nitrure puis des carbures, ces matériaux étant pressentis pour jouer un rôle important dans 

les réacteurs nucléaires du futur. Le nitrure de titane a ainsi subi des traitements thermiques 

à très haute température afin d’évaluer sa capacité de rétention de produits de fissions volatils 

pré-implantés. Puis ce fut au tour du carbure de titane et du carbure de silicium de subir ces 

mêmes traitements thermiques couplés à des irradiations externes réalisées au moyen de 

faisceaux d’ions fournis par les accélérateurs de particules. Les faisceaux d’ions constituent 

d’ailleurs un des fils conducteurs des études menées depuis le début de ma carrière, qu’ils 

soient utilisés comme moyen d’irradiation externe ou comme technique d’analyse. Cela m’a 

conduit à participer à bon nombre de développements techniques en interaction forte avec le 

service faisceau d’ions de l’IPNL.  

Sur le plan scientifique, mon intérêt s’est très tôt porté sur l’étude du comportement 

des gaz rares au sein des matériaux céramiques. Mes travaux se sont tout d’abord focalisés 

sur le xénon, puis se sont étendus à d’autres gaz plus petits en taille comme le krypton, l’argon 

et finalement l’hélium plus récemment. J’ai également remarqué rapidement le rôle crucial 

joué par la microstructure des matériaux sur leurs propriétés. Ce sont finalement ces effets 

stériques (taille des atomes de gaz rares et taille de grains du matériau) qui sont au cœur de 

mon travail depuis plusieurs années. Force est de constater que la taille des objets que j’ai été 

amené à étudier a progressivement diminué au fil des années. Ce focus a été rendu possible 

par l’avènement de certaines technologies comme par exemple le frittage flash (Spark Plasma 

Sintering) qui n’existait pas encore il y a 15 ans. Le suivi de nano-objets (nanobulles, clusters 

de gaz rares, cavités, phases secondaires) a nécessité également une relative spécialisation de 

ma part quant à l’utilisation de la microscopie électronique, notamment en transmission. En 

effet, l’arrivée sur le marché de microscopes toujours plus puissants et résolus autorise à 

présent l’expérimentateur à observer les atomes constitutifs de la matière avec une grande 

précision. La microscopie est devenue à ce point centrale dans mes études qu’il m’est apparu 

cohérent de prendre la direction d’une plateforme de microscopie en 2011 (CTµ – UCBL 1). 
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Quelle question passionnante que de savoir si des effets particuliers se produisent 

lorsque l’on se rapproche de l’échelle nanométrique. Comment une nano-structuration influe-

t-elle sur les propriétés des nanomatériaux ? Sur le comportement d’espèces implantées 

comme les gaz rares ? L’hélium se comporte-t-il de façon originale en comparaison d’autres 

gaz rares au rayon atomique supérieur ? Quel rôle est joué par les joints de grains selon la 

taille moyenne des grains dans le cas de matériaux polycristallins ? La forte densité de joints 

de grains influence-t-elle les propriétés générales du matériau vis à vis de l’oxydation ? De la 

mobilité des gaz rares ? Et si oui comment ? Autant de questions que je me pose depuis 

plusieurs années, et auxquelles je n’ai que partiellement répondu jusqu’à présent. J’espère le 

faire dans les années à venir, même si j’ai aussi remarqué très tôt dans ma carrière que les 

questions entrainent toujours d’autres questions... 

La construction de ce manuscrit se veut ludique et légère. Il s’articule autour des 

articles clés dont je suis l’auteur principal ou bien le co-auteur car rien n’est possible sans une 

équipe compétente autours de soi. Ces articles sont commentés afin de faire ressortir la 

cohérence d’ensemble de ces travaux avec pour fil conducteur de plus en plus évident les 

effets stériques liés à la microstructure des matériaux étudiés et à la taille des espèces 

irradiantes. L’objectif (ardu) est de faire ressortir le cheminement de ma réflexion à chaque 

étape de ces travaux et de dégager quelques perspectives pour les années à venir.  
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Partie I : Lixiviation à haute température et sous irradiation 

I-1 Résumé de ma thèse de doctorat sur le verre nucléaire (1999-2002) 

J’ai choisi de présenter en quelques pages un résumé de mes travaux de thèse car je 

considère que cette thèse a jeté les bases de mon parcours dans le monde de la Recherche. 

Ce manuscrit ne serait pas complet sans évoquer cette période fondatrice de 3 ans. 

Le sujet de ma thèse de doctorat était « Durabilité chimique et comportement à 

l’irradiation des verres quaternaires LnYSiAlO (Ln = La ou Ce), matrice potentielle 

d’immobilisation d’actinides mineurs trivalents ». Ce travail s’est effectué en co-tutelle entre 

le CEA de Saclay (Laboratoire Pierre Süe, CEA/CNRS) et le CRMHT à Orléans (Laboratoire CNRS, 

devenu depuis CEHMTI après regroupement avec le CERI) et a été soutenu par le Groupement 

National de Recherche NOMADE (NOuveaux MAtériaux pour les DEchets) devenu par la suite 

MATINEX (MATériaux INnovants en conditions EXtrêmes), avant d’être élargi au Défi NEEDS 

(Nucléaire, Energie, Environnement, Déchets, Société). Le cadre politique de cette étude 

reposait à l’époque sur une loi votée au parlement le 30 décembre 1991 qui définissait les 

axes de recherche privilégiés à explorer à l’horizon 2006 afin de déboucher sur les solutions 

les plus sûres pour le confinement des déchets radioactifs. Au début de ma thèse beaucoup 

de données existaient sur le comportement à la lixiviation du verre borosilicate appelé 

« R7T7 » (ou SON68), ce dernier étant utilisé pour le stockage non sélectif des radioéléments 

issus de la filière nucléaire. D’autres matériaux étaient étudiés en vue d’un stockage sélectif 

des actinides mineurs à longue durée de vie (244, 245Cm, 241, 243Am, 237Np). Parmi ces matériaux 

se trouvaient les verres aluminosilicates de terres rares en raison du rôle intéressant joué par 

les terres rares. Il avait été montré que les terres rares ralentissaient la corrosion du verre du 

fait de leur faible solubilité. J’ai donc entrepris de mieux comprendre cet aspect en utilisant 

deux terres rares différentes, le cérium et le lanthane. Parmi les questions posées se trouvait 

celle du rôle joué par le pH de la solution ou bien encore de la pré-irradiation du verre sur la 

vitesse de lixiviation du verre. A défaut d’avoir répondu pleinement à toutes ces questions, je 

me suis efforcé d’apporter quelques éléments de réponses qui sont résumés ci-après. 

 

I-1-1 Rôle de la nature de la terre rare 

Les lixiviations en Soxhlet (détermination de la vitesse initiale V0 de lixiviation) ont 

montré que les verres au cérium semblent donner lieu à de plus faibles relâchements en 

yttrium et en terres rares que les verres au lanthane. D’une manière générale, les 

compositions les plus riches en aluminium semblent être particulièrement durables. 

Les vitesses initiales de dissolution pour cette famille de verres (entre 0,1 à 0,2 g/m2 

/j) sont inférieures d’un facteur 10 environ à celle trouvée pour le verre R7T7 (grandeur 1 

g/m2/j). La possible oxydation du cérium dans le cas des verres CeYSiAlO est susceptible de 

conduire à la formation d’un composé très insoluble contenant du Ce(IV) (CeO2 ou Ce(OH)4 

par exemple). 
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I-1-2 Rôle du pH 

Les relâchements sont plus importants en Al et Si à pH = 13 pour le verre au cérium par 

rapport au verre au lanthane (passivation apparemment plus efficace du verre au lanthane). 

Les relâchements sont faibles à pH basique pour les verres au La et au Ce par rapport au verre 

R7T7. La durabilité chimique des verres au La et au Ce est très bonne à PH basique. L’épaisseur 

de la couche d’altération formée en surface des verres à pH = 5,5 et 13 est inférieure à celle 

formée en surface du verre R7T7. 

 

I-1-3 Rôle de l’irradiation préalable sur la lixiviation 

Le piégeage de trous et/ou d’électrons durant l’irradiation β influe sur les 

relâchements en solution essentiellement au travers des modifications de pH (réactions 

d’oxydo-réduction impliquant H+ au contact de l’eau). Les relâchements en solution des 

éléments silicium, cérium et lanthane sont très peu (voir pas du tout) modifiés par l’irradiation 

préalable du verre aux particules β. 

Les irradiations aux ions lourds ont été réalisées avec des ions Bi+. L’influence des 

dégâts d’irradiation sur le comportement à la lixiviation n’a pas pu être mise en évidence 

clairement car l’influence de cette espèce sur le pH de la solution lixiviante (paramètre clé 

pour la durabilité de ce verre) n’a pu être négligée (forte hausse du pH pour les fluences 

d’irradiation importantes).  

Outre les résultats scientifiques obtenus durant cette thèse [1] qui ont fait l’objet de 

plusieurs articles [2-6], cette période fut surtout l’occasion pour moi de mener à bien une 

étude depuis la synthèse du matériau (trempe du verre effectuée au CEHMTI par mes soins), 

en passant par sa caractérisation après des traitements plus ou moins complexes et agressifs, 

et jusqu’à la proposition de mécanismes. J’ai ainsi pris goût au fait de maîtriser toutes les 

étapes de l’étude en partant des conditions de synthèse du matériau qui sont cruciales 

puisqu’elles influent fortement sur les propriétés ultérieures de ce dernier. Ce lien entre 

conditions de synthèse et propriétés du matériau se retrouve dans la plupart des études que 

j’ai mené par la suite et est encore au cœur de mes préoccupations actuelles.    

Cette thèse fut aussi l’occasion pour moi de me familiariser aux techniques d’analyse 

par faisceaux d’ions auprès de la microsonde nucléaire du Laboratoire Pierre Süe (CEA Saclay). 

Ces techniques et les accélérateurs de particules ne m’ont plus jamais quitté depuis cette 

période. Dans une moindre mesure, j’ai aussi pu goûter très tôt à l’importance de la 

microscopie électronique en ayant accès en autonomie, et après une brève formation, à un 

MEB pour le suivi de la morphologie de surface. Cette initiation précoce prend une résonance 

particulière à présent. Enfin, j’ai toujours eu à compléter les informations liées à ces 

techniques d’analyse avec des techniques dites « structurales ». Il s’agissait à l’époque de la 

RMN et du Raman réalisés au CRMHT ou bien de RPE à l’Ecole Polytechnique à Palaiseau. J’ai 

donc pu apprécier très tôt la notion de complémentarité entre toutes ces techniques d’analyse 
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et la difficulté à corréler l’ensemble de ces informations dans l’optique d’une compréhension 

globale des mécanismes observés.   
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I-2 Lixiviation sous irradiation de la zirconolite (2002-2005) 

I-2-1 Développements technologiques réalisés  

Durant mon ATER (2002/2003), j’ai été chargé de la mise au point d’une expérience de 

lixiviation sous irradiation. Le principe de cette expérience est de soumettre un échantillon à 

une lixiviation dynamique (flux d’eau distillée) tout en bombardant l’interface eau/solide avec 

des ions produits par un accélérateur de particules. Ces conditions expérimentales ont pour 

but de simuler en laboratoire les conditions d’altération par l’eau des colis de déchets 

nucléaires dans l’optique d’un stockage en milieu géologique profond. Ce type d’expérience 

existait déjà sur de gros accélérateurs (Cyclotron CERI Orléans par exemple, devenu 

laboratoire CEMHTI), mais la mise en place d’une cellule d’irradiation sur l’accélérateur Van 

De Graaff 4 MV de l’IPNL présentait certaines difficultés liées à la faible énergie des particules  

pouvant être accélérées (typiquement des particules α de quelques MeV). En effet, le faible 

parcours dans l’eau des particules légères de quelques MeV impose de minimiser la perte 

d’énergie entre l’extraction du faisceau et l’interface eau/solide. L’adjonction d’une telle 

cellule sur la voie de faisceau extrait de l’accélérateur de l’IPNL a nécessité beaucoup de 

réflexion, et a conduit à la conception d’un système permettant la circulation d’une fine 

pellicule d’eau à la surface d’un échantillon. L’un des principaux écueils est la nécessité de 

maintenir la feuille de HAVAR séparant la voie de faisceau sous vide du milieu liquide se 

trouvant de l’autre côté. En effet, la différence de pression entre les deux milieux nécessite 

un maintien efficace de la feuille qui ne mesure que 10 µm d’épaisseur afin de ne pas trop 

freiner les particules α. Il a donc fallu réfléchir au meilleur moyen de renforcer cette 

séparation sans pour autant nuire à la transparence vis à vis des ions incidents. Le compromis 

trouvé a consisté à accoler une grille de silicium micro-perforée à l’arrière de cette feuille de 

HAVAR (initialement un wafer d’électronique). La transparence théorique de ces grilles varie 

de 30 à 60 %, mais elle permet d’assurer la solidité de la séparation. Des mesures 

expérimentales ont ensuite permis de constater que la transparence des grilles était inférieure 

à ce que l’on pouvait attendre théoriquement. Il a été montré que cela provenait d’une légère 

divergence du faisceau incident conduisant à une atténuation plus importante que prévue 

dans les murs de la grille micro-perforée. Une autre problématique liée à ce montage a été la 

nécessité d’assurer une faible réactivité des parois de la cellule vis-à-vis de la solution sous 

radiolyse très corrosive. Cet aspect a été réglé en réalisant un dépôt d’or sur l’ensemble des 

parties en contact avec la solution, l’or étant inerte chimiquement. 
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Le montage final est représenté sur la figure 1 et a permis l’étude de la lixiviation sous 

irradiation de la zirconolite avec un soutien financier de la part du GDR NOMADE, et une 

collaboration avec le CEA-Valhro DIEC/SCDV et le CERI à Orléans. La faisabilité de ce type 

d’expérience sur l’accélérateur 4 MV de l’IPNL étant démontrée, il a été possible de démarrer 

une thèse sur ce sujet (Thèse de M. Tribet, 2004-2007, [8]) que j’ai suivi de près pendant 1 an 

avant de me consacrer à d’autres tâches. Les premiers résultats ont fait l’objet d’une 

publication en 2006 dont je suis co-auteur [9] et dont les principaux résultats sont résumés ci-

après. Par la suite, ce type de montage a pu être utilisé dans la thèse de C. Guipponi effectuée 

à l’IPNL [10] et le principe de la grille micro-perforée a pu être mis à profit pour d’autres études 

[11].  

 

Figure 1 : Schéma de principe du montage de lixiviation sous radiolyse de l’IPNL 
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Figure 2 : Photo du dispositif expérimental de lixiviation installé sur la voie du faisceau extrait du VDG 

de l ’IPNL : (1) bouteille de CO2, (2) bouteille tampon, (3) pompe péristaltique, (4) cellule d’irradiation, 

(5) arrivée de CO2, (6) évacuation, (7) arrivée d’argon. Les flèches rouges indiquent le sens de 

circulation de l’eau 

I-2-2 Etude de la zirconolite sous lixiviation et radiolyse 

Des expériences d’altération sous radiolyse de la zirconolite ont été menées auprès de 

l’accélérateur Van De Graaff 4 MV de l’IPNL (montage présenté Fig. 1 et 2), mais aussi auprès 

du cyclotron du laboratoire CERI à Orléans. A l’IPNL, des protons de 3,6 MeV ont permis 

d’irradier une fine pellicule d’eau et l’interface avec la zirconolite, sans traversée de 

l’échantillon (Fig. 3).  
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Figure 3 : Evolution du transfert linéique d’énergie (LET) en fonction de la profondeur de pénétration 

des protons dans le cas du montage utilisé à l’IPNL.  

 

Au CERI, des particules α de 45 MeV ont été utilisées ainsi que le montage représenté 

dans la figure 4. 

 

a 
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Figure 4 : a) Montage mis en œuvre auprès du cyclotron du CERI à Orléans et b) évolution du transfert 

linéique d’énergie (LET) en fonction de la profondeur de pénétration des alphas pour deux séries 

d’expériences avec deux énergies légèrement différentes (séries A et B). 

Dans cette dernière configuration, l’échantillon épais de quelques centaines de 

micromètres est traversé par le faisceau incident dont l’énergie est fixée afin de placer le pic 

de Bragg à distance contrôlée de l’interface zirconolite/eau.  

L’un des principaux résultats obtenus concerne la production de la molécule H202 qui 

est l’un des principaux produits issus de la recombinaison des radicaux libres sous radiolyse 

de l’eau. Cette production a été évaluée après chaque expérience par la méthode de 

Ghormley. Dans chaque cas, la concentration en peroxyde d’hydrogène a été comparée aux 

valeurs calculées à partir du rendement radiolytique primaire (GH2O2) qui est quasiment 

constant et égal à 1,0 ± 0,2 molécule/100 eV à 25°C pour un LET compris entre 0,1 et 250 

keV.µm-1. La production de cette molécule en présence de zirconolite est moins importante 

que ne le prévoit la théorie dans le cas d’une eau pure sans interface solide/liquide. La 

concentration en H202 augmente néanmoins linéairement (pas d’effet de saturation) avec le 

dépôt d’énergie en solution. La pente de cette droite semble d’autant plus faible que l’énergie 

déposée à l’interface eau/zirconolite augmente. En effet, pour une énergie déposée 

équivalente, la série B qui correspond à un pic de Bragg plus proche de l’interface (voir Fig. 4b) 

présente des concentrations moindres en peroxyde d’hydrogène. Un mécanisme impliquant 

la consommation de cette molécule ou bien des radicaux précurseurs par la surface de la 

zirconolite a été proposé.  

Après cette première année d’étude et de mise en place des expériences, j’ai été 

amené à me consacrer à d’autres travaux (démarrage de la thématique « Céramique nitrure 

pour GenIV », voir plus loin) et mon suivi de la thèse de M. Tribet s’est fait « en pointillés », 

de plus en plus espacés malheureusement. On peut néanmoins préciser que d’autres 

expériences ont été menées par la suite et ont permis de montrer notamment que la 

b 
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production de H2O2 finissait par s’atténuer avec un effet de saturation lié à la présence de la 

molécule H2 également produite en grande quantité sous radiolyse. Dans le cas de 

l’expérience CERI, il a été montré ultérieurement par M. Tribet que la traversée de 

l’échantillon par des molécules très énergétiques favorisait la production d’électrons aqueux 

susceptibles d’entraîner la consommation d’une partie du peroxyde d’hydrogène formé, via 

des réactions d’oxydoréduction, mettant en jeu des atomes de la surface de la zirconolite tels 

que le titane(IV).  

Un autre aspect de cette étude qui a retenu mon attention concerne l’analyse du solide 

après lixiviation sous radiolyse. En raison de la lourdeur des expériences de lixiviation sous 

radiolyse et de la faible altération de la zirconolite (matériau qui s’est avéré au final très 

durable), cet aspect a été moins traité que l’analyse des solutions. Il a néanmoins été montré 

que l’altération de la zirconolite se produisait de façon préférentielle aux joints de grains. A 

mon regret, il n’a pas été possible de creuser plus avant cet aspect dans le temps imparti 

puisqu’une seule microstructure de zirconolite avait été synthétisée, mais il s’agit là peut-être 

du point de départ de mon intérêt pour l’étude des corrélations entre microstructure et 

propriétés macroscopiques des matériaux du nucléaire.   
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Partie II : Les céramiques pour les futurs réacteurs nucléaires 

(2005-aujourd’hui) 

II-1 Contexte et aspects techniques  

II-1-1 Eléments de contexte  

Les céramiques évoquées dans ce manuscrit sont envisagées pour servir dans les 

réacteurs nucléaires du futur (fusion ou fission) [1-33] mais aussi dans le cadre du stockage de 

déchets radioactifs haute activité (HA) [18, 21, 27, 34-35]. L’essentiel de ces applications, qui 

sont détaillées plus avant dans l’annexe 1, supposent la mise en œuvre d’une céramique sous 

forme de composite et/ou de couche mince. La céramique la plus étudiée ces dernières 

années dans le contexte du nucléaire est le carbure de silicium (SiC) en raison de ses 

applications antérieures dans d’autres domaines comme l’aéronautique [9, 25, 35, 36-37] ou 

l’électronique [9, 35, 36-42]. Néanmoins, au début des années 2000, une prospection a eu lieu 

en France, avec pour cadre le GDR NOMADE (Nouveaux matériaux pour les déchets) puis 

MATINEX (Matériaux innovants en conditions extrêmes), afin d’étudier des matériaux 

alternatifs au SiC, comme par exemple TiC, TiN, ZrC, ZrN. Parmi les avantages liés à ces autres 

céramiques, on peut citer leur caractère hautement réfractaire (Tfusion ≥ 3000°C vs 2700°c pour 

SiC qui se décompose à 2545°C) et leur très grande résistance à l’irradiation. Par ailleurs, le 

carbure et le nitrure de titane voient leur conductivité thermique augmenter avec la 

température au contraire de SiC [43]. Cela s’explique par la différence de nature des liaisons 

chimiques, avec des transferts de chaleur assurés par les électrons dans le cas de TiC et TiN 

(liaisons partiellement métalliques) et par les phonons dans le cas de SiC (liaisons covalentes). 

Il a également été montré que la conductivité thermique de SiC se dégradait plus que celle de 

TiC et TiN lors d’irradiations à température ambiante aux ions Kr de 25,8 MeV (fluences de 

l’ordre de 1016 ions.cm-2 [44]). Ces éléments plaident à priori en faveur du nitrure et du carbure 

de titane puisque la conductivité thermique est l’un des paramètres cruciaux permettant 

l’évacuation de la chaleur du combustible nucléaire vers le caloporteur. A noter néanmoins 

que les « conditions réacteur » supposent un couplage entre irradiation et haute température, 

et qu’il n’est pas rendu compte, à ma connaissance, de façon précise dans la littérature de 

l’évolution de la conductivité de ces céramiques dans de telles conditions. Nous reviendrons 

plus loin sur le degré de « représentativité » des expériences réalisées en laboratoire auprès 

d’accélérateurs de particules. Quoiqu’il en soit, le « faisceau des possibles » en termes de 

matériaux s’est resserré en France autours du SiC, mais l’association de ce matériau avec une 

autre céramique est en théorie possible afin d’obtenir par exemple des composites SiC/TiC, 

aux propriétés potentiellement améliorées [4]. Il convient d’ajouter que certains pays 

continuent d’étudier les céramiques TiN et TiC pour des applications nucléaires [45] même si 

ces matériaux sont moins en vogue actuellement à l’échelle française. Sur les 10 dernières 

années, je me suis intéressé successivement aux matériaux TiN, TiC puis SiC (voir tableau 

résumé des propriétés en annexe 2). Les deux premiers matériaux sont des nitrures/carbures 

interstitiels alors que le troisième est un carbure covalent [46]. Si l’on s’attend à des propriétés 

relativement similaires pour TiN et TiC du fait des liaisons partiellement métalliques, la 
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comparaison de ces deux céramiques avec SiC (carbure covalent) devrait donner lieu à des 

différences notables de comportement sous irradiation.  

Les matériaux du nucléaire doivent notamment présenter une bonne capacité de 

rétention vis-à-vis des produits de fission, et notamment les gaz de fission. L’une des 

problématiques posées par les gaz de fission comme le xénon est l’agrégation possible de 

cette espèce insoluble pouvant conduire à la nucléation de bulles sous l’effet conjoint de 

l’irradiation et des hautes températures. Ces bulles peuvent nuire à l’intégrité des matériaux 

qui les contiennent en raison de la pression de gaz qui s’exerce et donner lieu à une 

fracturation de ces derniers. La présence de bulles est également susceptible de diminuer la 

conductivité thermique des matériaux qui les contiennent, ce qui nuit à l’évacuation de la 

chaleur vers le caloporteur, avec les conséquences que cela suppose en termes de rendement. 

Il convient donc d’étudier en détail le comportement de ces espèces gazeuses produites en 

réacteur, et en particulier celui du xénon, au sein des céramiques d’intérêt pour le nucléaire. 

La technique mise en œuvre pour atteindre cet objectif est l’implantation ionique qui permet 

l’introduction d’un isotope choisi en quantité contrôlée au sein des matériaux. Des 

informations précieuses peuvent ensuite être déduites quant à la mobilité et la distribution 

spatiale des espèces implantées au sein des matériaux. 

L’ensemble des données collectées sur ces céramiques l’ont été selon la même 

approche/méthode et sous l’angle de la résistance à l’irradiation, ce qui va me permettre de 

dresser un bilan comparatif. Plutôt que de suivre chronologiquement l’avancé de mes travaux 

sur cette période, j’ai choisi d’articuler ce manuscrit autour de quatre axes qui sont résumés 

par les quatre grandes questions suivantes :  

1) Quel est l’impact de la micro- ou nano-structure sur les propriétés de ces céramiques ? 

2) Quel est le comportement du xénon implanté dans ces céramiques ?  

3) Quelles différences principales existent entre ces trois céramiques sous irradiation et/ou 

à haute température ? 

4) Quel rôle peut avoir la nature du gaz rare (He, Ar, Xe) sur son comportement après 

implantation au sein de la céramique ? 

Ces quatre questions supposent une vision transversale de mes résultats de recherche 

sur plusieurs années et vont donner lieu à quatre parties distinctes (Parties II-3 à II-6). Dans 

chacune d’entre elles, je synthétiserai les études et les résultats obtenus. Précisons que cette 

approche privilégie clairement le suivi d’un fil conducteur pour chaque axe et que bon nombre 

de résultats déconnectés de ces grandes questions ne seront pas mentionnés dans ce 

manuscrit, l’objectif de ce dernier n’étant pas d’être exhaustif. 

Mais avant d’entrer plus avant dans ces aspects scientifiques, il me paraissait 

important d’aborder deux points qui feront chacun l’objet d’une partie distincte ci-après. Le 

premier point concerne l’intérêt des accélérateurs de particules pour les recherches menées 

sur les matériaux du nucléaire. La question de la représentativité des expériences réalisées en 
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laboratoire comparativement aux conditions réelles que subiront les matériaux en réacteur 

nucléaire est posée. Il s’agit là de bien définir ce qui peut être déduit des traitements réalisés 

auprès d’accélérateurs et de bien situer les limites de l’extrapolation aux conditions réacteur. 

Le second point concerne les réalisations techniques accomplies depuis 2005 à l’IPNL et qui 

ont permis le bon déroulement de ces travaux.  

II-1-2 De l’intérêt des accélérateurs de particules pour étudier les matériaux du 

nucléaire.   

II-1-2-1 Limitations 

La plupart des résultats décrits dans ce manuscrit sont le fruit de la mise en œuvre 

d’accélérateurs de particules tels que ceux de l’IPNL (accélérateur Van De Graaff 4 MV et 

Implanteur d’isotopes 400 kV). Ces derniers ont été utilisés à des fins d’analyse (techniques 

RBS, ERDA, NRA, etc…) ou d’irradiation via l’implantation d’espèces ioniques de quelques 

centaines de keV (ions He+, Xe++ ou Ar+ par exemple). L’objectif est ici d’obtenir des 

informations sur le comportement de matériaux nucléaires en vue d’une utilisation en 

réacteur. La question de la représentativité de ces traitements réalisés en laboratoire vis à vis 

de conditions réelles en réacteur est un vaste débat. En effet, les limitations d’une telle 

approche sont multiples à commencer par l’anisotropie liée à l’utilisation d’un faisceau 

externe mono-énergétique généralement orienté normalement à la surface irradiée. De fait 

seule une bande de matière (de quelques dizaines de nm à plusieurs µm) est concernée par 

l’irradiation, et le profil de défauts et de concentration en espèce implantée présente un 

maximum à une certaine profondeur. De tels gradients en concentration n’existent pas 

forcément en réacteur. Par exemple, dans le cas du combustible UO2, la répartition initiale en 

élément fissile étant homogène, l’émission de neutrons et de produits de fission est 

supposément isotrope. Le matériau subit donc une irradiation en volume et non en extrême 

surface. La proximité de cette surface dans le cas d’une irradiation externe peut influer sur le 

comportement de l’espèce implantée et sur la réponse du matériau lui-même. En effet, la 

surface peut se conduire comme une source ou un puits de défauts selon les conditions. Les 

céramiques dont il sera question par la suite sont notamment envisagées pour servir dans les 

assemblages combustibles comme couche d’enrobage ou comme matériau de gaine à 

proximité du combustible. Ces céramiques seront donc soumises à de hautes températures et 

à une irradiation provenant essentiellement du combustible (neutrons, rayonnements). La 

présence d’espèces telles que les gaz de fission au sein de la céramique pourra provenir de 

fissions se produisant à proximité de l’interface combustible/céramique. Elle pourra aussi 

subvenir après diffusion depuis le combustible sous l’effet de hautes températures et au 

travers de cette interface. La présence d’hélium quant à elle provient des désintégrations α 

se produisant dans le combustible à proximité de la céramique ou des réactions nucléaires de 

type (n, α) initiées par les neutrons au sein de matériaux environnants.  

II-1-2-2 Avantages 

Les accélérateurs de particules sont des outils puissants qui permettent d’irradier les 

matériaux et d’implanter des espèces en subsurface afin d’en étudier le comportement. 
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L’avantage de ces instruments est qu’ils permettent un contrôle précis de la nature et de 

l’énergie de l’espèce irradiante, ainsi que de la fluence d’irradiation. Ajoutons que la mise en 

œuvre de porte-objets chauffants permet de réaliser des irradiations en température. Il est 

ainsi possible de générer des dégâts en quantité maîtrisée et répartis sur une gamme de 

profondeurs connue. La décorrélation paramétrique qu’autorise ce protocole de laboratoire 

permet de mieux comprendre les processus parfois complexes qui se produisent au sein du 

matériau et d’identifier d’éventuels effets synergiques.  

Concrètement, les traitements d’irradiation réalisés auprès d’accélérateurs dans les 

études décrites ci-après ont deux objectifs principaux :  

- Du point de vue du matériau tout d’abord, il s’agit de générer des dégâts en quantité 

contrôlée afin de tester la tenue sous irradiation de ce dernier. On considère ici que les dégâts 

produits par des ions de quelques centaines de keV à quelques MeV sont de nature 

comparable à ceux générés par les neutrons en réacteur. Il s’agit de dégâts électroniques et 

balistiques, dont la proportion varie selon la nature et l’énergie de la particule irradiante. Dans 

un réacteur nucléaire, la quantité de déplacements par atome (dpa) générée au sein du 

combustible au cours de sa durée de vie varie de quelques dpa pour les réacteurs actuels (Gen 

II et III) à environ 200 dpa pour certains concepts de génération IV. Ces dpa peuvent conduire 

à des modifications structurales de nature à modifier les propriétés macroscopiques 

(chimiques, mécaniques) des matériaux. Les irradiations réalisées sur les accélérateurs de 

l’IPNL permettent de couvrir une large gamme de dpa :  de 0,2 dpa à faible fluence en He+ et 

jusqu’à 400 dpa à forte fluence en Xe++. La multiplication des fluences permet ainsi de mieux 

comprendre les mécanismes d’endommagement dont certains peuvent apparaître de façon 

progressive.  

- Du point de vue de l’espèce implantée, la multiplication des fluences permet 

d’appréhender des effets pouvant être liés à la concentration volumique. Les deux espèces les 

plus étudiées dans ces travaux sont le xénon et l’hélium. Le xénon est un produit de fission 

produit en abondance dans les réacteurs à fission (~ 70 MeV) comme indiqué dans le tableau 

1.  
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Tableau n°1 : Rendements des isotopes de krypton et de xénon pour trois noyaux 

(235U, 239U et 238U). Tableau extrait de [47]. 

Il résulte de ces rendements une teneur croissante en gaz de fission au sein du 

combustible et potentiellement des céramiques environnantes. Si l’on néglige la proportion 

de gaz relâché pour ne considérer que la quantité totale produite dans le combustible, on peut 

utiliser la formule suivante :   

���� = ��� × 
� × �
�  

Avec :  

[Xe] : la concentration en atomes de xénon exprimée en atomes de gaz / cm3 

YXe : le rendement total du xénon (voir Tableau 1) 


�  : la quantité de fissions / cm3 / seconde 

t : le temps d’irradiation considéré en secondes 

 

A titre indicatif, une application numérique de cette formule peut être effectuée, 

considérant YXe = 0,214 (cas de 235U, Tab. 1), 
� = 2,5 × 10�� fissions.cm-3.s-1 [48] et t = 1 an. 

Ce calcul conduit à une concentration d’environ 1,7×1021 atomes de Xe.cm-3 qui, ramenée au 

nombre d’atomes d’uranium et d’oxygène par cm3 d’UO2 (7,34×1022 at.cm-3), donne une 
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concentration d’environ 2,2 % at. pour une année de fonctionnement normal, soit environ 7 

% at. pour 3 années d’utilisation d’une même pastille de combustible en réacteur à neutrons 

lents. A noter que le xénon produit se répartit généralement en 3 fractions : fraction relâchée, 

fraction sous forme de bulles et fraction sous forme atomique. La formation de bulles est liée 

au caractère particulièrement insoluble de cette espèce qui est un gaz inerte (pas de liaisons 

chimiques formées avec le réseau hôte) et dont le rayon atomique est élevé (peu stable en 

position interstitielle). La tendance de ce gaz à s’agglomérer sous forme de bulles (de même 

pour les autres gaz de fission) peut conduire à la formation de fissures de nature à nuire à 

l’intégrité physique des matériaux hôtes. La connaissance des seuils de formation de bulles et 

la compréhension des mécanismes de nucléation et de coalescence est un enjeu important. 

L’implantation ionique (Emax = 800 keV en Xe++) et le contrôle de la fluence permet une 

approche itérative en termes de concentrations (de 0,4 % at. à environ 8 % at.). En particulier, 

les études à haute fluence en xénon (jusqu’à 1017 at.cm2,  ~ 400 dpa, [Xe]max ≈ 8 % at.), si elles 

conduisent à des quantités en xénon et surtout à un taux de dpa supérieur à celui attendu en 

réacteur, permettent une extrapolation intéressante des modèles d’endommagement et de 

formation de bulles. Le cas de l’hélium est similaire puisque cette espèce est générée en 

quantité importante dans les matériaux du nucléaire (typiquement 2,5 appm/dpa dans un 

réacteur à fission, énergie de quelques MeV). A noter que cette espèce est également d’un 

grand intérêt pour les réacteurs à fusion dans lesquels elle est également produite en très 

grande quantité (entre 70 et 130 appm/dpa). Dans le cas de céramiques exposées au plasma 

(en composant multi-couche par exemple), ces dernières seraient exposées à un haut flux de 

particules α mais aussi de neutrons lui parvenant de façon non isotrope (effets de 

« blistering » et d’exfoliation possibles). A nouveau, la large gamme de fluences qu’autorise 

l’utilisation d’accélérateurs de particules est propice à l’établissement de modèles descriptifs 

(conditions expérimentales mises en œuvre ici : 0,5 % < [He] < 50 % at., 5.1015 < Φ < 1018  at.cm-

2, EHe = 30 keV).  

II-1-2-3 Synthèse  

Il serait illusoire d’espérer valider en laboratoire le choix d’un matériau destiné à servir 

en réacteur. Les études menées auprès d’accélérateurs ne sont que des étapes préliminaires 

à des tests « grandeur nature » en réacteur nucléaire. Malheureusement, les tests en 

conditions « réelles » sont forcément contraignants et limités en nombre. Il convient de 

percevoir les études menées auprès d’accélérateurs comme un bon moyen de comparer des 

matériaux au travers d’expériences reproductibles. Les données ainsi accumulées ont un 

caractère relatif qui peut paraître limitant mais qui peut faciliter la pré-sélection des options 

les plus prometteuses. Plusieurs céramiques ont été testées à l’IPNL dans des conditions 

expérimentales comparables. Outre la compréhension de certains mécanismes élémentaires, 

ces expériences donnent une idée de la tenue des matériaux selon la variation de tel ou tel 

paramètre. Elles permettent également une comparaison relative entre plusieurs matériaux, 

ce qui autorise à dégager des tendances de comportement. Enfin, elles conduisent à isoler 

certains comportements spécifiques qui n’auraient pas pu être compris en conditions 
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réacteur. Ainsi certains aspects traités dans ces études s’éloignent parfois de l’application 

visée pour privilégier de façon assumée certains aspects plus fondamentaux. 

 

II-1-3 Développements technologiques réalisés sur la période 2005-2017 

 Les matériaux du nucléaire sont soumis à des conditions parfois extrêmes d’irradiation 

et de température. C’est notamment le cas des céramiques envisagées pour servir dans les 

générations futures de réacteurs nucléaires dont le cahier des charges est particulièrement 

exigeant (Annexe 3). Pour bien comprendre les mécanismes mis en jeu, il est nécessaire de 

découpler en laboratoire les effets souvent complexes qui ont lieu en conditions réacteur. 

C’est pourquoi nous avons développé à l’IPNL un système permettant d’effectuer des 

traitements thermiques hors irradiation à très haute température (système de chauffage par 

induction), ainsi qu’un système permettant de réaliser des irradiations en température 

(système de chauffage in situ). Ces deux développements technologiques auxquels j’ai 

contribué sont détaillés ci-après, ainsi qu’un autre développement réalisé récemment et 

permettant la mise en œuvre de la technique d’analyse PIXE sur l’accélérateur 4 MV. Chacune 

de ces réalisations techniques a nécessité une forte interaction de ma part avec les services 

techniques de l’IPNL et en particulier le Service Faisceau d’Ions.  

II-1-3-1 Système de chauffage par induction 

 Jusqu’en 2005, l’IPNL n’était équipé que de fours à résistance permettant d’atteindre 

des températures de recuit de l’ordre de 500-600°C. Ces températures se sont avérées 

insuffisantes pour tester les céramiques nucléaires et il a fallu développer un système 

permettant d’atteindre des températures supérieures à 1000°C sous une atmosphère peu 

oxydante. L’emploi d’un tube en verre de silice s’est rapidement imposé pour contenir les 

échantillons puisque ce matériau résiste à des températures de l’ordre de 1000°C sans 

dégazage pénalisant. Un tube de silice dont le schéma est représenté dans la figure 5 a été 

conçu, raccordé à une bride par un raccord métal/verre afin de permettre le pompage.  
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Figure 5 : Schéma de principe d’un tube de silice avec sa jonction verre métal permettant un 

raccord par bride au système de pompage (schéma 2005). 

Ce système associé à un four tubulaire permet encore aujourd’hui de réaliser des 

recuits jusqu’à 1000°C. Afin d’atteindre des températures supérieures à 1000°C, il a été 

nécessaire d’envisager un autre système qui permette un chauffage plus localisé de 

l’échantillon tout en ménageant le contenant en silice. Les échantillons concernés étant pour 

la plupart conducteurs thermiques, le choix s’est porté sur un système à induction. 

L’échantillon est placé entre des spires refroidies par un liquide réfrigérant (Fig. 6, spires 

usinées à l’IPNL), et raccordées à un générateur haute fréquence (Société EFD à Grenoble).  

 

Figure 6 : Plans des spires utilisées dans le four à induction de l’IPNL. 
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 Il s’est avéré nécessaire d’isoler thermiquement l’échantillon du tube de verre, c’est 

pourquoi un support usiné dans un matériau isolant thermique et électrique a été mis en 

place. Le choix du matériau s’est arrêté sur le nitrure de silicium qui satisfaisait au cahier des 

charges. Enfin, la mesure de température ne pouvant se faire par thermocouple de façon 

précise, il a été installé un pyromètre optique pour compléter le montage. Ce système a été 

mis en œuvre pour la première fois dans le cadre de la thèse de René Bès qui portait sur le 

nitrure de titane. Cela a permis d’obtenir de premiers résultats tout à fait intéressants qui ont 

fait l’objet d’une première publication en 2007 [49] dont est extraite la figure 7.  

  

 

Figure 7 : Schéma du système de chauffage par induction développé à l’IPNL en 2005-2006, 

Figure extraite de la référence [49] 

 Ce système de chauffage relativement « élégant » est encore opérationnel aujourd’hui 

et rend service à bon nombre de doctorants du laboratoire. A noter que l’ajout d’une sur-

nacelle en tungstène permet d’augmenter encore la température maximale pouvant être 

atteinte (de l’ordre de 1800°C) et a également permis d’effectuer des traitements thermiques 

sur des échantillons isolants.   

     

II-1-3-2 Système d’irradiation en température 

Avant 2007 était installé sur la ligne de faisceau de l’accélérateur 4 MV de l’IPNL un 
système de chauffage permettant des irradiations à des températures de quelques centaines 
de degrés. Ce système s’est avéré insuffisant pour atteindre des températures supérieures à 
500°C sous faisceau. J’ai pris en charge en 2007 avec C. Peaucelle (SFI/IPNL) un projet de 
développement d’un système de chauffage permettant d’atteindre des températures de 
l’ordre de 1000°C. Ce projet a fait l’objet d’une demande de financement auprès du GDR 
GEDEPEON (GEstion des DEchets et Production d'Energie par des Options Nouvelles) en 2007. 
Le développement a nécessité une interaction forte avec le service faisceau d’ions de l’IPNL 
ainsi qu’avec les autres services techniques du laboratoire. Les plans de la pièce centrale 
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dessinés (porte-objet chauffant) par C. Peaucelle (service SFI) et le Bureau d’étude de l’IPNL 
sont représentés sur la figure 8.   

 

 
 

Figure 8 : Plans porte-objet chauffant pour le système in situ de chauffage sous irradiation. 
 
 Le système de chauffage a été opérationnel à partir de 2011 avec de premières 

irradiations à 1000°C aux ions Ar+ réalisées sur TiC [50]. Le système est représenté dans la 
figure 9.  
 
 

 
 

Figure 9 : Photos de la chambre d’irradiation (a) et vue d’un échantillon en cours 
d’irradiation à haute température (b). Cette chambre a été conçue spécifiquement pour ce 

type d’expérience (réalisation technique : C. Peaucelle, SFI, IPNL) 
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  A noter que ce système a été utilisé par la suite dans plusieurs études (thèse B. 
Marchand, IPNL, 2009-2012), jusqu’à encore très récemment (thèse de G. Victor, IPNL, 2013-
2016). En effet, peu de systèmes permettent de coupler l’irradiation par faisceau d’ions à de 
telles températures à l’échelle nationale.  
 
 

II-1-3-3 Détecteur SDD (technique PIXE) 

 Plus récemment a été mis en place sur l’accélérateur 4 MV de l’IPNL un détecteur de 

type SDD. Ce dernier a pour objectif de récolter les rayons X générés lors de l’interaction des 

particules avec la matière (Fig. 10).  

 

Fig. 10. : Détecteur SDD + platine motorisée installée sur l’accélérateur 4 MV de l’IPNL (Technique 

PIXE) 

Ce projet porté par R. Rapegno (IGR SFI/IPNL) et moi-même a fait l’objet d’un 

financement de la part de la fédération de Physique FRAMA (Fédération de Recherche André 

Marie Ampère) en 2014. L’objectif est ici de permettre l’acquisition simultanée de spectres de 

rétrodiffusion élastique d’ions (RBS) et de spectres liés à l’émission induite de rayons X 

(Technique PIXE). La conjonction de ces deux techniques conduit à une caractérisation plus 

précise des éléments présents dans les matériaux analysés. En effet, la technique PIXE conduit 

à une identification de l’ensemble des éléments (Z>11) présents dans la matière, ce qui peut 

conduire à lever certaines ambigüités issues des spectres RBS dans le cas d’éléments de Z 

proches notamment.   
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II-2 Rôle de la microstructure sur les propriétés des céramiques  

 La micro- ou nano-structure (cas de grains nanométriques) des céramiques, elle-même 

dépendante des conditions de synthèse, peut influer grandement sur les propriétés de ces 

dernières sous irradiation. Les céramiques ont été élaborées par frittage à chaud (Hot Press 

« HP » ou Spark Plasma Sintering « SPS »). Ces techniques ont permis l’obtention de frittés 

avec des tailles de grains variables (de quelques dizaines de nm à plusieurs µm). Ces 

différentes microstructures ont permis de mettre en évidence des effets liés à l’orientation 

cristalline des grains, aux joints de grains ou bien encore à la taille de grains. 

II-2-1 Rôle de l’orientation cristalline des grains  

II-2-1-1 Sur la résistance à l’exfoliation 

L’implantation d’un gaz rare à haute fluence peut conduire à la formation de cloques 

(blistering) et à une exfoliation. Ces deux effets ont pu être observés sur TiC et SiC après 

implantations d’un gaz rare à température ambiante. La figure 11 montre les clichés MEB 

obtenus après implantation de TiC en argon et en xénon à une fluence proche de 1017 at.cm-2 

(i.e. [Ar]max  ≈ [Xe]max  ≈ 10 % at. au Rp ≈ 160 nm). 

  

Figure 11 : a) Cloques formées en surface de TiC après implantation en Ar (500 keV, Φ = 

1,6×1017 at.cm-2), et b) en Xe  (800 keV, Φ = 1,2×1017 at.cm-2) 

Dans les deux cas, on peut distinguer des grains dont la surface ne comporte aucune 

cloque (cercles blancs sur Fig. 11a et grain en bas à gauche par exemple sur la Fig. 11b). Une 

analyse MET réalisée sur des prélèvements FIB (Focused Ion Beam) a permis de constater que 

ces cloques sont liées à la formation de microfissures sous la surface au niveau du parcours 

moyen projeté (noté Rp). Ces microfissures induites par la présence de gaz en grande quantité 

ont une extension latérale qui dépend de l’orientation cristalline du grain considéré comme 

représenté sur la figure 12. 

a b 
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Figure 12 : Cliché MET réalisé au niveau d’un joint de grain après implantation de TiC 

en argon à T ambiante 

 

 Après traitement thermique à 1000°C, ces cloques ont pour la plupart éclaté, comme 

indiqué sur la Fig. 13. Dans le cas de l’argon, le recuit conduit même à une exfoliation de zones 

étendues (Fig. 13a). On distingue toujours la présence de grains non affectés par ces 

modifications de surface (Zoom Fig. 13b par exemple).  

 

Figure 13 : a) Surface de la céramique TiC après traitement thermique dans le cas 

d’une implantation en argon, b) en xénon 

Joint de 

grain 

Fissures 

a b 
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 L’exfoliation devient plus importante lorsque l’implantation en argon est conduite à 

haute température (1000°C) et l’essentiel de la surface est délaminée (Fig. 14) suite à un effet 

de type « Smart Cut ». 

 

Figure 14 : Exfoliation massive de la surface de TiC après implantation en argon à 1000°C 

(500 keV, Φ = 1,6×1017 at.cm-2) 

 On constate que seuls certains grains n’ont pas subi d’exfoliation (cercle blanc) 

conformément à ce qui a été souligné précédemment. L’analyse par « Electron Backscattering 

Spectrometry Detection » EBSD (Fig. 15) a permis de révéler que les grains restés intacts sont 

majoritairement orientés de sorte que les plans (100) et (101) soient les plans orientés 

parallèlement à la surface [50].  

 

Figure 15 : Analyse EBSD réalisée sur TiC après implantation en argon à 1000°C [50] 
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C’est finalement l’orientation <111> (plans (111) // à la surface) qui donne le plus 

facilement lieu à une exfoliation sous irradiation externe. La famille de plans (111) est la plus 

compacte dans le réseau CFC de TiC.  Il semblerait qu’il s’agisse également du plan dans lequel 

le clivage soit le plus aisé au-dessus de 800C° [51].  
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II-2-1-2 Sur la résistance à l’oxydation 

 L’effet de l’orientation cristalline des grains sur leur résistance à l’oxydation a été 

observé en premier lieu sur TiN, puis sur TiC. Dans les deux cas, les premiers stades de 

l’oxydation sous faible pression partielle d’oxygène (PPO) se traduit par l’apparition de 

cristallites (ilôts) oxydes à la surface des grains (Fig. 16). 

 

  

 

Figure 16 : a) Formation de cristallites oxydes aux premiers stades de l’oxydation en surface 

des grains de TiN (1500°C, 1h, PPO = 10-6 mbars) et b) de TiC (1500°C, 1h, PPO = 2×10-5 

mbars) 

 

 La croissance épitaxiale de ces cristallites en surface des grains se traduit par une 

orientation spécifique de ces derniers. Certains grains ne comportent aucun cristallite, ou 

alors ces derniers sont trop petits pour être observés en MEB. Il a été montré par EBSD (Fig. 

17) sur TiN (isomorphie avec TiC) que les grains ne présentant pas de cristallites (ou alors très 

fins) sont préférentiellement orientés selon la famille de plans (111) parallèles à la surface 

[52].  

 

a b 



      

 

40 
 

 

Figure 17 : Analyse EBSD réalisée sur TiN aux premiers stades de l’oxydation [52] 

 L’explication de cette faible réactivité des plans (111) vis à vis de l’oxydation trouverait 

son origine dans la densité de présence des sites carbone qui est plus faible dans le cas des 

plans (111) et qui confère à cette orientation une meilleure résistance à la corrosion. La 

croissance d’oxydes sur la face (100) de bon nombre de métaux (Ti, Ni) est d’ailleurs plus 

rapide que sur les autres plans, le plan (111) présentant une meilleure résistance à la 

corrosion.  Rappelons que la nature des liaisons chimiques au sein des structures TiN et TiC 

est partiellement métallique, ce qui n’est pas le cas de SiC qui ne présentera donc pas 

forcément la même tendance.  
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II-2-1-3 Sur la rétention des espèces implantées 

 Comme cela a été vu au paragraphe précédent, l’orientation cristalline des grains de 

TiN et TiC influence leur résistance à l’oxydation et à l’exfoliation. Dans le cas de TiN, la 

croissance de cristallites oxydes en surface va de pair avec un relâchement du gaz rare pré-

implanté. En effet, il a été montré par microsonde nucléaire que les grains comportant en 

surface un grand nombre de cristallites contiennent moins de xénon que leurs voisins (Fig. 18).  

 

Figure 18 : Superposition d’une image de la surface de TiN prise au microscope optique et 

d’une cartographie RBS en Xénon. Analyse réalisée suite à un recuit de 1500°C effectué 

après une implantation en xénon. Le grain central comporte des cristallites oxydes en 

surface. 

 

  De façon similaire, les grains de TiC observés sur la Fig. 13b et qui sont restés intacts 

après implantation en xénon et recuit à 1000 °C ont une meilleure capacité de rétention de 

l’espèce implantée (Fig. 19a et 19b). Le même type de conclusion est déduit des cartographies 

réalisées après irradiation en argon à haute température avec une teneur en argon quasi 

inchangée au sein des grains n’ayant pas subi d’exfoliation (Fig. 19c). Pour rappel, les grains 

non exfoliés (et non cloqués) sont principalement orientés selon les axes <100> ou <101>. 
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Figure 19 : a) Cliché MEB obtenu sur TiC implanté en xénon (Tamb) puis recuit à 1000°C, b) 

cartographie xénon obtenue en EDX sur la même zone, et c) cliché MEB superposé à une 

analyse en µ RBS montrant la répartition en argon après implantation à 1000°C.  

Résumé de la partie II-2-1 : On peut conclure à une influence notable de l’orientation 

cristalline des grains de TiN et TiC sur leur comportement sous irradiation et à l’oxydation. On 

peut imaginer qu’une texturation du matériau selon l’axe <111> pourrait se traduire par une 

résistance accrue à l’oxydation, mais à une détérioration de la résistance à 

l’exfoliation/blistering. Privilégier l’orientation <100> se traduirait par une résistance accrue à 

l’exfoliation et donc à une meilleure rétention des gaz rares par le matériau, et ce dans la 

mesure où l’oxydation reste faible. Une telle texturation si elle est compliquée à obtenir sur 

des matériaux frittés peut tout à fait être envisagée sur des couches minces obtenues par CVD 

(voir Partie III). A noter qu’aucune conclusion n’a pu être déduite des premiers résultats 

obtenus sur SiC puisque seules des irradiations à température ambiante, conduisant à une 

amorphisation totale du matériau, ont été réalisées au moment de rédiger ce manuscrit.   

c 

Cartographie EDX : Xe 

Grains intacts après 

irradiation et recuit 
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II-2-2 Effets observés aux joints de grains  

Des effets singuliers sont parfois observés à l’intérieur ou à proximité des joints de 

grains dans les matériaux polycristallins.  En effet, le joint de grain peut se comporter comme 

un puits ou une source de défauts sous irradiation et cela peut conduire à une mobilité accrue 

des espèces implantées. Dans le cas de TiN polycristallin, il a été observé une zone appauvrie 

en xénon aux abords des joints de grains (Fig. 18) après implantation. Cette zone située de 

part et d’autre du joint se distingue également par l’absence de cristallites oxydes, signe d’une 

moindre oxydation sous faible PPO (Fig. 20). 

 

Figure 20 : Image MEB de TiN après oxydation à faible PPO. 

 

En dehors de ces effets visibles en terme de topographie de surface, aucune 

accumulation de xénon ou d’argon n’a pu être mise en évidence par MET aux joints de grains 

que ce soit dans TiN ou TiC. Aucune agrégation particulière de bulles de xénon n’est observée 

à moyenne fluence. A haute fluence (de l’ordre de 1017 at.cm-2), la formation de micro-fissures 

au niveau du Rp est visible quel que soit le grain, avec néanmoins un niveau de ramification 

plus ou moins élevé selon l’orientation cristalline (Fig. 21).  
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Figure 21 : Fissurations générées en subsurface après irradiation de TiC aux ions 

argon (500 keV, T ambiante, Φ = 1,2×1017 at.cm-2) 

 

Ces fissurations conduisent à la formation de cloques en surface de TiC et de TiN (Fig. 

22) qui sont parfois localisées à cheval entre deux grains, confirmant l’étanchéité des joints 

vis-à-vis du xénon, et aussi de l’argon.   

 

 

Direction       d’irradiation 
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Figure 22 : Cloques formées suite à une implantation à haute fluence (≈ 1017 at.cm-2) en 

xénon à la surface de a) TiC, b) TiN (avec tilt de 45°), et c) suite à une implantation en argon 

dans TiN 

 

Des expériences réalisées à plus haute fluence en argon (500 keV, Φ = 3,2×1017 at.cm-

2) et à température ambiante sur TiC ont néanmoins permis d’observer un seuil de décohésion 

des joints de grains qui deviennent alors des exutoires possibles pour le gaz contenu dans les 

cloques (Fig. 23). 

a 

b 

c 
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Figure 23 : Cliché MEB de la surface de TiC après implantation en argon à très haute fluence 

(500 keV, Φ = 3,2×1017 at.cm-2) et à température ambiante. 

 

A nouveau la décohésion observée aux joints de grains intervient de manière privilégie 

dans les zones à faible porosité initiale (partie centrale de la figure 23). Les zones à forte 

porosité de surface ne donnent pas lieu à ce phénomène (zone à droite de l’image), le gaz 

étant plus facilement relâché via les pores du matériau.  

Dans le cas de TiN implanté à une fluence de 1,2×1017 at.cm-2 (Fig. 22b) la pression 

accumulée dans les cloques a donné lieu à une exfoliation de ces dernières à haute 

température, et ce quelle que soit la distance au joint (Fig. 24). 
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Figure 24 : Surface de TiN pré-implanté en xénon à haute fluence puis recuit à 1300°C 

Par ailleurs, la délamination observée lors d’implantations en température suit 

clairement le contour des grains comme vu précédemment (Fig. 19b). La propagation latérale 

des fissures étant dépendante de l’orientation cristalline du grain considéré, certains d’entre 

eux vont être entièrement arrachés (effet « Smart cuts) comme cela est montré sur la figure 

25.   

 

Figure 25 : Cliché MET montrant un grain de TiC exfolié (en haut) après implantation en 

argon à 1000°C (Φ = 3,7×1017 at.cm-2) , et un grain non exfolié comportant des micro-fissures 

(en bas). 

Grain  

non exfolié 

Grain  

exfolié 

Rp 



      

 

50 
 

 Si aucune accumulation de xénon ou d’argon aux joints de grains n’a pu être mise en 

évidence dans TiN et TiC, il n’en va pas de même pour l’hélium. A haute fluence (ΦHe = 1,2×1017 

at.cm-2), des clichés MET obtenus sur TiC ont permis d’observer la présence de cavités au 

niveau de certains joints (non systématique) ; ces dernières s’étendant au-delà de la zone 

implantée jusqu’à la surface (Fig. 26).  

 

Figure 26 : Cliché MET de TiC montrant la formation de micro-fissures en profondeur après 

irradiation aux ions 3He+ et la formation de cavités au joint de grain 

Contrairement aux autres gaz rares de rayons atomiques plus élevés, et donc 

probablement moins mobiles, l’hélium pourrait donc être sujet à un relâchement préférentiel 

via les joints de grains.  

Résumé de la partie II-2-2 : Pour conclure cette partie, il convient de distinguer le cas 

d’irradiations réalisées sur TiC à température ambiante de celui d’irradiations à haute 

température. A température ambiante, les défauts générés par l’irradiation ne sont pas/peu 

mobiles et leur migration jusqu’au joint de grain est rendue difficile ce qui limite l’influence 

de ces derniers sur les effets de relâchements. Une exception pourrait être faite dans le cas 

des implantations aux ions hélium qui ont permis de montrer une tendance de cette espèce à 

s’accumuler aux JDG malgré le peu d’énergie thermique disponible. A haute température la 

mobilité des défauts est accrue et le rôle des joints de grains également avec une extension 

latérale des défauts conduisant à des fissures pouvant atteindre le joint de grain et menant à 

un relâchement massif de l’espèce implantée. Signalons enfin qu’une irradiation à RT suivie 

d’un recuit post-implantation à 1000°C conduit à des effets sensiblement différents d’une 

irradiation réalisée à 1000°C (chauffage in situ). Des effets synergiques sont donc à souligner 

entre les paramètres « irradiation » (création de défauts) et « température » (mobilité des 

défauts).   

Rp 
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 II-2-3 Effets liés à la taille de grains et à la porosité 

Deux techniques de frittage ont été utilisées dans ces travaux, la technique Hot Press 

(HP) et la technique de frittage flash ou Spark Plasma Sintering (SPS). La première méthode 

consiste à apporter de la chaleur au système au moyen de résistances chauffantes et suppose 

de très hautes températures propices à la croissance des grains. Elle a été utilisée pour la 

synthèse de TiN de 2007 à 2010 et a conduit à des tailles de grains comprises entre quelques 

µm et plusieurs dizaines de µm. L’avènement de la technique SPS reposant sur un chauffage 

par courant pulsé a permis de limiter la température de frittage et donc la croissance des 

grains. Cette technique a été mise en œuvre à compter de 2010 (collaboration avec le 

Laboratoire MATEIS, INSA Lyon), et a permis de synthétiser des frittés TiC à partir de poudre 

nanométrique. La taille de grain finale obtenue varie de quelques centaines de nm à plusieurs 

µm selon les cycles appliqués. A partir de 2013, la synthèse de nanopoudre SiC par pyrolyse 

laser couplée à une optimisation du protocole de dispersion et de frittage SPS (ANR 

Silicarbitube, collaboration INSA/MATEIS et CEA/DSM/IRAMIS/NIMBE/LEDNA) a permis 

d’obtenir une taille de grains inférieure à 100 nm. Evaluer l’influence de cette 

nanostructuration suppose d’établir des comparaisons avec des microstructures moins fines. 

C’est là tout l’objet de la thèse de L. Sawa Escobar qui a démarré en 2016 et qui prévoit une 

comparaison entre plusieurs microstructures de β-SiC obtenues par CVD (voir Partie III). Sont 

détaillés ci-après les principaux effets mis en évidence lors des comparaisons réalisées entre 

différentes microstructures de TiN et TiC (300 nm < Ø < 30 µm). 

II-2-3-1 Sur la fissuration et l’exfoliation  

L’irradiation à haute fluence en argon et en xénon (de l’ordre de 1017 at.cm-2) de trois 

microstructures différentes (Ø1 ≈ 300 nm, Ø2 ≈ 1 µm et Ø3 ≈ 30 µm) de TiC a conduit à la 

formation de microfissures sous la surface. Dans le cas de grains micrométriques ces fissures 

sont relativement étendues et peuvent se ramifier sur plusieurs micromètres (Fig. 21). Pour 

les grains de quelques centaines de nanomètres, l’extension latérale des fissures n’excède pas 

quelques dizaines de nanomètres alors qu’aucune fissure n’est observée pour les grains de 

taille inférieure à 100 nm, même au niveau du Rp (Fig. 27).  
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Figure 27 : Fissures générées au sein de grains de TiC de différentes tailles  après irradiation 

à température ambiante aux ions argon (500 keV, Φ = 1,6×1017 at.cm-2) 

 

La forte densité de joints de grains ainsi que la présence de porosités intergranulaires 

dans les zones à très petits grains permettent très probablement de limiter les contraintes 

mécaniques exercées par le gaz au sein des grains. Cette porosité intergranulaire explique 

également l’absence de cloques en surface des nanograins, les pores étant des exutoires 

possibles pour le gaz implanté. Il n’a malheureusement pas été possible d’obtenir des frittés 

de TiC combinant nanograins et faible porosité via la technique SPS (densification ≈ 90 % 

seulement vs 96-97 % pour les microstructures à grains micrométriques). Dans ces conditions 

il est difficile de décorréler les effets liés à la présence de porosité ouverte de ceux purement 

liés à la taille de grains submicronique. L’obtention d’un fritté de TiC à grains nanométriques 

(< 100nm) et à forte cohésion aurait été nécessaire pour aller plus avant sur ce point. A noter 

que cela sera possible dans le cas des dépôts CVD de SiC qui sont à l’étude au moment de 

l’écriture de ce manuscrit. 

Les trois microstructures précédentes (Ø1 ≈ 300 nm, Ø2 ≈ 1 µm et Ø3 ≈ 30 µm) ont 

subi un traitement thermique à 1000°C après implantation en argon. Ce traitement a conduit 

à l’exfoliation des cloques formées en surface des plus gros grains. Pour les grains 

submicroniques, une augmentation de l’extension latérale des fissures sub-surfaciques est 

observée (Fig. 28). A nouveau la présence de porosité et le manque de cohésion entre les 

grains pour les microstructures fines conduisent à la formation de chemins préférentiels 

d’évacuation pour le gaz (traits pointillés sur la Fig. 28), ce qui a pour effet de limiter 

l’exfoliation. 
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Figure 28 : Cliché MEB montrant la fissuration de grains de TiC en subsurface après 

implantation argon et traitement thermique à 1000°C. En pointillé un chemin probable 

d’évacuation du gaz depuis le Rp vers la surface.  

 

Sur la figure 28, on aperçoit la formation de petites cavités pouvant jouer le rôle de 

réservoir pour le gaz emmagasiné avant évacuation vers la surface. Les trois microstructures 

ont également été testées en condition d’irradiation à haute température (1000°C, ions Ar+, 

500 keV, Φ = 3,2×1017 at.cm-2). Comme vu précédemment ces conditions d’irradiation 

favorisent la propagation latérale des fissures générées par le gaz au niveau du Rp, ce qui 

conduit à une délamination préférentielle des gros grains (Fig. 14). Une certaine résistance à 

l’exfoliation des zones à plus petits grains (et à faible porosité/forte cohésion) a pu être 

observée sur certaines zones pour un échantillon présentant une hétérogénéité de 

microstructure (Fig. 29).  

Cavités 
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Figure 29 : Cliché MEB de la surface de TiC après implantation en argon à haute température 

(1000°C, 500 keV, Φ = 1,6×1017 at.cm-2). Mise en évidence de la différence d’exfoliation ente 

une zone à gros grains (droite) et une zone à petits grains (gauche).  

 

La figure 29 illustre bien le gain potentiel que représente les petits grains vis-à-vis de 

la résistance à l’exfoliation (partie gauche de l’image non exfoliée). Cela va dans le sens d’un 

rôle prépondérant joué par les joints de grains sur la ramification et la propagation des 

fissures, de nature à limiter les effets de délamination massive. Au final, les mécanismes se 

produisant au sein de TiC lors des irradiations aux ions argon sont schématisés sur la figure 30 

avec un focus particulier sur les différences observées selon la taille des grains.  

 

 

 

 

 

 

 

 

Zone à petits 

grains (≈ 1µm) 

Zone à gros grains exfoliés  

(≈ 30 µm) 

Gros grains exfoliés 
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a) Irradiations à température ambiante 

Grains micrométriques 

Grains nanométriques 

Grains micrométriques 

après recuit à 1000°C 
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Figure 30 : Représentation schématique des mécanismes observés lors des 

irradiations en argon (500 keV, Φ = 1,6×1017 at.cm-2) réalisées sur différentes 

microstructures de TiC. 

 

II-2-3-2 Sur l’oxydation 

Parmi les propriétés qui sont notablement affectées par la microstructure initiale de la 

céramique se trouve la résistance à l’oxydation. Une première indication expérimentale de 

cela a été obtenue sur TiN puisque des recuits sous une PPO de 2.10-4 mbars ont conduit à 

une couche d’oxydation plus homogène et plus couvrante dans le cas d’une microstructure 

fine (Ø ≈ 6 µm), en comparaison avec d’autres microstructures plus grossières (Ø > 30 µm). 

Suite à ce résultat, une étude plus approfondie a été menée sur le comportement à l’oxydation 

de TiC en fonction de la taille initiale des grains. Les trois microstructures évoquées 

précédemment (i.e. Ø1 ≈ 300 nm, Ø2 ≈ 1 µm et Ø3 ≈ 30 µm) ont ainsi été soumises à des 

traitements d’oxydation sous des PPO comprises entre 2×10-7 mbar et 2×10-6 mbar, à une 

température de 1000°C.  

Dans ces conditions, une couche homogène d’oxyde est formée en surface du matériau 

qui a été préalablement implanté en xénon. Une des premières conclusions de cette étude 

b) Irradiations à haute température 

Grains micrométriques 

Grains nanométriques 
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comparative est que la composition, l’épaisseur et l’étanchéité de la couche d’oxyde sont 

dépendantes de la microstructure initiale de la céramique. La figure 31 représente une vue 

transverse des trois couches d’oxydes obtenues pour les trois microstructures pré-citées.  

 

 

Figure 31 : Clichés MET obtenus sur les trois microstructures de TiC après implantation en 

xénon et traitement thermique sous PPO = 2×10-6 mbars 

 Une analyse par faisceau d’ions (NBS, α, 7,5 MeV) de la teneur en oxygène a également 

été réalisée qui confirme que la teneur en oxygène et la profondeur d’oxydation varient selon 

la microstructure (Fig. 32).  

 

 

 

Ø1 Ø2 

Ø3 

Folds 

Gas evacuation 



      

 

58 
 

 

 

Figure 32 : Profils en oxygène obtenus par NBS (α, 7,5 MeV) après oxydation de trois 

microstructures de TiC à PPO = 2×10-6 mbars 

 

 L’analyse du xénon par RBS a également permis de montrer que le relâchement était 

moindre dans le cas de la microstructure la plus fine. En effet, après 20h de traitement, la 

totalité du xénon initialement implanté a été relâchée par Ø2 et Ø3, alors qu’une fraction 

d’environ 20 % a été retenue par Ø1 (Fig. 33). Cela peut paraitre surprenant au regard de la 

porosité ouverte conséquente présente au sein de cette microstructure comme déjà évoqué 

dans les parties précédentes. 
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Figure 33 : Profils en xénon obtenus par RBS (α, 2,5 MeV) après traitements d’oxydation à 

une PPO de 2×10-6 mbars pendant 10h et 20h.   

 

Des phénomènes complexes ont été mis en évidence, que l’on peut résumer comme 

suit. La couche d’oxyde formée en surface de la microstructure la plus fine est plus épaisse 

que pour les autres microstructures. Néanmoins son étanchéité vis à vis du xénon pré-

implanté est meilleure. De façon plus étonnante, la nature de l’oxyde formé en surface de la 

microstructure la plus fine diffère de celle observée pour les deux autres puisqu’il s’agit 

majoritairement d’une phase Ti4O7 (vs TiO2 pour les deux autres microstructures). L’hypothèse 

mise en avant pour expliquer cette différence notable est la présence de contraintes à 

l’intérieur de la couche d’oxyde susceptibles de modifier et d’interrompre la succession 

classique entre les phases oxydes d’ordre croissant (contraintes stériques symbolisées par les 

plis observés dans la couche d’oxyde pour Ø1). Cet effet totalement inattendu a été pris en 

compte dans le modèle schématique proposé pour la croissance d’oxyde et représenté dans 

la figure 34. 
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Figure 34 : Représentation schématique des mécanismes proposés pour la croissance 

d’oxyde en surface de TiC selon la microstructure initiale et après implantation en xénon. 

 

Résumé de la partie II-2-3 : En conclusion de cette partie concernant l’influence de la taille des 

grains, une résistance accrue des grains de taille inférieure à 100 nm vis-à-vis de la fissuration 

sous irradiation a été mise en évidence. La proximité des joints de grains joue très 

probablement un rôle sur l’évacuation des défauts, y compris à température ambiante. Les 

microstructures fines résistent globalement mieux aux effets de délamination à haute 

température comme illustré par la figure 29. Néanmoins, il n’a pas été possible de décorréler 

clairement le rôle joué par la taille des grains de celui joué par la porosité. En effet, la réduction 

de la taille de grains lors du frittage est allée de pair avec l’augmentation de la porosité inter-

granulaire. Cette porosité souvent ouverte sur la surface est venue fausser le relâchement des 

gaz implantés. L’obtention d’une microstructure à nanograins (< 10 nm), cohésive et 

homogène est rendue possible par les techniques de dépôts de type CVD. Comme indiqué 

précédemment, l’étude démarrée sur CVD-SiC en 2016 devrait ainsi ouvrir certaines 

perspectives concernant la comparaison nano- vs micro-structuration (voir Partie III).  A noter 

néanmoins que des effets surprenants ont été soulignés ici concernant la microstructure à 

nanograins en termes de résistance à l’oxydation. En effet, la microstructure la plus fine (Ø1 

≈ 300 nm), malgré la présence d’une porosité ouverte, s’est avérée la plus à même de retenir 

le xénon pré-implanté en condition d’oxydation. Des contraintes et effets stériques 

intervenant lors de la croissance d’oxyde sont soupçonnés pour expliquer cette relative 

étanchéité de la couche formée en surface.    
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II-3 Distribution spatiale et mobilité du xénon  

 Le xénon est un produit de fission produit en abondance dans les réacteurs nucléaires. 

Comme indiqué dans la partie II-1, les matériaux du nucléaire doivent présenter une bonne 

capacité de rétention vis-à-vis de cette espèce, et notamment de ses isotopes radioactifs. 

L’agrégation possible de cette espèce insoluble peut conduire à la nucléation de bulles et à la 

fracturation du matériau avec un relâchement massif d’espèces pénalisantes. C’est pourquoi 

il est important de bien comprendre les mécanismes impliqués dans le comportement du 

xénon au sein des céramiques. Un bilan synthétique des principaux résultats obtenus dans le 

cas de SiC, TiC et TiN est proposé dans cette partie. Des informations sont déduites de ces 

résultats quant à la mobilité et la distribution spatiale du xénon selon la fluence 

d’implantation.   

 

II-3-1 A faible concentration 

 Le xénon est une espèce particulièrement insoluble dans la plupart des matériaux, en 

raison de sa nature inerte et de son grand rayon atomique. Les implantations réalisées à 

température ambiante et à faible fluence 5×1015 at.cm-2 (≈ 0,4 %at. au Rp, EXe = 800 keV, Rp ≈ 

160 nm) n’ont pas permis d’observer la présence de bulles en MET, et ce quel que soit le 

matériau considéré. Après un tel traitement, le xénon est très probablement sous forme 

atomique au sein d’un réseau relativement désordonné, voire amorphe pour SiC qui est un 

cas à part du fait de son seuil d’amorphisation très bas en comparaison de TiN et TiC (voir 

partie II-5). L’implantation ayant lieu à température ambiante, le réseau ne dispose pas 

d’assez d’énergie thermique pour se réarranger et minimiser l’énergie d’incorporation de 

l’espèce introduite. Un traitement thermique à 1000°C qui est la température limite de 

mobilité des lacunes au sein de TiN et TiC se traduit par une légère modification du profil 

expérimental d’implantation sans pour autant que le xénon ne soit relâché (rétention quasi 

totale). On peut supposer que ce recuit autorise une forme de relaxation du réseau qui conduit 

à une légère redistribution du xénon au sein de ce dernier. Des traitements jusqu’à 1400°C 

n’ont pas conduit non plus à des modifications notables du profil d’implantation si ce n’est un 

léger déplacement de l’ensemble du profil vers la surface (Fig. 35).  
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Figure 35 : Profils en xénon obtenus par RBS après implantation dans TiN à une fluence de 

5×1015 at.cm-2 et pour différents traitements thermiques post-implantation. 

 

 A partir de 1500°C, ce déplacement devient notable comme le montre la figure 36. Il 

se traduit par un relâchement massif du xénon lorsque le profil intercepte la surface (dès 

1550°C – 1h, relâchement total après recuit à 1750°C-1h). A noter que ces traitements 

thermiques à très haute température ont été réalisés grâce au système de chauffage par 

induction décrit dans la partie II-2-1.   

 

 

Figure 36 : Spectres RBS montrant le signal du xénon se décalant vers la surface de TiN à 

haute température.  
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Le décalage vers la surface du profil en xénon a pu être modélisé grâce à l’équation de 

Fick qui suit :  

 

Où C représente la concentration élémentaire en xénon, D le coefficient de diffusion 

en cm2.s-1, <ν> la vitesse moyenne de transport en cm.s-1 et k le coefficient de perte en s-1.  

Le modèle d’Evans [53-55] a été utilisé pour expliquer la prédominance du terme de 

transport. Ce modèle suppose la formation de bulles de xénon en sub-surface, bulles qui 

seront observées par la suite grâce à la microscopie électronique en transmission (Figure 37 

extraite de [56]). 

 

Figure 37 : Cliché STEM-HAADF montrant les bulles de xénon formées sous la surface de TiN 

après implantation à une fluence de 5.1015 at.cm-2 et recuit 1h à 1500°C (EXe = 800 keV) [57] 

 

L’hypothèse proposée pour expliquer le transport du xénon vers la surface est la 

présence d’un gradient de défauts lacunaires entre la surface et la zone implantée. En effet, 

on peut distinguer deux cas si l’on suppose que les bulles sont pressurisées à haute 

température, ce qui est très probable : absence de gradient de lacunes (Fig. 38) ou présence 

d’un gradient de lacunes (Fig. 39).  
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Figure 38 : Comportement d’une bulle pressurée et à l’équilibre dans une concentration 

homogène de lacunes 

 

 

Figure 39 : Comportement d’une bulle pressurée et à l’équilibre dans une concentration 

hétérogène de lacunes (gradient de lacunes depuis la surface). 

 

Notre hypothèse pour expliquer la migration des bulles est que ces dernières sont à 

l’équilibre et qu’elles sont soumises à un gradient de lacunes, la surface se comportant comme 

source de lacunes (cas de la figure 39 image de droite). A noter que ce gradient de lacunes 

peut être accentué par la présence de défauts lacunaires nombreux générés par l’implantation 

elle-même entre la surface et le pic de concentration de l’espèce implantée.  

Au final, l’équation suivante proposée par Evans a été utilisée pour simuler les valeurs 

expérimentales de vitesse de transport en fonction de la température :  

 

Où vb représente la vitesse de transport des bulles vers la surface, Dv le coefficient de 

diffusion volumique des lacunes dans TiN, Cs la concentration de lacunes à la surface et x la 

profondeur à laquelle se trouve la couche de bulles considérée. Le tableau 1 résume les 
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paramètres déduits de l’expérience (coefficient de diffusion D, vitesse de transport et fraction 

relachée). On constate que la vitesse de transport est bien simulée par la formule de Evans.  

 

 

Tableau 1 : Résultats de la modélisation de la migration du xénon dans TiN en fonction de la 

température (tableau extrait de [56]) 

Concernant la composante de diffusion, le paramètre D a été représenté en fonction 

de la température sur la figure 40.  

 

Figure 40 : Représentation des valeurs obtenues pour le coefficient de diffusion du 

xénon dans TiN en fonction de la température [56] 

 

Une valeur d’énergie d’activation de 2,2 ± 0.3 eV a ainsi pu être déduite des données 

pour la diffusion du xénon au sein de TiN dans nos conditions expérimentales. TiN et TiC étant 

isomorphe, des résultats similaires ont été obtenus sur le carbure ce qui permet de conclure 

à un mécanisme quasi-identique pour les deux matériaux. Le modèle d’Evans, appliqué ici, 

illustre bien le biais introduit par l’anisotropie de l’irradiation externe. La présence d’une 
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surface (ou d’une interface) à proximité d’une zone comportant des bulles peut fortement 

influer sur le comportement de ces dernières. Le travail à venir qui sera réalisé sur des couches 

minces de quelques µm et obtenues par CVD sera de ce point de vue intéressant (voir Partie 

III : Perspectives).   

Dans le cas de SiC, la situation est différente puisque l’implantation en xénon à 5×1015 

at.cm-2 conduit à une amorphisation complète du matériau comme indiqué précédemment 

(Fig. 41).  

 

Figure 41 : Cliché MET obtenu après irradiation de SiC en xénon à température ambiante et à 

une fluence de 5×1015 at.cm-2. Les cercles blancs correspondent aux zones analysées par 

diffraction électronique. 

Nous reviendrons sur cette particularité de SiC dans la partie II-5, mais on peut retenir 
à ce stade qu’aucune bulle de xénon n’est observée dans la bande amorphe et qu’aucun 
relâchement n’a été mesuré dans ces conditions d’implantation tout comme pour TiC et TiN 
(rétention totale à 0,4 % at.). 
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Résumé de la partie II-3-1 : Ce que l’on peut retenir de ces implantations à température 
ambiante et à faible concentration, est que le seuil de formation de bulles de xénon dans TiN, 
TiC et SiC est supérieur à 5×1015 at.cm-2 dans nos conditions expérimentales, c’est-à-dire 
supérieur à une concentration de 0,4 % at. (concentration maximale au Rp). En revanche, des 
nanobulles peuvent se former dans le cas de TiN lors de recuits post-implantation à partir de 
1300°C, probablement du fait de la coalescence rendue possible par la mobilité des lacunes 
de titane. On considère généralement que la mobilité de ces lacunes (bulk diffusion) est 
activée à une température équivalente à la moitié de la température de fusion en unités 
Kelvin, soit environ 1330°C pour TiN [57-58]. En l’occurrence, il n’est pas étonnant de 
constater une mobilité accrue des espèces implantées au voisinage de 1300°C du fait de la 
mobilité des lacunes environnantes. Dans le cas du xénon, cela permet au gaz de s’agglomérer 
pour former des bulles, ce qui stabilise le système en raison de la très faible solubilité de cette 
espèce. Si ces bulles sont sous pression, elles vont accepter des lacunes de façon à atteindre 
l’équilibre. Une fois à l’équilibre et en l’absence de gradients, elles suivront des mouvements 
browniens au gré des échanges de lacunes ce qui pourra donner lieu à de la coalescence 
isotrope. Si un gradient de lacunes est présent, les bulles à l’équilibre peuvent être amenées 
à migrer dans une direction privilégiée comme observé précédemment. La croissance en taille 
des bulles peut ainsi venir, soit de leur mobilité (mobilité brownienne, transport) qui les 
conduit à rencontrer d’autres bulles, soit comme le suggèrent certains auteurs par le 
processus appelé « Ostwald Ripening » (redissolution thermique). Dans le cas du xénon, cette 
redissolution n’a pas pu être mise en évidence et elle est très peu probable dans nos 
conditions thermiques. Si ce phénomène se produit, il est probable qu’il ne devienne notable 
qu’à de très hautes températures du fait de la très faible solubilité de l’espèce considérée. 
Cette faible solubilité a été confirmée par des calculs ab initio réalisés sur la matrice TiN (voir 
partie II-6). 
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II-3-2 A forte concentration 

On considère que la production de gaz rare (xénon essentiellement) en réacteur 

conduit à une concentration de l’ordre du pourcent atomique dans le combustible des 

réacteurs de type REP. Les dégâts produits par les produits de fissions représentent entre 5 et 

10 déplacements par atome (dpa) pour un REP en fonctionnement normal et de l’ordre de 

100 à 200 dpa pour certains concepts à neutrons rapides de la génération IV. Un bon moyen 

de tester la résistance à l’irradiation d’un matériau en conditions sévères est d’imposer des 

fluences élevées. Dans le cas d’une irradiation aux gaz rares comme dans les études détaillées 

ci-après, ces fluences élevées conduisent à des taux de dpa élevés et à des concentrations en 

xénon de l’ordre de plusieurs pourcents atomiques au niveau du Rp. Cela permet d’exacerber 

les effets et de pouvoir comprendre les mécanismes à l’origine de la formation des bulles par 

exemple, ou bien encore d’étudier la résistance à la fissuration de différents matériaux sous 

l’effet des fortes pressions de gaz en sub-surface.  

Cette démarche a été adoptée en 1er lieu dans le cas du TiN dont le comportement est 

très similaire à celui de TiC comme indiqué précédemment. Le cas de SiC sera traité plus en 

détail dans la partie II-5 dévolue à la comparaison entre les trois céramiques. Le nitrure de 

titane a subi des implantations en xénon à des fluences permettant d’atteindre localement au 

niveau du Rp des concentrations de l’ordre de 8% atomique. Des traitements thermiques post-

implantation ont ensuite permis de suivre la réorganisation des atomes de gaz rares et la 

coalescence des bulles et ses conséquences sur l’intégrité du matériau. En substance, l’analyse 

élémentaire par rétrodiffusion élastique d’ions (RBS) a montré que le profil initial en xénon 

présentait un creux au niveau du Rp (Fig. 42), signe d’un relâchement conséquent en xénon à 

cette profondeur (environ 40 % du xénon relâché). 
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Figure 42 : Profils en xénon obtenus par RBS sur TiN implanté à température 

ambiante, à une fluence de 1017 at.cm-2 (129Xe, 800 keV) et après différents traitements 

thermiques sous vide secondaire 

  

Enigmatique à ce stade, ce creux dans le profil fut ensuite associé à la présence d’un 

réseau de bulles et de fissures au niveau du Rp (Fig. 43). 

 

Figure 43 : Réseau de bulles en sub-surface de TiN  après implantation en xénon à une 

fluence de 1017 at.cm-2. Observation au MET JEOL 200 kV en mode STEM-HAADF. 
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Ce réseau de bulles en sub-surface peut conduire à la fissuration du matériau et à la 

création d’exutoires pour le xénon, comme représenté sur la figure 44.  

 

Figure 44 : Cliché MET réalisé sur TiN après implantation en xénon à haute fluence  

Le mécanisme mis en jeu est décrit schématiquement dans la figure 45.  

 

Figure 45 : Schéma illustrant la distribution de bulles de xénon en subsurface de TiN et le 

relâchement partiel du gaz par fissuration du matériau jusqu’à la surface 
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Dans le cas d’un matériau cohésif (pas de porosité, bonne densification, joints de grains 

bien fins), cette fissuration se traduit en surface par la présence de cloques comme représenté 

sur la figure 22. Ces cloques éclatent après traitement thermique à 1300°C comme cela est 

montré sur la figure 24.  

Une étude en absorption X (XAS) auprès du synchrotron de Grenoble (ESRF) a par 

ailleurs permis de confirmer la présence de bulles de xénon dans TiN et de suivre leur 

évolution avec la température (Fig. 46) [56]. 

 

 

Figure 46 : a) Positions en énergies des seuils K du Xe déduites des spectres XANES 

(zones hachurées = expérience, points = calculs) et b) Spectres EXAFS obtenus sur TiN 

implanté en Xe (1017 at.cm-2, 8 % at.) avant et après traitements thermiques. 
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Les spectres XANES ont notamment permis de montrer que la pression dans les bulles 

de xénon est élevée juste après implantation mais qu’elle décroit après traitement thermique. 

Notons que les expériences XANES et EXAFS ont été réalisées à 15°K et que ces résultats ne 

permettent pas de savoir si les bulles sont sous pression à l’ambiante ou bien à haute 

température. Les spectres EXAFS ont confirmé que la distance Xe-Xe est de l’ordre de 4,39 Å 

après traitement thermique, ce qui correspond bien à la distance interatomique d’un cristal 

parfait à 15K. Par ailleurs, le nombre de coordination s’approche de 12 lorsque la température 

augmente, ce qui indique une augmentation de la taille moyenne des clusters de xénon et 

confirme l’hypothèse d’une coalescence des bulles au-dessus de 1300°C.  

Sur la céramique TiC, il a été entrepris de mesurer l’impact d’une irradiation en 

température (température d’irradiation de l’ordre de 1000°C). La démarche vise ici à étudier 

d’éventuels effets synergiques entre irradiation et haute température, tels qu’ils pourraient 

être rencontrés en réacteur.  Les conclusions qui résultent de ces expériences ont été décrites 

dans la partie précédente pour TiC sous l’angle de l’influence de la microstructure. Il est très 

probable que ces résultats puissent être extrapolés qualitativement à TiN en raison de 

propriétés comparables. Ces expériences d’irradiations en température font partie des 

aspects qui restent à développer au travers d’une étude paramétrique plus complète, comme 

cela sera repris dans la partie III.  

Dans le cas du SiC, les implantations à haute fluence et à température ambiante ont 

également conduit à la formation de nanobulles (Fig. 47). Néanmoins, la situation est rendue 

complexe par un phénomène qui sera détaillé dans la partie II-5, à savoir une oxydation 

massive et assez surprenante de la céramique sous irradiation, conjuguée à une 

amorphisation complète de cette dernière.  

 

Figure 47 : Cliché MET d’un lame FIB obtenu après implantation de la céramique SiC 

nanostructurée en xénon à une fluence de 1017 at.cm-2 
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Résumé de la partie II-3-2 : L’ensemble de ces expériences permettent de confirmer que le 

seuil de formation de bulles à température ambiante est atteint pour SiC, TiN et TiC après une 

implantation à une fluence de 1017 at.cm-2, soit une concentration maximale de 8 % at. au Rp. 

Peu de données de ce type existent dans la littérature concernant le xénon dans les 

céramiques étudiées ici. On peut citer l’étude de Vélisa et al. [59] dont les résultats ont permis 

de mettre en évidence un seuil de 6,4 % at. dans le cas de l’argon (et non le xénon). Cette 

valeur est assez proche de celle envisagée pour le xénon, ce qui n’est pas surprenant puisque 

ces deux gaz rares sont supposément très peu mobiles (insolubles) au sein des matériaux 

étudiés. Si le taux de relâchement s’est avéré négligeable à faible concentration (partie II-3-

1), il atteint 40 % juste après l’implantation pour TiN, et environ 20 % pour TiC (difficile à 

évaluer pour SiC). Ce taux augmente considérablement après traitement thermique 

essentiellement du fait de l’accentuation de la fissuration et de l’exfoliation de cloques qui 

sont autant d’exutoires pour le gaz. De tels exutoires liés à la fissuration n’existent pas après 

irradiation à l’ambiante de SiC puisque l’amorphisation confère une certaine élasticité à la 

matrice hôte. 
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II-4 Comparaisons entre les céramiques  

Les trois céramiques TiN, TiC et SiC ont été soumises à des traitements d’irradiation 

similaires, ce qui autorise certaines comparaisons quant au comportement de l’espèce 

implantée mai aussi vis-à-vis de l’oxydation sous et hors irradiation. 

II-4-1 Vis-à-vis du comportement du xénon 

Nous n’allons pas reprendre dans cette partie l’ensemble des résultats exposés dans la 

partie précédente suite aux implantations en xénon mais plutôt nous focaliser sur les 

différences notables relevées selon la matrice hôte. L’une des principales différences qui peut 

être soulignée concerne les modifications structurales induites par l’irradiation aux ions 

xénon. Dans le cas de TiN et TiC, la structure cristalline est conservée malgré le grand nombre 

de dpa généré par les ions xénon. Les profils en concentration théoriques calculés par SRIM 

dans le cas d’une implantation en xénon (800 keV, 5.1015 et 1017 at.cm-2) sont représentés 

dans la figure 48, conjointement avec les profils de dpa.  
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Figure 48 : Profils de xénon théoriques calculés par le logiciel SRIM2013 pour les trois 

céramiques a) TiN, b) TiC et c) SiC, pour deux fluences : 5×1015 et 1017 at.cm-2. 

 

 Pour les trois céramiques, on constate que le taux de dpa est de l’ordre de 20 et 400 

dpa au maximum du profil pour des fluences de 5.1015 et 1017 at.cm-2 respectivement. La 

gamme de dpa correspondant au seuil d’amorphisation de SiC à température ambiante est 

indiqué dans la figure 48, et se situe entre 0,1 et 0,6 dpa selon les références et les conditions 

0 50 100 150 200 250 300 350 400 450 500

0

1

2

3

4

5

6

7

8

9

10

11

12

 

 [Xe] TiC Xe 5.1015 at.cm-2

 [Xe] TiC Xe 1.10
17

 at.cm
-2

 Dpa TiC Xe 5.10
15

 at.cm
-2

 Dpa TiC Xe 1.10
17

 at.cm
-2

Profondeur (nm)

C
o
n
c
e
n
tr

a
ti
o
n
 e

n
 x

é
n
o
n
 (

%
 a

to
m

iq
u
e

)

1E-5

1E-4

1E-3

0,01

0,1

1

10

100

 D
é
p

la
c
e
m

e
n

t 
p
a
r 

a
to

m
e

0 50 100 150 200 250 300 350 400 450 500

0

1

2

3

4

5

6

7

8

9

10

11

12

 

 [Xe] SiC Xe 5.10
15

 at.cm
-2

 [Xe] SiC Xe 1.10
17

 at.cm
-2

 Dpa SiC Xe 5.10
15

 at.cm
-2

 Dpa SiC Xe 1.10
17

 at.cm
-2

Profondeur (nm)

C
o
n

c
e

n
tr

a
ti
o

n
 e

n
 x

é
n
o

n
 (

%
 a

to
m

iq
u

e
)

Seuil amorphisation

1E-5

1E-4

1E-3

0,01

0,1

1

10

100

 D
é

p
la

c
e

m
e

n
t 

p
a
r 

a
to

m
e

b) 

c) 



      

 

79 
 

d’irradiation [60]. On constate que les implantations à basse fluence conduisent à une 

amorphisation quasi complète de la bande irradiée dans le cas de cette céramique, ce qui est 

confirmé expérimentalement (Fig. 41). L’amorphisation n ‘a pas lieu dans le cas de TiC et TiN, 

et ce, même à la plus haute fluence de 1017 at.cm-2. Ceci s’explique notamment par le 

diagramme de phase associé à ces composés (Annexe 2). D’après ces diagrammes, le seul 

composé cristallin stable de carbone et de silicium est le SiC stœchiométrique. Dans le cas de 

TiC, la structure cubique face centrée (CFC) est conservée sur une large gamme de 

stœchiométrie, comprise entre TiC0,47 et TiC0,99 (et entre TiN0,6 et TiN1,2). Cela a pour 

conséquence d’autoriser la formation de lacunes (comme celles générées par l’irradiation) 

sans pour autant que cela ne se traduise par un changement de structure cristalline. 

Rappelons également que TiN et TiC sont des nitrures/carbures interstitiels avec des liaisons 

partiellement métalliques. SiC est quant à lui un carbure covalent ce qui lui confère des 

propriétés différentes (voir Annexe 2). Lors d’irradiations menées à température ambiante, 

l’amorphisation de SiC a des conséquences notables sur les propriétés du matériau. Outre la 

sensibilité à l’oxydation qui sera développée plus loin, cela évite la formation de fissures au 

profit d’une déformation du matériau (gonflement). Etonnement, le xénon implanté est 

retenu par la phase SiC amorphe même pour les plus hautes fluences. Des bulles sont 

observées à 1017 at.cm-2 qui conservent une taille nanométrique même après traitement 

thermique à 1000°C (Fig. 49).  

  

Figure 49 : a) Cliché STEM de la phase SiC amorphe contenant des nanobulles de xénon après 

traitement therm ique à 1000°C pendant 2h et sous vide secondaire, et b) cartographie STEM-EDX 

associée pour montrant la distribution en xénon 

 

Cela indique que la coalescence reste très limitée au sein de SiC amorphe 

comparativement à la phase oxyde notamment dans laquelle des bulles de taille plus 

a) b) 

SiC amorphe + 
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xénon 
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importante sont identifiées (voir aussi Fig. 47).  Sur le cliché de la figure 49b (cartographie 

EDX), on remarque que la rétention du xénon par la phase SiC amorphe est très importante. 

A haute température (1000°C) l’exfoliation de zones relativement étendues se produit et a 

pour conséquence la formation de cratères en surface de SiC (Fig. 50).  

 

  

Figure 50 : Cliché MEB de la surface de SiC pré-implanté en xénon à haute fluence (1017 

at.cm-2) puis recuit à 1000°C. 

 

Ces cratères sont dus à la coalescence et à l’amoncellement de bulles à l’interface entre la 

phase oxyde et les ilôts de SiC résiduels situés aux abords de la surface (aux abords du trait 

pointillé sur la figure 51). Cela provoque un arrachement de matière visible sur le cliché MET 

de la figure 51 avec un relâchement massif du xénon. 

 

Figure 51 : Cliché TEM d’un cratère (coupe transverse) après implantation en xénon à 

haute fluence (1017 at.cm-2) puis recuit à 1000°C. 
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Un comportement assez différent est observé sur TiC et TiN en raison de la conservation 

de la cristallinité du matériau lors d’irradiations à température ambiante. Cette cristallinité se 

traduit par l’existence de contraintes au niveau du Rp qui conduisent à une fissuration du 

matériau et potentiellement à la formation d’exutoires comme vu précédemment (Fig. 44).  Le 

degré de fissuration de la céramique dépend des propriétés mécaniques et même de 

l’orientation cristalline de chaque grain vis-à-vis de la direction d’irradiation dans le cas 

d’échantillons polycristallins. Des cloques sont formées en surface de TiN et TiC après 

implantation à haute fluence (Xe, 800 keV, 1017 at.cm-2, RT). L’application de traitements 

thermiques ultérieurs à l’implantation se traduit par un éclatement de ces cloques dont 

l’ampleur augmente avec la température et la durée du recuit. Le nitrure et le carbure de 

titane affichent un comportement relativement similaire à cet égard, mais certaines nuances 

peuvent néanmoins être soulignées entre ces deux céramiques. En effet, il semble que les 

cloques soient statistiquement plus souvent exfoliées dans le cas du nitrure comme le montre 

la figure 52.  

 

Figure 52 : a) Clichés MEB (BSE) de la surface de TiC et b) TiN après implantation en xénon à 

1017 at.cm-2 dans des conditions similaires (800 keV, Tambiante)  

 

L’éclatement des cloques durant l’implantation elle-même dans le cas de TiN se traduit 

par un relâchement de l’ordre de 20 % du xénon (vs < 5% pour TiC). On peut expliquer cette 

exfoliation facilitée des cloques en surface de TiN par des différences de propriétés 

mécaniques par rapport à TiC. Le tableau de l’annexe 2 résume certaines propriétés 

mécaniques clés pour ces trois matériaux. La résistance à la fracturation suit la hiérarchie 

suivante (hors irradiation et à T ambiante) : KIC SiC > KIC TiC > KIC TiN. Cette propriété est 

corrélée au couple de valeurs Module d’Young-Energie de surface, dans le sens où plus les 

valeurs de E et de γ sont faibles, plus la résistance à la fracturation est faible. Ceci est bien 

cohérent avec les valeurs indiquées dans le tableau A2_1. Le lien avec la dureté est moins 

a b 
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évident à faire, mais on constate tout de même que TiN présente une dureté plus faible et 

donc globalement des propriétés mécaniques moindre vis-à-vis de TiC et SiC. Il faut également 

préciser que ces céramiques présentent toutes une température de transition entre un 

comportement fragile (basse température) et un comportement ductile (haute température), 

il s’agit de la DBTT (Ductile-Brittle Transition Température). Pour TiN et TiC, cette température 

est aux environs de 800°C [46]. Pour SiC, cette information est moins évidente à trouver dans 

la littérature, la DBTT pourrait se situer entre 1000 et 1200°C. Cette dernière information rend 

tout à fait opportun l’étude du comportement de ces matériaux en condition d’irradiation à 

haute température (notamment au-dessus de la DBTT). Enfin, l’irradiation elle-même est de 

nature à modifier la DBTT, dans le sens d’une augmentation de la température avec la quantité 

de défauts générés. En d’autres termes, un matériau comportant des défauts verra sa DBTT 

augmenter considérablement, ce qui pose certaines limites d’ailleurs à l’utilisation de certains 

matériaux en réacteur nucléaire. Enfin, les propriétés mécaniques mentionnés ci-dessus sont 

toutes assez largement dépendantes de la microstructure et de la composition (impuretés) de 

la céramique. Les céramiques frittées qui sont étudiées ici ont toutes été préparées à partir 

de poudres commerciales pures et sans ajouts de frittage. La liste des impuretés est fournie 

en annexe 3 mais il s’agit de traces hormis pour l’oxygène qui est malheureusement une 

impureté difficile à éviter avec ce protocole. A noter que la technique de dépôt CVD permet 

l’obtention de couches minces extrêmement pures comme cela sera détaillé dans la partie III. 

Toujours dans le cas de SiC il sera très intéressant de procéder à des irradiations en 

température afin de conserver la cristallinité de cette céramique (température seuil 

d’amorphisation pour le SiC ≈ 300°C). Cela permettra d’étudier sa résistance à la fracturation 

et de comparer ses propriétés de rétention vis-à-vis du gaz implanté dans des conditions plus 

proches de celles subies par TiN et TiC. Cet aspect sera également repris dans la partie 

perspective de ce manuscrit. 
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Résumé de la partie II-4-1 : L’implantation d’ions xénon à température ambiante au sein de 

TiN et de TiC conduit à des dégâts similaires avec la formation de cloques en surface du 

matériau à haute fluence (1017 at.cm-2). Ces cloques sont liées à la formation de fissures 

localisées en subsurface proche du Rp et peuvent conduire après éclatement à un relâchement 

non négligeable de l’espèce implantée. Cet éclatement se produit notamment lors de 

traitements thermiques post-implantation et la proportion de cloques exfoliées est 

sensiblement plus importante dans le cas de TiN. Les deux céramiques isomorphes ont la 

propriété de ne pas s’amorphiser sous irradiation à température ambiante, même à de forts 

taux de dpa (jusqu’à 400 dpa dans cette étude). Ce n’est pas le cas de SiC dont le seuil 

d’amorphisation relativement bas conduit à un comportement spécifique du xénon implanté. 

Ce dernier a tendance à former des nanobulles au sein du SiC rendu amorphe par l’irradiation. 

Cette amorphisation procure une certaine ductilité au matériau ce qui prévient la formation 

de fissures. L’amorphisation de SiC semble également corrélée à une oxydation massive qui 

complique la comparaison avec les deux autres céramiques (voir partie suivante). Quoiqu’il en 

soit le relâchement en xénon reste très faible après implantation à haute fluence dans SiC, et 

ce, malgré les modifications notables de composition et de structure engendrées par 

l’irradiation.   

 

II-4-2 Vis-à-vis de l’oxydation  

L’un des aspects importants à étudier en vue d’une utilisation des céramiques MC ou 

MN (M = Si, Ti) en réacteur est le comportement à l’oxydation. En effet, les matériaux de 

structure ou de gaine sont susceptibles d’être oxydés au contact du caloporteur, notamment 

en conditions accidentelles où les températures peuvent augmenter notablement. Une triste 

illustration de ce type de problème a eu lieu lors de l’accident de Fukushima en 2011. En effet, 

la montée en température au niveau du cœur du réacteur a provoqué une oxydation massive 

des gaines de combustible en Zircaloy par de l’oxygène et de la vapeur d’eau. La réaction 

d’oxydation a provoqué une forte production d’hydrogène et l’explosion du réacteur avec les 

conséquences que l’on sait. Ces évènements ont conduit à envisager l’utilisation de 

céramiques réfractaires plus résistantes à l’oxydation en guise de gaine (voir annexe 1). 

Rappelons qu’une transition existe sous oxygène pour le Zircaloy-4 autours de 1000°C entre 

un régime d’oxydation lent et rapide. Cette transition est particulièrement problématique en 

cas d’accidents de type LOCA (Loss of Coolant Accident) durant lesquels la température de 

l’assemblage combustible peut dépasser les 1500°C.  

Trois types d’expériences ont été menées sur les céramiques afin de décorréler les effets 

liés à la température de ceux liés à l’irradiation seule : des traitements d’oxydation hors 

irradiation ainsi que des irradiations à température ambiante et à haute température. Les 

principaux résultats obtenus sont décrits dans les 3 parties suivantes.   
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II-4-2-1 A haute température et hors irradiation 

Le mécanisme d’oxydation de TiN et TiC a été décrit dans la partie II-2-3-2 (voir schéma 

récapitulatif de la Fig. 34). Ce mécanisme général est valable pour TiN et TiC, mais quelques 

nuances existent entre ces deux matériaux. Ces derniers ont été soumis à des traitements 

thermiques à 1500°C sous différentes PPO. Le même type d’oxydation a été observé pour le 

nitrure et le carbure. Aux premiers stades de l’oxydation, on observe une croissance épitaxiale 

d’ilots oxydes dont la taille et le nombre augmente avec la PPO. Cette croissance d’ilots oxydes 

semble démarrer à une PPO plus faible dans le cas de TiN puisque des ilots épars sont repérés 

en surface dès PPO = 10-6 mbars (Fig.  53a), vs PPO = 2.10-5 mbars pour TiC. 

  

Figure 53 : a) Surface de TiN et b) de TiC après un traitement thermique à 1500°C pendant 

1h sous une pression partielle d’oxygène de 6.10-6 mbars. Des ilots oxydes sont observés en 

surface de TiN au contraire de TiC.  

Cela indique une sensibilité légèrement accrue du matériau TiN vis à vis de l’oxydation 

comparativement à TiC. Lorsque le matériau est pré-implanté en xénon (800 keV, 5.1015 at.cm-

2), on constate que cette oxydation se traduit par un relâchement de l’espèce. L’oxydation de 

TiN étant plus importante à faible PPO, le relâchement mesuré en xénon est également plus 

conséquent (Fig. 54).  

a

) 

b

) 
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Figure 54 : Profils en profondeur obtenus par RBS sur TiN et TiC après implantation 

en xénon et traitements thermiques à 1500°C (1h) sous différentes PPO 

 

Finalement, après traitement thermique à PPO = 2×10-5 mbars, le relâchement en 

xénon est estimé à environ 20 % pour TiN, contre ~ 5 % pour TiC. A PPO = 2.10-4 mbars, le 

xénon est totalement relâché dans les deux cas. Une autre différence entre TiN et TiC 

concerne la succession des phases oxydes formées en surface du matériau selon la PPO 

considérée. Les analyses en GIXRD ont en effet montré que la phase oxyde principale formée 

en surface de TiN est Ti3O5 alors qu’il s’agit d’un mélange Ti2O3/Ti3O5/TiO2 pour TiC (Fig. 55). 
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Figure 55 : Diffractogrammes obtenus par GIXRD sur TiC et TiN après traitements thermiques 

à 1500°C (1h) sous différentes PPO. 

  

 La succession classique entre phases oxydes pour le titane est la suivante :  TiO, Ti2O3, Ti3O5, 

Phases Magnéli (TinO2n-1 with 4 ≤ n < 10) et TiO2 (anatase puis rutile). Cette succession dépend 

de la température et des conditions de pression. Certaines phases peuvent être très 

transitoires, voire même absentes comme observé en DRX dans le cas d’une nanopoudre de 

TiC dans des conditions de recuit dynamique sous air (Fig. 56).  
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Figure 56 : Evolution des diffractogrammes lors de traitements thermiques dynamiques (de 

RT à 1000°C) réalisés sur TiC [61] 

 

Toute la lumière n’a pas été faite quant aux différences observées entre TiN et TiC en 

termes d’oxydation sous des PPO variables, d’autant que des effets liés à la microstructure 

initiale des matériaux sont susceptibles d’intervenir. On peut néanmoins retenir de ces 

expériences que l’oxydation est un paramètre important à prendre en considération pour 

évaluer la capacité de rétention du matériau vis à vis des gaz de fission qu’il contient. Les 

traitements effectués ici n’ont pas conduit à une passivation du matériau et la couche d’oxyde 

formée à forte PPO ne s’est pas montrée étanche vis-à-vis du gaz rare pré-implanté en sub-

surface. Néanmoins, nous avons vu dans la partie II-3-3-2 que selon la microstructure de la 

céramique et dans des conditions oxydantes moins agressives (faible PPO et recuits plus 

longs), la couche d’oxyde pouvait présenter une certaine étanchéité dans le cas de TiC 

(microstructure à nanograins). Par ailleurs, il est important de noter qu’aucune oxydation 

notable des deux céramiques n’a pu être mesurée après traitement thermique à 1000°C sous 

une PPO de 10-6 mbars. Cette précision a son importance en vue des traitements d’irradiation 

réalisés à 1000°C qui seront décrits dans la partie II-5-2-3.  

L’aspect oxydation « hors irradiation » n’a pas été développé expérimentalement pour 

SiC dont le comportement est néanmoins assez bien connu d’après la littérature. SiC présente 

deux régimes d’oxydation, l’un dit « passif » et l’autre dit « actif » (Fig. 57). 
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Figure 57 : Transition oxydation passive/active pour SiC 

 

 Selon la température et la PPO, l’oxyde formé sera SiO (gazeux) ou SiO2 (solide). En 

régime passif, une couche de SiO2 peut se former en surface de SiC avec un rôle plus ou moins 

passivant. L’utilisation de ce matériau en réacteur nucléaire suppose bien évidemment que 

les conditions de température et de PPO placent ce dernier dans des conditions d’oxydation 

passive.  Cette problématique d’oxydation active/passive n’existe pas pour TiC et TiN dont 

l’ensemble des oxydes sont solides.  L’intérêt de ces expériences d’oxydation sous forte et 

faible PPO se situe dans l’étude de l’éventuelle passivation du matériau. Cette passivation 

suppose un ralentissement de la vitesse d’oxydation, voir un arrêt du processus au-delà d’une 

certaine épaisseur d’oxyde. L’interruption du processus n’a clairement pas été observée pour 

TiC, même si l’oxydation se poursuit plus lentement après un certain stade. Un autre aspect 

d’intérêt concerne l’étanchéité de la couche d’oxyde formée en surface du matériau vis-à-vis 

des espèces gazeuses initialement contenues en subsurface. Il a été vu précédemment que 

pour TiC nanostructuré (partie II-2-3-2), la couche d’oxyde épaisse permettait une meilleure 

rétention du xénon pré-implanté. Le même type d’étude comparative pourrait être entreprise 

en fonction de la microstructure initiale de SiC.  



      

 

89 
 

 

 

 



      

 

90 
 

II-4-2-2 Sous irradiation à température ambiante (SiC vs TiN vs TiC) 

  Des irradiations à température ambiante ont été réalisées dans des conditions 

similaires sur les trois céramiques SiC, TiC et TiN. L’espèce de référence qui sera considérée 

dans cette partie est le xénon. Cette espèce accélérée à une énergie de 800 keV génère une 

grande quantité de dpa dans les premiers 500 nm du fait de son rayon atomique important.  

Des modifications structurales notables sont engendrées par ce traitement dès la fluence de 

5.1015 cm-2 (fluence minimale mise en œuvre), notamment dans le cas de SiC puisque nous 

sommes au-dessus du seuil d’amorphisation dans ce cas (Fig. 41 et 48). TiC et TiN ne sont pas 

amorphisés même à la fluence la plus élevée de 1017 cm-2 comme cela a été vu précédemment. 

Précisons que la température des échantillons est maintenue à l’ambiante durant les 

implantations au moyen d’un porte-objet refroidi à l’eau. La face avant de l’échantillon peut 

néanmoins subir un échauffement local difficile à évaluer selon l’intensité du faisceau 

incident. On peut déduire de l’amorphisation de SiC que cet échauffement n’excède pas 300°C 

(température limite d’amorphisation). Il paraît raisonnable de tabler sur un échauffement 

local inférieur à 100°C du fait de la très bonne conductivité thermique de ces céramiques qui 

facilite l’évacuation de la chaleur. Dans ces conditions, aucune oxydation particulière n’est 

attendue pendant l’irradiation, mais les résultats expérimentaux indiquent pourtant 

l’incorporation d’oxygène. A faible fluence (5.1015 at.cm-2), cette oxydation est peu marquée 

pour TiN et TiC comme en atteste les spectres obtenus en NBS (Eα  = 7, 5 MeV, Fig. 58). 
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Figure 58 : Spectres NBS obtenus avec des particules α de 7,5 MeV sur a) TiC et b) TiN après 

implantation en xénon (800 keV, Φ = 5.1015 at.cm-2). 

   

 Dans les deux cas un pic est observé, qui correspond à l’oxygène classiquement présent 

en extrême surface des échantillons sur quelques dizaines de nanomètres (environ 6 % at.). 

Plus profondément, la teneur en oxygène reste très légèrement supérieure à la teneur du bulk 

sur environ 500 nm (zone irradiée). Des cartographies ont été obtenues en STEM-EDX et 

rendent compte d’une oxydation localisée essentiellement dans les zones poreuses et en 

surface des nanograins de TiC.  
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Figure 59 : a) Image obtenue en STEM sur TiC après irradiation aux iosn xénon (800 keV, Tambiante et 

5.1015 at.cm-2), et b) cartographie en oxygène obtenue en STEM-EDX. 

La pénétration de l’oxygène est donc favorisée durant irradiation via la porosité 

ouverte du matériau. Les zones ne présentant pas de porosité initialement n’ont pas subi 

d’oxydation particulière dans ces conditions de faible fluence.   

La situation est sensiblement différente pour SiC puisqu’à faible fluence le matériau 

amorphe a subi une oxydation avec un enrichissement en oxygène localisé essentiellement à 

l’interface entre la zone amorphe et la zone cristalline, et au-delà dans les porosités de la zone 

cristalline (Fig.  60). 

   

Figure 60 : a) Image obtenue en STEM sur SiC après irrdiation aux iosn xénon (800 keV, 

Tambiante et 5.1015 at.cm-2), et b) cartographie en oxygène obtenue en STEM-EDX. 

Surface 
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 La zone irradiée amorphe est clairement visible en STEM et la bande oxydée est 

également détectée par NBS comme en atteste la figure 61. 

 

 

Figure 61 : Profil en oxygène (+ carbone et silicium) déduit du spectre NBS (Eα= 7,5 MeV) 

après irradiation Xe de SiC à température ambiante (800 keV, Tambiante et 5.1015 at.cm-2) 

 

 L’oxydation s’étend sur environ 200 nm (entre 230 et 400 nm) et atteint en moyenne 

une concentration maximale en oxygène d’environ 15 % at. La zone située entre la surface et 

ce pic d’oxygène contient une teneur comparable à celle du bulk. Cette oxydation en 

profondeur est assez énigmatique et aucune explication claire n’a pu être donnée à ce stade. 

L’hypothèse d’une diffusion de l’oxygène sous irradiation de la surface vers la profondeur peut 

être avancée, sous l’effet possible d’un gradient de défauts ou de chaleur. La provenance de 

cet oxygène reste également énigmatique puisque ces irradiations sont réalisées sous vide 

secondaire (PO2 < 2×10-7 mbars). L’hypothèse d’une captation d’oxygène par la surface 

facilitée sous irradiation peut être formulée et se confirme à plus haute fluence. Les 

irradiations menées à une fluence de 1017 at.cm-2 ont conduit à une modification drastique de 

la surface de SiC dont la rugosité a fortement augmenté comme le montre la figure 62. 
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Figure 62 : a) Cliché MEB (électrons rétrodiffusés) de la surface de SiC après irradiation avec 

des ions xénon de 800 keV à température ambiante et à une fluence de 1017 at.cm-2 , b) 

image du relief en 3D réalisé avec le logiciel 3DSM installé dans le MEB et c) relevé linéaire 

de topographie (3DSM) indiquant un Rq de 73,87 nm. 

 

L’analyse topographique réalisée à l’aide du logiciel 3DSM (Fig. 62b et 62c) indique un 

Rq d’environ 73 nm (vs ≈ 10 nm avant irradiation). On distingue par ailleurs sur le cliché MEB 

en électrons rétrodiffusés, la présence de points brillants qui coïncident avec les crêtes des 

reliefs observés en surface. Ces points brillants correspondent à la présence d’un élément de 

a) 

Rq = 73,87 nm 

a 

b 

c 
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Z élevé (xénon) en subsurface, probablement sous forme de bulles. Une lame FIB a été 

prélevée après ce traitement afin d’évaluer plus précisément les variations de compositions 

locales par STEM-EDX en coupe transverse. L’image obtenue en STEM-HAADF sur cette lame 

a déjà été présentée dans la figure 47. Elle est à nouveau présentée dans la figure 63 associée 

avec l’analyse EDX qui permet une visualisation de la répartition de chaque élément au sein 

de la zone irradiée.  

  

   

  

Figure 63 : Cliché STEM et cartographies X obtenues sur une lame FIB (coupe transverse) de 

SiC après irradiation aux ions xénon (800 keV) à température ambiante et à haute fluence 

(1017 at.cm-2). 

 

  Une oxydation massive s’est produite sous irradiation de façon assez surprenante eu 

égard à l’atmosphère régnant dans la chambre d’implantation (vide secondaire). Des ilots de 

SiC persistent par endroits mais l’essentiel de la zone irradiée amorphe est composé de 

silicium et d’oxygène. Afin de mieux visualiser l’agencement des différentes phases dans la 

zone irradiée, une tomographie électronique a été réalisée et des vues 3D sont représentées 

sur la figure 64.  

 

 

Direction d’irradiation 
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Figure 64 : Vues en 3D obtenues par tomographie électronique dans un microscope 

électronique à transmission (tilt porte objet de -70 à + 70°) 

 

 On constate sur ces vues en 3D que les nanobulles de xénon sont bien situées à 

l’intérieur de la zone enrichie en Si et en C (phase SiC amorphe) et non dans l’oxyde. La forme 

allongée des bulles de xénon au sein de la phase oxyde est quant à elle accentuée entre les 

ilots SiC sous l’effet de la compression exercée en direction de la surface.  

200 nm 200 nm 

200 nm 
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Le profil moyen obtenu par NBS est représenté sur la figure 65 et indique une teneur en 

oxygène pouvant atteindre 66 % at. en profondeur, ce qui pourrait correspondre à la 

stœchiométrie de SiO2.   

 

 

Figure 65 : Profil en oxygène (+ carbone et silicium) déduit du spectre NBS (Eα= 7,5 MeV) 

après irradiation Xe de SiC (800 keV, Tambiante et 1017 at.cm-2) 

 

Une coalescence importante du xénon dans la phase oxyde a donné lieu à la formation 

de bulles dont certaines peuvent atteindre la taille du micron. Le gonflement associé à la 

formation de ces grosses bulles explique la présence de zones enrichies en xénon sur le cliché 

de la figure 62a. Rappelons que la coalescence du xénon dans les ilôts résiduels de SiC reste 

modérée (Fig. 47) d’où une déformation hétérogène du matériau.   

A titre de comparaison, une légère oxydation se produit également pour TiC dans des 

conditions similaires d’irradiation, notamment en raison de la porosité qui facilite la 

pénétration de l’oxygène comme vu à faible fluence (Fig. 59). Néanmoins en l’absence de 

porosité, l’oxydation reste très limitée à forte fluence. Dans le cas de TiN (dense, non poreux, 

grains de 30 µm), la teneur en oxygène augmente sensiblement en extrême surface du fait de 

l’implantation (passage de 5 à 10 % at. sur les 1ers 20 nm, Fig. 66). Néanmoins, la 

concentration en profondeur reste inchangée par rapport aux mesures réalisées avant 

implantation.  
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Figure 66 : Spectre NBS (Eα = 7,5 MeV) obtenu sur TiN après implantation en xénon à une fluence de 

1017 at.cm-2 (800 keV, T ambiante). On distingue le pic fin d’oxygène de surface. 

 Cela confirme qu’en l’absence du biais que constitue la porosité ouverte, le 

comportement à l’oxydation de SiC sous irradiation est très différent de celui observé pour 

TiC et TiN. Cette distinction provient de l’amorphisaton du matériau qui favorise très 

probablement la captation d’oxygène par SiC sous faisceau d’ions.  

 Cet effet a déjà été observé par d’autres auteurs sur SiC [62] et d’autres céramiques 

[63], avec un lien établi entre degré d’ordre et cinétique d’oxydation. Malgré ces quelques 

études ce phénomène reste peu étudié si l’on en juge par les données actuellement 

disponibles dans la littérature. Il est probable que l’amorphisation de SiC joue un rôle 

prépondérant dans la captation de l’oxygène sous irradiation par cette céramique à 

température ambiante. Rappelons qu’en réacteur la température normale de fonctionnement 

sera bien supérieure à la température limite d’amorphisation du carbure de silicium (~ 300°C). 

Ce phénomène reste néanmoins à étudier en laboratoire au travers d’une étude comparative 

plus complète avec un plus grand nombre de fluences et de températures d’irradiation afin 

de bien comprendre les mécanismes mis en jeu (voir partie perspectives de ce manuscrit).  

de surface 
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II-4-2-3 Sous irradiation et à haute température 

Comme vu précédemment, aucune des trois céramiques ne s’oxyde notablement hors 

irradiation lors de traitements thermiques sous vide secondaire jusqu’à 1000°C. Afin d’étudier 

plus avant le couplage entre haute fluence et haute température, des implantations aux ions 

argon (500 keV) ont été réalisées dans le cas de TiC à une température de 1000°C et à une 

fluence de 3×1017 at.cm-2. Cette implantation conduit en théorie à une concentration 

maximale en argon de l’ordre de 18 % at. à une profondeur de 290 nm (Rp théorique), avec un 

maximum de dpa de l’ordre de 350 dpa (calculs SRIM2013). A noter que ces irradiations à 

haute température ont été réalisées au moyen d’un système développé à l’IPNL (voir partie II-

2-2). Ce traitement a été réalisé sur une microstructure à grains micrométriques comportant 

une légère porosité ouverte (densification lors du frittage SPS > 96 %). A titre de comparaison, 

des irradiations à température ambiante ont également été réalisées. Les profils en oxygène 

obtenus après ces traitements sont représentés sur la figure 67 (figure extraite de la thèse de 

M. Gherrab, 2010-2013, IPNL). 

 

 

Non irradié 
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Figure 67 : Profils en oxygène déduits de l’analyse NBS (Eα = 7,5 MeV) réalisée sur TiC après 

irradiation aux ions argon à 1000°C (500 keV, 3×1017 at.cm-2). 

 

  Les irradiations à température ambiante conduisent à une légère oxydation du 

matériau avec une teneur en surface d’environ 8 % at. (vs 5 %at. avant irradiation). La légère 

porosité du matériau a également conduit à une pénétration de l’oxygène plus en profondeur 

puisque l’on retrouve une teneur de 7-8 % at. entre 500 et 600 nm. Le creux dans le profil en 

oxygène au niveau du Rp est dû à la présence de fissures générées par le gaz comme vu 

précédemment (voir Figures 21 et 25). A haute température, l’oxydation est plus prononcée 

avec une teneur en surface de l’ordre de 18 % at. Cette concentration diminue graduellement 

avec la profondeur jusqu’à atteindre la teneur de 5 % at. autours de 700 nm. Parallèlement, 

on observe la croissance d’oxydes en surface du matériau (Fig. 68) qui vient s’ajouter à l’effet 

d’exfoliation déjà souligné dans la partie II-2-3-1 (Fig. 29).  

Non irradié 
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Figure 68 : Cliché MEB de la surface de TiC après implantation aux ions argon  

à 1000°C (500 keV, 3×1017 at.cm-2). 

 

Rappelons que des traitements thermiques hors irradiation à une température 

équivalente n’ont conduit à aucune oxydation du matériau. On peut donc conclure de ces 

expériences que l’irradiation à haute fluence favorise la pénétration de l’oxygène et ce malgré 

la très faible PPO dans la chambre d’irradiation (PPO < 2.10-7 mbars). D’autres expériences de 

ce type sont à réaliser, notamment sur SiC, avec des gammes de températures et de fluences 

plus variées. L’idéal serait de disposer d’échantillons à faible porosité (c’est le cas pour SiC) 

afin d’étudier la cinétique d’oxydation sans le biais que représentent ces canaux préférentiels 

de pénétration de l’oxygène. Précisons enfin que les irradiations en température sont celles 

qui permettent de se rapprocher le plus des conditions réacteur réelles puisque les 

céramiques seront soumises à l’effet conjoint de l’irradiation et de la température (entre 500 

et 1000°C selon les concepts de réacteurs de génération IV, Annexe 3). 
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Résumé de la partie II-4-2 : L’oxydation des céramiques SiC, TiC et TiN a été étudiée hors 

irradiation et sous irradiation. A 1000°C hors irradiation, aucune des céramiques ne s’oxyde 

sous un vide secondaire de l’ordre de 10-6 mbars. A 1500°C la formation cristallites oxydes 

épars est observée en surface de TiN et de TiC lorsque la pression partielle d’oxygène 

augmente. TiN semble légèrement plus sensible à l’oxydation dans ces conditions que TiC et 

l’ordre de succession des phases oxydes semble différente entre le nitrure et le carbure. Le 

carbure de titane présente une meilleure rétention du xénon en condition d’oxydation 

comparativement à TiN. Sous irradiation à température ambiante, l’oxydation de TiN et TiC ne 

concerne que les surfaces rendues accessibles par la porosité ouverte alors que SiC subit une 

oxydation massive sur toute la profondeur irradiée. Cette oxydation semble liée à 

l’amorphisation du matériau qui favorise la captation d’oxygène. Seul le matériau TiC a été 

testé sous irradiation à haute température (1000°C), l’effet de la température semble 

correspondre à un léger accroissement de la cinétique d’oxydation des surfaces rendues 

accessibles par la porosité ouverte du matériau.   

 

II-5 Points de comparaison entre gaz rares 

 Plusieurs gaz rares ont été introduits dans les céramiques par implantation ionique, il 

s’agit principalement des espèces suivantes : He, Ar, et Xe. L’hélium et le xénon sont formés 

en abondance au sein des matériaux en conditions réacteur, ce qui n’est pas le cas de l’argon. 

Néanmoins, l’utilisation de cette dernière espèce est intéressante puisqu’elle permet des 

comparaisons et une réflexion un peu plus fondamentale quant au rôle du rayon atomique du 

gaz rare sur son comportement au sein de la matrice hôte. Ces aspects ont donné lieu à une 

approche très expérimentale d’une part, et à une approche plus théorique basée sur des 

calculs ab initio d’autre part. Les principaux résultats obtenus par ces deux approches 

complémentaires sont repris ci-après.  

II-5-1 Approche théorique 

Des calculs ab initio ont été effectués afin de simuler la présence d’atomes de gaz rares 

dans le réseau TiN. L’objectif de ces calculs réalisés avec le logiciel VASP est de déterminer les 

sites d’accueil les plus stables sur le plan énergétique pour chaque espèce/impureté 

considérée. L’énergie de formation de défauts simples (lacunes, bi-lacunes, Paires de Frenkel) 

a été calculée par la méthode DFT-GGA. L’énergie d’incorporation de différents gaz rares dans 

ces défauts simples a été calculée (Fig. 69). 
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Figure 69 : Energies de formation des défauts simples calculés par le logiciel VASP 

avec la méthode DFT-GGA pour plusieurs gaz rares dans TiN 

 

On peut s’apercevoir que, plus la taille de l’atome augmente, plus l’énergie 

d’incorporation augmente. Ceci explique en partie la très faible solubilité du gaz xénon dans 

les céramiques de type TiN (ou son isomorphe TiC) et peut expliquer la tendance de ce gaz et 

des autres (également peu solubles) à former des bulles au sein de la matrice hôte. On 

remarque que l’hélium est le gaz rare le plus aisé à incorporer dans le réseau hôte du fait de 

sa petite taille, ce qui peut aussi signifier que sa mobilité sera plus importante. Aucun des 

défauts simples étudiés ne présente une énergie d’incorporation suffisamment faible pour 

être considéré comme un site d’accueil stable des gaz rares (hormis peut-être IHeVTi et IHeVN). 

La lacune d’azote s’est avérée être la plus stable parmi les défauts simples avec une énergie 

de formation de 2,41 eV, contre 3,28 eV pour une lacune de titane. Parmi les défauts plus 

complexes, les défauts de type Schottky sont les sites les plus favorables pour accueillir les 

atomes de gaz rares comme indiqué sur la figure 70 (défaut noté IXeVTiN pour Interstitial et V 

pour Vacancy).  

 



      

 

105 
 

 

Figure 70 : Energies d’incorporation du xénon dans TiN associé à certains défauts complexes  

 

 D’après ces calculs, l’ensemble des gaz rares sont hautement insolubles au sein de TiN 

(hormis peut-être l’hélium à faible concentration), avec une énergie d’incorporation qui croit 

avec le rayon atomique de l’espèce. Il est probable que la mobilité atomique de ces gaz rares 

(Z > Ne) soit quasiment nulle au sein du réseau, ce qui est cohérent avec la formation de bulles 

qui sont de nature à minimiser l’énergie du système. On ne s’attend pas à de grandes 

différences de comportement entre les atomes d’argon, de krypton et de xénon à priori car 

ces trois espèces sont peu mobiles et susceptibles de donner lieu aux même type de 

comportement. Le cas de l’hélium est à part puisque la petite taille de cette espèce peut lui 

conférer une mobilité atomique au sein du réseau à haute température. Le néon est 

typiquement une espèce qui mériterait qu’on s’y attarde expérimentalement puisque sa taille 

intermédiaire pourrait donner lieu un comportement hybride entre celui de l’hélium et celui 

des gaz rares de Z supérieur. Cette espèce n’étant pas ou peu produite en réacteur, elle n’a 

pas été inclus dans la partie expérimentale qui suit mais cela pourrait avoir un intérêt sur un 

plan fondamental et dans l’idée de mieux comprendre les mécanismes mis en jeu (voir 

perspectives). Quoiqu’il en soit, de cette étude théorique est née l’idée de comparer 

expérimentalement le comportement de plusieurs gaz rares de rayons atomiques différents 

(He, Ar et Xe) au sein d’une même céramique et dans des conditions d’implantation similaires. 

Est venu s’ajouter plus récemment à ces espèces le tritium qui revêt un caractère important 

dans le cadre des études portant sur les matériaux pour la fusion. Cette espèce produite dans 

les couvertures tritigènes des Tokamaks peut être simulée en laboratoire par d’autres isotopes 

d’hydrogène, comme par exemple le deutérium. Sa diffusion au sein des matériaux de 

structure se doit d’être limitée, il s’agit d’un point clé à prendre en considération afin de 
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maîtriser au mieux l’inventaire tritium. Bien que plus réactif que les gaz rares précédents, 

l’hydrogène (deutérium) est susceptible de former des bulles au sein des matériaux lorsqu’il 

se retrouve sous forme moléculaire (à haute fluence typiquement). Il s’agit là d’une espèce 

intéressante à inclure dans l’étude comparative évoquée plus haut (voir partie perspectives).    
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II-5-2 Approche expérimentale  

Comme indiqué précédemment, trois gaz rares ont été utilisés pour les irradiations de 

céramiques nitrures et carbures, l’hélium, l’argon et le xénon. Des comparaisons sont faites 

ci-après pour des conditions d’implantations similaires.  

II-5-2-1 Cas du carbure de titane 

Les irradiations à température ambiante et à haute fluence (concentrations locales de 

l’ordre de 9 % at. au niveau du Rp) sur TiC ont permis de constater que la formation de cloques 

se produisait de façon similaire avec des ions argon (500 keV) et des ions xénon (800 keV) [50]. 

Ces cloques sont formées suite à la fissuration du matériau en subsurface à proximité du Rp 

comme détaillé précédemment (Fig. 11). Des implantations à plus basse fluence ont permis 

d’estimer la concentration seuil pour la formation de ces cloques à environ 7 % atomique. 

Cette concentration seuil semble être la même pour les deux gaz rares. A concentration 

équivalente, la taille moyenne des cloques formées en surface est néanmoins plus faible dans 

le cas du xénon (< 1 µm, vs plusieurs µm pour l’argon). Cela peut être lié à une extension 

latérale des fissurations plus étendue dans le cas de l’argon. Il s’agit peut-être là d’un effet lié 

à une légère différence de mobilité entre les deux espèces au sein du réseau hôte, l’argon 

ayant un rayon atomique moins élevé que le xénon. Il peut également s’agir d’un effet lié à la 

profondeur d’implantation plus élevée dans le cas des ions argon de 500 keV (vs ions xénon 

de 800 keV, Fig. 71 ci-après). D’autres expériences avec du néon serait intéressantes à mener 

pour confirmer ce possible lien entre taille des cloques et rayon atomique du gaz implanté. 

Multiplier les énergies d’implantation pour établir le rapport entre taille (formation) des 

cloques et profondeur d’implantation serait également instructif.  

L’hélium a également été implanté dans la céramique TiC à haute fluence (EHe = 30 keV, 

Rp = 126 nm, Φ = 1017 at.cm-2, [He]max ≈ 11 % at.). Les profils théoriques (vacances générées et 

distribution de l’espèce) simulés par le logiciel SRIM2013 sont représentés dans la figure 71 

pour l’hélium, l’argon et le xénon. 
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Figure 71 : Distribution en profondeur et vacances générées dans TiC par les implantations 

hélium (30 keV), argon (500 keV) et xénon (800 keV), calculé par le logiciel calculs SRIM2013, 

pour une fluence incidente de 1017 ions/cm-2 (1,6×1017 ions/cm-2 pour argon)  

On constate sur cette figure que la concentration en espèce est comparable pour les 

trois espèces au niveau du Rp à fluence similaire. En revanche la quantité de vacances (carbone 

+ titane) générées est bien moindre dans le cas de l’hélium.  L’implantation en hélium à 1017 

ions/cm-2 ne donne pas lieu à la formation de cloques contrairement aux deux autres gaz rares 

et ce malgré une concentration maximale et un Rp comparables entre hélium et xénon. Cette 

absence de cloques est également constatée à une fluence à 1018 ions/cm-2 en hélium (soit 

plus de 50 % at. théorique). La formation de cloques est donc corrélée à la nature de l’espèce 

irradiante et/ou à la quantité de dégâts générés par cette espèce au sein du matériau. Le 

tableau 2 résume à ce titre (entre autres données) les quantités maximales de dpa générés 

pour l’hélium et le xénon à différentes fluences. 

Espèce/Fluence 
3He 

5.1015 at.cm-2 

3He 

1.1017 at.cm-2 

3He 

1.1018 at.cm-2 

129Xe 

5.1015 at.cm-2 

129Xe 
1,2.1017 at.cm-2 

Rp (nm)/ Straggling 

(nm) 
(125 / 39) ± 5 (125 / 39) ± 5 (125 / 39) ± 5 (162 / 45) ± 5 (162 / 45) ± 5 

Max concentration 

(% at.) 
0,57% 10,22% 53,23% 0,43% 9,40% 

Profondeur max Dpa 

(nm) 
110 ± 5 110 ± 5 110 ± 5 95 ± 5 95 ± 5 

Max Dpa 0,15 2,9 29,2 17,6 423 

 

Tableau 2 : Données calculées par SRIM2013 pour les implantations en hélium et en 

xénon dans la céramique TiC 
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On constate que les implantations en hélium à 1017 at.cm-2 génèrent une quantité 

maximale de dpa de l’ordre de 3, alors que la même fluence en xénon produit plus de 400 dpa 

au maximum du profil en profondeur. Cette fluence d’hélium provoque la création de nano-

fissures au niveau du Rp comme cela est montré sur la figure 72a. La taille moyenne de ces 

fissures est bien plus faible que ce qui est observé dans le cas du xénon (Fig. 72b). A ce stade, 

un lien raisonnable peut être établi entre l’extension latérale, elle-même liée à la pression 

exercée par le gaz en subsurface, et la formation de cloques en surface du matériau.  

 

 

Figure 72 : a) Cliché MET réalisé au niveau du Rp après implantation de TiC en hélium et b) en 

xénon à une fluence de 1017 at.cm-2. 

a 

Nanofissures d’hélium au niveau du Rp 

Cavités et/ou hélium au niveau 

du joint de grain 
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Pour l’hélium (Fig. 72a), on remarque la présence de cavités au niveau du joint de 

grains, signe d’une accumulation de l’hélium comme cela avait déjà été souligné 

précédemment (Fig. 26). Ce type d’accumulation de gaz rare au niveau des joints de grains n’a 

pas été observé pour l’argon et le xénon. A noter qu’aucun relâchement en hélium n’est 

constaté puisque l’on retrouve expérimentalement une fluence proche de 1017 at.cm-2. 

Rappelons que le taux de relâchement du xénon était lui d’environ 10% dans les mêmes 

conditions (essentiellement via la fracturation du matériau). Afin d’augmenter la quantité de 

dpa produites et d‘étudier les effets produits à très haute fluence, une série d’implantations 

en 3He à 1018 at.cm-2 a également été effectuée. A cette fluence la concentration théorique 

d’hélium au Rp est de l’ordre de 50 % at. comme indique dans le tableau 2. La figure 73 

représente un cliché MET réalisé au niveau du Rp après ce traitement. 

 

 

Figure 73 : cliché MET réalisé au niveau du Rp après implantation de TiC en hélium à 

une fluence de 1018 at.cm-2. 

 

Le même type de fissures est observé avec également une accumulation visible de 

l’hélium sur certains joints de grains pouvant déboucher sur la surface par endroits (exutoires 

possibles). La morphologie de surface n’est par ailleurs que très peu modifiée par cette forte 

teneur en hélium en subsurface, et la formation de cloques n’est pas observée dans ce cas 

malgré la fluence. Parmi les autres effets qui ont pu être observés après irradiation aux ions 

hélium à haute fluence, on peut souligner qu’une oxydation se produit dans la zone irradiée, 

largement favorisée par la présence de porosité ouverte (Fig. 74). 

 

Direction 

d’irradiation 
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Figure 74 : a) Cliché STEM d’une lame mince de TiC en coupe transverse obtenue 

après irradiation aux ions 3He de 30 keV à 1017 at.cm-2 à température ambiante et b) 

Cartographie STEM-EDX associée pour l’élément oxygène 

 L’oxydation sous irradiation avait déjà été remarquée lors d’irradiation aux ions xénon, 

il ne s’agit donc pas là d’un effet lié à la particule irradiante, même si nous verrons dans le cas 

de SiC que la nature des ions incidents peut influer sur l’ampleur du phénomène, qui n’est 

peut-être pas uniquement connecté au seul taux de dpa. Outre ces modifications de 

microstructure et de composition, les implantations en gaz rare à haute fluence peuvent se 

traduire par un relâchement de l’espèce elle-même. La méthodologie de dosage d’hélium par 

réaction nucléaire est détaillée en annexe 4 (NRA deutons, Ed = 600 keV). Les spectres bruts 

obtenus sur TiC après des implantations en hélium 3 à différentes fluences sont représentés 

sur la figure 75. 

Cartographie STEM-EDX (Oxygène) 

Zone poreuse 

enrichie en O Direction 

d’irradiation 

a b 
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Figure 75 : Spectres NRA obtenus avec des deutons de 600 keV sur TiC implanté en 

hélium 3 à plusieurs fluences.  

 

Ces spectres ont été traités à l’aide du logiciel SIMNRA ce qui a permis une 

quantification de l’hélium total contenu dans TiC après implantation. Un relâchement en 

hélium inférieur à 10 % est mesuré par rapport à la fluence théoriquement implantée de 1017 

at.cm-2. Ce relâchement est dû à la porosité ouverte tout comme pour le xénon et l’argon. 

Lorsque l’hélium est implanté à très haute fluence (1018 at.cm-2), le taux de relâchement est 

d’environ 80 % avec une fluence résiduelle dans l’échantillon proche de 2.1017 at.cm-2 qui peut 

correspondre à une fluence de saturation du matériau dans nos conditions expérimentales. A 

nouveau la porosité ouverte mais aussi la mobilité de cette espèce aux joints de grains joue 

probablement un rôle primordial dans le relâchement de l’hélium à de telles fluences. Cette 

fluence extrême n’a pas été mise en œuvre pour l’argon et le xénon, mais on peut 

raisonnablement présumer que la pression exercée par le gaz induirait un éclatement des 

cloques et un relâchement massif de ce dernier.   

 

II-5-2-2 Cas du carbure de silicium 

Seul le xénon et l’hélium ont fait l’objet d’une étude comparée pour le matériau SiC, 

et les principaux résultats obtenus sont repris ci-après. Tout comme pour TiC, aucun 

relâchement en xénon n’est mesuré jusqu’à une fluence de 1017 at.cm-2. Cette rétention quasi 

totale des deux espèces est surprenante au regard des transformations conséquentes de 

structure et de microstructure engendrées par les irradiations, notamment à haute fluence 
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(voir partie II-5-2-2). Dans le cas de l’hélium, la bande amorphe est clairement visible sur les 

clichés MET de même que la formation de nanobulles au niveau du Rp (Fig. 76) 

 

     

Figure 76 : a) et b) Clichés MET obtenu sur SiC après implantation en hélium 3 de 30 keV à 

une fluence de 1017 at.cm-2. Les carrés rouges sur la figure b correspondent aux zones 

analysées en diffraction électronique (zones a et b amorphes, zone c cristalline). 

Rappelons qu’à concentration équivalente en xénon, l’échantillon subit un gonflement 

conséquent dû à une oxydation massive de la zone irradiée qui favorise la coalescence de 

bulles dans la phase oxyde (Figs.  62 et 63). Les ilôts résiduels de SiC contiennent néanmoins 

des nanobulles de tailles comparables à ce qui peut être observé ici en hélium (Fig. 47). On 

Direction 

d’irradiation 
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peut donc conclure à la formation de bulles de tailles similaires pour l’hélium et le xénon 

implantés en concentrations comparables au sein de SiC amorphe. Comme pour TiC, aucun 

relâchement en hélium n’est mesuré avec une fluence expérimentale proche de 1017 at.cm-2.  

A plus haute fluence en hélium (1018 at.cm-2), les bulles formées en profondeur ont 

une taille moyenne plus élevée (≈ 130 nm pour les plus grosses), signe d’une coalescence 

importante dans la zone de forte concentration (Fig. 77).  

 

  

Figure 77 : a) Cliché MET obtenu sur une coupe transverse de SiC après implantation en 

hélium 3 de 30 keV à une fluence de 1018 at.cm-2 et b) cliché MEB montrant la formation de 

cloques en surface. Les carrés rouges sur la figure (a) correspondent aux zones analysées en 

diffraction électronique (zones a et b amorphes, zone c cristalline). 

 

Cette population de bulles a été analysée au moyen du logiciel ImageJ et le résultat de 

la segmentation est donné dans la figure 78.  

 

Direction 

d’irradiation 
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Figure 78 : a) Cliché MET en coupe transverse montrant les bulles d’hélium et b) image 

binaire montrant ces bulles après segmentation par le logiciel ImageJ 

 

La mesure de la taille de bulles ainsi que de leur sphéricité est assez difficile dans ce 

cas en raison de la forte superposition des bulles dans l’épaisseur de la lame. La segmentation 

conduit à une taille moyenne de 9,2 ± 2,5 nm avec un écart type de 9,3 nm. Cet écart type 

traduit une grande variabilité de la taille des bulles ainsi que l’effet de superposition de ces 

bulles sur l’épaisseur de la lame. De plus, le logiciel Image J prend difficilement en compte les 

bulles inférieures à 1 nm. La taille moyenne des bulles est donc sûrement surestimée ici. Afin 

d’affiner cette analyse, une tomographie électronique a été réalisée dont certaines vues 3D 

sont représentées dans la figure 79.  
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Figure 79 : Vues en 3D des bulles d’hélium obtenues par tomographie électronique dans un 

microscope électronique à transmission (tilt porte objet de -70 à + 70°) 

 

Cette analyse en tomographie n’a pas permis de déterminer une taille moyenne de 

bulles plus précise en raison du manque de contraste qui rend difficile la segmentation. Elle 

apporte néanmoins la confirmation d’une forte superposition de bulles sur l’épaisseur de la 

lame, et conforte l’impression visuelle d’une relative sphéricité des bulles observées. A noter 

que la taille moyenne des bulles diminue de part et d’autre de la médiane centrée sur les 

bulles les plus grosses en lien avec la variation de concentration locale en hélium.   

Ces bulles sont responsables de la formation de cloques en surface du matériau dont 

la taille avoisine le micromètre (Fig. 77b). Aucune fissuration du matériau n’est observée, ce 

dernier étant rendu relativement déformable par l’amorphisation. Tout comme pour TiC, un 

relâchement important en hélium est à souligner à cette fluence, qui avoisine les 65 %. 

Finalement une fluence de saturation d’environ 3,64.1017 at.cm-2 correspondant à une 

concentration de 15 % at. a pu être mesurée (vs 2,15.1017 at.cm-2 pour TiC). La meilleure 

rétention de SiC vis-à-vis de l’hélium s’explique en partie du fait de la porosité ouverte 

relativement importante dans le cas de la céramique TiC étudiée ici.  Le mécanisme à l’origine 

de l’évacuation de l’hélium pose question dans le cas de SiC puisqu’aucune fissuration ou 

exutoire privilégié vers la surface n’a pu être mis en évidence. Les cloques sont en majorité 

fermées et les bulles sont à une distance d’environ 230 nm de la surface. Le processus 

expliquant ce « vidage » des bulles localisées à cette profondeur reste à élucider puisque très 

peu de bulles ont été observées dans les 150 premiers nanomètres sous la surface. Une 

diffusion atomique qui suppose un effet de re-dissolution de l’hélium semble nécessaire. Nous 

reviendrons sur cet aspect un peu plus loin au moment d’évoquer les traitements thermiques 

post-implantation.  
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L’irradiation en hélium génère une oxydation conséquente à la fluence de 1018 at.cm-

2, mais cette oxydation reste moins spectaculaire que ce qui est observé en xénon à une 

fluence de 1017 at.cm-2.  Comme détaillé précédemment, l’oxydation de SiC sous irradiation 

xénon est massive en raison des modifications structurales (amorphisation) que génèrent les 

particules incidentes (≈ 400 dpa). Or les ions hélium conduisent à un taux de dpa moindre vis-

à-vis du xénon à dose comparable (voir tableau 2). Les taux correspondant à chacune des 

fluences mises en œuvre sont rappelés dans le tableau 3, ainsi que la fluence d’oxygène 

mesurée après irradiation par réaction nucléaire (α, 7,5 MeV).  

Fluence Dpamax * Fluence d’oxygène mesurée Intensité du faisceau Se/Sn * 

Φ1
He = 5.1015 at.cm-2 0,2 < 3,40.1014 at.cm-2 0,25 µA.cm-2 44 

Φ2
He = 1.1017 at.cm-2 4 1,89.1017 at.cm-2 2,5 µA.cm-2 44 

Φ3
He = 1.1018 at.cm-2 40 2,97.1017 at.cm-2 5 µA.cm-2 44 

Φ1
Xe = 5.1015 at.cm-2 19 1,17.1017 at.cm-2 0,27 µA.cm-2 0,75 

Φ2
Xe = 1.1017 at.cm-2 390 2,05.1018 at.cm-2 2,54 µA.cm-2 0,75 

*Données calculées par SRIM2013 

Tableau 3 : Résumé des paramètres d’irradiation de SiC et de la teneur mesurée en oxygène 

pour chaque fluence d’irradiation en hélium 3 et en xénon 129  

 On constate la tendance suivante : pour une espèce donnée, la teneur en oxygène 

augmente avec la fluence et le taux de dpa. Néanmoins la teneur en oxygène n’est pas 

forcément proportionnelle au taux de dpa si l’on compare deux espèces différentes comme 

l’indique la comparaison entre Φ2
He et Φ1

Xe. Le taux de dpa n’est donc pas le seul paramètre 

à prendre en compte pour expliquer l’oxydation sous irradiation. Un plus grand nombre de 

fluences et d’espèces implantées sont nécessaires pour confirmer cette tendance et pour 

mieux comprendre ce phénomène. Parmi les piste d’explications, on peut citer la présence de 

l’espèce elle-même au sein du réseau hôte qui peut modifier ses propriétés vis à vis de 

l’oxydation et aussi peut-être influer sur les capacités du réseau à s’auto-guérir sous 

irradiation.  

 

II-5-2-3 Comportement de He et Xe à haute température  

Comme indiqué précédemment, des traitements thermiques ont été réalisés sur TiC et 

SiC après implantation d’hélium et de xénon à haute fluence et température ambiante. Ces 

traitements sous vide secondaire ont été réalisés à des températures comprises entre 400 et 

1000°C (durée 2h). Les conséquences de ces recuits en termes de relâchements sont résumées 

dans le tableau 4.  
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 Φ1 = 5.1015 at.cm-2 Φ2= 1017 at.cm-2 Φ3= 1018 at.cm-2 
SiC Xe 1000°C ≈ 0 % ≈ 75 % / 

SiC He 400°C / ≈ 55 % ≈ 45 % 
TiC Xe 1000 °C ≈ 0 % ≈ 22 % / 

TiC He 400 °C ≈ 24 % ≈ 20 % ≈ 43 % 

Tableau 4 : Résumé des relâchements en hélium et en xénon mesurés après traitement 

thermique  

Ce tableau est incomplet car certaines expériences sont toujours en cours au moment 

de la rédaction de ce manuscrit. L’interprétation de ces valeurs est rendue complexe car 

plusieurs paramètres peuvent influer sur le relâchement de l’espèce, comme par exemple 

l’oxydation. On peut néanmoins déduire de ces valeurs que l’hélium est plus facilement 

relâché que le xénon par les deux céramiques à haute température. Le relâchement du xénon 

repose essentiellement sur la création d’exutoires : fissures, porosité ouverte pour TiC ou bien 

arrachements de matière pour SiC. Cette espèce étant très peu mobile à l’échelle atomique, 

la formation de bulles est équivalente à un piégeage de l’espèce. C’est alors la pression 

exercée par le gaz sur le matériau qui va provoquer son relâchement en lien avec les 

propriétés mécaniques de la matrice hôte.  

La situation est différente dans le cas de l’hélium qui a également tendance à former 

des bulles en profondeur mais dont la mobilité atomique est certainement supérieure à celle 

du xénon. Il semblerait que les bulles de gaz formées au niveau du Rp dans SiC  (cas de Φ3 par 

exemple) se vident sans qu’aucun exutoire apparent ne soit identifié au sein de la zone 

irradiée amorphe (pas de fissures, ni de joints de grains). Cela pose la question de la 

perméation de ce gaz au travers de la couche de matière située entre la surface et la 

population de bulles. Le mécanisme mis en jeu n’est pas compris, il pourrait s’agir d’une re-

dissolution des atomes d’hélium rendue possible par le faible rayon atomique de l’espèce par 

exemple. Dans le cas de TiC, le relâchement d’hélium pourrait être également favorisée par 

l’accumulation de ce gaz aux joints de grains. Comme cela a été observé, l’amoncellement de 

cavités le long des joints de grain peut s’étendre en dehors de la zone concernée par la 

présence de bulles, et ainsi atteindre la surface (Fig. 73). Tous ces raisonnements sont à 

confirmer avec un plus grand nombre de données (travail en cours).  
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Résumé de la partie II-5 : Le comportement des gaz He, Ar et Xe a été étudié à température 

ambiante au sein des céramiques SiC, TiC et TiN sous forme frittée. L’approche théorique a 

confirmé la très faible solubilité de ces espèces au sein du réseau hôte avec des énergies 

d’incorporation élevées quel que soit le défaut simple considéré. Cela plaide en faveur d’une 

agrégation de ces espèces sous forme de bulles, ce qui a été confirmé expérimentalement. A 

haute fluence (1017 at.cm-2), le xénon et l’hélium implantés dans TiC conduisent à la formation 

de fissures en subsurface. Ces dernières sont plus étendues dans le cas du xénon et conduisent 

à la formation de cloques visibles en surface. L’hélium a tendance à s’accumuler aux joints de 

grains avec de possibles exutoires vers la surface. Dans le cas de SiC, l’hélium et le xénon 

forment des nanobulles, mais l’oxydation massive observées à haute fluence sous irradiation 

xénon ne permet pas de plus amples comparaisons entre le comportement des deux espèces. 

Un relâchement plus important a été mesuré dans le cas de l’hélium lors de traitements 

thermiques post-implantation. Cela plaide pour une plus grande mobilité de cette espèce, 

probablement liée à son plus faible rayon atomique. La question du mécanisme à l’origine de 

ce relâchement reste néanmoins ouverte.   
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Partie III : Perspectives (2017-…) 
Dans cette partie sont exposés les points parfois évoqués dans les parties précédentes 

et pouvant faire l’objet d’études complémentaires. Il s’agit ici de proposer des pistes pour 

espérer répondre avec plus de précision à certains aspects mal compris comme l’oxydation 

des céramiques sous irradiation, le rôle de la nature du gaz rare sur son comportement au sein 

des matériaux, l’impact d’une interface ou d’une nano-structuration de la céramique sur le 

relâchement ou la mobilité de l’espèce implantée.  

III-1 Développement technologique requis (et en cours) 

 Parmi les upgrades qui seront requis pour répondre aux questions posées ci-après se 

trouvent certains systèmes associés aux accélérateurs de particules de l’IPNL. En particulier, 

la réalisation d’implantations ioniques à des températures de l’ordre de 1000°C, voire plus, 

serait intéressante pour se rapprocher encore des conditions subies par les matériaux dans 

les réacteurs nucléaires du futur. Actuellement, l’implanteur d’isotopes ne permet pas 

d’atteindre de telles températures sous faisceau (500°C maximum). Une refonte complète de 

la chambre d’implantation est en cours, qui a nécessité des interactions avec le service 

faisceau d’ions pour adapter au mieux l’outil aux besoins de ce type d’études. La nouvelle 

mouture de la chambre dont un plan est présenté dans la figure 80 représentera une vraie 

plus-value par rapport à l’ancienne version. 

 

 

a) 
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Figure 80 : a) Schéma de la future chambre d’implantation de l’IPNL et b) photo de la 

chambre à fil pour le contrôle d’homogénéité du balayage faisceau (conception Service 

Faisceau d’ions de l’IPNL – A. Duranty et C. Peaucelle). 

 

 Le système de chauffage intégré dans cette chambre permettra d’atteindre des 

températures supérieures à 1000°C et l’homogénéité de la fluence d’implantation sera 

amélioré par l’utilisation d’une chambre à fil (Fig. 80b). La présence d’un doigt froid permettra 

également de réaliser des implantations à basse température, en se prémunissant des effets 

d’échauffement du matériau sous faisceau. L’évaluation de la température de la surface 

irradiée (face au faisceau) sera rendue possible par l’installation d’un pyromètre bi-

chromatique. Le cahier des charges de cet upgrade a été établi en interaction forte entre les 

chercheurs et les ingénieurs du Service Faisceau d’Ions de l’IPNL. 

 

III-2 Aspect oxydation sous irradiation  

Les études menées jusqu’à présent ont permis de répondre à bon nombre de questions 

concernant le comportement des céramiques sous irradiation, mais comme bien souvent elles 

ont également conduit à de nouvelles questions. Parmi les aspects mal compris se trouve celui 

de l’oxydation des céramiques sous irradiation et du lien possible entre degré 

d’endommagement et captation d’oxygène par la surface du matériau. Ce phénomène est 

d’importance dans le cadre d’une utilisation des céramiques en réacteur nucléaire puisque 

l’environnement direct de ces matériaux contiendra des traces d’oxygène. L’oxydation est de 

nature à modifier les propriétés des matériaux et il convient de bien comprendre les 

mécanismes mis en jeu ainsi que les paramètres clés à l’origine de ce processus. Dans le cas 

du carbure de silicium, une oxydation massive a été observée sous irradiation à température 

ambiante et à haute fluence (voir partie II-5-2-2). Cette oxydation influence grandement la 

b) 
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distribution du gaz rare implanté entre la phase oxyde (SiO2 amorphe) et les ilots résiduels de 

SiC amorphes. La coalescence des bulles de xénon au sein de l’oxyde conduisent à un 

gonflement de cette phase et à une déformation spectaculaire de la surface (Fig. 62). Afin de 

mieux comprendre ce phénomène, il apparaît nécessaire de procéder à une étude 

comparative complète en faisant varier la fluence d’irradiation, la nature de l’espèce 

irradiante et la température d’irradiation.  

Concernant la fluence d’irradiation, nous disposons à l’IPNL d’un implanteur d’isotope qui 

sera bientôt doté d’un upgrade permettant un contrôle très fin de cette dernière tout en 

permettant une meilleure homogénéité de balayage. La gamme de fluence pourra ainsi varier 

de 1014 à 1018 at.cm-2 avec une grande précision. Néanmoins, en dessous de 1015 at.cm-2, le 

dosage de l’espèce par les techniques par faisceau d’ions mises en œuvre à l’IPNL peut s’avérer 

délicat. Une série d’expériences impliquant 6 à 7 fluences comprises entre 1015 et 1018 devra 

permettre un suivi assez fin des phénomènes mis en jeu. En particulier la quantité de défauts 

générés au sein du matériau (dpa typiquement) est supposément corrélée au taux d’oxygène 

capté par le matériau. L’utilisation de plusieurs fluences permettra de déterminer des 

tendances plus précises. Dans le cas du xénon implanté à 800 keV ou de l’hélium implanté à 

30 keV, cela correspond à des concentrations au Rp comprises entre 0,03 % at. et une 

concentration extrême toute théorique de 50 % at. propice à la formation de bulles et/ou de 

fissures.  

Comme vu précédemment, la nature de l’espèce irradiante peut également influer sur le 

phénomène d’oxydation sous irradiation. Il peut s’agir soit d’un rôle joué par l’espèce elle-

même une fois implantée notamment à haute fluence, soit de la nature des dégâts générés 

par cette espèce lors de son implantation. Concernant le premier point, l’utilisation de silicium 

et de carbone comme particule irradiante (typiquement implantés dans SiC) permettrait de 

générer des dégâts comparables aux gaz rares sans pour autant conclure à la formation de 

bulles dans le matériau. Concernant le second aspect, la mise en œuvre de particules de haute 

énergie sur de grands accélérateurs (GANIL) permettrait par exemple de maximiser la perte 

d’énergie électronique et d’étudier plus avant l’influence du ratio Sn/Se sur le phénomène 

d’oxydation.  

La température d’irradiation est un paramètre clé à étudier et l’upgrade prévu pour 

l’implanteur d’isotope de l’IPNL devra permettre à l’avenir de conduire des expériences 

d’irradiation avec un contrôle de la température sur une gamme allant de l’ambiante à 1000°C 

au moins. Le cahier des charges de cet upgrade inclus un système de refroidissement in situ 

des échantillons à la température de l’azote liquide (doigt froid). Cela permettra de figer les 

défauts d’irradiation générés par les particules incidentes et de limiter les effets de 

recombinaison. Ces implantations à très basse température pourront être comparées à des 

implantations réalisées à l’ambiante et à haute température. On peut donc tout à fait 

envisager une série d’expérience à particule et fluence fixes sur une gamme de température 

allant de -196 à 1000 °C, avec un pas de 200°C typiquement. L’idée est ici de mettre en 
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évidence plus précisément des corrélations entre oxydation, température et quantité de 

défauts générés.  Ces expériences devront être menées en parallèles de traitements 

thermiques hors irradiation dans le cas de la céramique SiC, toujours dans l’idée de décorréler 

les effets liés à la température de ceux liés à l’irradiation. Le comportement général à 

l’oxydation de SiC hors irradiation est assez bien renseigné dans la littérature, mais des 

variations de cinétique et de mécanisme pourraient intervenir en fonction de la 

microstructure (poly- ou mono-cristal). Les effets de cette oxydation sur le relâchement d’une 

espèce préalablement implantée (He, Ar ou Xe) mérite également que l’on s’y attarde à titre 

de comparaison avec les céramiques TiC et TiN (Partie II-4-2-1).  

 

III-3 Comparaisons entre gaz rares  

  Un autre aspect qui sera étudié dans un avenir proche concerne le rôle joué par le 

rayon atomique du gaz rare introduit dans les céramiques nucléaires (Fig. 81). Cet aspect revêt 

un caractère relativement fondamental et nécessite à l’idéal l’implantation de plusieurs gaz 

rares (He, Ne, Ar, Kr et Xe) dans des conditions similaires afin d’en étudier le comportement.  

 

Figure 81 : Illustration et valeurs des rayons de covalence des gaz rares He, Ne, Ar, Kr et 

Xe. 

Il a été constaté précédemment un relâchement d’hélium à haute température après 

implantation dans SiC, et ce, malgré la faible mobilité des bulles formées en subsurface (Partie 

II-6-2-2). L’hypothèse d’une relative perméation de cette espèce au travers de la couche du 

matériau rendu amorphe en surface par l’irradiation a été avancée. Le faible rayon atomique 

de l’hélium pourrait ainsi favoriser sa re-dissolution à haute température. Ce phénomène ne 

semble pas se produire pour les gaz rares de Z plus élevés (Ar et Xe). De ce point de vue, le cas 

du néon serait intéressant à étudier puisque cette espèce présente un rayon atomique 

intermédiaire. Bien que non produit en réacteur, cette espèce pourrait ainsi permettre de 

mieux comprendre les mécanismes mis en jeu, l’idée étant ici de dégager des tendances avec 

une étude expérimentale comparative, à l’image de ce qui a été fait théoriquement par calcul 

28 pm 58 pm 106 pm 116 pm 140 pm 
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ab initio (voir partie II-6-1). Inclure l’hydrogène (ou le deutérium) dans cette étude 

comparative serait également pertinent, sur le plan fondamental en comparaison des 

précédents gaz rares (formation et comportement des bulles de H2), mais aussi en vue de 

l’application fusion nucléaire (simulation du comportement du tritium dans SiC).  

 

III-4 Synthèse de couches minces par CVD 

L’une des perspectives concerne la céramique SiC qui sera synthétisée sous la forme de 

dépôts CVD. Le travail sur des dépôts présente un certain nombre d’avantages qui sont 

détaillés plus bas. Cela permet également de se rapprocher de la forme sous laquelle ces 

céramiques seront potentiellement utilisées dans plusieurs concepts de réacteurs du futur 

(voir annexe 1). Une collaboration avec le laboratoire LMI (UCBL/CNRS) a été mis en place en 

2016 et doit conduire à la synthèse de plusieurs dépôts à microstructure contrôlée. Il est ainsi 

prévu d’obtenir des couches minces mono- et poly- cristallines. De 1ers clichés ont été 

obtenus sur ces deux microstructures (Fig. 82). 

 

 

 

a) 
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Figure 82 : a) Photo du wafer Si + dépôt CVD SiC, b) cliché MET du dépôt polycristallin et c) du 

dépôt monocristallin.  

 

Les dépôts de β-SiC sont typiquement réalisés sur des wafers de silicium, mais la nature 

du substrat peut varier. Le polycristal de SiC présente des nanodomaines (≈ 10 nm) que l’on 

peut observer sur le cliché MET en haute résolution de la figure 82b. L’orientation régulière 

des rangées atomiques (selon l’axe des traits pointillés blancs) dans le cas du dépôt 

monocristallin est visible sur la Figure 82c. Le travail qui sera mené sur ces dépôts permettra 

de mettre l’accent sur trois aspects détaillés ci-après. 

→ La comparaison polycristal (nanograins) vs monocristal :  

L’impact d’une nanostructuration (présence de nanograins) sur les propriétés de la 

céramique frittée TiC a été abordé dans la partie II-3-3. Malheureusement, il n’a pas été 

possible de synthétiser par frittage une céramique TiC qui soit à la fois dense et dont la taille 

de grains moyenne soit inférieure à 100 nm. La présence de porosité ouverte influe fortement 

sur le comportement des espèces implantées et sur l’oxydation, ce qui biaise les 

interprétations et les comparaisons avec des céramiques à tailles de grains plus importantes 

(généralement plus denses). La technique CVD présente l’avantage de permettre l’obtention 

de couches minces d’une grande pureté, à microstructure contrôlée et sans porosité. Parmi 

les résultats attendus de la comparaison entre poly- et mono-cristal, le rôle joué par les joints 

de grains sur la distribution et le relâchement des espèces implantées sera un aspect central. 

La capacité d’auto-guérison sous irradiation du réseau cristallin selon la microstructure sera 

également un sujet d’étude.  

 

 

10 nm 

Nanodomaines 

b) c) 
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→ Le rôle de l’interface dépôt/substrat  

Les dépôts réalisés par CVD seront déposés sur un substrat Si ou SiC. Il pourra aussi 

s’agir d’un autre métal de façon plus marginale (voir partie III-5). La présence d’une interface 

à proximité de la zone implantée est susceptible de donner lieu à des effets spécifiques non 

observés dans le cas de monolithes frittés. La ségrégation de l’espèce implantée peut par 

exemple conduire à une désolidarisation du dépôt et de son substrat.  L’accumulation 

d’espèce à l’interface donnera également des informations quant à la capacité du dépôt à 

jouer un rôle de barrière de diffusion vis-à-vis des gaz rares. Il sera possible en variant l’énergie 

de l’espèce implantée et sur l’épaisseur du dépôt de jouer sur la distance du pic de Braagg à 

la surface et à l’interface. Le rôle joué par ces zones sur l’évacuation des défauts d’irradiation 

sera intéressant à étudier. 

→ L’impact d’une extrême pureté du matériau 

Les frittés étudiés précédemment contiennent de fait une quantité d’oxygène non 

négligeable (de l’ordre de quelques %). Or cet oxygène natif pourrait jouer un rôle sur le 

comportement des espèces implantées et il convient de mener des études sur des matériaux 

les plus purs possibles afin de mieux appréhender cet aspect. La particularité de la technique 

utilisée ici pour synthétiser les dépôts est qu’elle permet l’obtention de SiC ultra-pur. Outre 

l’impact sur le comportement du gaz rare implanté, la présence d’impuretés peut également 

jouer un rôle vis-à-vis des défauts d’irradiation ou de l’oxydation. Le travail su dépôts CVD 

permettra des comparaisons avec les résultats obtenus antérieurement sur SiC fritté.  

→ L’évolution de la conductivité thermique sous irradiation à haute température 

Comme indiqué dans la partie II-1-1, l’un des aspects cruciaux guidant la sélection des 

matériaux utilisés dans les réacteurs nucléaires (fusion ou à fission) est la conductivité 

thermique. Les céramiques mises en lumière dans ce manuscrit présentent toutes une 

conductivité thermique relativement élevée à température ambiante (voir tableau A-2-1). Il a 

même été montré que leur conductivité thermique avait tendance à se dégrader sous 

irradiation à température ambiante [44]. Aucune étude ne fait état à ma connaissance de 

façon précise de l’évolution de la conductivité thermique de ces céramiques sous irradiation 

à haute température. Or les conditions réacteur supposent un effet conjoint de l’irradiation 

et de la température.  Les expériences réalisées sur les dépôts CVD auprès du système décrit 

dans la partie III-1 seront l’occasion de mesurer la variation de la conductivité thermique sous 

diverses conditions d’irradiation. Une collaboration avec le Laboratoire CETHIL de Lyon a été 

initiée en 2018 pour suivre cette propriété par thermoreflectance.   

→ Effets de texturation 

 Il a été vu précédemment que l’orientation cristalline de chaque grain dans le cas 

d’échantillon polycristallins de TiC et de TiN conduisant à des propriétés particulières. 

L’orientation <111> s’est avérée plus résistante à l’oxydation, alors que l’orientation <100> 
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est plus résistante à l’exfoliation sous l’effet de la pression de gaz. Il est possible d’imposer 

des texturations par la technique CVD qui sera mise en œuvre dans le cas de SiC. Des dépôts 

orientés selon la direction <111> seront ainsi obtenus et testées en condition d’irradiation et 

d’oxydation. 

 

III-5 Application : matériaux pour la fusion nucléaire 

La céramique SiC est envisagée pour une utilisation dans les réacteurs à fission mais 
également dans les réacteurs à fusion (annexe 1). La superposition de couches céramiques sur 
des composants métalliques permettrait une amélioration notable des propriétés vis-à-vis de 
l’irradiation et de la diffusion d’espèces comme le tritium [28]. Une partie des études qui ont 
été initiées avec la thèse de Luis S. Escobar fin 2016 consiste à se rapprocher d’un matériau 
représentatif de ce qui pourrait être utilisé dans les futurs réacteurs à fusion (à partir du 
concept DEMO).  L’idée est donc ici de revêtir un substrat de tungstène (matériau face au 
plasma dans WEST) avec une couche de SiC puis de faire subir à ce système des irradiations 
en deutérium (simulant le tritium) et/ou en hélium (produit en grande quantité dans les 
réacteurs à fusion) à haute fluence et à haute température. Le comportement de ce système 
sera étudié avec un focus particulier sur le comportement de l’interface dont la cohésion devra 
être préservée. On peut imaginer l’étape suivante qui serait de réaliser un « sandwich » 
W/SiC/W, assemblage potentiellement intéressant face au plasma de même que d’autres 
alliages d’intérêt (Fig. 83). 

 

    
 

Figure 83 : Schéma de principe d’une superposition de couches impliquant la céramique SiC 
en vue d’une application matériau possible dans les réacteurs à fusion (horizon DEMO). 
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Conclusions et perspectives générales  
 

Aspects scientifiques 

Comme indiqué en introduction, un certain nombre de réponses ont été apportées par les 

études décrites dans ce manuscrit. Néanmoins certaines expériences ont conduit à de 

nouvelles questions parmi lesquelles se trouve celle de l’oxydation sous irradiation à 

température ambiante des céramiques nucléaires. En particulier, l’oxydation de SiC sous 

irradiation reste mal comprise et peu évoquée dans la littérature. L’hypothèse d’un lien entre 

amorphisation du matériau et captation d’oxygène a été évoquée mais elle mérite plus 

d’expériences afin d’être vérifiée. Le rôle de la porosité et du taux initial d’oxygène sur ce 

processus restent également à éclaircir. Ainsi la suite de ces recherches concernera 

notamment l’étude de ce phénomène au travers d’irradiation dans des conditions de 

température variées. La température d’amorphisation de SiC étant proche de 300°C, il sera 

intéressant de mener des implantations autour de cette température et à diverses fluences 

afin de confirmer qu’au-dessus de 300°C et en l’absence d’amorphisation l’oxydation du 

matériau est notablement réduite. En parallèle, des traitements thermiques hors irradiation 

seront nécessaires afin de découpler les effets liés aux dommages d’irradiation et de ceux liés 

à la température.  

Ces expériences complémentaires permettront également de s’intéresser au 

comportement des espèces implantées elles-mêmes au sein du matériau. En effet, la mobilité 

des gaz rares est très dépendante du degré d’ordre régnant dans le réseau hôte. Ces derniers 

sont-ils plus ou moins relâchés selon le degré de désordre ? La préservation d’une structure 

cristalline et des joints de grains durant l’irradiation à haute température conduit-elle à une 

rétention moindre de la part de SiC ? L’application de traitements thermiques durant 

l‘implantation ou postérieurement permettra aussi de mieux comprendre le mécanisme de 

relâchement d’un élément comme l’hélium dont on a vu précédemment qu’il était relâché 

sans qu’aucune mobilité des bulles formées en sub-surface ne soit détectée.  

Un autre axe qui reste à étudier plus avant concerne l’impact d’une nanostructuration sur 

le comportement de la céramique vis à vis de l’irradiation, mais aussi sur le comportement de 

l’espèce implantée elle-même. Sur ce point, l’apport de la technique CVD est précieux puisque 

ce mode de synthèse autorise un contrôle accru de la microstructure par rapport au frittage 

flash dont on a vu qu’il permettait difficilement d’obtenir une taille de grains réellement 

nanométrique (< 100nm) et homogène. Il est ainsi envisageable de comparer le 

comportement de couches minces polycristallines à taille de grain nanométrique (≈ 10 nm) 

avec celui de couches minces monoscristallines. La question de l’impact d’une forte densité 

de joints de grains sur la résistance à l’irradiation du matériau et sur ses propriétés de 

rétention vis-à-vis des gaz rares devrait trouver quelques éléments de réponse. Un autre 

avantage de la technique CVD couramment utilisée pour des applications électroniques est 

qu’elle permet l’obtention de dépôt à très faible teneur en impuretés, notamment en 
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oxygène. Ce paramètre était difficile à contrôler par frittage flash et les synthèses conduisent 

à un taux relativement incompressible d’oxygène de quelques pourcents, lui-même lié à 

l’utilisation de nanopoudres déjà oxydées initialement. Il sera intéressant de comparer les 

résultats obtenus sur ces couches minces avec ceux obtenus sur frittés dans des conditions 

d’irradiation similaires. Le travail récemment engagé sur les revêtements céramiques entre en 

résonance avec l’élan observé ces dernières années autour de l’amélioration des conditions 

de sûreté au sein des réacteurs nucléaires actuels et du futur. Parmi les solutions envisagées 

à l’échelle internationale pour limiter au maximum les conséquences d’un accident de type 

« Fukushima » se trouve en effet la possibilité de revêtir certaines pièces métalliques d’une 

couche mince de céramique réfractaire pour les rendre plus résistantes à l’oxydation, à 

l’irradiation et aux hautes températures. En ce sens, une orientation de ces recherches en 

direction des couches minces de SiC revêt un caractère sociétal important. Plusieurs résultats 

obtenus sur les frittés indiquent que certaines orientations cristallines peuvent présenter des 

propriétés améliorées par rapport à d’autres, du fait d’un l‘empilement atomique différent. 

On peut donc imaginer l’intérêt de maîtriser la texturation de ces dépôts afin d’augmenter 

encore la résistance des matériaux en situation d’accident de type LOCA.  

 

Aspects politiques et stratégiques 

Je ne peux terminer ce manuscrit sans prendre un peu de recul sur ma carrière et sans 

évoquer des aspects politiques et stratégiques qui font aussi partie de la Recherche. L’un des 

fils conducteurs de ma carrière depuis ma thèse de doctorat est l’utilisation des faisceaux 

d’ions. Que ce soit à des fins d’irradiation ou d’analyse, ces outils puissants m’ont permis de 

tester et de caractériser les différents matériaux nucléaires sur lesquels j’ai porté mon 

attention. Cette spécialisation de ma part s’est très vite élargie à d’autres techniques, 

principalement la microscopie électronique qui permet une analyse très complémentaire des 

techniques IBA. Depuis 2011, je suis Directeur élu d’une plateforme multi-disciplinaire de 

microscopie (CTµ - UCBL). Cette fonction de direction est tout à fait passionnante puisqu’elle 

me permet une certaine ouverture à l’ensemble des domaines concernés par la microscopie 

électronique (de la biologie aux matériaux durs en passant par les polymères). Outre de 

satisfaire mon goût pour la prise de responsabilité, cette fonction a élargi mon champ de vision 

en me fournissant un point de vue privilégié sur les différents domaines de recherche mettant 

en œuvre la microscopie électronique. Cela a été pour moi l’occasion de gérer un service 

composé de 6 personnes. Le mode de fonctionnement du CTµ est tout à fait original à 

l’Université et repose sur un modèle économique rigoureux, une multi-disciplinarité affirmée 

(et défendue) et une obligation de provisionner les salaires de certains personnels via une 

offre de service adaptée aux besoin des utilisateurs qu’ils soient académiques ou industriels. 

Cette position au sein d’une des plus grosses plateformes de l’UCBL a renforcé mes convictions 

quant au rôle important que jouent ces dernières dans le paysage académique. J’ai ainsi été à 

l’initiative du portail MEANS (Moyens d’Expérimentation et d’ANalySe) que je coordonne 
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depuis 2015 et qui a pour but d’inciter à la mutualisation des ressources technologiques, et 

de faciliter l’orientation des académiques et des industriels au sein de l’Université. Par cette 

initiative j’ai le sentiment de servir l’intérêt général, mais aussi mon intérêt plus personnel 

puisqu’en tant que chercheur je suis bien sûr intéressé par une identification rapide et efficace 

d’interlocuteurs spécialistes des techniques complémentaires à celles que je mets en œuvre 

usuellement. Une analyse de l’évolution de mes sujets d’étude et du fonctionnement de la 

recherche m’amène à penser qu’une tendance naturelle nous conduit vers des thèmes plus 

appliqués à des problématiques industrielles. J’entends m’adapter à cette tendance tout en 

continuant à consacrer une partie de mon temps à des aspects plus fondamentaux auxquels 

je tiens en tant qu’académique. Cet équilibre me paraît important à conserver afin de 

maintenir une forme de leadership intellectuel. En termes d’évolutions thématiques, je 

travaille depuis des années sur les matériaux du nucléaire mais je n’exclus pas d’élargir mon 

champ de recherche à d’autres domaines. La problématique des matériaux pour les énergies 

nouvelles est un thème qui attire mon attention étant donné son caractère sociétal important. 

Je souhaite également continuer le zoom entrepris depuis plusieurs années vers des échelles 

nanométriques, qu’il s’agisse de la synthèse de matériaux nanostructurés ou de l’analyse 

toujours plus fine rendue possible par l’évolution des technologies. On ne sait pas à priori 

jusqu’où cette miniaturisation générale nous conduira et c’est justement cela que je trouve 

stimulant.  
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Annexe 1 : De l’usage des céramiques réfractaires dans le domaine du nucléaire  
 

 Amélioration de la sûreté dans les réacteurs REP  

Suite à Fukushima plusieurs pays ont décidé d’axer leurs recherches sur l’amélioration 

de la sûreté en cas d’accident de perte de liquide de refroidissement (LOCA). Rappelons que 

le sur-accident à Fukushima est lié à l’oxydation des gaines par la vapeur d’eau qui a conduit 

à la production d’hydrogène et aux explosions qui ont suivi le Tsunami. Parmi les solutions 

envisagées se trouve le revêtement des alliages existants par une couche ou plusieurs couches 

externe protectrices. Chaque pays propose des pistes concernant les matériaux à utiliser. Les 

américains travaillent par exemple sur la céramique TiN et TiAlCN [1], mais une couche de 

chrome pourrait aussi présenter certains avantages [2]. Une autre option serait le 

remplacement des gaines en alliage de zirconium par un assemblage comportant une 

céramique SiC [3]. Ces gaines de type multi-couches sont aussi envisagées pour certains 

concepts de Génération IV (voir plus loin).  Les céramiques carbures ou nitrures (SiC, TiC, TiN, 

ZrC, etc…) présentent des vitesses d’oxydation généralement deux à trois fois inférieures à 

celles des alliages de zirconium utilisés en réacteur. Ces derniers présentes un régime 

d’oxydation rapide au-dessus de 1000°C, ce qui est particulièrement problématique en cas 

d’accidents LOCA durant lesquels la température de l’assemblage combustible peut dépasser 

largement les 1500°C. 

A titre d’illustration, on peut citer deux concepts de gaines particulièrement avancés : le 

concept Sandwich en France et le concept américain Triplex. Dans les deux cas, la gaine est 

composée de plusieurs couches de matériaux réfractaires. 

 Le concept de gaines Sandwich a été développé par le CEA [4]. Ces gaines comprennent 

un liner en métal réfractaire de 50 à 100 µm d’épaisseur entouré de deux couches de 

composite SiC/SiC sur ces faces internes et externes afin d’assurer la résistance mécanique de 

la structure (Fig. A1_1). Le liner métallique est choisi en fonction de son affinité avec le carbure 

de silicium ainsi que pour sa résistance à l’irradiation aux neutrons et va permettre d’assurer 

l’étanchéité de la gaine notamment vis-à-vis des gaz de fissions. Le tantale ou le niobium sont 

les éléments les plus prometteurs à l’heure actuelle pour composer ce liner [4]. 
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Fig. A1_1 : Images du concept Sandwich, le SiC est présent dans les couches 1 et 2 entourant 

un liner métallique, par exemple en Tantale [4]. 

 Les deux tubes CMC (pour Composite à Matrice Céramique) qui entourent ce liner sont 

élaborés avec des fibres de carbure de silicium de dernière génération d’une grande pureté, 

comme les fibres Hi-Nicalon S ou Tyranno SA3 [5-6]. Il existe cependant une différence dans 

la texturation des deux couches de composite. S’ils sont tous les deux densifiés par CVI, le 

renfort du tube interne est réalisé par enroulement filamentaire permettant d’avoir une 

surface interne de gaine relativement lisse. La partie externe est réalisée par un tressage 2D 

ou 3D interlock qui va lui conférer des propriétés mécaniques élevées. Le lissage de la surface 

externe est assurée par des opérations d’usinage suivies d’un dépôt supplémentaire de SiC 

par CVD qui ne modifie pas les propriétés mécaniques de l’assemblage [7]. 

 Le concept Triplex a lui été suggéré en 2002, avec le début de l’élaboration d’un 

composite double couche en carbure de silicium. Cependant, ce concept a rencontré de 

nombreux problèmes, notamment un problème de délamination de la couche interne du 

composite. La forme évoluée de ce concept de gaine a finalement été brevetée en 2006 sous 

le nom de « Multi-Layered Ceramic Tube for Fuel Containment Barrier And Other Application 

In Nuclear And Fossil Power Plants », communément appelé Triplex (Fig A1_2).  

1 

2 
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Fig. A1_2 : Schéma du concept de gaine Triplex [8-9]. 

 Une gaine Triplex est une gaine multicouche, avec une couche interne en SiC 

monolithique, une couche centrale en composite fibré SiC/SiCf et une couche externe en SiC 

déposé par CVD. Le monolithe interne est réalisé par un dépôt CVD. Le composite fibré est 

obtenu par CVI d’une matrice SiC dans un tressage de SiC commercial. Cette tresse est 

constituée de 500 à 1600 fibres de type Hi-Nicalon S ou Tyranno SA3 de 8 à 14 µm de diamètre. 

La couche externe est elle aussi déposée par CVD et l’état de surface peut éventuellement 

être ajusté. La couche interne doit assurer l’étanchéité de la gaine, le composite la résistance 

mécanique et la couche externe permet de protéger le composite vis-à-vis de l’environnement 

en réacteur. 

Comme exposé précédemment, le SiC présente une grande résistance à l’oxydation par la 

vapeur d’eau [10-11] et une bonne tenue en température, l’utilisation de ce type de matériaux 

permettrait ainsi de conserver l’intégrité du cœur ainsi qu’un confinement des matières 

radioactives même à haute température (≈ 1600 °C), augmentant ainsi fortement la sureté 

dans le cas d’accident grave de type « perte de refroidissement » [12]. 

 

 Dans les réacteurs nucléaires de génération IV 

Dans les réacteurs de 4ème génération de type GFR (Gas Fast Reactor), deux 

configurations pour l’assemblage combustible sont possibles. Les cœurs seraient composés 

soit d’aiguilles cylindriques, en composite céramique de type Sandwich ou Triplex, 

ressemblant aux crayons REP (Fig. A1_3-c), soit d’assemblages hexagonaux dans lesquels 

seraient insérés des plaques de combustible macro-structurées (Fig. A1_3-a et -b). Ces 

dernières seraient elles aussi composées d’une matrice céramique de structure alvéolaire 

[13]. Ce design serait utilisé pour obtenir une bonne densité de puissance ainsi qu’une 

meilleure évacuation de la chaleur. 
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Fig. A1_3 : a) Assemblage hexagonal possible pour un GFR. b) Eclaté d’une plaque macro-

structurée pour un GFR. Les pastilles combustibles sont en rouges, c) Concept aiguille 

possible pour un GFR, 

Avant le développement à l’échelle commerciale d’un GFR, le prototype européen 

ALLEGRO est actuellement à l’étude. Le cœur du réacteur ALLEGRO sera modulable afin de 

pouvoir tester les deux configurations d’assemblage, en commençant par les aiguilles [13]. Les 

résultats obtenus pour ce prototype permettront de définir le design définitif des GFR pour 

l’exploitation commerciale. Cependant, les dernières études sur les cœurs des GFR, 

notamment pour le réacteur GFR 2400, tendent à s’orienter sur un cœur avec des assemblages 

hexagonaux contenant des aiguilles combustibles. Ces assemblages répondent à différentes 

fonctions : il y a notamment des assemblages réflecteurs de neutrons en Zr3Si2 au somment 

et sur les bords du cœur, des assemblages permettant de faire passer les grappes de contrôle 

en carbure de bore et bien sûr les assemblages combustibles. 

Les assemblages combustibles sont constitués d’une grille en SiC qui contient 217 

crayons [14]. Ces crayons se composent d’un cœur combustible de carbure d’uranium et 

plutonium, avec une gaine en SiC autour. Cette gaine est en composite SiC/SiCf avec un dépôt 

en SiC déposé par CVD à l’extérieur et un liner métallique en alliage de tungstène et de 

rhénium (W14Re avec 14% en masse de rhénium) face au combustible pour assurer 

l’étanchéité au gaz de fission. Afin de limiter les contraintes sur la gaine lors du gonflement de 

la pastille combustible, il existe un espace de 145 µm rempli avec de l’hélium à 1 MPa entre la 

pastille et la gaine. 

c) 
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  Dans le cas du VHTR, les céramiques entrent dans la composition du combustible 

TRISO (pour TRistructural ISOtropic). Ce combustible se présente sous la forme de billes 

millimétriques (Ø = 0,96 mm). Une particule TRISO typique est composée de cinq couches 

concentriques (Fig. A1_4) [15]. Un noyau combustible en dioxyde d’uranium se trouve au 

centre de la bille. Certaines études proposent aussi de remplacer le dioxyde d’uranium par un 

oxyde, un carbure ou un mélange oxyde/carbure d’uranium, de plutonium, de thorium ou 

d’éléments transuraniens [16]. Ce noyau combustible est entouré par une couche tampon en 

carbone pyrolytique à basse densité permettant de récupérer les produits de fission et de 

compenser le gonflement du combustible. Il y a ensuite une couche de carbone pyrolytique à 

haute densité (Inner Pyrolytic Carbon) imperméable à certains produits de fission. Une couche 

de CVD-SiC entoure ce carbone pyrolytique afin de bloquer le relâchement des produits de 

fission gazeux et métalliques. La céramique résiste aussi à la pression due au gonflement du 

combustible et aux gaz qui s’accumulent dans la particule, l’empêchant ainsi de se déformer 

ou de se fendre. Enfin, il y a une dernière couche de carbone pyrolytique (Outer Pyrolytic 

Carbon) afin de protéger la céramique durant la fabrication de la particule et sa mise en forme 

[17]. Cette architecture permet une bonne tenue mécanique ainsi qu’une rétention des 

produits de fission même dans les conditions de températures très sévères présentes dans les 

VHTR (TCœur > 1000°C) [17-18]. 

 

Fig. A1_4 : Images des différents assemblages combustibles composés de particules TRISO : 

a) concept à blocs prismatiques et compacts et b) concept à boulets  

 

Ces billes sont ensuite dispersées dans une matrice de graphite. Cette matrice est, soit 

cylindrique, dans le cas du concept américain à « blocs prismatiques et compacts », soit 

sphérique, dans le cas du concept allemand à « boulets ». La hauteur d’un compact cylindrique 

est de 50 mm environ pour un diamètre de l’ordre de 10 mm. Un compact contient environ 

7000 particules TRISO. Ces compacts sont ensuite insérés dans des blocs de graphite 

hexagonaux. Le réacteur japonais HTTR de 30 MWth fonctionne avec ce concept de compacts 
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[15]. Dans le concept à boulets, le diamètre de ces derniers est de l’ordre de 60 mm. Il est 

formé d’une zone externe d’environ 5 mm d’épaisseur de graphite pur et d’une partie interne 

qui contient environ 12000 particules TRISO. Ces boulets sont ensuite déposés dans le cœur 

du réacteur. Actuellement, un des réacteurs qui utilise un cœur à lit de boulets est le réacteur 

chinois HTR-10 de 10 MWth [15].  

  D’autres concepts ont aussi envisagés plus récemment l’utilisation céramiques : les SFR 

et les MSR. Dans le cas du SFR, les assemblages combustibles hexagonaux en acier inoxydable 

actuels seraient remplacés par des tubes hexagonaux mixtes avec tronçons en composite 

SiC/SiCf et armure métallique. Ces tubes contiendraient le faisceau d’aiguilles combustibles 

[19-20]. Cette combinaison permettrait une utilisation à plus haute température tout en 

gardant un comportement acceptable sous irradiation et une bonne transparence aux 

neutrons. Le SiC est aussi envisagé dans les réacteurs avec un cycle de fonctionnement très 

long comme le prototype coréen de réacteur iSFR (innovative Sodium-cooled Fast Reactor) de 

392,6 MWth avec un cycle de fonctionnement de 20 ans [21] ou les prototypes d’UCFR (Ultra-

long cycle Fast Reactor), d’une puissance comprise entre 100 MWth et 1000 MWth [22]. Dans 

le premier cas, des composites en SiC/SiCf seraient utilisés dans le système de protection 

passif nommé FAST, en tant que gaine et protection pour les barres d’arrêt d’urgence en B4C. 

Dans les prototypes d’UCFR, le SiC serait le matériau de gainage du combustible.  

Enfin pour les MSR, un des problèmes majeurs de la conception de ces réacteurs est la 

perméabilité du graphite du cœur vis-à-vis des sels fondus. Cette perméabilité entraine 

notamment l’apparition de points chauds (1000-1200 °C) qui augmentent l’endommagement 

du graphite d’un facteur deux [23]. Une des solutions proposées est l’application d’un dépôt 

mince par CVD de SiC en surface du graphite nucléaire. Ce dépôt permettrait de réduire de 

façon significative l’infiltration des sels fondus dans la matrice du cœur [24]. Cependant, de 

nombreuses recherches sont toujours en cours dans ce domaine, notamment pour évaluer la 

corrosion du SiC par les sels fondus [25-26]. 

 

 Concept de réacteur à fusion  

 

Dans le cadre des études menées sur le réacteur à fusion magnétique (voir annexe 
dédiée), les céramiques réfractaires, et notamment le SiC, apparaissent dans différents 
concepts envisagés pour le réacteur DEMO (DEMOnstration Power Plant), le prototype 
commercial qui fera suite au projet ITER. Ainsi, le SiC pourrait être utilisé, sous forme de 
composites, comme matériau de structure du réacteur [27], par exemple au niveau des 
couvertures tritigènes ou du divertor (partie du réacteur qui permet le retrait de l’hélium et 
des impuretés du plasma pendant que le réacteur est toujours en fonctionnement).  

Il est aussi envisagé de trouver du SiC dans les composants faisant directement face au 
plasma, comme barrière de confinement du tritium. Ces composants seraient des composites 
W-SiC-W (Fig. A1_5), comprenant un substrat de tungstène, recouvert d’une couche de 0,5 
µm à 2 µm de carbure de silicium. Enfin, une dernière couche de tungstène de 1,5 µm à 2,5 
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µm d’épaisseur serait déposée en surface. Ce type de composite permettrait de réduire 
grandement la pénétration du tritium dans les matériaux face au plasma [28].  

 

 
Fig. A1_5: Image MEB d’un composite W/SiC/W [28]. 

 
Dans ces différentes applications, la céramique devra pouvoir résister à des 

températures de fonctionnement de 500 à 1200 °C et supporter un endommagement d’au 
maximum 200 dpa en gardant une conductivité thermique, une conductivité électrique et une 
résistance mécanique acceptable. 

 
 

 

 Le stockage géologique profond 

 

 En octobre 2015, le défi Needs Déchets a lancé l’appel à projets structurants 

« Nouveaux matériaux pour les alvéoles de stockage de déchets HA » avec un 1er atelier le 16 

octobre 2015 au siège de l’ANDRA à Chatenay-Malabry.  

L’objectif recherché pour cette thématique « Nouveaux Matériaux pour les alvéoles de 

stockage des déchets HA » est de développer et étudier des matériaux alternatifs aux 

matériaux métalliques afin de limiter la production d’hydrogène. Ces matériaux devront 

garantir les fonctions du conteneur de stockage et du chemisage. Par ailleurs, des exigences 

sont de préserver les propriétés de confinement du verre et de limiter les interactions avec le 

milieu géologique (Argilite du Callovo-Oxfordien). Le choix de ces matériaux devra également 

intégrer des critères d’optimisation économique.  

En parallèle à cette solution de conteneur métallique, l’Andra étudie depuis 2007 la 

faisabilité d’un conteneur céramique. Les développements ont montré la faisabilité du corps 

et du couvercle d’un conteneur de stockage échelle ½ et d’épaisseur 4 cm (Figure 2) en 

porcelaine alumino-silicatée. 

En parallèle de ces études sur les conteneurs céramiques, l’Andra souhaite élargir la 

thématique des matériaux inertes chimiquement au chemisage de l’alvéole HA. 

Le chemisage de l’alvéole HA a pour principale fonction mécanique de permettre la 

mise en place et la récupération éventuelle des conteneurs pendant la durée séculaire de 

réversibilité. Une fonction additionnelle pourrait être de protéger les conteneurs de tout 
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chargement localisé pendant la durée de la phase thermique (estimée aujourd’hui à 350 ans 

pour les déchets les plus exothermiques). Les matériaux utilisés doivent ainsi présenter une 

tenue à la flexion radiale suffisante afin de résister à la pression appliquée par le terrain. La 

solution actuelle est un chemisage métallique. 

Dans le cadre du projet structurant Nouveaux Matériaux pour l’alvéole HA, la 

thématique chemisage non métallique pourrait débuter en 2016 par une étude 

bibliographique afin d’explorer d’autres solutions matériaux pouvant remplir à la fois les 

exigences de propriétés mécaniques et d’inertie chimique. Dans un premier temps, les 

matériaux envisagés, de par leurs propriétés mécaniques, sont les composites (e.g. SiC). Ces 

études pourront être élargies à d’autres matériaux susceptibles de permettre la fabrication de 

tronçon de chemisage et répondant au cahier des charges. 
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Annexe 2 : Propriétés générales des céramiques nucléaires carbures et 

nitrures 
 

 ZrN ZrC SiC TiN TiC 

Module d’Young (GPa) 397 350-440 441-475 251 410-510 

Dureté Vickers (Gpa) 15.8 25,9 24,5-28,2 18-21 28-35 

Energie de fracture de surface γ 

(J/m2) [2-3]  
/ / 9,1 1,3 1,7 

Résistance à la fracturation KIC 

(MPa.m1/2) [2-3] 
/ / 3-4 1,67 1,71 

Masse volumique théorique 

(g/cm3) 
7,32 6,59 3,2 5,39 4,91 

Température de fusion (°C) 2980 3420 
2700 

(décomposition) 
2950 3067 

Conductivité thermique 

(W.m-1.K-1) 
20,5 20,5 

25,5-41 [1-3] 

100 [5] 
19,2 

21 [1-4] 

17 [5] 

Coefficient de dilatation linéaire 

(10-6/°C) 
7,24 6,7 3,8-5,12 9,35 7,4 

Résistivité électrique (µΩ.cm) 12 
50-75 [1-3] 

35 [4] 

SC –Bandgap 

2,36 eV pour le 

β 

20 

180-250 

[1-3] 

50 [4] 

Structure CFC CFC 

Plusieurs 

polytypes : 3C, 

4H… 

CFC CFC 

Tableau A2_1 : Principales propriétés de quelques céramiques envisagées dans les réacteurs 

nucléaires [1-3] 

 

 

 

Fig. A2-1 : Diagramme de phases du SiC 
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Fig. A2-1 : Diagramme de phases du TiC 

 

Fig. A2-1 : Diagramme de phases du TiN 
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Annexe 3 : Les réacteurs nucléaires de génération IV 
 

Cette nouvelle génération de réacteurs a été envisagée lors du forum international de 

génération IV (GEN IV ou GIF [1]). Ce forum a été créé en 2000 à l’initiative du Department Of 

Energy des Etats-Unis (DOE), dans le but de partager les différentes visions des réacteurs 

nucléaires du futur et ainsi d’assurer le développement technologique nécessaire pour la 

réalisation de ces projets. Ce forum compte actuellement treize membres (Afrique du Sud, 

Argentine, Brésil, Canada, Chine, Etats-Unis, Communauté européenne de l’énergie atomique 

(Euratom), France, Japon, Corée du Sud, Royaume-Uni, Russie, Suisse). Ces derniers se sont 

engagés dans un programme de développement de ces réacteurs du futur. Pour cela, six 

grands concepts ont été retenus (Fig. A4.1): le GFR (Gas-cooled Fast Reactor), le SFR (Sodium-

cooled Fast Reactor), le LFR (Lead-cooled Fast Reactor), le VHTR (Very High Temperature 

Reactor), le SCWR (Super Critical Water Reactor) et enfin le MSR (Molten Salt Reactor). Le 

principe de fonctionnement de ces réacteurs est détaillé ci-dessous et leurs principales 

caractéristiques sont résumées dans le tableau A4.2. 

 

Fig. A3.1 : Schéma des six concepts retenus pour la quatrième génération de réacteurs 

nucléaires [2]. 
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Ces concepts sont ambitieux et doivent respecter un cahier des charges très strict. En 

effet, la sureté doit être au moins équivalente à celle des réacteurs de génération III. Une autre 

préoccupation majeure est l’optimisation de l’utilisation des ressources en uranium. Pour cela, 

ces réacteurs doivent être ré- ou surgénérateurs c'est-à-dire qu’ils produisent autant ou plus 

de matière fissile qu’ils n’en consomment. Ils peuvent aussi faire de la cogénération 

(réutilisation de la chaleur résiduelle pour des applications industrielles). Dans la plupart des 

concepts envisagés, un spectre neutronique rapide avec des neutrons de quelques MeV est 

utilisé. Cela permet une utilisation accrue de l’uranium et le recyclage des actinides mineurs. 

Ce recyclage va permettre notamment de réduire les quantités de déchets HAVL (Haute 

Activité Vie longue) en sortie de réacteur. Enfin, ces réacteurs doivent limiter tous risques de 

prolifération nucléaire, en consommant les stocks de plutonium présents. 

 

 Le concept GFR est un concept de réacteur à neutrons rapides et à haute température 

refroidit par de l’hélium à haute pression. Il permet un recyclage des actinides tout en étant 

surgénérateur. Les cycles de production d’électricité prévoient de plus un rendement 

énergétique de 48% ce qui est très élevé par rapport aux réacteurs actuels (environ 30%). Le 

combustible envisagé pour le GFR est le carbure d’uranium/plutonium qui présente 

l’avantage, de par sa densité, de pouvoir contenir d’avantage de matière fissile que le MOx 

utilisé actuellement en REP (Mixed Oxide : combustible composé de dioxyde de plutonium et 

de dioxyde d’uranium ((U,Pu)O2)). De plus, sa conductivité thermique à haute température 

est également bien supérieure à celle du MOx, ce qui est un atout au regard des hautes 

températures pouvant régner au cœur d’un GFR (comprises entre 600 °C et 1200 °C). 

L’utilisation de l’hélium comme caloporteur présente l’avantage de faciliter la maintenance et 

les réparations du système du fait de sa transparence et de sa non réactivité chimique. 

Cependant, l’hélium est un moins bon caloporteur que l’eau ou le sodium par exemple. Cela 

nécessite donc une plus grande quantité d’hélium dans le cœur afin d’évacuer efficacement 

la chaleur des réactions de fission. Il faut aussi concevoir des enceintes permettant une 

évacuation efficace de la chaleur résiduelle du réacteur en cas de perte de l’hélium du circuit 

primaire. Les matériaux de l’assemblage vont être soumis à de fortes températures ainsi qu’à 

de fortes doses d’irradiation d’environ 100 déplacements par atome (ou dpa). Le GFR est un 

type de réacteur dérivé des développements sur les VHTR. En effet, ces deux types de 

réacteurs utilisent un caloporteur gaz, mais le GFR est prévu pour fonctionner à une 
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température plus basse que le VHTR et avec un spectre neutronique rapide. Un prototype 

européen nommé ALLEGRO est actuellement en développement, notamment par le CEA. Ce 

sera un réacteur à neutrons rapides refroidi par un circuit d’hélium à 7 MPa avec une 

puissance de 75 MWth [3]. Ce prototype doit servir à qualifier le fonctionnement d’un GFR en 

vue de la construction d’un premier réacteur de puissance en Europe, le GFR 2400, avec une 

puissance de 2400 MWth [4]. Les premières études prévoient le déploiement de ces réacteurs 

aux alentours de 2040 [5]. 

 

 Le SFR est un réacteur à neutrons rapides avec un cycle du combustible fermé 

permettant d’éviter l’étape d’enrichissement du combustible en uranium 235 et de recycler 

les actinides mineurs (américium, curium et neptunium) [1]. Le combustible prévu est en 

général du MOx; l’utilisation de carbure mixte ou de nitrure mixte (par exemple UPuC) étant 

aussi envisagée. La température de fonctionnement du cœur est comprise entre 390 °C et 700 

°C. Ce réacteur est refroidi au sodium liquide. Ce dernier présente une bonne conductivité 

thermique, ce qui permet une forte densité de puissance avec un faible volume de 

caloporteur. Le sodium liquide a aussi été choisi car il ne thermalise pas les neutrons. De plus, 

sa grande inertie thermique protège le cœur contre une fusion potentielle en cas d’accident 

grave. L’absence d’oxygène dans le circuit primaire permet aussi de limiter la corrosion des 

matériaux de cœur. Cependant, un des inconvénients majeurs de l’utilisation de sodium est 

sa grande réactivité avec l’air et l’eau pouvant provoquer des feux de sodium en cas de fuite. 

Ainsi dans les SFR, le sodium du circuit primaire n’échange pas directement sa chaleur avec 

l’eau du circuit de production d’électricité. Il échange sa chaleur avec un circuit de sodium 

intermédiaire grâce à des échangeurs sodium-sodium afin de limiter les risques de dispersion 

de matière radioactive en cas de rupture d’une conduite dans les échangeurs de chaleur. Autre 

inconvénient, la température et l’opacité du sodium rendent très difficile la maintenance et 

l’accessibilité du cœur (le sodium doit être maintenu à une température minimale de 120 °C 

afin d’éviter toute solidification). Le pouvoir corrosif du sodium sur les matériaux actuels est 

aussi à prendre en compte pour le développement de ce type de réacteur. Les matériaux de 

gainage du combustible subiront de fortes températures et une forte irradiation avec des 

doses prévues de 150 à 200 dpa. Deux types de réacteurs SFR sont actuellement en 

développement : le type intégré (suivant une architecture similaire aux réacteurs Phénix, 

Superphénix, PFR (Prototype Fast Reactor) ou BN-350 [6]) où le sodium du circuit primaire, 
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potentiellement radioactif, est confiné à l'intérieur de la cuve. Les échangeurs intermédiaires 

permettant l'échange de chaleur avec le circuit secondaire de refroidissement de sodium ainsi 

que les pompes permettant la circulation du sodium primaire sont aussi immergés dans la 

cuve. Plusieurs réacteurs de ce type sont actuellement en fonctionnement : les réacteurs BN-

600 et BN-800 [6] dans la centrale de Beloïarsk en Russie et le CEFR (China Experimental Fast 

Reactor) construit au sein de l'Institut chinois de l'énergie atomique près de Pékin [6, 7]. 

Plusieurs autres réacteurs intégrés sont à l’étude à travers le monde. Un prototype français 

de réacteur au sodium est notamment en cours de développement par le CEA (Commissariat 

à l’Energie Atomique et aux Energies Alternatives). Il s’agit du réacteur ASTRID (Advanced 

Sodium Technological Reactor for Industrial Demonstration) [6, 8] avec une puissance de 600 

MWe et dont la construction devrait commencer vers 2020 dans le centre du CEA Marcoule. 

Un autre réacteur, le BN-1200, est aussi en développement en Russie. Il s’agit d’une évolution 

directe des réacteurs BN-600 et BN-800 avec une puissance augmentée de 1200 MWe et une 

amélioration de la sureté pour se conformer aux exigences des réacteurs de génération IV [6, 

9]. Le deuxième concept est le concept à boucles (comme les réacteurs Joyo, Monju [6] ou 

Rapsodie [10]) dans lequel le sodium primaire circule dans des boucles reliant une cuve 

principale à d’autres cuves où sont implantés les gros composants (pompes, échangeurs de 

chaleur…). Un seul réacteur à boucle est en fonctionnement à l’heure actuelle. Il s’agit du FBTR 

(Fast Breeder Test Reactor) construit à Kalpakkam en Inde [6, 11]. Cependant, un second 

réacteur plus puissant est aussi en construction à Kalpakkam, le PFBR (Prototype Fast Breeder 

Reactor) de 500 MWe [6, 12]. 

 

 Le LFR est un réacteur à neutrons rapides, refroidi au plomb et à cycle du combustible 

fermé permettant une utilisation optimale de l’uranium. Le combustible envisagé est de type 

nitrure qui présente, de même que les carbures, la faculté d’accroître fortement la densité de 

matière fissile par rapport aux combustibles à base d’oxyde. Les températures régnant au 

coeur du combustible seront comprises entre 350 °C et 480 °C. Cependant, un des 

inconvénients de ce type de combustible est de produire, sous flux neutronique, du carbone 

14 par la réaction de capture neutronique 14N + n → 14C + p. Le caloporteur utilisé est du 

plomb liquide ou un alliage eutectique plomb-bismuth liquide (44,5% de plomb et 55,5% de 

bismuth) présentant une bonne conductivité thermique. Le principal avantage de ces 

caloporteurs par rapport au sodium est leur faible réactivité chimique vis-à-vis de l’air et de 
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l’eau. Ils présentent de plus une importante inertie thermique. Cependant, de nombreux 

points restent à étudier, comme le développement du combustible nitrure [13], la corrosion 

des matériaux de structure par le plomb et le bismuth ainsi que les risques liés à la forte 

densité du caloporteur, notamment en cas de séisme. Concernant la maintenance, la difficulté 

d'inspecter les structures est accrue par rapport au sodium à cause de la température de 

solidification du plomb (~ 330 °C). Cette difficulté lors de l’inspection peut être réduite dans 

le cas d’une utilisation d’un alliage plomb-bismuth, sa température de solidification étant de 

123,5 °C. On se retrouve alors avec les mêmes problèmes que pour l’inspection d’un SFR 

(opacité, corrosion…). L’utilisation de plomb et de bismuth sous irradiation neutronique pose 

aussi un problème de radiotoxicité. En effet, le plomb et le bismuth peuvent capturer des 

neutrons pour former du polonium qui est un élément fortement radioactif. Le gainage du 

combustible devra supporter des doses de 150 à 200 dpa au cours d’un cycle de 

fonctionnement. Le principal retour d’expérience sur ce concept est lié au développement des 

sous-marins nucléaires soviétiques qui fonctionnent avec un caloporteur plomb-bismuth, sans 

rechargement et à très faible puissance. En effet, deux types de réacteurs (nommés OK-550 

et BM-40A) furent installés sur les sept sous-marins de classe Alfa. Ce retour d’expérience, 

entre 1972 et 1997, a permis de mettre en évidence de nombreux problèmes techniques lors 

du fonctionnement. Plusieurs réacteurs sont actuellement à l’étude, notamment en Russie. 

Parmi ces études, deux prototypes sont en cours de développement : les réacteurs BREST-300 

et SVBR-100. Le premier est un réacteur à caloporteur plomb d’une puissance de 300 MWe 

[14, 15] et serait installé à Seversk à l'ouest de la Sibérie. Le réacteur SVBR-100 [16, 17] est un 

descendant direct des réacteurs de sous-marins avec un caloporteur plomb-bismuth et une 

puissance de 100 MWe. La construction de ces deux réacteurs devrait être achevée aux 

alentours de 2020. 

 

 Le VHTR est un système à caloporteur hélium fonctionnant en cycle ouvert avec des 

neutrons thermiques et donc sans retraitement des actinides. Le combustible envisagé est de 

type carbure d’uranium avec des températures au sein du combustible pouvant varier de 600 

°C à 1600 °C. Son rendement thermodynamique de 50%, rendu possible par les très hautes 

températures, est le plus élevé des réacteurs de génération IV. La capacité de ce réacteur à 

atteindre de très hautes températures, avoisinant dans l’idéal 1000 °C en sortie de coeur, en 

fait un candidat très intéressant pour la génération IV. En effet, en plus d’un rendement 
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proche de 50%, ces conditions de fonctionnement permettent d’envisager une production 

d’hydrogène [1]. Celle-ci peut s’effectuer par décomposition thermochimique de l’eau ou par 

électrolyse à haute température, de manière dédiée ou en cogénération (production 

conjointe d’hydrogène et d’électricité). Un des points cruciaux pour la mise en place de ce 

type de réacteur est le développement de matériaux pouvant résister à des températures 

supérieures à 1000 °C et à l’irradiation pendant de longues périodes. Le gainage du 

combustible devra résister, au cours d’un cycle, à des doses comprises en 7 et 25 dpa. Ces 

doses sont faibles par rapport aux autres réacteurs, de par l’utilisation de neutrons 

thermiques. Le concept des réacteurs à haute température dispose d’un important retour 

d’expérience provenant des études réalisées aux Etats-Unis entre les années 60 et 80 (avec 

les réacteurs de Peach Bottom (40 MWe, en fonctionnement entre 1966 et 1974) [18] et Fort 

st Vrain (en opération de 1974 à 1989 avec une puissance de 330 MWe) [19]) et en Allemagne 

avec le réacteur AVR (Arbeitsgemeinschaft Versuchsreaktor) de 46 MWth (1967-1988) [20]. 

Aujourd’hui, l’existence de nombreux projets souligne l’intérêt porté à ce type de réacteurs 

dans le monde. Le réacteur expérimental japonais HTTR (High-Temperature Test Reactor) 

atteint ainsi une température de fonctionnement de 950 °C [13]. La Chine a aussi commencé 

la construction en 2014 du réacteur High Temperature Reactor Pebble-bed Modules (HTR-PM) 

dans la centrale nucléaire de Shidao Bay. Son exploitation devrait commencer en 2017 et il 

devrait délivrer une puissance de 200 MWe [21, 22]. Ce réacteur est une évolution du réacteur 

HTR-10 de 10 MWth actuellement en service [23]. 

 

 Le SCWR est le seul réacteur de génération IV utilisant de l’eau comme caloporteur. 

Dans ce concept, l’eau est maintenue dans des conditions thermodynamiques dites 

supercritiques, c’est-à-dire à plus de 221 bars et 374 °C. Ces conditions permettent d’envisager 

un rendement approchant 45%, à comparer au rendement des REP actuels d’environ 30%. 

Ce concept est envisagé en deux versions : un réacteur à neutrons thermiques associé à un 

cycle du combustible ouvert avec un combustible de type UO2 et un réacteur à neutrons 

rapides associé à un cycle fermé pour un recyclage de l’ensemble des actinides mineurs avec 

un combustible de type MOx. Les températures régnant au sein du combustible sont 

comprises entre 350 °C et 620 °C. Dans le SCWR, l’eau supercritique ne représente qu’une 

seule phase fluide ce qui supprime en fonctionnement normal, tout phénomène de crise 

d’ébullition limitant aujourd'hui la puissance dans les réacteurs à eau pressurisée. Comme 
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pour les réacteurs à eau bouillante, la turbine est directement alimentée par l’eau 

supercritique de refroidissement du coeur ; cependant, une version avec un circuit 

intermédiaire a été étudiée pour écarter le risque de contamination de la turbine et des 

systèmes auxiliaires ou de contamination des installations de production d’électricité en cas 

de rupture du circuit primaire. Les matériaux dans ces réacteurs devront supporter des doses 

10 à 30 dpa dans le cas d’un fonctionnement avec un spectre thermique et 100 à 150 dpa avec 

des neutrons rapides. Aucun SCWR n’a encore été construit à l’heure actuelle. Cependant de 

nombreux concepts ont été étudiés depuis le début des années 2000 par les grandes 

puissances du nucléaire. Les différents concepts proposés [24] sont le Supercritical Light 

Water Reactor (Super LWR) [25] développé au Japon, le High Performance Light Water Reactor 

(HPLWR) en Europe [26], le CANDU-SCWR au Canada [27, 28], l’American SCWR [29] pour les 

Etats-Unis ou le SCWR with mixed spectrum core (SCWR-M) chinois [30]. 

 

 Enfin, le dernier concept est le MSR. Le MSR est un réacteur à sels fondus et à neutrons 

épithermiques (avec une énergie comprise entre 10 eV et 20 keV) qui fonctionne avec un cycle 

du combustible fermé. Le combustible, pouvant contenir aussi du thorium naturel, est dissout 

dans un sel fondu de type alliage eutectique à base de fluorure de lithium : LiFNaK ou LiFBe. 

Les MSR à combustible dissout sont d'une conception complètement différente des autres 

réacteurs nucléaires car le combustible et le caloporteur sont confondus. Le sel fondu arrive 

à une température de 550 °C dans des canaux entourés de graphite qui, par son effet 

modérateur, rend ce mélange liquide critique (permettant le déclenchement d’une réaction 

en chaine), ce qui l’échauffe à 700 °C-800 °C avant qu’il ne cède sa chaleur dans un échangeur 

thermique. Dans ce type de réacteur, une unité spécifique de traitement du combustible en 

ligne doit être associée au cœur afin d’éliminer en continu les éléments absorbeurs de 

neutrons et les produits de fission pour éviter l'arrêt de la réaction en chaîne. En effet dans ce 

type de réacteurs, les poisons neutroniques apparaissent directement dans le caloporteur. 

Des doutes persistent sur ce concept, notamment liés à la non-homogénéité du mélange de 

sels fondus. De même, les matériaux doivent résister à la corrosion par les sels en présence 

des produits de fission, ce qui représente un défi majeur. Finalement, la dégradation rapide 

du graphite sous irradiation en présence de ces sels pose également problème. Dans ce 

concept, les matériaux de structure subissent lors du fonctionnement une dose comprise 

entre 100 et 150 dpa. Ce type de réacteurs a déjà été testé dès les années 50 notamment à 



      

 

154 
 

l’Oak Ridge National Laboratory. Le réacteur de 10 MWth MSRE (Molten Salt Reactor 

Experiment) a fonctionné pendant quatre ans avec succès et ce malgré les dommages 

d’irradiation subis par le coeur en graphite [31-33]. D’autres pays comme la Russie ou le Japon 

ont aussi testé cette technologie [34, 35]. Actuellement, plusieurs pays possédant de grandes 

réserves de thorium s’intéressent à ce concept. En particulier, la Chine commence le 

développement du réacteur TMSR (Thorium Molten Salt Reactor) de 2 MWth [31]. 

Le tableau A4.2 présente un résumé des principales caractéristiques des concepts de 

réacteurs de la génération IV.  

 

 GFR SFR LFR VHTR SCWR MSR 

Spectre 

neutronique 
Rapide Rapide Rapide Thermique 

Rapide ou 

thermique 
Epithermique 

Caloporteur Hélium Sodium 

Plomb ou 

alliage Pb-Bi 

liquide 

Hélium 
Eau 

supercritique 
Sels fondus 

Température de 

sortie du 

caloporteur 

850 °C 530-550 °C 550 °C 1000 °C 550 °C 700-800 °C 

Combustible UPuC UPuC UPuN (UC, UC2) UO2 
(U, Pu, Am) 

Cl  

Température du 

combustible 
600-1200 °C 390-700 °C 350-480 °C 600-1600 °C 350-620 °C 700-800 °C 

Dose maximale 

des matériaux de 

structure au cours 

d’un cycle 

60-90 dpa 
150-200 

dpa 
150-200 dpa 7-25 dpa 

10-30 dpa 

(thermique) 

100-150 dpa 

(rapide) 

100-150 dpa 

Cycle du 

combustible 

Fermé et 

cogénération 
Fermé Fermé 

Ouvert et 

cogénération 
Ouvert/Fermé Fermé 

Puissance 300 MWe 
150-1500 

MWe 

50-1200 

MWe 
600 MWth 

1000-1700 

MWe 
1000 MWe 

Tableau A3.1 : Principales caractéristiques des réacteurs de génération IV [2, 36, 37]. 

 

La France a tout d’abord priorisé les concepts à gaz (VHTR et GFR) ainsi que les 

concepts SFR et MSR [38]. Depuis quelques années, le CEA a orienté ses recherches sur le SFR 

avec le projet ASTRID, tout en maintenant une veille technologique sur les autres concepts, 
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notamment ceux à gaz. Les Etats-Unis sont particulièrement impliqués dans les recherches sur 

le VHTR qui implique une cogénération d’hydrogène. La Russie quant à elle, étudie 

principalement les LFR. Le japon est très actif dans le développement des réacteurs à gaz (GFR 

et VHTR) et des réacteurs à eau supercritique (SCWR). Enfin, les pays émergents s’investissent 

particulièrement dans le développement du nucléaire, notamment l’Inde qui étudie les 

réacteurs utilisant du thorium (SFR ou MSR). La Chine, à cause de sa demande énergétique en 

forte croissance, prend part au développement de tous les types de réacteurs. 
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Annexe 4 : Méthodologie de dosage d’hélium 3 
 

L’analyse par réaction nucléaire – NRA – est une technique d’analyse par faisceau 

d’ions basée sur la détection des photons γ ou des particules chargées produits lors de 

réactions nucléaires entre les particules du faisceau incident et certains noyaux composant 

l’échantillon à analyser. Ces réactions, lorsqu’elles sont mises en œuvre avec de « petits 

accélérateurs », ont en général lieu avec des éléments légers de Z compris entre celui de 

l’hydrogène et du soufre. Les réactions sont, en général, induites par des particules légères (p, 

d, 3He, 4He) et quelquefois par des particules plus lourdes à condition d’augmenter de manière 

conséquente leur énergie. Afin de maximiser le taux de détection, les énergies des particules 

incidentes sont choisies afin de présenter un maximum de section efficace. Cela implique de 

bien connaitre la section efficace de la réaction utilisée dans les conditions géométriques de 

l’expérience. Dans le cadre des études menées ici sur les céramiques nucléaires, la technique 

va être utilisée pour doser l’hélium 3 préalablement implanté dans les échantillons mais aussi 

le carbone et l’oxygène. Pour ces deux derniers éléments, une variante de la NRA, nommée 

Nuclear Backscattering Spectroscopy (ou NBS), supposant que la particule incidente est de 

même nature que la particule détectée sera mise en œuvre.  

1) Réaction 3He (d,p) α 

Afin de quantifier l’hélium dans les échantillons de TiC ou de SiC, on peut utiliser la 

réaction nucléaire entre l’hélium 3 et les deutons [1] notée 3He (d, p) α. La particularité de 

cette réaction est la réémission de deux particules pouvant être détecté simultanément : des 

protons très énergétiques, avec une énergie de l’ordre de 16 MeV et des particules α, 

d’environ 3 MeV. 
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Fig. A4-1: Schéma de la géométrie NRA utilisée (θ = 20° et θ’ =20°). 
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Fig. A4-2 : Section efficace de la réaction 3He (d, p) α [2]. 

 Le faisceau incident choisi est un faisceau de deuton avec une énergie de 600 keV. La 

géométrie utilisée est représentée sur la Fig. A4-1 avec un angle d’incidence θ = 20° et un 

angle de détection θ’ = 20°. La section efficace de cette réaction présente un maximum pour 

une énergie d’environ 450 keV (Fig. A4-2). Le pouvoir d’arrêt des deutons dans la matière 

étant faible, la géométrie choisie permet d’augmenter le parcours des deutons. En effet, en 

diminuant l’angle d’incidence, le parcours dans la matière augmente ainsi que la perte 

d’énergie et les deutons arrivent donc à la profondeur du Rp avec une énergie proche de 450 

keV. Le meilleur compromis pour la géométrie et l’énergie du faisceau incident a été 

déterminé par des simulations sur le logiciel SIMNRA ainsi que par des analyses en NRA des 

différentes combinaisons possibles.  
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L’utilisation de deutons présente un autre avantage. Il existe une réaction nucléaire 

entre les deutons et le carbone 12 (12C (d,p) 13C). Cette réaction est utilisée ici comme une 

référence interne puisque nos échantillons contiennent tous du carbone. Une réaction entre 

les deutons et l’oxygène 16 est aussi visible (16O (d, p0,1) 17O). Cependant, la section efficace 

de cette réaction est très faible et n’intervient qu’en présence d’une grande proportion 

d’oxygène. La Fig. A4-3 présente un spectre typique de dosage d’hélium étude avec la 

présence des signaux provenant des différentes réactions présentées précédemment.  

 Les deutons étant des particules légères, leur probabilité de rétrodiffusion sur la 

surface de l’échantillon est très importante, notamment dans cette géométrie. L’utilisation 

d’un écran est donc indispensable afin de supprimer le signal provenant des deutons 

rétrodiffusés. L’écran choisi ici est composé de Mylar (film plastique de poly-téréphtalate 

d'éthylène) d’une épaisseur de 23 µm. 
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Fig. A4-3 : Exemple de spectre expérimental d’un échantillon de SiC implanté en hélium. Les 

signaux des principales réactions sont indiqués. 
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