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Lettre de motivation 
 

 

Mesdames et Messieurs les membres du Jury,  

Mon intérêt pour la recherche a grandi et s’est affirmé au cours de ma vie professionnelle. Après l’obtention d’un 
DUT Mesures Physiques par alternance au Leti à Grenoble en 2000, je me suis orienté vers la R&D pour avoir 
un travail intéressant. Au sein du Laboratoire d’infrarouge du CEA, j’ai pu contribuer à l’amélioration d’une 
technologie de détecteurs infrarouges non refroidis, et notamment par 2 brevets dont un pour lequel j’ai écrit le 
mémoire technique en 2003. Après l’obtention d’une maitrise en Matériaux en cours du soir, j’ai pu intégrer 
l’école d’ingénieur Polytech’Grenoble en 2ème année dans la filière Science et Génie des Matériaux pendant un 
congé formation de 2 ans. Mon intérêt pour la R&D a continué de croître avec les cours suivis, un 1er stage à la 
National University of Singapore, un 2nd stage au CEA/Liten sur les piles à combustibles et enfin un Master 2 
Recherche passé en double diplôme en dernière année d’école en 2006. 

Depuis 2007, j’occupe un poste d’ingénieur en élaboration et caractérisation de matériaux au CEA de Marcoule. 
Une partie de mon poste est dédiée à la conduite d’études prospectives de niveau TRL 0 pour lesquelles des 
compétences de recherche sont nécessaires. Ainsi, j’ai pu travailler sur différents matériaux de conditionnement 
de déchets nucléaires tels que des composites (1 brevet déposé), du verre, des métaux et des céramiques. Par 
ailleurs, j’ai pu également développer une compétence transverse de caractérisation par diffusion et diffraction de 
rayons X. A ce jour, je suis auteur ou co-auteur de 15 publications dont 9 en 1er auteur, inventeur de 3 brevets et 
j’ai pu encadrer près de 14 stagiaires et apprentis. 

Ce manuscrit compile des résultats d’études de céramiques de conditionnement du carbone 14, obtenus entre 
2011 et 2013, et qui ont été publiés entre 2013 et 2016. Ce manuscrit reporte aussi des résultats de 
caractérisation, publiés durant la même période. 

Aujourd’hui, je souhaite faire reconnaître mes compétences par un doctorat en Validation des Acquis de 
l’Expérience. Il s’agit principalement de faire reconnaitre la nature du travail fourni et mes compétences actuelles 
qui me semblent en adéquation avec ce qu’on peut attendre d’un docteur-ingénieur en matériaux. L’obtention de 
ce diplôme me permettra de finaliser cette évolution professionnelle et personnelle par étapes successives 
choisies et assumées, qui caractérisent mon parcours. 

Je vous remercie par avance de l’attention et du temps que vous consacrerez à ma demande. 

 

Nicolas Massoni 
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1. TRAJECTOIRE PROFESSIONNELLE 
1.1 CURRICULUM VITAE 
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Nicolas Massoni 
393 rue Sully Prudhomme, 30290 Laudun 
06.52.88.15.49 / 04.66.79.18.05 (CEA) 
nicolas.massoni@cea.fr 
38 ans, 2 enfants 
 

 

 

 

 

Compétences 

 Elaboration (synthèses en température, hydrothermale, mécanosynthèse, frittage réactif, etc.) et 
caractérisation de matériaux céramiques, métalliques et vitreux, massifs, poreux et divisés (MEB, DRX, ATD, 
IR, pycnométrie, BET, etc…). Expertise dans le domaine de la caractérisation par diffraction de rayons X. 

 Maitrise de la communication et compréhension des enjeux industriels: travail en laboratoire commun avec 
Areva en soutien à l’usine de La Hague, gestion de projets de R&D Matériaux cofinancés par Areva. 

 Capable de créativité (3 brevets), de persévérance (6 années de formation continue), de valorisation des 
résultats (15 publications), et d’encadrer des stagiaires (14 stagiaires niveau technicien et ingénieur). Anglais 
courant (Toeic 955 en 2017), bases en allemand (niveau B1). Maitrise des outils informatiques 

 Connaissances théoriques et pratique de la microfabrication (photolithographie, CVD, PVD, RIE, etc.) et de la 
caractérisation associée (MEB, ellipsométrie, Raman, XPS,…) 
 

Expériences professionnelles (1998-2018) 

Depuis 2007 Activité de développement de matrices de conditionnement dédiées aux déchets nucléaires au CEA  
  Marcoule au Laboratoire d’études et de développement de matrices de conditionnement (LDMC) 

Aval du cycle futur du nucléaire (TRL 0) 

 Etude de matrices métalliques pour le conditionnement de fines de dissolution, et des déchets de structure 
contenant les combustibles nucléaires par fusion conventionnelle et décontaminante  1 publication 

 Etude de matrices céramiques et de filtres à base vitreuse à porosité contrôlée pour le conditionnement du 
carbone-14 et  de l’iode 129         8 publications 

 Etude de composites SiC-verre et SiC-métal pour le conditionnement de déchets SiC 
            1 brevet 

Soutien au cycle actuel du nucléaire (TRL 8-9) 

 Réalisation d’expertises matériaux vitrocristallins : 
- Suivi des essais sur maquette de vitrification à l’échelle 1 en inactif : prise d’échantillons, caractérisations et 
rédaction de CR d’analyses. 
- Expertise de verres produits sur l’unité de production en actif à La Hague 
 Responsabilité d’une maquette de calcination/ vitrification éch.1/15è de l’usine Areva de La Hague 
 Acteur technique d’une collaboration CEA-U.S. Department Of Energy sur la réalisation de matériaux à 
porosité hiérarchique contrôlée pour la décontamination en césium en voie liquide. 

Activités transverses 

 Développement d’une compétence de caractérisation par diffraction et diffusion de rayons X : 
Analyses Rietveld pour la quantification de phases de céramiques et de vitro-cristallins. 
Analyses par diffusion totale pour déterminer la fonction de distribution de paires atomiques et modélisation  

5 publications 

Ingénieur R&D Matériaux 
Elaboration et caractérisation 
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 Responsabilité d’un parc d’équipements de caractérisation : diffractomètre à rayons X, analyseur de surface 
BET, granulomètre laser, pycnomètre à hélium, dilatomètre, etc. 

 

2004-2006 Congé formation de reprise d’étude à Polytech’Grenoble en formation initiale 

CEA Grenoble/ Liten/DTNM (stage 3ème année) 
Optimisation d’un procédé d’électrodéposition de platine pour des micro-piles à combustibles. 

1 publication 

National University of Singapore : Nanoscience and Nanotechnology Initiative (stage 2ème année) 
Etude théorique, mise au point et montage d’un dispositif de caractérisation de nez électroniques. 

Exp. internationale 

2000-2004 Technicien de recherche au CEA Grenoble/ LETI/ DOPT/SLIR 
Développements de procédés de micro-fabrication pour la réalisation d’imageurs infrarouges 

2 brevets 

1998-2000 Technicien de recherche au CEA Grenoble/ LETI/DMITEC/ Capteurs électromécaniques 
Etudes de procédés : compensation des coins en gravure anisotrope du silicium 

En alternance 

Brevets et communications scientifiques 

3 brevets déposés WO 2004/025694, WO 2005/057148, WO 2012/072700A2 

16 publications dans des revues à comité de lecture dont 9 en 1er auteur 

2 présentations orales aux Etats-Unis, contributeur pour 4 présentations orales 

6 posters présentés dans des congrès en France 

 

Formation initiale et continue 

2013  Fondamentaux du verre, Cerfav Prover (40h) 
2009  Diffraction par les matériaux polycristallins, Institut des Matériaux de Nantes (35h) 
2007  Théorie de la diffraction de rayons X, Institut des Matériaux de Nantes (32h) 
2007   Formation céramiques, CTTC Limoges (40h) 
 
2006 Diplôme d’Ingénieur en Science et Génie des Matériaux    Mention B 
  Polytech’Grenoble 
2006 Master 2 Recherche EEATS option Micro et Nano Electronique   Mention AB 
  En parallèle de la 3ème année d’école d’ingénieur, Université Joseph Fourier 
2004  Maîtrise en Matériaux métalliques 
  Cours du soir - Conservatoire National des Arts et Métiers - Grenoble 
2000 DUT Mesures Physiques option Matériaux et Contrôles Physico-Chimiques 
 En alternance au CEA, Université Joseph Fourier 
1998 Baccalauréat S (ex-série E)       Mention AB 
 Lycée L. Marchal, Molsheim (67) 
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1.2 HISTORIQUE PROFESSIONNEL 

1.2.1 Période 1998-2006 

Mon parcours professionnel débute par un DUT de Mesures Physiques option Matériaux à l’Université Joseph 
Fourier de Grenoble réalisé par alternance au CEA/LETI dans le domaine du semi-conducteur en R&D. Ce 
premier contact avec le monde du travail m’a montré que j’étais réceptif aux méthodes de travail propres à la 
R&D où l’on cherche à comprendre afin de pouvoir améliorer. A la suite de ce diplôme et grâce à l’alternance, j’ai 
pu être recruté en tant que technicien de recherche au CEA en 2000 sur la fabrication de micro-bolomètres 
infrarouges en salle blanche. Dans le contexte de l’époque, j’ai voulu d’abord assurer mon avenir par la signature 
d’un CDI. Mon travail consistait à réaliser l’ensemble des opérations technologiques en salle blanche afin de faire 
un empilement de couches minces améliorant les performances de détection. Le travail en équipe avec un 
ingénieur m’a permis d’appréhender finement le fonctionnement du détecteur et de proposer des améliorations 
qui ont fait l’objet de dépôts de 2 brevets en 2004 et 2005 [1,2]. J’ai été le rédacteur du mémoire technique de 
l’un des brevets. Le dépôt de ce brevet, alors que j’étais technicien, m’a apporté une grande satisfaction 
personnelle et une reconnaissance du CEA. Ces brevets ont été achetés et sont exploités par la société Ulis qui 
commercialise des détecteurs et génère une redevance d’exploitation. En parallèle de mon travail, j’ai décidé, 
avec l’appui du CEA, d’entreprendre en 2001 des cours du soir au CNAM qui ont abouti à une maitrise en 
matériaux métalliques en 2004, orientée vers la métallurgie des aciers. Ma motivation était d’acquérir des 
connaissances plus solides dans le domaine des matériaux.  
 
Durant la dernière année de la maîtrise, j’ai eu envie de devenir ingénieur afin d’acquérir le corpus scientifique et 
technique relatif aux matériaux en général. Avec l’appui de ma hiérarchie, j’ai pris un congé formation de 2 ans 
pour suivre en formation initiale les 2ème et 3ème années de l’école d’ingénieurs Polytech’Grenoble en Science et 
Génie des Matériaux. En 2006, j’ai obtenu le diplôme d’Ingénieur en Science et Génie des Matériaux spécialité 
Micro et Nano Ingénierie avec plus de 14/20 de moyenne générale. Le stage de 2ème année a été l’occasion 
d’avoir une expérience internationale à Singapour dans les nanosciences à la National University of Singapore et 
de parfaire mon anglais. Ce stage avait été trouvé par candidature spontanée. Les relations internationales de 
mon Ecole ont pu ainsi initier un partenariat d’échange d’étudiant. Le stage de 3ème année a été fait au CEA 
Grenoble en conduisant une étude de R&D appliquée aux piles à combustible dont les résultats ont fait l’objet 
d’une publication en 1er auteur en 2006 [3]. Pouvoir, à mon initiative, publier à partir de mes résultats issus du 
stage, a été une expérience épanouissante. J’ai obtenu également un Master 2 Recherche en Micro et Nano 
Electronique en double cursus lors de la 3ème

 année de l’Ecole d’ingénieurs. J’ai choisi de passer le M2R car ma 
stratégie était de pouvoir éventuellement poursuivre avec un doctorat, ce que je n’ai pas pu faire. Globalement 
ces 2 années de congé formation m’ont comblé intellectuellement et personnellement. J’ai pu établir plusieurs 
liens entre ce que j’avais pu appréhender lors de mon travail de technicien et les connaissances théoriques 
enseignées. J’ai pu atteindre un niveau académique reconnu qui est en phase avec le travail que je visais qui est 
lui-même en cohérence avec ma nature orientée vers la nouveauté et l’innovation. 
 

J’ai valorisé mes diplômes par une mutation thématique et géographique au CEA Marcoule. Je suis passé des 
microtechnologies au conditionnement des déchets nucléaires avec une approche matériaux et un contexte 
technico-économique différents de ce que j’avais pu connaître à Grenoble. Depuis 2007, j’occupe un poste 
d’ingénieur de recherche en chimie du solide dans un laboratoire du CEA Marcoule (Annexe C – Diplômes 
obtenus et attestation de travail en p.110). L’ensemble des contributions techniques est reportée dans l’Annexe A 
– Liste des documents techniques en p.103. La thématique principale de ces contributions est la gestion des 
déchets générés par le traitement actuel et futur du combustible nucléaire usé (Figure 1). 
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Figure 1. Eventail de mes activités depuis 2007 (hors caractérisation par rayons X) 

J’ai réalisé des études de R&D sur les déchets de structure à base métallique de l’assemblage des réacteurs à 
eau sous pression, sur le verre intégrant les déchets de haute activité et enfin sur les rejets liquides et gazeux du 
procédé de traitement du combustible nucléaire usé. Ces actions sont détaillées ci-après. 

1.2.2 Etude et développement de matrices de conditionnement (TRL 0, depuis 2007) 

Le cycle du combustible nucléaire génère, entre autres, des rejets liquides et gazeux de carbone 14 et d’iode 
129. J’ai pu développer des matériaux permettant une alternative à ces rejets dans l’éventualité d’une 
suppression des autorisations de ces rejets. Pour le conditionnement du carbone 14 rejeté à la mer et à la 
cheminée, j’ai travaillé sur une matrice céramique barytocalcite BaCa(CO3)2, qui présente un volume spécifique 
de 3,3 L.kg-1 de carbone contre 5 fois plus pour la méthode de conditionnement industrielle de carbone 14 par 
cimentation mise en œuvre au Royaume-Uni. La synthèse, le frittage et les propriétés de lixiviation ont été 
étudiées afin d’évaluer la potentialité de ce matériau. Ce travail a donné lieu à 4 publications [4,5,6,7] et 1 
communication par poster [8]. Celles-ci reportent différentes voies de synthèse de la barytocalcite en voie liquide 
ou solide afin de valider une synthèse de référence, compatible avec la méthode de piégeage mise en œuvre à 
l’usine. Elles reportent les conditions optimales de frittage sans perte de carbone pour des pastilles de 3 cm de 
diamètre par frittage SPS (Spark Plasma Sintering). Une comparaison avec deux autres matrices céramiques 
potentielles, la kutnahorite CaMn(CO3)2 et la rhodochrosite MnCO3, a été faite, à l’avantage de la barytocalcite. 
Enfin, il est fait état des propriétés de durabilité de la barytocalcite selon les tests normalisés pour les matrices de 
conditionnement.  

Au sujet de l’iode 129, je travaille sur une alternative au rejet en mer. Un chaînage rationalisé piégeage-
conditionnement a été imaginé où le piège de l’iode sert également de base pour le conditionnement. Il s’agit de 
réaliser des verres poreux fonctionnalisés par AgNO3 qui piègent l’iode I2 sous forme AgI. Ensuite ce verre 
chargé en iode est traité thermiquement pour refermer la porosité. Le challenge est de trouver une formulation de 
verre durable pouvant se ramollir avant la décomposition du composé iodé chimisorbé sur la surface de 
l’adsorbant d’AgI. Pour cette étude, j’ai dû trouver, adapter et assembler des briques élémentaires provenant de 
la bibliographie : élaboration d’un verre à la porosité adaptée au piégeage en voie gazeuse, fonctionnalisation 
des parois porales, capture d’iode moléculaire et fermeture de la porosité. J’ai testé trois techniques de 
moussage de verre avec un dilatomètre à haute température. Un procédé d’imprégnation du greffon de l’iode 
(AgNO3) en voie liquide a été développé par diffusion-précipitation-séchage contrôlé. Un banc qui génère un flux 
d’iode gazeux en milieu nitreux et acide a été monté afin de tester les verres poreux. En 2018, un procédé 
d’élaboration d’un adsorbant monolithique poreux en verre d’une surface spécifique de 10 m2.g-1 a été mis au 
point. Ce monolithe ne présente aucune cristallisation, ce qui permet d’avoir les propriétés rhéologiques d’un 
verre et notamment un point de ramollissement assez bas. La démonstration d’une fermeture des pores par 
frittage a été réalisée. En présence additionnelle d’une charge uniaxiale, la fermeture des pores peut être 
obtenue à une température située en dessous de la température de décomposition de l’iodure d’argent. Une 
demande de brevet est en cours d’étude pour protéger le procédé d’élaboration. 
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Un autre axe de recherche est le conditionnement spécifique de particules fines métalliques (PM) qui sont 
incorporées actuellement dans le verre de déchets de haute activité (HA). Un conditionnement dédié apporterait 
des gains significatifs sur le nombre de colis HA et le pilotage du procédé. Avant intégration dans le flux vitrifié, 
ces PM sont entreposées en suspension dans l’eau. Un procédé de gestion par filtration et fusion a été étudié. Il 
a été proposé la synthèse d’un filtre métallique en cupronickel à porosité adaptée à la granulométrie des PM. 
Après filtration, l’ensemble est traité thermiquement pour permettre la fermeture de la porosité et le piégeage par 
solubilisation des PM dans la maille cristalline du cupronickel. Cette étude, réalisée en 2010, a été publiée en 
2016 [9]. L’originalité de ce travail est l’usage d’urée comme porogène pour un métal et l’optimisation du 
chaînage piégeage-conditionnement, afin de limiter les coûts. Sur cette même thématique, je travaille sur 
l’intégration possible des PM dans le flux de déchets de structure métalliques de l’assemblage du combustible 
nucléaire usé. Les études de cofusion de métaux ont démarré en 2015 et les premiers résultats sont 
encourageants en termes de microstructure des phases formées et de solubilisation de ces particules fines dans 
le flux métallique en question. Enfin un moyen de corrosion rapide du zirconium par eau supercritique a été testé 
pour le besoin de cette étude et publié [10]. Initialement mise en œuvre pour la destruction d’effluents 
organiques, cette technique va être également évaluée en tant que possible accélérateur de corrosion du verre. 

En 2007 et 2008, j’ai travaillé sur le conditionnement de débris centi- et millimétriques de carbure de silicium par 
enrobage dans du verre. Ces débris provenaient de la déstructuration par courants pulsés de billes de 
combustible nucléaire. Cette étude a montré qu’il était possible de réaliser des composites cohésifs SiC-verre à 
basse température en réalisant un protocole de préparation particulier. Un brevet a été déposé pour protéger le 
procédé de préparation qui ne se limite pas au domaine du conditionnement des déchets nucléaires [11]. Entre 
2007 et 2010, j’ai travaillé en collaboration avec l’Université de Montpellier 2 sur un procédé de transformation du 
graphite en SiC par combustion auto-propagée. Le graphite pulvérulent provenait du démantèlement des 
réacteurs graphite-gaz. La conversion totale en SiC n’a pas été atteinte. Les essais menés ont été toutefois 
publiés [12,13] et deux communications par poster réalisées [14,15]. 

Enfin, mon travail sur les matériaux poreux, les filtres à base de verre ou métallique, m’a amené à être intégré à 
un projet financé intégralement par le DOE (U.S. Department Of Energy) sur la synthèse de matériaux à porosité 
hiérarchique pour la capture et le conditionnement du césium (2016-2020). La bonne marche de ce projet, porté 
par la South Carolina University, est évaluée sur le nombre de publications communes entre le CEA et les 
laboratoires américains partenaires. J’ai fait une présentation des résultats obtenus aux Etats-Unis en 2017 et en 
2018 lors de la réunion annuelle du projet et deux publications sont en cours de rédaction. 

 

1.2.3 Soutien à la vitrification des verres à l’usine de La Hague (TRL 8-9, depuis 2013) 

Depuis 2013, je suis intégré à la thématique principale du LDMC, à savoir les verres de déchets nucléaires. J’ai 
assuré une mission de soutien à l’usine de La Hague en réalisant des expertises matériaux sur les verres inactifs 
élaborés sur des maquettes à l’échelle 1 à Marcoule, et en répondant à des questions opérationnelles provenant 
de l’usine. J’ai réalisé des expertises visuelles de verres sur l’unité de vitrification La Hague en actif grâce à 
l’expérience acquise sur les maquettes inactives du laboratoire. Tous ces travaux ont fait l’objet de rapports 
techniques internes CEA (voir liste en PJ). 

J’ai réalisé une étude paramétrique pour comprendre les mécanismes de la sédimentation de particules 
métalliques dans le verre. Il a été montré qu’un phénomène de séparation de phases aggravait la sédimentation 
naturelle des particules métalliques. On peut noter la réalisation d’expertises de caractérisation telles que de la 
spectroscopie d’absorption X (XANES) menés à l’ESRF et la diffraction d’électrons rétrodiffusés EBSD pour 
déterminer le redox d’un élément d’intérêt.  

J’ai assuré également la responsabilité d’exploitation d’une maquette de calcination, vitrification et traitement des 
gaz à l’échelle 1/15ème exploitée en horaires décalés à Marcoule. Cette maquette permet de vérifier la possible 
calcination et vitrification d’une solution représentative d’une solution de produits de fission. Cela m’a permis de 
me familiariser avec le procédé de vitrification. Près d’une cinquantaine d’essais ont été réalisés par les équipes 
postées. 
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1.2.4 Caractérisation de matériaux (depuis 2009) 

J’ai pu utiliser plusieurs équipements de caractérisation de matériaux : diffractomètre à rayons X, MEB-EDS, 
dilatomètre, ATD-ATG, DSC, pycnomètre à hélium, BET, etc. J’assure aujourd’hui une activité d’expertise sur la 
diffraction de rayons X, utilisée au départ pour identifier les cristaux résiduels du verre. Je réalise des affinements 
de Rietveld pour modéliser les diffractogrammes afin d’affiner les structures et les stœchiométries des phases 
mais aussi de les quantifier en présence d’une phase amorphe avec l’ajout d’un étalon interne. J’ai réalisé une 
quinzaine de comptes rendus d’analyses en interne CEA dont certains ont été convertis en publications par des 
doctorants [16,17] ou en poster [18,19,20]. Lors du travail d’un doctorant, un intermédiaire réactionnel non 
répertorié dans les bases de données DRX avait été observé. Afin de valider la quantification que j’ai faite par 
affinement de Rietveld, j’ai synthétisé la phase pure et affiné sa structure qui a été publiée dans Acta 
Crystallographica E [21]. Lors d’une autre étude, j’ai observé une incohérence entre l’analyse EDS et le 
diffractogramme d’une apatite au cérium. Une analyse a permis de révéler que la structure de l’apatite reportée 
dans la littérature était erronée. Ainsi, une apatite au  cérium a été synthétisée par un procédé original et sa 
structure a été publiée dans le même journal [22]. Les deux nouvelles phases ont été intégrées dans la base de 
données de diffractogrammes de l’ICDD (International Centre for Diffraction Data). 

Grâce à la diffusion de rayons X, la mesure de la fonction de distribution de paires atomiques peut être réalisée, 
ce qui consiste à déterminer un histogramme des distances interatomiques. Par couplage avec une modélisation 
EPSR (Empirical Potential Structure Refinement) de l’histogramme de distances, on peut déterminer la structure 
du matériau amorphe. J’ai pu mettre en œuvre cette technique sur un verre élaboré au laboratoire pour mesurer 
et vérifier les distances entre les alcalins (Li, Na, K) et les oxygènes. Ce travail a fait l’objet d’une publication en 
co-auteur [23] et de 5 communications par poster [24,25]. Pour un matériau cristallin, l’analyse met en exergue 
l’ordre structural à courte distance, contrairement à la diffraction qui donne une information structurale moyenne. 
Elle peut aussi révéler la présence d’une phase amorphe ou nano-cristallisée, invisible par diffraction car 
confondue avec le fond continu. 

L’ensemble de ces trois activités ont été menées avec l’aide de stagiaires et apprentis de plusieurs niveaux. J’ai 
pu encadrer 2 stagiaires IUT, 1 apprentie BTS par alternance (2 ans), 3 apprentis Licence Pro Métiers de la 
Mesure et du contrôle MMIC (1 an), 1 stagiaire L3 physique, 2 stagiaires 2ème année d’école d’ingénieurs 
Matériaux et 5 stagiaires 3ème année d’école d’ingénieurs Matériaux (voir l’Annexe B – Liste des étudiants 
encadrés en p.109). 

 

1.2.5 Production scientifique  

Au 31/12/18, ma production scientifique publiée (hors documents CEA) dans des journaux à comité de lecture 
s’élève à 16 publications dont 9 en 1er auteur. D’après le site Scopus.com, j’ai été cité 62 fois et mon h-index est 
de 5 (Figure 2). 

 

 
Figure 2. Nombre de citations / an depuis 2007 (copie d’écran de Scopus.com du 10/07/2019) 
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Par ailleurs, je suis inventeur de 3 brevets dont 2 sous licence d’exploitation. L’évolution du nombre de 
publications, de brevets et de stagiaires dont j’ia été tuteur est représentée sur la Figure 3. 

 

 
Figure 3. Evolution du nombre de publications/ brevets depuis 2003 

 

 

1.3 CHOIX DES SUJETS DU MANUSCRIT 

J’ai été amené à travailler sur des composites, sur des céramiques, sur des verres, et dernièrement sur des 
métaux. L’absence de pérennité des financements de ces sujets m’a souvent permis de ne réaliser que des tests 
de faisabilité, correspondant à des verrous scientifiques ou techniques identifiés. Toutefois, j’ai bâti les 
programmes d’essais en fonction des objectifs fixés mais aussi dans une volonté de valorisation ultérieure par 
des publications. Pour la rédaction de ce manuscrit, il a été fait le choix de reporter : 

- Les études de R&D portant sur la céramisation du carbone 14 faits entre 2011 et 2013. La 
méthodologie d’étude typique d’un matériau de conditionnement a été suivie, à savoir une étude de 
synthèse, de densification et de durabilité, dont les résultats ont été reportés dans 4 publications 
publiées entre 2013 et 2016 (§2 p.10) 

- Les caractérisations structurales de matériaux de conditionnement faites à l’aide des rayons X, 
valorisées par 4 publications, publiées entre 2014 et 2018 (§3 p.71). 

Les publications servant de base à ce document sont reportées en Annexe D – Copie Intégrale des publications 
sur le sujet de recherche en p.113. 
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2. ETUDE DE LA FAISABILITE DE LA CERAMISATION DU CARBONE 
14 ISSU DU RETRAITEMENT DU COMBUSTIBLE NUCLEAIRE USE 

2.1 CONTEXTE TECHNIQUE : LE RETRAITEMENT DU COMBUSTIBLE NUCLEAIRE USE EN FRANCE 
A la suite des chocs pétroliers de 1973 et 1979, la France a massivement investi dans l’énergie nucléaire afin de 
renforcer son taux d’indépendance énergétique, qui est désormais de l’ordre de 55% en 2015. La France dispose 
de 58 réacteurs nucléaires à eau sous pression (REP) en service, générant 569 TWh qui représentent 77% de la 
production brute d’électricité [26].  

2.1.1 Le combustible nucléaire des centrales à eau sous pression 

Le combustible nucléaire des centrales à eau sous pression se présente sous la forme de pastilles de 8 mm de 
diamètre environ et 10 mm de hauteur d’UO2 (combustible UOX enrichi à 3,5% d’U235) ou (U,Pu)O2 (combustible 
MOX) empilées dans une gaine en Zircaloy-4 (99,8% Zr, Sn) de 4 m de hauteur environ. Les gaines sont 
regroupées dans un assemblage combustible de 264 gaines dont les extrémités sont terminées par des embouts 
inférieurs et supérieurs en acier inoxydable (Figure 4). Des grilles situées le long de l’assemblage permettent de 
maintenir l’espacement des gaines. Un assemblage chargé en pastilles d’UO2 représente 461 kg d’uranium et 
209 kg de structure métallique. Un réacteur de 900 MWe comporte 157 assemblages combustibles soit plus de 
72 t d’uranium [27]. 

 

 
Figure 4. Description d’un assemblage combustible type REP, d’après [28] 

 

2.1.2 Le retraitement du combustible nucléaire usé par le cycle Purex 

La France a fait le choix de retraiter le combustible nucléaire usé pour réutiliser les matières valorisables telles 
que l’uranium et le plutonium. Les réacteurs nucléaires à eau sous pression brûlent le combustible nucléaire 
pendant 4 ans typiquement. La Figure 5 présente la composition élémentaire typique d’un combustible irradié à 
33 GWj.t-1 dans un réacteur 900 MWe [29]. 
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Figure 5. Composition massique et élémentaire d’un combustible type REP irradié à 33 GWj.tmli-1 (tmli=tonne de 
métal lourd initial) 

Après un refroidissement de 5 ans en piscine de désactivation, le combustible nucléaire usé est retraité à l’usine 
de La Hague pour en extraire l’uranium et le plutonium qui représentent 96% de la masse du combustible usé. 
Les 4% en masse restants (ou 0,2% en volume) sont les produits de fission et actinides mineurs (PFA) qui 
concentrent 95% de l’activité radiologique. Ces déchets sont vitrifiés dans un verre à base borosilicate. Sur la 
base d’une tonne de métal lourd initial (tmli) préalablement enrichi en U235 à 3,5%, le bilan matière pour un taux 
de combustion de 33 GWj.t-1 est le suivant : 

- Près de 955 kg.tmli-1 d’uranium, qualifié d’appauvri en raison d’une teneur en U235 à 0,7%, inférieure 
à celle du minerai, 

- Une partie de l’uranium 235 subit une capture neutronique pour engendrer du Pu (10 kg.tmli-1) et des 
actinides mineurs (Np, Am, Cm, 0,7 kg.tmli-1), 

- La fission de l’uranium 235 engendre les produits de fission dont les nombres de masses varient 
dans les fourchettes 85 à 105 et 130 à 140, pour près de 34 kg.tmli-1, 

- Enfin, les éléments des structures en acier inoxydable tels que Cr, Mn, Fe, Co, Ni et C ou la gaine en 
Zircaloy-4 avec Zr, Nb, Sn, sont activés par l’irradiation. Ces éléments de structures sont produits à 
hauteur de 300 kg.tmli-1. 

Afin d’extraire l’uranium et le plutonium de l’assemblage du combustible nucléaire usé situé dans l’assemblage, 
le procédé Purex (Plutonium and Uranium Refinement EXtraction) a été mis au point au CEA. Ce procédé a été 
mis au point à l’échelle semi-industrielle dans les usines UP1 et APM de Marcoule. En 1966, le procédé a été 
implémenté à l’échelle industrielle à l’usine de La Hague pour traiter les assemblages des combustibles usés des 
réacteurs à eau sous pression [30]. Ce procédé comporte plusieurs étapes :  

- Les embouts supérieurs et inférieurs de l’assemblage sont découpés et traités séparément. Les 
gaines sont cisaillées en tronçons de 3 cm environ, ce qui provoque la déstructuration du 
combustible usé. 

- L’ensemble est immergé dans l’acide nitrique à 5M à 90°C durant 2 h, ce qui permet la dissolution du 
combustible usé où les PF sont solubilisés. Lors de cette étape, les PF volatils tels que l’iode, le 
carbone ou le krypton sont captés et dirigés vers un traitement des gaz. Les tronçons de gaine qui ne 
sont pas dissous par l’acide nitrique sont rincés puis compactés en galettes et empilées dans un 
Colis Standard de Déchets Coques (CSDC). 

- La solution de dissolution est ensuite clarifiée par centrifugation afin de retirer des fines insolubles. 
- L’opération de séparation U+Pu des PFA est réalisée à l’aide d’une molécule extractante de TBP 

(TriButylPhosphate). Le rendement de purification est supérieur à 99,5% pour l’U et 99,8% pour le 
Pu. 

- Les fines insolubles sont ensuite diluées dans la solution de PFA dissous. Le mélange est calciné 
dans un four rotatif incliné, ce qui provoque l’oxydation des PFA, et le dégagement de NOx gérés par 
un traitement des gaz dédié. 
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- Le calcinat de PFA et de fines est amené sur un bain de fritte de verre en fusion dans un four à 
induction. Le calcinat est digéré par la fritte pour former le verre R7T7. A l’issue de l’affinage, le verre 
est coulé dans un conteneur en acier inoxydable qui devient Colis Standard de Déchets Verre 
(CSDV). 

La Figure 6 montre le bilan matière et radiologique du procédé Purex pour 1 t d’uranium irradié, ainsi que les 
visuels d’un colis CSDC et CSDV. 

 
Figure 6. Bilan matière et radiologique du procédé Purex pour un combustible type REP, d’après [28]. 

 

2.1.3 Création et gestion du carbone 14 

2.1.3.1 Processus de création du carbone 14 

 

Le carbone 14 est produit principalement par l’irradiation neutronique de l’azote 14, et de manière minoritaire par 
le carbone 13 et l’oxygène 17. Ces éléments se trouvent dans les impuretés du combustible nucléaire et/ ou du 
matériau de structure du réacteur [31]. L’azote 14 est présent à l’état dissous dans la plupart des matériaux. Il n’y 
a donc pas de possibilité de réduire la quantité de carbone 14 en éliminant son principal pourvoyeur avant 
l’irradiation. Le Tableau 1 présente quelques caractéristiques du carbone 14. 

 Carbone 14 

Période 5733,9 ans 

Activité massique 1,6485x1011 Bq.g-1 

Emission principale (rendement d’émission) β- Emax = 156,5 keV (100%) 

Tableau 1. Caractéristiques du carbone 14 

 

Yim et al. ont calculé que le taux de production annuel de carbone 14 par GWe d’un réacteur REP était de 
1,09x1012 Bq.GWe-1.an-1 soit 0,083 g de 14C.tmli-1 si l’on considère une masse de 104 tmli dans un REP 1300 
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[32]. Cette donnée est proche de celle mentionnée par Saturnin de 230 mCi soit 0,054 g tmli-1 [33] et Van 
Konyenburg de 0,012 g tmli-1 [34]. Les différences sont attribuées aux hypothèses de calcul (type de cœur, 
teneur en impuretés azote du combustible, etc.) qui ne sont pas toujours mentionnées. Le Tableau 2 montre que 
la masse de carbone 14 produite augmente avec le taux de combustion [61]. 

 

Combustible 

Enrichissement 

Taux de combustion 

UOX1 

3,5% 235U 

33 GWj.tmli-1 

UOX2 

3,7% 235U 

45 GWj.tmli-1 

UOX3 

4,5% 235U 

60 GWj.tmli-1 

Masse de 14C 

(g. tU-1) 0,108 0,151 0,192 

Activité 

(TBq. tU-1) 0,0178 0,0248 0,0317 

Tableau 2. Masse de 14C produit pour différents combustibles 

Dans le combustible nucléaire usé, la forme chimique exacte du carbone 14 dans le combustible est encore non 
établie expérimentalement [35]. Toutefois les formes carbure, oxycarbure ou carbone élémentaire ont été 
avancées en fonction des conditions rédox, de température et d’irradiation [34]. Le carbone 14 contenu dans le 
combustible nucléaire usé est géré lors des opérations de retraitement. 

2.1.3.2 Cheminement du carbone 14 lors du retraitement 

Le retraitement du combustible usé génère des radioéléments gazeux d’iode 129, de carbone 14, de xénon et de 
krypton 85. Le carbone 14 est émis principalement à la dissolution sous la forme de CO2 et provient aussi des 
ateliers de concentration des produits de fission et la vitrification. L’ensemble des flux gazeux sont dirigés vers le 
même traitement des gaz (Figure 7). 

 

 

 
Figure 7. Traitement des gaz émis de l’usine de La Hague 

Le traitement des gaz comprend un poste de recombinaison et de lavage à l’eau pour recycler l’acide nitrique 
utilisé lors de la dissolution. Ensuite, le lavage à la soude est dimensionné pour capter l’iode gazeux dont 96% 
est solubilisé sous la forme iodure. Même si ce n’est pas l’objectif de ce traitement, une partie du carbone 14 
gazeux va être également solubilisé sous la forme carbonate. Ensuite un second filtre à iode permet de capter 

Solubilisation partielle du 14C 
Rejet à la cheminée : 60% 
du flux sous la forme CO2 

Rejet en mer : 40% du 
flux sous la forme CO3

2-  

96% 
I2 

4% 
I2 
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les 4% restants d’iode, sans effet sur le carbone 14. Ainsi près de 60% de l’inventaire du carbone entrant dans le 
traitement des gaz est rejeté à la cheminée sous la forme de dioxyde de carbone et le reste est rejeté à la mer 
sous la forme d’ion carbonate [35]. 

L’usine de La Hague rejette typiquement annuellement 40 t de carbone total qui est rejetée à la mer et à la 
cheminée [59]. Les rejets gazeux du site en carbone 14 sont de l’ordre de 2,2x1013 Bq en 2014, pour des rejets 
liquides d’environ 8,3 × 1012 Bq [36], soit respectivement 78 et 59 % de l’autorisation de rejet du site. Le CEA 
travaille sur des alternatives dans le cas d’une diminution voire d’une suppression des autorisations de rejets 
dont bénéficie l’usine de La Hague. Les études reportées dans ce document se placent dans cette éventualité. 

 

2.2 ETAT DE L’ART DU CONDITIONNEMENT DU CARBONE 14 

2.2.1 Objectifs du conditionnement d’un radioélément 

L’objectif d’un matériau de conditionnement est de prodiguer un retard à sa dissémination dans la géosphère le 
temps qu’il se désactive par décroissance naturelle. Il est admis qu’un radioélément est désactivé par 
décroissance naturelle au bout de 10 périodes soit environ 57000 ans pour le carbone 14. Ce retard peut être 
réalisé par le matériau de conditionnement seul ou soit éventuellement complété par une seconde barrière 
limitant la mobilité du radioélément telle qu’une couche géologique stable dans le cadre du projet français Cigeo 
[37].  

L’altération par l’eau de la couche géologique étant le facteur de dissémination du radioélément, le colis de 
déchet est généralement dense, de manière à diminuer la surface réactive et présente la meilleure durabilité vis 
à vis de l’eau dans les conditions chimiques du site de stockage (pH, anaérobie, etc.). Enfin le colis de déchet 
doit être homogène pour supposer un terme source de relâchement du radionucléide constant, pour pouvoir 
modéliser son altération et établir une projection de durabilité fidèle pour des temps inaccessibles 
expérimentalement, ceci afin de pouvoir assurer que le radioélément sera retenu le temps nécessaire à sa 
désactivation grâce à la matrice d’abord puis ensuite par le site géologique, si nécessaire. 

 

2.2.2 Radiotoxicité du carbone 14 

La radiotoxicité est un indicateur qui rend compte la nocivité relative d’un radioélément, notamment vis-à-vis du 
corps humain. Dans l’air, le carbone 14 est 1012 fois moins abondant que le carbone 12. Le carbone 14 ingéré ou 
inhalé par le corps humain suit le métabolisme habituel du carbone 12. On considère qu’environ 1% est conservé 
à long terme par le corps, le reste étant soit exhalé ou excrété. Le carbone 14 ne se concentre pas dans un 
organe en particulier mais dans le corps entier sous forme de protéine, graisse, composé cellulaire, etc. La 
désintégration du carbone 14 produit un électron d’énergie maximale de 0,156 MeV et une énergie moyenne de 
0,045 MeV qui s’arrête après 30 µm dans l’eau typiquement. Le dépôt d’énergie de l’électron est réalisé dans les 
tissus locaux, ce qui provoque des dégâts assez localisés. Le carbone 14 a une radiotoxicité comparable au 36Cl 
ou 99Tc mais de deux ordres de grandeurs inférieure à celle de 129I ou 239Pu. Il est donc un contributeur non 
majeur mais important à la dose des déchets à vie longue [32]. 

 

2.2.3 Bibliographie des matériaux de conditionnement du carbone 14 

Dans une optique d’un stockage des colis de déchets carbonés, le matériau visé présente idéalement : 

- un fort taux de charge en carbone afin de limiter le nombre de colis de déchets, 
- un faible volume spécifique de carbone afin de limiter le volume des colis de déchets, 
- une forte durabilité sous eau afin de garantir un confinement du carbone 14, 
- un procédé de fabrication robuste, bon marché et compatible avec le flux de l’usine, c’est à dire 

du carbonate de sodium dissous tel que produit par le lavage à la soude. 
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Le conditionnement du carbone 14 issu de l’industrie nucléaire a fait l’objet de nombreuses études, notamment 
dans les années 80 pour le traitement du combustible usé par les pays concernés : Etats Unis [38,39,40], 
Canada [41,42], Angleterre [43,44], Allemagne [45]. Ces études ont convergé vers une solution, mise en œuvre 
industriellement, d’une précipitation d’un carbonate de calcium qui est ensuite cimenté à hauteur de 33% en 
masse. Le faible coût de ce type de matrice de conditionnement et l’environnement basique du ciment stabilisant 
le carbonate sont les deux avantages principaux. Les autres matrices évoquées ne sont pas retenues pour des 
critères de sureté, de coût, ou de procédé d’élaboration risquant de volatiliser le carbone 14. 

L’Europe a émis une recommandation pour la gestion du carbone 14 en 1984 [46]. Il y est décrit le cycle du 
carbone 14 lors du retraitement. Il y est indiqué que la seule façon de réduire le terme source du carbone 14 
serait de réduire la teneur en azote 14 des matériaux de structure. Ce qui ne règle pas en totalité le problème 
puisque d’autres sources existent. Le problème soulevé est la dilution du carbone 14 avec le carbone 12 de l’air 
injecté dans le traitement des gaz, d’où une augmentation de la masse de carbone à traiter mais une réduction 
de l’activité des colis. Un ratio 14C/(12C+14C) de l’ordre de 1,5.10-6 peut être considéré [47]. La séparation 
isotopique a été étudiée afin de ne traiter que le carbone 14 mais l’étude est restée au stade de la démonstration 
[48].Enfin il est reporté que les rejets atmosphériques ou océaniques sont équivalents en termes de dose en 
raison de la mobilité du carbone dans la géosphère. Le stockage géologique est considéré comme une solution 
possible pour réduire substantiellement la dose. 

Une revue des matériaux envisagés pour le conditionnement du carbone est proposée ci-dessous. 

 

2.2.3.1 Les matrices carbonatées 

R.D. Scheele et al. [38] et Taylor et al. [49] ont réalisé une revue de tous les carbonates possibles des éléments 
de la classification, en faisant un classement en fonction des phases les plus durables dans l’eau sur la base la 
solubilité d’un carbonate solide donné par l’équilibre suivant (Équation 1). 

−+ +⇔ 2
33 )()()( yCOaqxMsCOM n

yx  avec xyn /2=  Équation 1 

Compte tenu du diagramme de prédominance des carbonates dans l’eau à 25°C, un carbonate présente la 
durabilité la plus elevée à pH>11 pour ensuite diminuer lorsque le pH diminue. Les milieux basiques sont donc à 
privilégier pour favoriser la stabilité d’un carbonate (Figure 8). Les carbonates d’alcalins ont été mis de côté en 
raison de leur forte solubilité [50]. Les carbonates de calcium, de baryum et de strontium sont intéressants car ils 
sont faciles à produire par précipitation et sont peu solubles dans l’eau avec un Ks de l’ordre de 10-8 (Figure 8). 

 

 
Figure 8. Diagramme de prédominance des carbonates dans l’eau à 25°C (à droite) et activité de l’ion M2+ en 

fonction du pH pour les carbonates MCO3 avec M=Ca, Ba et Sr (à gauche) 

 

Il existe des complexes barium-aluminum-strontium mais leurs constantes de solubilités semblent être moins 
bonnes que CaCO3 [51]. Les carbonates à base d’éléments toxiques tels que Be, Tl, Cd et Hg sont écartés 
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malgré les propriétés intéressantes de la phase Hg2CO3 [52]. Le plomb a été considéré avec les matrices 
plumbonacrite Pb10O(OH)6(CO3)6, hydrocerussite Pb3(OH)2(CO3)2 et cerussite PbCO3. Le carbonate de 
manganèse rhodochrosite MnCO3 montre une solubilité deux fois moindre que le carbonate de calcium [53]. Les 
formes carbonatées du nickel et du cobalt ne sont pas stables [54]. La phase hydrozincite Zn5(OH)6(CO3)2 
semble être plus stable que les carbonates de cuivre malachite Cu2(OH)2CO3 et azurite Cu3(OH)2(CO3)2 [55]. 
Ehrhardt et al. reportent l’existence d’un carbonate de zirconium ZrOCO3.2H2O mais ce composé est obtenu 
avec un procédé sous CO2 supercritique, difficilement industrialisable [56]. 

En 2003, il a été développé au CEA un carbonate mixte barytocalcite BaCa(CO3)2 qui a fait l’objet d’un dépôt de 
brevet par Grandjean et al. [57]. Obtenue après une étape de précipitation, 3,3 L de ce matériau pourraient 
contenir 1 kg de carbone [58]. 

 

2.2.3.2 Les matrices cimentaires 

Les ciments, en tant que matrices de stockage pour les carbonates, ont fait l’objet de nombreuses études 
[32,59,62]. Les carbonates présentent une faible solubilité en milieu basique et les ciments présentent un pH 
élevé. Des taux de l’ordre de 30 à 35 % en masse des carbonates par rapport à l’enrobé (ciment et eau) ont été 
obtenus. Des tests de lixiviation montrent de très faibles pertes de matière [60]. Le procédé est simple à mettre 
en place, se fait à basse température et à faible coût. Le matériau obtenu est alors stable à l’irradiation, 
incombustible et a de bonnes propriétés mécaniques. Cependant, l’ensemble est poreux donc perméable et les 
volumes produits sont importants de l’ordre de 12 litres de ciment pour 1 kg de carbone à confiner [32,57]. 

La cimentation est un exemple de traitement du carbone 14 à l’échelle industrielle à l’usine de retraitement 
anglaise de Sellafield. Le carbone 14 est partiellement solubilisé par lavage à la soude, à hauteur de 80% de 
l’inventaire. Ensuite, un carbonate de baryum est précipité par l’ajout de nitrate de baryum. Ce procédé est connu 
sous le nom de « double alkali process » (Équation 2, Équation 3).  

2 𝑁𝑁𝑁𝑁𝑁𝑁𝑁𝑁 + 𝐶𝐶𝐶𝐶2 → 𝑁𝑁𝑁𝑁2𝐶𝐶𝐶𝐶3 + 𝐻𝐻2𝑂𝑂  Équation 2 

𝑁𝑁𝑎𝑎2𝐶𝐶𝐶𝐶3 + 𝐶𝐶𝐶𝐶(𝑂𝑂𝑂𝑂)2  → 2 𝑁𝑁𝑁𝑁𝑁𝑁𝑁𝑁 + 𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶3  Équation 3 

Le carbonate de baryum décante sous la forme d’une boue qui est cimentée à hauteur de 33%mass.. Les 20% 
restants sont rejetés à la cheminée (Figure 9). 

 

 
Figure 9. Traitement du carbone par le « double alkali process » et de l’iode gazeux à Sellafield 

Un conditionnement du carbone 14 par cimentation a été envisagé pour l’usine de La Hague dans une note CEA 
de 2000 [61]. Un programme a été proposé pour développer une formulation spécifique afin d’obtenir un colis 
cimentaire acceptable pour le centre de stockage [59]. Il existe aussi une variante du procédé dans laquelle le 
CO2 gazeux réagit directement avec un lit fixe d’hydroxydes de baryum ou de calcium [62]. Toutefois le procédé 
est sensible à la concentration en CO2 et surtout l’humidité des gaz qu’il faut contrôler précisément. 
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2.2.3.3 Les matrices carbures 

Les carbures ont l’avantage de contenir beaucoup de carbone et de présenter un faible volume spécifique. Par 
exemple, le SiC a un volume spécifique de 1,04 L.kg-1 de carbone contre près de douze fois plus pour un colis de 
CaCO3 cimenté. Il n’a pas été trouvé d’étude sur la conversion de carbonate de sodium en un carbure de silicium 
excepté une mention d’un travail non publié de Torok et al. au Canada chez AECL [32]. Il reste encore à 
supposer qu’un tel procédé puisse être viable industriellement et économiquement. 

On trouve des études de synthèse de carbure de silicium pour traiter les déchets graphite issus du 
démantèlement des centrales Uranium Naturel Graphite Gaz (UNGG) composées de briques de graphite activé 
[63,64,65,66,67] ou de combustibles carbures de réacteurs haute température étudiés dans le cadre du Forum 
Génération IV [68,69]. Ces études ne mentionnent pas de procédés susceptibles d’être appliqués à la 
problématique du conditionnement du carbone 14. 

 

2.2.3.4 Les matrices polymères 

Les polymères et les résines, étant de longues chaînes carbonées, auraient pu constituer une bonne matrice de 
stockage du carbone. Le procédé de fabrication est simple et se fait à basse température. De plus, ce type de 
matériau a une résistance élevée et une faible perméabilité. La famille des polyesters insaturés contient des 
esters de vinyl qui ont été étudiés et possèdent de bonnes propriétés de lixiviation [70]. Toutefois le procédé de 
fabrication nécessite du styrène qui est un toxique chimique et la tenue à l’irradiation des esters de vinyl n’a pas 
été démontrée. Une étude canadienne sur des résines contenant du carbone 14 montre qu’une incorporation en 
faible quantité demeure possible mais implique un procédé lourd : déshydratation et conteneurisation, 
incinération et stockage des résidus et la production de déchets secondaires [32]. La possibilité de faire du 
carbone vitreux à partir de la pyrolyse de résines phénoliques a été évaluée sur le papier, sans être testée 
expérimentalement [32]. 

 

2.2.3.5 Gestion par dilution isotopique atmosphérique 

Plus récemment, la problématique du conditionnement du carbone 14 s’est à nouveau posée. En effet, les 
réacteurs UNGG de 1ère génération sont constitués d’empilement de blocs de graphite contaminés en 14C et 36Cl 
principalement. Une incinération du graphite constituant ces réacteurs a été un temps envisagée mais aucune 
solution n’a été retenue à ce jour. En 1996, il a été calculé que l’incinération de 30000 t de graphite pendant 
50 ans à une cadence de 600 t.an-1 produirait une augmentation de l’inventaire en 14C de 0,5% par rapport à la 
source naturelle de carbone 14 [71]. Ainsi l’impact radiologique d’une dilution atmosphérique du carbone 14 
serait quasi-négligeable. Cette remarque avait déjà été soulevée par Plumb en 1983 [72]. Actuellement, le 
carbone 14 de l’usine de retraitement japonaise de Rokkasho-Mura est rejeté en totalité à la cheminée. 

 

2.2.4 Synthèse de la bibliographie et positionnement du sujet 

Les réflexions internationales menées dans les années 80 ont convergé vers une solution développée au niveau 
industriel d’une précipitation d’un carbonate de calcium cimenté. Le faible coût de ce type de matrice de 
conditionnement et l’environnement basique du ciment stabilisant le carbonate sont les deux avantages 
principaux. Cette solution développée industriellement a des avantages mais les volumes de colis cimentaires 
générés sont assez importants, de l’ordre de 12,6 à 17,2 L.kg-1 de carbone contre environ 3 à 4 L.kg-1 pour un 
carbonate simple. Pour une masse de 40 t de carbone typiquement générée annuellement par l’usine de La 
Hague, cela représente un volume de 475 à 650 m3 pour un ciment à base de CaCO3 ou BaCO3 respectivement 
contre 110 m3 pour un carbonate simple. Dans le cas d’un stockage géologique des colis de carbone 14, une 
réduction de volume devient intéressante en raison du gain de place potentiel. Le Tableau 3 présente une 
comparaison de carbonates possibles pour le conditionnement du carbone 14, triés par volume spécifique 
décroissant. La solution industrielle de cimentation et la carburation sont reportées à titre de comparaison. 
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Matrice Formule Densité Volume spécifique 
(L.kg-1 de C) Log pKs Température de 

décarbonatation (°C) Réf 

Cimentation des carbonates 
Ciment+BaCO3 33%wt BaCO3 2,9 17,2 - - [57] 
Ciment+CaCO3 33%wt CaCO3 2,0 12,6 - - [57] 

Carbonates 
Withérite BaCO3 4,26 3,82 -8,3 1085 [73,74] 

Barytocalcite BaCa(CO3)2 3,72 3,33 -10,6 600 [57] 

Calcite CaCO3 2,71 3,08 -8,42 630 [73] 
Kutnahorite CaMn(CO3)2 3,18 2,82 - - - 

Rhodochrosite MnCO3 3,69 2,60 -10, -12 350 [75,76] 
Magnesite MgCO3 3,00 2,34 -8 200 [77] 

Carbure 
Carbure de Si SiC 3,20 1,04 - - - 

Tableau 3. Caractéristiques d’intérêts pour des matrices potentielles d’immobilisation du carbone 14. 

 

Parmi les carbonates sélectionnés, la barytocalcite présente des propriétés qui nécessitent d’être investiguées 
plus en détail. La possibilité de fritter le matériau sans additifs est un avantage certain. En effet, les carbonates 
simples tels que la calcite et la withérite semblent impossibles à fritter sans ajouts. Pour la calcite, il est reporté 
des essais de frittage sous une haute pression de 1 GPa [78], dans une atmosphère de CO2 [79], ou dans des 
procédés particuliers avec des ajouts de frittage de type phosphate [80,81], fluorure [82] ou carbonate [83] ou 
sous four presse en milieu hydrothermal par exemple [84]. La durabilité de la barytocalcite semble également 
meilleure que la withérite et la calcite. Les phases kutnahorite et rhodochrosite peuvent également présenter un 
intérêt en raison de leur volume spécifique plus faible que la barytocalcite pour une durabilité non évaluée. La 
magnésite n’a pas été retenue car la température de décomposition semble trop basse pour permettre une 
densification. 

 

 

2.2.5 Sujet d’étude 

Il est proposé une évaluation de la potentialité de la barytocalcite en tant que matériau de conditionnement pour 
le carbone 14 en trois temps : 

- La méthode de précipitation reportée dans la littérature avec des chlorures a été étendue aux 
nitrates pour des raisons de compatibilité avec l’environnement chimique rencontré à l’usine de 
La Hague. Une étude de sensibilité vis-à-vis de la stœchiométrie des précurseurs de baryum et 
calcium a été réalisée. Deux méthodes alternatives de synthèse de la barytocalcite ont été 
testées : la mécanosynthèse à partir des carbonates simples BaCO3 et CaCO3 ainsi que le 
frittage réactif de Na2CO3 en présence de précurseurs baryum et calcium. 

- Le frittage par voie naturelle, sous charge et par SPS de la barytocalcite a été fait. Au vu des 
résultats observés par Grandjean et al., une étude spécifique du frittage de la barytocalcite en 
présence d’une phase secondaire typique a également été réalisée. 

- La durabilité de la barytocalcite sous eau pure a été évaluée avec des tests courts de quelques 
heures et avec un seul test d’une durée de 1 an. 

Deux carbonates alternatifs à la barytocalcite ont été étudiées en parallèle mais uniquement au niveau de la 
synthèse et du frittage afin de proposer une solution générant un volume de colis encore plus faible. Il s’agit de la 
rhodochrosite MnCO3 et la kutnahorite CaMn(CO3)2. Le Tableau 4 présente les gains en volume attendus avec la 
céramisation du carbone 14. 
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Composé Volume spécifique 
(L.kg-1 de C) 

Volume pour conditionner 40 t 
de carbone (m3) 

Activité spécifique du 
colis (GBq.t-1)         

Ratio 14C/12C=1,5.10-6 [47] 

Ciment+CaCO3 12,6 476 10 

BaCa(CO3) 3,33 125 20 

CaMn(CO3)2 2,82 107 28 

MnCO3 2,60 98 26 

Tableau 4. Gains en volume attendus pour le conditionnement de carbone produit annuellement par l’usine de La 
Hague. 

Dans la suite de ce document, il est d’abord proposé un descriptif des techniques utilisées (§2.3). Ensuite sont 
reportés les essais de synthèse (§2.4 p.24), de frittage (§2.5 p. 35) et de durabilité (§2.6 p. 59) des matériaux 
étudiés.  

 

2.3 DESCRIPTIF DES TECHNIQUES ET OBTENTION DES DONNEES EXPERIMENTALES 
Ce document comporte des résultats issus d’équipements divers et obtenus avec des logiciels spécifiques. Une 
description sommaire des techniques utilisées et le traitement des données expérimentales sont proposées dans 
cette partie. 

2.3.1 Analyse thermique avec spectrométrie de masse 

L’analyse thermique différentielle est une technique de caractérisation permettant de suivre l’évolution de la 
masse (ATG Analyse Thermogravimétrique) et de la différence de température (ATD) en fonction de la 
température. Il a également été fait une analyse par Calorimétrie différentielle (DSC Differential Scanning 
Calorimetry) ayant une sensibilité plus importante que l’ATD. L’analyse simultanée des émissaires gazeux 
permet de corréler un évènement à une masse de fragments gazeux émis et consolider la caractérisation faite. 
On peut ainsi détecter une prise ou une perte de masse, signes d’une oxydation ou une décomposition par 
exemple. On peut aussi déterminer avec précision une transformation allotropique, la transition vitreuse d’un 
verre et la fusion, évènements liés à des pics endo ou exothermiques.  

Le principe de la mesure est chauffer et refroidir un échantillon de manière contrôlée avec une rampe 
suffisamment élevée pour que l’évènement thermique soit détecté, typiquement 10°C.min-1. Typiquement la 
platine de mesure comporte un creuset avec la charge à analyser et un second creuset de référence avec un 
matériau inerte thermiquement. La platine est suspendue à une microbalance de précision permettant de suivre 
les variations de masse. Pour l’ATD, les différences de températures entre les deux creusets sont mesurées par 
un thermocouple disposé sur le fond du creuset. Pour la DSC, le principe de la mesure diffère légèrement. On 
impose une même température entre l’échantillon et la référence et on mesure le flux de chaleur pour assurer 
l’égalité de température. Il en résulte une sensibilité plus importante que l’ATD. Les molécules gazeuses émises 
sont transférées dans un spectromètre de masse où elles sont ionisées et analysées en fonction du rapport 
masse/charge. Il est souvent utile d’analyser le produit final par DRX et/ou MEB-EDS pour consolider la 
caractérisation. 

Les analyses thermiques reportées dans les parties 2.4 et 2.5 proviennent en partie d’un équipement ATD-ATG 
de marque Setaram disponible au laboratoire et opéré par un technicien de recherche du CEA. Lorsqu’une 
analyse par spectrométrie de masse des émissaires gazeux est réalisée simultanément à l’analyse thermique, il 
s’agit d’un équipement DSC de marque Netzsch 404C équipé d’un spectromètre de masse, mis en œuvre au 
Max Planck Institute de Dresde utilisé lors d’une campagne de frittage SPS en 2011. Une autre DSC de marque 
Setaram modèle MultiHTC96, disponible au laboratoire, a également été utilisée. 

Dans le cadre de cette étude, l’analyse thermique a permis de détecter les fragments gazeux correspondants au 
départ de l’eau, des hydroxyls et nitrates sorbés sur la surface de la poudre des carbonates et à la 
décomposition du carbonate proprement dite avec les fragments gazeux CO et CO2 (Figure 21, Figure 22, Figure 
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23). Par ailleurs, une mesure par DSC a permis de révéler et quantifier la présence d’une impureté de nitrate de 
sodium, non vue par DRX, par son pic endothermique de fusion (Figure 18). Cette impureté est également à 
l’origine d’un léger retrait observé par dilatométrie lors de sa fusion (Figure 42). 

 

2.3.2 Mesure de surface spécifique BET et granulométrie laser 

 

Mesure de surface spécifique 

L’analyse de surface par d’adsorption d’azote permet de mesurer la surface spécifique d’une poudre. La 
technique est basée sur l’isotherme d’adsorption de Brauner Emmet et Teller (BET) qui ont déterminé l’équation 
caractéristique de formation d’une multicouche de molécules d’azote gazeux, en fonction de la pression partielle 
d’azote P normalisée par la pression de vapeur saturante de l’azote gazeux P0. Le principe est d’introduire, dans 
un tube mis préalablement sous un vide primaire et immergé dans de l’azote liquide, des quantités déterminées 
d’azote gazeux afin de faire remonter la pression partielle dans le tube P/ P0. A chaque introduction, les 
molécules de gaz s’adsorbent sur les parois du tube et sur la poudre. Une fois l’équilibre entre adsorption et 
désorption atteint, une nouvelle introduction d’azote est réalisée. Pour une pression partielle située entre 0,05 et 
0,3 fois P0, la mesure de la différence de pression entre un tube vide et le même tube contenant la poudre 
correspond au volume de gaz adsorbés sur la poudre. Ce qui permet de calculer le volume de la monocouche 
entourant la poudre et, connaissant la surface occupée par une molécule de diazote, d’en déduire la surface 
spécifique de la poudre. 

Les analyses reportées dans ce document proviennent d’un équipement Micromeretics Gemini 2360 situé au 
laboratoire dont je suis responsable depuis 11 ans. Préalablement à l’analyse, les poudres sont dégazées dans 
leur tube de mesure à une température de 120°C typiquement sous un ciel d’hélium dans une station de 
dégazage. Le suivi de la perte de masse indique la durée optimale de cette étape. Pendant ce temps, la mesure 
de la pression de vapeur saturante de l’azote gazeux à 77K est réalisée sur la station de mesure. Ensuite, les 
tubes contenant la poudre dégazée sont placés sur la station de mesure où l’analyse, pilotée par un logiciel 
dédié, dure 1h environ.  

Dans le cadre de cette étude, la surface spécifique a permis d’estimer et de comparer la frittabilité des poudres 
de carbonates obtenues par précipitation (Tableau 8) et permis de déterminer la surface de barytocalcite au 
contact de l’eau pour les essais de lixiviation afin de normaliser correctement les vitesses d’altérations reportées 
(§2.6.3). 

 

Granulométrie laser 

La granulométrie laser permet de déterminer la distribution granulométrique d’une poudre. La technique est 
basée sur la diffusion d’un laser par les grains de poudre mis en suspension. La théorie de Mie montre que, dans 
le cas général, la figure de diffraction dépend de la taille de la particule et des indices de réfraction. L’intensité et 
la position angulaire des extrema de la figure de diffraction donnent les volumes cumulés et les diamètres des 
particules diffractant, ce qui permet de construire une distribution granulométrique en volume. Dans ce 
document, un granulomètre laser Coulter LS100 situé au laboratoire dont j’ai été responsable a été utilisé. Les 
poudres ont été mises en suspension dans l’eau dans une station d’introduction avec une pale d’agitation et des 
ultrasons pour casser les agglomérats. La quantité de poudre est ajustée pour obscurcir le faisceau laser à 10% 
pour rester dans l’hypothèse de Mie de diffusion simple, obtenu pour une faible concentration. Ensuite une série 
de 10 séquences d’acquisitions est lancée et les résultats sont comparés entre eux. Si la reproductibilité de la 
courbe granulométrique est obtenue, la mesure est considérée comme valide. 

Dans le cadre de cette étude, la distribution granulométrique des poudres céramiques obtenues par précipitation 
a été obtenue (Tableau 8). Cela peut donner des informations sur la frittabilité et notamment une distribution 
granulométrique bi ou tri modale qui génère des retraits successifs lors du frittage. Dans la partie relative à la 
caractérisation par rayons X, la granulométrie de l’étalon interne de LaB6 a été mesurée pour calculer 
précisément le facteur de correction de Brindley où le diamètre moyen de la poudre est nécessaire (§3.1.4.2). 
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2.3.3 Dilatométrie, frittage sous charge uniaxiale par un four-presse et Spark Plasma Sintering 

 

Dilatométrie 

La dilatométrie permet de mesurer les variations dimensionnelles d’un lit de poudre ou d’une pastille en fonction 
de la température. Dans le cas des céramiques, elle permet de détecter le retrait correspondant au frittage du 
matériau. La détermination de la frittabilité d’un matériau est réalisée en deux temps. Tout d’abord, la poudre a 
été pastillée (Ø 10 mm, e≈4 mm, P=150 MPa) de manière à créer des contacts entre les grains, siège des 
transferts de matière permettant la densification de la pastille. Le taux de densification du crû obtenu est calculé 
avec les dimensions, la masse et la densité théorique de la poudre. La pastille est posée à plat entre deux 
plaquettes d’alumine. La variation de hauteur de la face supérieure de la pastille est suivie par un palpeur. 
L’ensemble est placé dans un four dont l’atmosphère peut être oxydante ou neutre. L’évolution de la hauteur de 
la pastille chauffée sous air selon une rampe de température contrôlée (10°C.min-1) est mesurée dans un 
dilatomètre Setaram Setsys 16/18. Un retrait est observé à la température de frittage. Ensuite une deuxième 
pastille compactée dans les mêmes conditions est amenée à la température de frittage précédemment 
déterminée et maintenue dans le temps. Lors du palier, on observe la densification de la pastille par l’élimination 
progressive de la porosité ouverte puis de la porosité fermée jusqu’à l’atteinte de la densité théorique. Après le 
traitement thermique, la perte de masse et le taux de densification final est calculé. Pour les deux expériences, la 
contribution instrumentale est mesurée par une expérience identique sans échantillon et retirée à la courbe de 
retrait obtenue avec l’échantillon. 

Dans le cadre de cette étude, la dilatométrie a permis de déterminer l’absence de frittabilité naturelle des 
poudres céramiques (§2.5.2.1), l’énergie d’activation et le mécanisme prépondérant du frittage de la barytocalcite 
(Figure 42). 

 

Frittage sous charge uniaxiale avec un four-presse 

Il est constaté une amélioration significative du frittage lorsque celui-ci est réalisé avec l’application 
supplémentaire d’une charge. Ainsi une diminution de la température de frittage est observée ainsi qu’une 
accélération de la cinétique de frittage en condition isotherme. Dans ce document, le four-presse de marque Vas 
du laboratoire a été utilisé. Typiquement, la poudre est disposée dans une matrice en graphite de diamètre 
13 mm, préalablement recouverte de nitrure de bore. Des pistons en graphite permettent de comprimer la poudre 
dans la matrice. Ensuite l’ensemble est placé entre deux tas en inconel qui permettent d’appliquer une pression 
de 25 MPa. Le chauffage de la matrice en graphite est assuré par des résistances externes en MoSi2 placées 
dans une enceinte où règne une légère surpression d’argon pour inerter le graphite. Les cycles de chauffage et 
l’analyse des courbes de retrait sont identiques à ceux réalisés avec un dilatométrie. 

Dans le cadre de cette étude, le frittage sous charge des trois phases céramiques étudiées a été reporté 
(§2.5.2.2 et §2.5.2.3). 

 

Frittage SPS 

Le frittage SPS permet, par l’application simultanée, d’un fort courant qui provoque par effet Joule le chauffage 
du moule en graphite, et d’une pression mécanique, d’accélérer fortement les cinétiques de frittage. Les 
mécanismes fondamentaux sont encore discutés mais les gains amenés sur le frittage sont conséquents. Le 
protocole consiste en un pastillage préalable de la poudre à une pression proche de celle de l’essai, vers 
70 MPa. Ensuite les pastilles sont entourées de Papyex pour maintenir un bon contact électrique entre les 
pistons et la pastille lors du retrait. La pastille est introduite dans l’outillage en graphite et pré-compactée à la 
pression de l’essai. Puis, l’ensemble est chauffé selon une rampe de 50 ou 200°C.min-1 et un palier est observé 
entre 2 et 30 min typiquement à l’issue duquel tension et courant sont coupés. Le refroidissement inertiel du 
moule est observé jusqu’à la température ambiante suivi de l’arrêt de l’application de la pression. Ce cycle est 
fait sous vide primaire dynamique, la remontée de pression dans l’enceinte donnant alors une indication sur les 
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volatils éventuellement émis par le matériau. Les densités des pastilles sont mesurées et celles-ci sont ensuite 
broyées pour analyse DRX. Le taux de carbone résiduel est mesuré par COT-métrie. Dans ce document, un 
équipement de marque Fuji SDC, modèle Dr Sinter 515S situé au Max Planck Institute de Dresde a été utilisé. 
L’accès à cet équipement a été possible grâce à une collaboration avec l’Université de Bourgogne (équipe 
Manapi), durant une semaine en 2011 durant laquelle j’ai réalisé les expériences reportées avec deux collègues 
de travail. 

Dans le cadre de cette étude, le frittage SPS des trois phases céramiques étudiées a été reporté (§2.5.3). 

 

2.3.4 Densité Archimède, pycnométrie, COT-Métrie, et mesure de taille de grains 

 

Densité Archimède 

La masse volumique des pastilles densifiées est mesurée avec une balance hydrostatique selon le principe de la 
poussée d’Archimède. En pratique, l’échantillon est pesé après séchage (𝑚𝑚𝑠𝑠è𝑐𝑐ℎ𝑒𝑒). La présence d’une 
macroporosité nécessite de saturer les pores en eau. Ceci est réalisé en plaçant les pastilles dans un ballon 
dans lequel un vide grossier est fait. Ensuite, de l’eau pure est introduite pour immerger les pastilles sous une 
dépression maintenue quelques heures. La masse de la pastille imbibée d’eau (𝑚𝑚ℎ𝑢𝑢𝑢𝑢𝑢𝑢𝑢𝑢𝑢𝑢) est d’abord mesurée 
puis sa masse dans l’eau avec une balance hydrostatique (𝑚𝑚𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖é𝑒𝑒). Le calcul de la densité se fait par la 
relation suivante. 

𝜌𝜌 ≈
𝑚𝑚𝑠𝑠è𝑐𝑐ℎ𝑒𝑒

(𝑚𝑚ℎ𝑢𝑢𝑢𝑢𝑢𝑢𝑑𝑑𝑑𝑑 − 𝑚𝑚𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖é𝑒𝑒)
× 𝜌𝜌𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒 

Toutes les densités reportées dans ce document ont été faites au laboratoire. 

 

Pycnométrie hélium 

La pycnométrie à hélium permet de mesurer la densité d’une poudre en vrac. Le principe de la technique est de 
mettre en équilibre un gaz inerte et une masse de poudre connue dans une enceinte de volume connu. Le 
volume de gaz est ensuite détendu dans une seconde enceinte vide et de volume connu. La mesure des 
pressions atteintes lors des deux phases permet de calculer le volume de la poudre. 

Dans cette étude, un pycnomètre de marque Quantachrome modèle Ultra-pycnometer 100 situé au laboratoire et 
dont j’étais responsable, a été utilisé. Les densités mesurées sont reportées dans le Tableau 8. 

 

COT-Métrie 

Le dosage du carbone a été réalisé par COT-métrie (Carbone Organique Total). La poudre est dissoute dans 
une solution acide, ou la prise d’échantillon est acidifiée, ce qui permet de libérer le carbone sous forme de CO2 
qui est dosé par spectroscopie infrarouge. Cinq mesures consécutives sont réalisées. Un équipement de marque 
LECO modèle CS320, situé dans un autre laboratoire du CEA Marcoule, a été utilisé. Cette technique a été 
principalement utilisée pour confirmer le taux de carbone dans les céramiques synthétisées (Tableau 15, Figure 
40) et doser le carbone lors des tests de lixiviation (§2.6.3). 

 

Mesure de la taille des grains 

Afin de déterminer la taille des grains de céramique après frittage, la pastille est fracturée, polie et attaquée 
thermiquement afin de révéler les grains. Au préalable, il a été vérifié que l’attaque thermique ne conduisait pas à 
un grossissement des grains. La distribution de taille des grains est déterminée par la technique des intercepts 
implémentée dans le logiciel Intercpt2003 [85]. La technique employée est basée sur le comptage du nombre 
d’interfaces (ou intercepts) le long d’une ligne traversant l’image. Une trame de 250 lignes transverses disposées 
aléatoirement balaye l’échantillon pour assurer une statistique convenable. L’automatisation de la mesure permet 
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d’avoir accès à la granulométrie 2D des grains ou CSD Crystal Size Distribution, mais aussi la distribution 
d’orientation, etc. Sur un échantillon de référence, la longueur d’intercept moyenne de 0,929 µm était identique à 
la mesure manuelle de la taille des grains (0,93±0,28 µm). 

Dans cette étude, la taille des grains des céramiques frittées par SPS a été mesurée lors du changement 
d’échelle (Tableau 15). 

 

2.3.5 Microscopie électronique à balayage avec analyse d’énergie dispersive 

Les échantillons observés sont d’abord enrobés dans une résine, puis polis progressivement jusqu’à une 
rugosité de 1 μm avec une suspension diamantée, puis métallisés par dépôt d’une fine couche conductrice de 
carbone ou de platine à la surface. Les observations MEB ont été réalisées en mode électrons rétrodiffusés, plus 
sensibles au contraste chimique du matériau qu’en électrons secondaires, plus sensibles au contraste 
topologique de la surface. Un analyseur EDS permet de déterminer la composition d’un échantillon avec une 
résolution typique de 1µm3. Le logiciel Esprit de Bruker a été utilisé pour ces analyses. 

Le microscope électronique à balayage utilisé est de marque Zeiss modèle Supra 55 avec une pointe à effet de 
champ, disponible au laboratoire. J’ai réalisé la plupart des observations MEB reportées dans ce document. 

 

2.3.6 Diffraction de rayons X : collecte et traitement des données 

2.3.6.1 Collecte des données 

L’acquisition des diffractogrammes a été réalisée avec un diffractomètre Panalytical X’Pert MPD Pro équipé 
d’une source au cuivre filtré par du nickel (λ=1,5418 Å) en géométrie Bragg-Brentano, dont je suis responsable 
depuis 2007. Un détecteur semi-conducteur X’Célérator est utilisé. L’échantillon analysé est préalablement broyé 
à une granulométrie inférieure à 125 μm et préparé afin de limiter les risques d’orientation préférentielle des 
cristaux. L’acquisition se fait entre 10 et 90°2θ avec un pas de 0,017°2θ durant 5h typiquement. Les 
diffractogrammes sont ensuite traités avec le logiciel Diffrac Suite Evaluation de Bruker équipé de la base de 
données PDF4+ 2018 comportant 400000 entrées.  

2.3.6.2 Traitement de données 

Le traitement des diffractogrammes consiste en un affinement structural de type Rietveld qui permet de 
consolider l’indexation des phases faite, d’extraire et affiner des paramètres structuraux tels que les paramètres 
de maille ou la stœchiométrie et de quantifier les phases en présence. Les affinements ont été principalement 
réalisés avec le logiciel Fullprof, dans le cas de l’étude sur la céramisation du carbone, et Jana 2006 dans le cas 
des deux nouvelles structures [86,87]. 

Dans un premier temps, le profil des réflexions est simulé par une fonction mathématique type pseudo-Voigt. Il 
s’agit d’un affinement de type Le Bail qui permet d’extraire les paramètres de maille [88]. L’élargissement 
éventuel des réflexions indique la longueur de cohérence cristallographique d’une cristallite : plus l’élargissement 
est important, plus petite sera la cristallite. En deçà d’une certaine taille, la taille moyenne des cristallites peut 
être déterminée grâce à l’élargissement. Il a fallu d’abord de créer un fichier de résolution instrumental (IRF) à 
partir de l’affinement d’un diffractogramme d’un étalon de LaB6 ayant des cristallites très grandes pour avoir la 
contribution instrumentale à l’élargissement. Ce fichier permet d’affiner uniquement la contribution du matériau à 
l’élargissement des réflexions, pour calculer la taille moyenne de la cristallite [89]. A ce stade, le contenu de la 
maille élémentaire est simulé. 

Dans un second temps, on réalise un affinement de Rietveld où les intensités des réflexions sont calculées. Les 
paramètres du profil des réflexions précédemment affinées sont bloqués et les atomes (nature, position, taux 
d’occupation) sont décrits dans Fullprof. La visualisation simultanée de la structure avec Vesta permet de 
consolider l’affinement [90]. La cohérence des distances entre atomes et la non distorsion excessive de 
polyèdres peuvent être vérifiées. En libérant les taux d’occupation des atomes, on peut affiner la stœchiométrie 
des phases. Une quantification des phases est possible à partir du facteur d’échelle calculé. 
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L’incertitude est obtenue en multipliant l’écart type donné par Fullprof par 3 et le coefficient de Bérar, donné dans 
le fichier .out de l’affinement. Dans certains cas, une semi-quantification a été réalisée par la technique RIR 
(Reference Intensity Ratio) [91]. 

Le logiciel d’affinement Jana2006 a permis de générer la base du fichier .cif requis pour déposer les nouvelles 
structures dans le journal Acta Crystallographica. 

Dans cette étude, j’ai réalisé tous les affinements et quantifications reportés dans ce document. 

 

 

2.4 ETUDE DE LA SYNTHESE DES PHASES BARYTOCALCITE, KUTNAHORITE ET RHODOCHROSITE 
Dans la littérature, la barytocalcite est obtenue par coprécipitation de chlorures de baryum, de calcium et 
carbonate de sodium. Toutefois, cette synthèse génère des flux de NaCl corrosifs non désirés à l’usine de La 
Hague. C’est pourquoi la faisabilité de la synthèse de la barytocalcite avec des précurseurs nitrés a été évaluée. 
Par la suite, une étude de robustesse vis-à-vis d’un écart à la stœchiométrie des précurseurs a été faite. Ceci 
afin d’évaluer le degré de maitrise nécessaire de l’apport des précurseurs, dans le cas d’un procédé utilisé en 
milieu industriel. Les précurseurs hydroxydes ont été testés pour voir s’ils peuvent apporter un bénéfice. Par 
ailleurs, la synthèse de céramiques alternatives, la rhodochrosite MnCO3 et la kutnahorite CaMn(CO3)2, a été 
également évaluée (§2.4.1). La synthèse à haute température par fusion/ recristallisation d’un mélange de 
carbonate de sodium et de précurseurs nitrés de baryum et calcium a été essayée pour élaborer et fritter en une 
seule fois le matériau (§2.4.3). La mécanosynthèse de la barytocalcite à partir de carbonates de baryum et de 
calcium a été testée comme alternative à la synthèse par précipitation avec deux sels (§2.4.2). Les essais sont 
récapitulés dans le Tableau 5. 

 

 Précipitation en voie aqueuse Mécanosynthèse Synthèse haute 
température 

Barytocalcite 

BaCa(CO3)2 

Précurseurs nitrates, chlorures et 
hydroxydes et étude de sensibilité vis-à-vis 

de la stœchiométrie des précurseurs 
(§2.4.1.1 p.25) 

Précurseurs carbonates 

Précurseurs chlorures 

(§2.4.2 p.29) 

Précurseurs carbonates 

Précurseurs nitrates 

(§2.4.3 p.30) 

Rhodochrosite 

MnCO3 

Précurseurs nitrates et étude de sensibilité 
vis-à-vis de la stœchiométrie des 

précurseurs (§2.4.1.3 p.28) Non testée 
Kutnahorite 

CaMn(CO3)2 
Précurseurs nitrates (§2.4.1.3 p.28) 

Tableau 5. Descriptif des voies de synthèses étudiées 

 

 

2.4.1 Synthèse par co-précipitation en voie aqueuse 

 

La réaction de précipitation générique des trois phases est une réaction spontanée provoquée par mise en 
contact de Ba, Ca ou Mn avec le carbonate de sodium, tous dissous dans l’eau (Équation 4). 

2𝑁𝑁𝑁𝑁2𝐶𝐶𝐶𝐶3 + 𝐵𝐵𝐵𝐵(𝑁𝑁𝑁𝑁3)2 + 𝐶𝐶𝐶𝐶(𝑁𝑁𝑁𝑁3)2  → 𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵(𝐶𝐶𝐶𝐶3)2 + 4𝑁𝑁𝑁𝑁𝑁𝑁𝑁𝑁3 Équation 4 

En pratique, une solution de 300 mL de précurseurs Ba et Ca concentrés à 23 g.L-1 est versée à débit contrôlée 
de 100 mL.min-1 dans une solution de 300 mL à 23 g.L-1 de carbonate de sodium maintenue sous agitation. Pour 



Dossier VAE de Doctorat de l’Université Grenoble Alpes, ED I-MEP², 2018/2019 – Page 25 

la kutnahorite, le précurseur Mn(NO3)2 a été utilisé au lieu du baryum. Pour la rhodochrosite, seul le nitrate de 
manganèse a été utilisé. Un précipité blanc est formé et un temps de maturation de 20 min est observé sous 
agitation. La solution est filtrée sur Büchner et séchée à l’étuve à 120°C durant 1 nuit. La poudre obtenue est 
caractérisée par DRX, surface spécifique, granulométrie laser, et taux de carbone. Les conditions expérimentales 
sont reportées dans le §2.3. 

 

2.4.1.1 Barytocalcite BaCa(CO3)2  

La barytocalcite cristallise dans le système monoclinique et le groupe d’espace P21/m. Les paramètres de maille 
sont extraits de la publication de Dickens et al. [92]. La densité cristallographique dcry est calculée à partir de la 
masse molaire d’une barytocalcite stœchiométrique, de deux unités formulaires, et du volume calculé de la maille 
cristalline à partir des paramètres de maille affinés par méthode de Rietveld. La densité cristallographique est 
comparée à la densité théorique de la barytocalcite trouvée dans la littérature, de l’ordre de 3,72 [92]. Le 
diffractogramme est reporté sur la Figure 10. Les phases nitrates de baryum et calcium BaCa(NO3)2 (PDF#26-
1028, 26-1029, 26-1030) ou l’alstonite orthorhombique BaCa(CO3)2 (PDF#03-0322) n’ont pas été détectées. La 
présence résiduelle de NaNO3 est observée pour la synthèse à partir de précurseurs nitrates. Observée au MEB, 
cette même poudre présente des grains de l’ordre 300 nm agglomérés en amas de 2 à 5 µm. 

 

 

 

Figure 10. Diffractogramme expérimental, modélisation Rietveld et paramètres de la phase issue de [92] (la zone 
exclue dans le diffractogramme correspond au signal du porte échantillon Fe-Ni-Cr à 43,6°2θ), figure extraite de 

[4] 

Les résultats obtenus sur la barytocalcite avec des précurseurs nitrates, chlorés et hydroxydes sont reportés 
dans le Tableau 6. Le rendement de la réaction est calculé par le rapport entre la masse récupérée de poudre et 
celle prévue théoriquement. 

 

 Rendement a  b c β dcry dcry/dth 
Taille des 
cristallites 

 % Å °  % Å 

[92]  8,092 5,235 6,544 106,05 3,709   

Chlore 91 8,399(9) 5,088(1) 6,553(3) 107,9(6) 3,707 99,9 - 

Nitrate 99,8 8,371(1) 5,090(9) 6,556(5) 107,9(8) 3,716 1,0 400 

Hydroxydes 78 8,351(9) 5,092(5) 7,112(8) 107,9(3) 3,433 92,6 200 

Tableau 6. Caractéristiques des barytocalcites obtenues 
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D’une manière générale, les paramètres de maille expérimentaux sont éloignés de ceux de la littérature. L’origine 
de cette différence n’est pas expliquée mais pourrait provenir du fait que les auteurs de la référence 
bibliographique ont utilisé un minerai, qui pourrait avoir été impur. Les précurseurs nitrates donnent le meilleur 
rendement et une maille cristalline ne comportant quasiment pas de lacunes comme le montre le calcul de la 
densité cristallographique relative. Les précurseurs chlorés donnent aussi de bons résultats mais le sel de NaCl 
produit par la réaction en tant que phase minoritaire présente un caractère corrosif qui n’est pas satisfaisant. 
Pour la voie hydroxydes, le faible rendement est attribué à leur faible solubilité dans l’eau, confirmé par une 
turbidité de la solution des précurseurs avant précipitation. Avec les réactifs nitrates et chlorés, les solutions 
avant précipitation étaient limpides. La densité cristallographique relative est de 92,3% indiquant la présence 
importante de lacunes. Les précurseurs hydroxydes et chlorés ne présentent ainsi aucun intérêt et sont écartés 
au profit des nitrates.  

La barytocalcite obtenue par voie nitrate a été caractérisée par plusieurs techniques : 

- La surface spécifique est de l’ordre de 4 m².g-1, ce qui fait un dBET
1 de 389 nm, cohérent avec 

l’image des grains de la Figure 10. Les cristallites mesurant 40 nm, les grains sont donc 
polycristallins. 

- La granulométrie laser montre une répartition bimodale de la poudre avec une population 
centrée vers 0,8 µm et l’autre vers 7,3 µm, de proportion volumique équivalente. Le diamètre 
médian est de l’ordre d50V=2,5 µm. 

- L’analyse du taux de carbone montre un taux de carbone de 8,07±0,05%masse pour 8,08% 
attendus, ce qui confirme la stœchiométrie de la barytocalcite. 

- Les spectres IR et Raman sont conformes aux spectres issus de la littérature [93]. Des 
différences existent mais semblent relever de désordres structuraux mineurs et n’ayant pas 
d’impact pour notre étude. 

- Une estimation de la coulabilité de la poudre montre une concordance de l’indice de Carr (28%) 
et du ratio d’Hausner (1,386) indiquant tous deux une mauvaise coulabilité [94]. Cet aspect 
devra être traité lors de l’étude de densification. 

 

2.4.1.2 Etude de la sensibilité de la réaction de précipitation de la barytocalcite 

 

La robustesse de la synthèse de la barytocalcite obtenue par voie nitrate a été testée afin de garantir dans un 
procédé industriel l’obtention de la phase souhaitée pure même si la stœchiométrie des précurseurs n’était pas 
assurée. Différents écarts de stœchiométrie ont été réalisés et schématisés sur la Figure 11 autour de la 
barytocalcite dite « stœchiométrique », indiquée en rouge (nCa=nBa=0,25 et nC=0,50). 

 

                                                      
1 Diamètre de grains sphériques non poreux composant une poudre monomodale de masse volumique ρ et de surface 
spécifique S, calculé par la relation dBET (nm)=6000/(ρ[g/cm3].S[m2/g]) 
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Figure 11. Domaine de stabilité de la barytocalcite délimité en pointillés (B=barytocalcite, b=BaxCO3, c=calcite, v= 
vatérite, Be=bentsonite) 

 

Il est constaté que le domaine de précipitation de la barytocalcite pure schématisé par des tirets est peu étendu, 
asymétrique et conduit à la co-précipitation d’une phase secondaire lorsque la déviation à la stœchiométrie est 
élevée (labels B+b) voire d’autres phases si la déviation est très élevée telles que la calcite, vatérite ou 
bentsonite.  

En termes de contrôle du procédé, il faut veiller à une bonne équimolarité du mélange de précurseur baryum et 
calcium. Dans les conditions expérimentales utilisées, la barytocalcite est stable dans la gamme du ratio molaire 
1,11>Ba/Ca>0,72. C’est du même ordre de grandeur que les valeurs de Chang qui obtient une barytocalcite pure 
élaborée en conditions hydrothermales entre 1,08>Ba/Ca>0,67 [95]. 

L’intérêt a été porté sur la phase secondaire ‘b’, qui peut potentiellement co-précipiter le plus facilement. La 
stœchiométrie de la phase secondaire a été évaluée par un ensemble de caractérisations. La constante de 
solubilité de la withérite, de l’ordre de 10-8,3 est assez proche de celle de la barytocalcite, de l’ordre de 10-10,6, ce 
qui autorise la possibilité de précipiter localement cette phase si les conditions chimiques de sursaturation ne 
sont pas équivalentes dans tout le volume réactionnel. De plus, la DRX indique que les pics supplémentaires 
correspondent à une phase cristallisant dans le même groupe d’espace que la withérite BaCO3. Le calcul de la 
densité cristallographique indiquerait une structure à moitié remplie sur la base de la densité d’une withérite 
stœchiométrique de 4,26 [96]. Les pointés EDS confirment la présence de baryum et de carbone sans calcium.  

Des mélange de barytocalcite pure et withérite stœchiométrique à différentes teneurs (5, 10, 20, 30, 45%mass) 
ont été réalisés et le diffractogramme acquis. Un abaque a été réalisé en faisant un rapport de surface entre les 
réflexions principales de chaque phase (Figure 12). 

 

 

 

 

 

 

 

 

stœchiométrie 

(a) (b) 
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Figure 12. Abaque d’évaluation de la teneur en BaCO3 d’un mélange de barytocalcite pure et BaCO3 

 

Une évaluation de la fraction massique de phase BaCO3 a pu être faite par affinement Rietveld, de l’ordre de 
17% massiques pour le point indiqué sur la Figure 12. 

 

2.4.1.3 Rhodochrosite MnCO3 et kutnahorite CaMn(CO3)2 

Sur la base de l’Équation 4, la rhodochrosite a été synthétisée à partir de précurseurs nitrates avec un rapport 
molaire compris dans la plage 0,3<Mn/C<1,2. Les concentrations de manganèse et de carbone sont dosées 
dans le filtrat. Il est observé que le domaine d’existence de la rhodochrosite pure est limité au domaine 
0,9<Mn/C<1. Pour Mn/C<0,9, la rhodochrosite et une haussmanite Mn3O4 sont détectées mais du carbone 
résiduel est mesuré dans le filtrat. Pour Mn/C>1, une phase secondaire non identifiée précipite avec la 
rhodochrosite. La Figure 13 montre l’affinement de Rietveld d’une rhodochrosite pure obtenue sur la base de la 
fiche PDF 00-044-1472 avec un groupe d’espace R-3c et les paramètres de maille a=4,7901Å et c=15,694Å 
(d=3,672) 

 

 

 

Figure 13. Affinement de Rietveld d’une rhodochrosite (χ²≈3,2) 

 

En supposent l’absence de phase amorphe, la densité relative est de 99,5%, indiquant un matériau quasi-
stoechiométrique, en cohérence avec les mesures de manganèse et carbone résiduel dans le filtrat. 

 

Sur la base de l’Équation 4, la kutnahorite a été synthétisée à partir de précurseurs nitrates pour obtenir une 
kutnahorite stœchiométrique. La Figure 14 montre l’affinement de Rietveld de la phase obtenue sur la base de la 

17%mass 
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fiche PDF 04-008-8038 avec un groupe d’espace R-3 et les paramètres de maille a=4,8732Å et c=16,349Å 
(d=3,181). 

 

 

 

Figure 14. Affinement de Rietveld d’une kutnahorite (χ²≈4,3) 

 

En supposent l’absence de phase amorphe, la densité relative de la kutnahorite est de 99,4%. L’affinement de 
Rietveld ne montre pas d’éventuels déficits en Ca, Mn ou unité carbonates. Toutefois, la structure de la 
kutnahorite est complexe car ce matériau peut montrer un désordre de structure cationique, non détectable par 
les rayons X, induisant des désordres structuraux comme une distribution non ordonnée de Ca et Mn [97]. Ceci a 
lieu lorsque les cations peuvent aller dans un site tétraédrique ou octaédrique. Les auteurs suggèrent même de 
réserver le nom kutnahorite à une phase ordonnée ou d’ajouter le préfixe « disordered- » dans le cas contraire. 
Le traitement des désordres structuraux de ce type de matériau est assez complexe, c’est pourquoi il ne sera 
pas traité ici, en l’absence de données de structure pertinentes [118]. 

 

2.4.2 Essais de mécanosynthèse 

Sur la base d’une publication où est reportée la mécanosynthèse de northesite BaMg(CO3)2 obtenue en 1 h à 
partir de carbonate de sodium et de précurseurs chlorés, la faisabilité de la mécanosynthèse de barytocalcite a 
été testée à partir de chlorure de baryum et de calcium avec du carbonate de sodium, et à partir de carbonate de 
calcium et de baryum [98]. 

Un broyeur planétaire Retsch PM400 avec des bols de 250 mL en carbure de tungstène et 2 billes Ø 30 mm et 1 
bille Ø 20 mm de même nature est utilisé (atmosphère : air). Le ratio massique billes/ poudre est fixé à 25 avec 
des précurseurs chlorures de calcium et de baryum. Après 2 h de broyage à 300 rpm, le diffractogramme de la 
poudre montre la présence de NaCl, BaCO3, Na2Ca(CO3)2.xH2O (pirssonite x=2 et gaylussite x=5) sans trace de 
barytocalcite. Avec les précurseurs de carbonate de calcium et de baryum, les rapports massiques billes/ poudre 
ont été fixés à 45 et 138 et un excès de baryum a été introduit. La raie à 22°2θ de la barytocalcite est détectée 
dans les conditions les plus énergétiques et avec un excès de baryum, il est considéré que celle à 27,5°2θ est 
superposée avec celle de BaCO3 (Figure 15). 
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Figure 15. Diffractogramme d’un mélange BaCO3:CaCO3 cobroyé, figure extraite de [4] 

 

La quantité de barytocalcite formée est faible, évaluée à 10 %mass. maximum par la méthode RIR. Le 
mécanisme de synthèse supposé est la création de lacunes dans les carbonates et l’accélération de la diffusion 
solide-solide grâce aux chocs. Ce type de mécanisme est possible avec des céramiques [99]. Ces essais ont 
montré que la mécanosynthèse totale de barytocalcite à partir d’un mélange de chlorures et de carbonate de 
sodium n’a pas été possible avec les conditions opératoires utilisées. Toutefois la réaction a lieu dans un faible 
volume et de longs temps de broyage sont nécessaires pour convertir la totalité des précurseurs. La DRX montre 
que les pics des précurseurs se sont élargis, à cause d’une diminution de la longueur de cohérence des 
cristallites indiquant un début d’amorphisation des structures. L’utilisation de précurseurs carbonates et le 
doublement du temps de broyage ont permis d’obtenir au mieux 10 %mass. de barytocalcite. Toutefois, le temps 
de mise en œuvre ainsi que les faibles rendements de conversion calculés montrent que la réaction par voie 
liquide est beaucoup plus intéressante que la mécanosynthèse. Cette voie a été abandonnée. 

 

2.4.3 Synthèse et densification par voie haute température 

La faisabilité de synthèse et de densification en une seule étape de la barytocalcite a été investiguée. Cette voie 
nécessite de disposer de carbonate de sodium sous forme solide. Le phasage avec l’usine est donc encore à 
définir. La faisabilité a été étudiée avec des précurseurs de Ba et Ca sous la forme nitrate, étant attendu que le 
nitrate de sodium formé est expulsé lors de la synthèse (§2.4.3.1). Un second test avec les carbonates de Ba et 
Ca a été fait dans le cas de carbonates binaires simples déjà obtenus, que l’on voudrait convertir en barytocalcite 
et densifier dans le même temps (§2.4.3.2). 

 

2.4.3.1 Synthèse par précurseurs nitrates 

 

Les précurseurs nitrates et le carbonate de sodium ont été mélangés et homogénéisés par un léger cobroyage. 
Le diagramme binaire Ca(NO3)2 et Ba(NO3)2 montre un eutectique à 517°C. Le carbonate de sodium seul fond à 
858°C mais la présence de nitrate de sodium peut abaisser son point de fusion en dessous de 500°C [100]. 
Plusieurs pastilles ont été préparées et traitées thermiquement 1 h en creuset alumine en four à 250, 320, 400, 
450, 500, 525, 550, 575, et 600°C et analysées par DRX. La Figure 16 montre l’évolution de l’intensité de la 
réflexion la plus intense pour les précurseurs Ca(NO3)2, Ba(NO3)2 et Na2CO3 et les produits BaCa(CO3)2 et 
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NaNO3. Pour les précurseurs et NaNO3, une normalisation par rapport à l’intensité mesurée à 250°C est faite. 
Pour la barytocalcite, l’intensité est normalisée par rapport à l’intensité mesurée à 550°C. 

 

 
Figure 16. Evolution des intensités (hauteur du pic) normalisées par rapport aux intensités mesurées sur la 

pastille traitée à 250°C, figure extraite de [4] 

 

Les premiers pics de barytocalcite sont détectés à 320°C. Cette présence peut s’expliquer par l’utilisation de 
précurseurs nitrates qui sont hydratés. Ainsi lors du mélange des précurseurs, il peut se former une petite 
quantité de barytocalcite et de nitrate de sodium, ce dernier étant déjà détecté à 250°C. Ensuite le nitrate de 
sodium fond vers 320°C, ce qui solubilise les nitrates de baryum et calcium et le carbonate de sodium pour 
former de la barytocalcite, détectée quantitativement à ce moment. L’augmentation de la température permet de 
fondre complètement les nitrates vers 525°C. A 550°C, la teneur en barytocalcite est maximale. Entre 550 et 
600°C, la barytocalcite commence à se dégrader. La décomposition du nitrate de sodium attendue entre 450 et 
700°C concorde avec l’apparition d’une phase Na3ONO3 [101]. Ainsi un mélange de précurseurs traité à 550°C 
permet d’obtenir la barytocalcite et du nitrate de sodium qui pourrait, en théorie, être éliminé par un lavage à 
l‘eau. L’éventuelle ségrégation des deux phases facilitant l’épuration du nitrate de sodium n’a pas été 
caractérisée. 

 

2.4.3.2 Synthèse par précurseurs carbonés 

Avec les carbonates binaires simples de Ba et Ca, un simple traitement thermique jusqu’à 580°C n’a pas permis 
d’obtenir la barytocalcite. L’ajout de nitrate de sodium au mélange des deux carbonates a cependant permis 
d’obtenir la barytocalcite. La Figure 17 montre les diffractogrammes de mélanges BaCO3:CaCO3 traités à 580°C 
durant 1 h sans et avec NaNO3. 
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Figure 17. Diffractogrammes de mélanges BaCO3:CaCO3 traités à 580°C durant 1 h sans et avec NaNO3, figure 

extraite de [4] 

On observe la présence de Na3ONO3 (PDF#70-2290) et l’absence de nitrate de sodium après la fusion. Ces 
diffractogrammes confirment que la présence de nitrate de sodium fondu joue le rôle de flux et permet la 
formation de barytocalcite. Afin de clarifier le rôle du nitrate de sodium, la réactivité d’un mélange 
BaCO3:CaCO3:NaNO3 a été mesurée par DSC jusqu’à 1000°C (Figure 19). Les conditions expérimentales sont 
récapitulées dans le §2.3.  

 

 
Figure 18. Signaux DSC d’un mélange BaCO3:CaCO3 sans et avec NaNO3. Zoom : signal DSC attribué à la 
formation de barytocalcite obtenu par différence entre le signal du mélange et celui de la fusion du nitrate de 

sodium seul, figure extraite de [4]. 

L’absence d’évènement thermique pour le mélange BaCO3:CaCO3 confirme les résultats précédents. Avec le 
nitrate de sodium seul, on détecte la transformation allotropique R-3c vers R-3m vers 280°C, ainsi que la fusion à 
320°C [102]. Avec le mélange BaCO3:CaCO3:NaNO3, on observe un endotherme moins intense malgré la teneur 
identique en nitrate de sodium, et décalé vers 314°C. Cet endotherme est lié à la fusion du nitrate de sodium et 
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la formation de barytocalcite, associée à un évènement exothermique schématisé en faisant la différence entre le 
signal du mélange et celui de la fusion du nitrate de sodium seul. Le calcul de l’enthalpie de réaction, basé sur la 
règle de l’additivité et des valeurs thermodynamiques à 298 K, confirme une valeur négative de l’ordre de             
-2434.0 kJ.mol-1, assez proche de celle reportée dans la littérature de -2434.6 kJ mol-1 [103]. 

Un scénario de formation de la barytocalcite a été proposé en quatre étapes et schématisé en Figure 19. Celui-ci 
débute par la fusion du nitrate de sodium vers 320°C (i). A ce stade un volume de 15 mm3 de liquide est formé et 
permet le mouillage d’une partie des grains de carbonates car seulement un dixième de la porosité théorique est 
comblé (ii). Un éventuel réarrangement des grains est possible. Le nitrate de sodium liquide solubilise le 
précurseur baryum et calcium et la barytocalcite précipite (iii). La phase Na3ONO3 est formée par décomposition 
du nitrate de sodium avant 580°C (iv) [104,105]. 

 
Figure 19. Description schématique de la formation de la barytocalcite avec des précurseurs carbonates et un 

flux de nitrate de sodium, figure extraite de [4]. 

 

2.4.4 Bilan de l’étude de synthèse 

Le Tableau 7 récapitule les principaux résultats obtenus. 

 Précipitation en voie aqueuse Mécanosynthèse Synthèse haute 
température 

Barytocalcite 

BaCa(CO3)2 

Voie nitrates privilégiée car réaction rapide 
(2 min), barytocalcite obtenue proche de la 

phase théorique 

Précipitation d’une phase secondaire 
BaxCO3 si un faible écart de stœchiométrie 

des précurseurs a lieu 

Voie chlorures rejetée car génération de 
NaCl corrosif 

Voie hydroxydes rejetée car solubilité des 
hydroxydes moindre que les nitrates 

Précipitation de 10% de 
barytocalcite (sur la 

base d’un seul pic de la 
barytocalcite) après 2 h 

avec les précurseurs 
carbonates et un excès 

de baryum  

Absence de 
barytocalcite avec les 
précurseurs chlorures 

Précipitation de 
barytocalcite avec les 

précurseurs carbonates 
seulement avec un ajout 

de nitrate de sodium 
après 1 h à 580°C 

Obtention de 
barytocalcite avec les 
précurseurs nitrates 
après 1 h à 550°C 

Rhodochrosite 

MnCO3 

Voie nitrates privilégiée car réaction rapide, 
précipitation d’une phase secondaire de 

Mn3O4 si sous-stœchiométrie des 
précurseurs Non testée 

Kutnahorite 

CaMn(CO3)2 
Voie nitrates privilégiée car réaction rapide 

Tableau 7. Bilan des résultats des essais de synthèse de la barytocalcite, de la rhodochrosite et de la 
kutnahorite. 

A partir du flux de carbonate de sodium issu d’un premier lavage à la soude des gaz de dissolution, différents 
chaînages permettant d’obtenir la barytocalcite ont été testés. Par rapport à la littérature existante, il est confirmé 
que la précipitation en voie aqueuse est la solution la plus simple. La  faisabilité de l’obtention de la barytocalcite 
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est démontrée en voie nitrate, privilégiée pour une mise en œuvre industrielle. Néanmoins les conditions de 
précipitation doivent être contrôlées sous peine de précipiter une ou des phases secondaires, notamment un 
carbonate de baryum qui modifie le taux de carbone précipité. Les autres voies testées permettent également de 
synthétiser la barytocalcite mais nécessitent soit une mise en œuvre moins facile du procédé et/ou des 
précurseurs, ou un rendement plus faible. 

Il est considéré pour la suite que les phases barytocalcite, rhodochrosite, et kutnahorite sont obtenues par 
précipitation en voie aqueuse par des précurseurs nitrates. La densification de ces phases a été investiguée par 
différents moyens expérimentaux et la partie 2.5 reporte les résultats obtenus. Les caractéristiques des poudres 
utilisées dans cette partie sont récapitulées dans le Tableau 8 et illustrées sur la Figure 20. 

 

 Barytocalcite Kutnahorite Rhodochrosite 

Teneur massique en carbone (%) 8,08 11,17 10,44 

Volume spécifique de carbone (L.kg-1) 3,33 2,81 2,61 

Masse volumique théorique (g.cm-3) 3,72 3,18 3,69 

Masse volumique expérimentale (g.cm-3) 3,71±0,04 3,16±0,04 3,67±0,03 

Surface spécifique (m2.g-1) 3,8±0,1 6,2±0,1 58±1 

Granulométrie laser 

d10V (µm) 0,8 - 0,5 

d50V (µm) 2,5 3,5 2 

d90V (µm) 12,1 - 3,4 

Tableau 8. Caractéristiques de poudres obtenues 

 

 
Figure 20. Clichés MEB des poudres obtenues 

Les poudres de barytocalcite et de kutnahorite présentent des surfaces spécifiques typiques de poudres aptes à 
être frittées. Une surface spécifique trop élevée provoque des difficultés de frittage à cause de grains trop petits 
qui s’agglomèrent. Ainsi le frittage de la rhodochrosite pourra être problématique à cause d’une surface 
spécifique de 58 m2.g-1. 
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2.5 ETUDE DE LA DENSIFICATION DES PHASES BARYTOCALCITE, KUTNAHORITE ET 
RHODOCHROSITE PAR FRITTAGE NATUREL, SOUS CHARGE ET PAR SPS. 
 

Un matériau de conditionnement d’un déchet nucléaire doit posséder une propriété de durabilité et se présente 
nécessairement sous une forme dense afin de minimiser la surface au contact de l’eau. Les phases céramiques 
barytocalcite, kutnahorite et rhodochrosite sont destinées à être frittées avec les principaux objectifs suivants : 

- l’atteinte d’un taux de densification supérieur à 92%, seuil de fermeture de la porosité ouverte 
d’après le modèle de Coble, pour assurer une surface accessible minimisée [106], 

- l’absence de perte de carbone lors du procédé de frittage sous peine de générer un rejet gazeux 
devant être traité. 

Le frittage des phases barytocalcite, kutnahorite et rhodochrosite a ainsi été étudié. Dans un premier temps, la 
stabilité thermique des poudres a été mesurée par calorimétrie différentielle avec analyse des gaz par 
spectrométrie de masse afin de déterminer, entre autres, la température de décarbonatation (§2.5.1 p.35). 
L’étude du frittage naturel par dilatométrie au laboratoire a permis de déterminer le mécanisme de frittage 
principal et l’énergie d’activation pour la barytocalcite. Le frittage HUP (Hot Uniaxial Pressure) des trois phases a 
été étudié au laboratoire (§2.5.2 p.39) et le frittage SPS (Spark Plasma Sintering) a été réalisé à l’institut Max 
Planck de Dresde (§2.5.3 p.42).  

 

2.5.1 Etude de la stabilité thermique des phases 

L’objectif de ces mesures est de déterminer la température de décarbonatation des matériaux étudiés. 
L’utilisation d’un spectromètre de masse détectant les fragments de masse 28 et 44 liées aux molécules CO et 
CO2 permet d’attribuer la perte de masse observée à la décarbonatation du matériau. Les fragments NO, O2, OH 
et H2O sont également observés. 

 

2.5.1.1 Barytocalcite BaCa(CO3)2 

La Figure 21 montre l’évolution de la perte de masse sous argon et les émissions correspondantes pour la 
barytocalcite en fonction de la température jusqu’à 900°C. Les conditions expérimentales sont récapitulées dans 
le §2.3. La perte de masse en eau et hydroxydes résiduels est assez faible jusqu’à 500°C. Ensuite, la 
barytocalcite présente une perte de masse notée ‘3a’ entre 600 et 650°C avec l’émission de NO et O2, attribuée 
à la décomposition d’un nitrate résiduel provenant du mode de synthèse. La littérature indique que la 
décomposition du nitrate de sodium est attendue entre 450 et 700°C, accréditant cette hypothèse [101]. La 
seconde perte de masse notée ‘3b’ débute vers 650°C, s’arrête à 825°C et est attribuée à la décarbonatation de 
la barytocalcite au vu du pic de dioxyde de carbone observé. 
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Figure 21. Evolution de la perte de masse pour la barytocalcite et des émissions des fragments CO, CO2, NO et 

O2, en fonction de la température sous argon, figure extraite de [5] 

 

La température limite avant la décarbonatation de la barytocalcite est fixée à 600°C. La composition finale de 
l’échantillon est un mélange de BaCO3 et CaO. Il y a une perte partielle de carbone puisque le carbonate de 
baryum est encore présent à 900°C et le calcium est oxydé. Dans un matériau stœchiométrique divalent de type 
MCO3, la décarbonatation peut être décrite par le remplacement d’un ion CO3

2- en position carbonate par un 
oxygène situé sur la même position, ce qui conserve l’électroneutralité du matériau [118]. Par conséquent, le 
cation métallique ne change pas de degré d’oxydation, c’est le cas ici pour le calcium. Toutefois le carbonate de 
calcium seul se décompose vers 630°C et ici la perte du carbone lié au calcium a lieu après 700°C. La différence 
peut s’expliquer par la sensibilité des mécanismes de décomposition par rapport à la rampe de chauffe appliquée 
qui n’est pas systématiquement reportée dans les valeurs bibliographiques. 

 

2.5.1.2 Kutnahorite CaMn(CO3)2 et rhodochrosite MnCO3 

 

Pour la kutnahorite, on observe une perte de masse notée ‘2a’ liée à l’eau de structure vers 280°C (Figure 22). 
Ensuite la perte de masse notée ‘2b’ est liée à l’émission de NO entre 200 et 500°C et de CO2 entre 325 et 
425°C. Le signal du dioxygène reste plat, ce point sera discuté. Enfin, la perte de masse ‘2c’ est liée uniquement 
à la perte de carbone entre et entre 650 et 725°C. La décarbonatation de la kutnahorite se fait en deux temps. 
Ce type de comportement est identique à celui de la dolomite CaMg(CO3)2 dont la décarbonatation se fait 
comme s’il s’agissait de deux carbonates simples distincts et présente deux pics [107]. Une recarbonatation 
immédiate de l’oxyde formé est même observée si le CO2 n’est pas extrait. Dans notre cas, ce phénomène n’a 
pas lieu. Ainsi la température limite avant la décarbonatation de la kutnahorite est fixée à 325°C. A 400°C, la 
kutnahorite se décompose totalement en oxydes de manganèse (Mn5O8, Mn3O4, Mn2O3, MnO2), calcite et 
vatérite. 
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Figure 22. Evolution de la perte de masse pour la kutnahorite et des émissions des fragments CO, CO2, NO et 

O2, en fonction de la température sous argon, figure extraite de [5] 

Pour la rhodochrosite, on observe une large émission de fragments H2O attribuée à la forte surface spécifique de 
la poudre. Les pertes de masse notées ‘1b’ et ‘1c’ sont attribuées à la décarbonatation du matériau, qui se passe 
en deux temps. Ainsi la température limite avant la décarbonatation de la rhodochrosite est fixée à 250°C. La 
composition de l’échantillon après 400°C est un mélange d’oxydes de manganèse MnO, Mn3O4 et MnO2. Ici 
aussi le signal du dioxygène reste plat. 

 

 
Figure 23. Evolution de la perte de masse pour la rhodochrosite et des émissions des fragments CO, CO2, NO, et 

O2, en fonction de la température sous argon, figure extraite de [5] 

 

Pour les phases kutnahorite et rhodochrosite, on observe l’absence d’émission d’O2 contrairement à la 
barytocalcite. Dans les deux phases initiales, le manganèse est à l’état d’oxydation +II. Après traitement 
thermique, il est retrouvé à des degrés d’oxydations supérieurs ou égal à +II. Il est probable que le dioxygène 



Dossier VAE de Doctorat de l’Université Grenoble Alpes, ED I-MEP², 2018/2019 – Page 38 

non détecté ait oxydé le manganèse. Cet oxygène peut provenir de la décomposition d’un nitrate dont le 
fragment NO est détecté, mais à une température plus basse (entre 300 et 500°C) que celle du nitrate de la 
barytocalcite (entre 600 et 700°C). Ainsi la source d’oxydes d’azote pourrait éventuellement être différente pour 
la kutnahorite et la rhodochrosite. Le calcium de la kutnahorite ne change pas de degré d’oxydation durant la 
chauffe.  

 

2.5.1.3 Discussion et bilan 

La stabilité thermique des carbonates simples est décrite dans la littérature. Il est reporté que l’enthalpie de 
décomposition est une fonction linéaire du rapport entre le rayon du cation 𝑟𝑟 et la charge effective 𝑍𝑍∗ [105]. Un 
carbonate de Mn est ainsi moins stable qu’un carbonate de Ca ou de Ba. Ceci est cohérent avec les résultats 
obtenus. Au niveau microstructural, la décomposition peut être décrite par le remplacement d’un ion CO3

2- en 
position carbonate par un oxygène situé sur la même position. La nucléation et la croissance des germes oxydés 
est très rapide, et forme une interface réactionnelle continue. Les défauts cristallins tels que les dislocations ou 
les joints de grains, sont des sites énergétiquement plus favorables pour la nucléation et accélèrent les 
cinétiques de décomposition [105]. La vitesse de décomposition globale dépend de la progression de l’interface 
réactionnelle de la surface extérieure des cristallites vers l’intérieur [105]. En considérant une géométrie idéale 
cœur carbonate-coquille oxyde, la littérature indique que la cinétique de décomposition du cœur est contrôlée 
par : 

- la réaction à l’interface carbonate-oxyde,  
- le transfert de chaleur à l’interface carbonate-oxyde, 
- la diffusion du CO2 dans la couche de l’oxyde suivant sa porosité. 

Pour cette étude, il est considéré que la réaction de décarbonatation est immédiate et spontanée. Afin de 
répondre à la question du transfert de chaleur, le Tableau 9 reporte les volumes molaires et les conductivités 
thermiques des phases en présence. Globalement, les conductivités thermiques des carbonates et produits de 
décomposition sont peu élevées et donc le transfert de chaleur sera faible. 

 

 volume molaire      
cm3.mol-1 

Conductivité thermique 
W.m-1.K-1 

Phase initiale 

Kutnahorite 

Produits de décomposition 

CaCO3 (vatérite ou calcite), Mn3O4, Mn2O3, MnO2  

Mn5O8  

 

67,5 

 

De 12,0 à 47,3 

82,2 

 

- 

 

De 0,5 à 3 

[108,109] 

Phase initiale 

Rhodochrosite 

Produits de décomposition 

MnO2 (cubic ou ortho ou tetra), MnO 

Mn3O4 

 

31,3 

 

De 12,0 à 20,6 

47,3 

 

7,8 [110] 

 

MnO2: de 0,5 à 1,5 

 

Tableau 9. Propriétés des produits de décomposition de la kutnahorite et rhodochrosite 

Pour la kutnahorite, les oxydes de calcium, majoritaires, et les oxydes de manganèse, minoritaires, ont un 
volume molaire plus faible excepté Mn5O8. La coquille d’oxyde semble donc être composée en large majorité 
d’oxydes moins denses qui ne pourraient pas concourir à une augmentation locale de la pression de CO2. Pour 
la rhodochrosite, les oxydes ont un volume molaire inférieur, excepté Mn3O4, et formeraient donc une coquille 
plutôt poreuse. Il se trouve donc que le transfert de chaleur et la diffusion du CO2 sont des paramètres non 
dissociables à ce stade qui pourraient contrôler la vitesse de décomposition des carbonates. 
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La décomposition thermique des carbonates simples comme la rhodochrosite MnCO3 est analysée dans la 
littérature. Elle est rendue plus complexe par l’influence de la pression partielle d’oxygène qui peut oxyder ou pas 
le manganèse. Sous vide, le produit de décomposition attendu est MnO sans changement de degré d’oxydation. 
Sous air, la coexistence avec plusieurs degrés d’oxydations du manganèse est attendue en raison de la possible 
oxydation de MnO par CO2 (Équation 5) ou d’une décomposition du carbonate avec CO et CO2 (Équation 6) 
[105]. 

3𝑀𝑀𝑀𝑀𝑀𝑀 +  𝐶𝐶𝐶𝐶2 → 𝑀𝑀𝑀𝑀3𝑂𝑂4 +  𝐶𝐶𝐶𝐶 Équation 5 

3𝑀𝑀𝑀𝑀𝐶𝐶𝐶𝐶3 → 𝑀𝑀𝑀𝑀3𝑂𝑂4 + 2𝐶𝐶𝐶𝐶2 +  2𝐶𝐶𝐶𝐶 Équation 6 

 

Deux valeurs sont indiquées dans la littérature qui indiquent une décomposition sous air entre 515 et 580°C, pour 
des phases issues d’un minerai [111,112]. Ces valeurs sont supérieures à celles mesurées ici pour une 
rhodochrosite synthétique. 

Le même cas de figure se pose pour le carbonate double. Pour une kutnahorite issue d’un minerai de formule 
Ca(Mg0,4Fe0,4Mn0,1)(CO3)2, une température de décomposition sous air de 665°C est annoncée, supérieure à 
celle mesurée ici pour une kutnahorite synthétique [113]. Les produits de décomposition ne sont pas reportés. 
Pour un double carbonate similaire à la barytocalcite, la huntite Mg3Ca(CO3)4 se décompose d’abord en une 
calcite magnésiée (Ca,Mg)CO3 et de l’oxyde de magnésium MgO, sans changement de degré d’oxydation. La 
perte de carbone est concomitante à une réorganisation structurale. Puis graduellement, la calcite manganésée 
se transforme en calcite qui se décompose à son tour [114,115]. Un mécanisme de ce type peut être envisagé 
pour la barytocalcite, d’autant plus que la phase de withérite calciée de type (Ba,Ca)CO3 existe mais n’a pas été 
détectée lors des essais. 

Ces essais permettent de déterminer les produits de décomposition des céramiques et d’estimer les 
températures maximales à ne pas dépasser lors des essais de frittage (Tableau 10). 

 

 Barytocalcite Kutnahorite Rhodochrosite 
Produits solides résiduels 
détectés par DRX après 

décarbonatation  
(température atteinte) 

BaCO3 et CaO 
(900°C) 

CaCO3 (vatérite et 
calcite), Mn5O8, 

Mn3O4, Mn2O3, MnO2 

(400°C) 

MnO, Mn3O4 et MnO2 

(400°C) 

Températures maximales 
considérées à ne pas dépasser 

lors du frittage 
600°C 325°C 250°C 

Tableau 10. Températures maximales avant décarbonatation 

 

2.5.2 Etude du frittage naturel et sous charge (HUP) 

Pour les matériaux étudiés, l’objectif est de fritter le matériau à une température où celui-ci ne se décarbonate 
pas. Les résultats du frittage naturel sont indiqués pour la barytocalcite dans le §2.5.2.1. Le frittage HUP des trois 
matériaux est reporté dans le §2.5.2.2. Enfin, les résultats du frittage SPS sont reportés dans le §2.5.3. 

 

2.5.2.1 Frittage naturel 

La température de frittage de la barytocalcite a été mesurée à 490°C par chauffage d’une pastille avec une 
rampe à 10°C.min-1 sous air. Ensuite la cinétique du frittage a été suivi en isotherme à 490°C pendant quelques 
heures comme illustré sur la Figure 24a. Les conditions expérimentales sont récapitulées dans le §2.3. 
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(a) 

 
(b) 

Figure 24. (a) Frittage naturel sous air d’une barytocalcite stœchiométrique à 490°C (b) évolution du logarithme 
népérien de la vitesse de densification relative en fonction de ln(t) en conditions isothermes à 550°C, résultats 

non publiés 

 

Le frittage naturel ne permet pas de densifier le matériau puisque la densité relative finale est de 60% environ. 
Un second test de frittage isotherme à 550°C a permis d’obtenir un taux de densification de 68%. Ces mesures 
sont cohérentes avec la littérature où la barytocalcite maintenue à 580°C pendant 15 h présente une densité 
relative de 75% [57]. 

Sur la base du modèle de Johnson utilisé pour déterminer les mécanismes de frittage de céramiques, la pente 
calculée sur la Figure 24b permet de déterminer que le mécanisme principal est une diffusion en volume (valeur 
théorique = -0,50, valeur expérimentale = -0,49) [116,117]. Ceci indique que la source de matière serait soit le 
centre du joint de grain avec une diffusion de type Coble, soit le centre du grain avec diffusion de type Nabarro-
Herring, pour rejoindre dans les deux cas les extrémités du joint de grain qui constitueraient les puits de matière 
[118].  

Afin de déterminer l’énergie d’activation du frittage, un second test a été réalisé en chauffant une pastille jusqu’à 
800°C avec une rampe de 1°C.min-1 sous air. On mesure un retrait final de 215 µm environ (soit 4,3% relatif) 
obtenu entre 450°C et 600°C. La courbe de retrait a été transformé selon la méthode CHR (Constant Heating 
Rate) de Young et Cutler [119]. La pente de la droite ln(𝑇𝑇 × 𝑟𝑟 × (𝑑𝑑(𝐿𝐿/𝐿𝐿0)/𝑑𝑑𝑑𝑑) en fonction de 1/𝑇𝑇 est 𝑄𝑄/𝑅𝑅, avec 𝑄𝑄 
l’énergie d’activation du frittage, 𝑅𝑅 la constante des gaz parfaits et 𝑟𝑟 la rampe de température utilisée. Cette 
analyse a été faite entre 450 et 600°C, depuis le début du retrait et avant la décarbonatation de la barytocalcite 
(Figure 25). Sur un critère purement mathématique, un bon ajustement des points expérimentaux est obtenu 
avec deux droites indiquant deux mécanismes successifs avant et après 500°C, même si cette température de 
transition peut varier. Sur la base des ATD, le début de la décomposition des nitrates résiduels pourrait 
correspondre avec un évènement impactant le frittage à 500°C. Un évènement lié à la microstructure du 
matériau serait également possible en raison de la distribution granulométrique bimodale et l’état aggloméré de 
la poudre de barytocalcite. Une réorganisation du cru ou l’élimination partielle de pores intra-agglomérats est une 
hypothèse possible. Deux valeurs d’énergie d’activation ont été calculées, de l’ordre de 275±11 kJ.mol-1 entre 
450 et 500°C et 97±1 kJ.mol-1 entre 500 et 600°C. Ces valeurs sont cohérentes avec d’autres reportées pour des 
céramiques telles que du dioxyde d’uranium et de l’hydroxyapatite [120,121]. On observe également une rupture 
de pente après 600°C correspondant à la décarbonatation et au retrait simultané du matériau. 

Le frittage naturel de la rhodochrosite et la kutnahorite n’a pas donné de résultats intéressants ; des retraits sont 
observés au-delà des températures maximales à ne pas dépasser lors du frittage. 
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Figure 25. Transformée de la courbe de retrait obtenue sous 1°C.min-1 sous air, figure extraite de [5] 

 

2.5.2.2 Frittage sous charge uniaxiale 

La Figure 26 montre l’évolution du taux de densification d’une barytocalcite frittée sous une charge uniaxiale de 
25 MPa à 490°C et à 550°C. Les conditions expérimentales sont récapitulées dans le §2.3. 

 

 
Figure 26. Taux de densification en fonction du temps pour une barytocalcite frittée naturellement à 490°C, 

550°C et sous charge uniaxiale de 25 MPa à 490°C  

Il est observé que l’application d’une charge de 25 MPa permet d’obtenir une barytocalcite dense à 95% après 
5 h à 490°C contrairement aux 67% obtenus par frittage naturel. Par rapport à la littérature existante, il s’agit du 
1er essai de frittage sous charge d’une barytocalcite. L’application d’une charge de 25 MPa permet donc 
d’accélérer significativement la cinétique du frittage du matériau tout en étant en-dessous de la zone de 
décarbonatation. On obtient une barytocalcite dont la densité relative dépasse l’objectif fixé de 92%. 
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2.5.2.3 Etude du frittage sous charge de la kutnahorite et de la rhodochrosite 

La Figure 27 montre la courbe de retrait d’une pastille de kutnahorite lors une rampe de 10°C.min-1 avec une 
charge de 25 MPa. La courbe de perte de masse mesurée avec la même rampe a été superposée à la courbe de 
retrait mesurée sous charge. Les mêmes informations sont reportées pour la rhodochrosite. 

 

 
Figure 27. Pertes de masse et courbes de retraits d’une kutnahorite (à gauche) et d’une rhodochrosite (à droite) 

Pour la kutnahorite, un retrait est observé vers 400°C, au-delà de la limite fixée de 325°C. Le même 
comportement est observé pour la rhodochrosite avec un retrait qui débute vers 265°C, au-delà de la limite de 
250°C. Les DRX des pastilles après essai ont confirmé la décomposition partielle. Même avec l’application d’une 
charge de 25 MPa, la décarbonatation de ces matériaux intervient en même temps que le frittage sous charge. 

 

2.5.2.4 Bilan du frittage naturel et sous charge 

Le frittage naturel des trois phases céramiques n’est pas possible. L’application d’une charge de 25 MPa permet 
d’obtenir une barytocalcite dense sans perte de carbone (5h, 490°C, 25 MPa). Pour la kutnahorite et la 
rhodochrosite, le frittage sous charge n’a pas permis de densifier le matériau puisque la décarbonatation a lieu 
simultanément au frittage. Ces premiers essais permettent d’envisager avec intérêt le frittage SPS puisque des 
gains significatifs en termes de température de frittage et cinétique sont généralement réalisés par rapport à un 
frittage sous charge. 

 

2.5.3 Etude du frittage par SPS (Spark Plasma Sintering) 

La méthodologie d’étude a différé suivant les matériaux étudiés. Pour la barytocalcite, la température de frittage 
a été augmentée progressivement, et même au-delà de la limite de stabilité thermique pour diminuer la durée de 
frittage et évaluer la perte en carbone occasionnée (§2.5.3.1). Pour la kutnahorite, la méthode classique OFAT 
(One Factor At Time) a été utilisée en visant la plus grande densité relative à la température de frittage 
déterminée (§2.5.3.2). Pour la rhodochrosite, une stratégie de type plan d’expérience a été tentée mais a échoué 
en raison de la décarbonatation du matériau. Même si plus de 2 paramètres changent à chaque fois, les essais 
faits ont été exploités (§2.5.3.3). Les conditions expérimentales sont récapitulées dans le §2.3. 

 

 

2.5.3.1 Frittage SPS de la barytocalcite 

Le Tableau 11 récapitule les essais de frittage SPS entrepris, référencés de B1 à B6. D’autres essais, notés de 
B7 à B14 sont reportés dans le Tableau 14 pour réaliser la carte de frittage du matériau et ne sont pas 
commentés ici (§2.5.4.1 p.50). 
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Référence T (°C) t (min) P (MPa) Rampe (°C.min-1) Part de la teneur initiale en 
carbone (%) 

Densité 
relative (%) 

B1 330 2 70 200 - 59 

B2 450 2 70 200 97 92 

B3 330 30 70 50 - 81 

B4 450 30 70 50 96 95 

B5 510 30 70 50 97 95 

B6 670 1 40 50 93 96 

Tableau 11. Essais de frittage SPS de la barytocalcite 

 

A basse température, on observe une densification lente mais réelle à 330°C entre 2 et 30 min où le taux de 
densification passe de 59 à 81% (essais B1 et B3). On constate que la densité relative se situe entre 91% et 
94% dès 450°C après respectivement 2 et 30 min (essais B2 et B4) avec quasiment aucune perte de carbone. 
L’augmentation de la température à 510°C ne permet pas d’améliorer le taux de densification (essai B5). Le test 
à 670°C au-delà de la limite de stabilité thermique de la barytocalcite mène à une légère décarbonatation et à la 
précipitation de carbonate de calcium (Figure 28). 

 
Figure 28. Diffractogrammes des pastilles frittées B5, B6 et de la poudre avant frittage, figure extraite de [5] 

 

La présence de nitrite de sodium NaNO2 dans les pastilles frittées à 510°C et 670°C est expliquée par la 
présence initiale de nitrate de sodium NaNO3 en tant que résidu de la synthèse de la poudre. Lors d’un 
traitement thermique à basse pression d’oxygène tel que réalisé lors du frittage SPS sous vide et dans un moule 
graphite, la réduction du nitrate en nitrite est favorisée [122]. Ensuite, cette phase se décompose en NO et O2 qui 
sont effectivement observés par spectrométrie de masse entre 600 et 700°C lors du chauffage de la barytocalcite 
(Figure 21). La présence de CaCO3 après 670°C est cohérente avec les mesures précédentes indiquant que la 
barytocalcite se décompose en CaO et BaCO3 sous air à 900°C (Tableau 10). 

 

La Figure 29 montre l’évolution de la température, la tension, le courant, le retrait et le vide lors d’un frittage SPS 
d’une barytocalcite. Typiquement, une tension maximale de l’ordre de 2 V et une intensité maximale de 220 A 
sont atteintes. On note les deux gammes de température où l’on observe une remontée transitoire de la pression 
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dans l’enceinte, entre 85 et 205°C et entre 340 et 480°C. Ces températures correspondent à la perte en OH et 
H2O tels que détectée par spectrométrie de masse. 

 
Figure 29. Evolution typique de la température, tension, courant, retrait et vide durant un frittage SPS de 

barytocalcite. 

Ces premiers résultats d’un frittage SPS de la barytocalcite montrent qu’un frittage à 450°C permet de densifier 
une barytocalcite au-delà du critère fixé, sans perte de carbone, en 30 min typiquement. A la même température, 
il semble même possible de diminuer le temps de maintien à 2 min et d’obtenir des pastilles denses à 92%. Un 
gain très important est observé par rapport au frittage HUP (5h, 490°C, 25 MPa) avec la réduction de temps de 
frittage d’un facteur 10 (de 5h à 30 min) voire 150 si l’on considère l’échantillon fritté 2 min (B2). 

 

2.5.3.2 Frittage SPS de la kutnahorite 

Le Tableau 12 récapitule les essais de frittage SPS entrepris notés de K1 à K5. Les taux de densification 
reportés prennent en compte la composition finale de l’échantillon. La température de frittage a été déterminée à 
460°C puis fixée à cette valeur pour les essais. Cette température est située au-delà de la limite de 325°C mais 
on compte sur la cinétique du frittage SPS pour limiter la perte en carbone. L’augmentation de la rampe de 
chauffe n’a pas permis de modifier le taux de densification ni la perte en carbone (essais K1-K2). L’augmentation 
de la pression de 40 à 80 MPa permet de densifier le matériau à 95% tout en gardant jusqu’à 88% de la teneur 
en carbone initial (essais K1-K3-K4). Ces essais sont intéressants puisque la pression se révèle être un facteur 
prépondérant permettant de densifier jusqu’à 95% en limitant fortement la perte de carbone. Il n’a pas été 
possible d’augmenter la pression au-delà de 80 MPa. L’augmentation de la durée de frittage de 2 à 30 min 
permet de densifier le matériau de 86 à 95% avec une perte de carbone stable (essais K3-K5). 

 

Référence T (°C) t (min) P (MPa) Rampe (°C.min-1) Part de la teneur initiale 
en carbone 

Densité relative 
(%) 

K1 460 2 40 50 75 72 

K2 460 2 40 200 71 75 

K3 460 2 80 50 88 95 

K4 460 2 70 50 75 86 

K5 460 30 70 50 77 95 

Tableau 12. Essais de frittage SPS de la kutnahorite 
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La Figure 30 montre l’évolution de la température, la tension, le courant, le retrait et le vide lors d’un frittage SPS 
d’une kutnahorite. Typiquement une intensité max de 200 A et une tension max de 2 V sont atteintes. La 
remontée de pression maximale dans l’enceinte a lieu à 310°C lors de la perte de CO2, NO, OH et H2O. Pour une 
poudre initiale de kutnahorite contenant 10,42±0,24%masse de carbone, la teneur résiduelle après un frittage 
typique HUP est de 7,01±0,34%masse de carbone (≈ 33% de perte) contre 9,36±0,30%masse carbone pour un 
frittage SPS (≈ 11% de perte). Ainsi le frittage se déroule effectivement lors de la décarbonatation, mais 
l’application d’une pression importante augmente significativement la cinétique du frittage puisque un échantillon 
dense à 95% est obtenu après 2 min de frittage avec une perte de carbone de 12% (essai K3). 

 
Figure 30. Evolution typique de la température, tension, courant, retrait et vide durant un frittage SPS d’une 

kutnahorite. 

La Figure 31 montre que les produits de décomposition typiques de la kutnahorite sont le carbonate de calcium 
(Ca+II), l’oxyde de manganèse MnO (Mn+II) et Mn2O3 (Mn+III). Comparativement aux essais faits sous air, le 
carbonate est bien retrouvé mais on oxyde moins le manganèse avec la disparition des oxydes Mn5O8 et MnO2. 
Ceci est logique en raison du caractère réducteur de l’outillage en graphite et de l’absence d’air. 

 
Figure 31. DRX typique d’une pastille frittée par SPS comparée à la poudre non frittée, essai K5, figure extraite 

de [5] 

Ces premiers essais de frittage SPS d’une kutnahorite sont encourageants puisqu’un échantillon dense à 95% a 
été obtenu en limitant la perte en carbone à 12% (essai K3). L’influence bénéfique de la pression sur le taux de 
de densification et la perte de carbone est très marquée : le taux de densification passe de 72% (essai K1, 40 
MPa) à 95% (essai K3, 80 MPa) et la perte de carbone chute de 25 à 12%. L’augmentation de la durée du 
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frittage semble améliorer le taux de densification mais reste sans effet sur la décarbonatation. Le frittage  per te 
de carbone du matériau n’est pas atteint. 

 

2.5.3.3 Frittage SPS de la rhodochrosite 

Le Tableau 13 récapitule les essais de frittage SPS entrepris numérotés de R1 à R8. Les taux de densification 
reportés prennent en compte la composition finale de l’échantillon. Ces essais ont été intégrés dans un plan 
d’expérience. Le but était de déterminer les conditions opératoires optimales pour diminuer la perte en carbone 
et maximiser la densité relative. L’analyse des données n’a pas été concluante car l’amplitude de variation de la 
réponse n’était pas suffisante dans le domaine choisi.  

 

Référence T (°C) t (min) P (MPa) Rampe 
(°C.min-1) 

Part de la teneur 
initiale en carbone 

Densité 
relative (%) 

R1 270 2 40 50 100 47 

R2 320 2 40 50 87 63 

R3 270 30 70 50 85 63 

R4 320 30 70 50 73 71 

R5 270 30 40 200 73 49 

R6 320 30 40 200 57 57 

R7 320 2 90 50 92 87 

R8 320 2 90 200 93 95 

Tableau 13. Essais de frittage SPS de la rhodochrosite 

 

Même si plus d’un paramètre change entre 2 essais (hormis pour les essais R5 et R6), on peut déterminer 
quelques tendances. Tous les essais faits à une pression de 40 ou 70 MPa n’ont pas permis de dépasser 71% 
de densité relative (essai R4). Seuls les essais faits à 90 MPa ont permis d’atteindre les objectifs visés de 
densité. Sur la base de l’essai R4 fait à 70 MPa, la pression a été portée à 90 MPa et la durée du frittage réduite 
à 2 min avec pour résultat d’augmenter le taux de densification à 87% avec une perte en carbone de 8%. L’effet 
bénéfique de la pression sur le taux de densification et la perte en carbone observé avec la kutnahorite est 
confirmé ici pour la rhodochrosite. L’essai R8 réalisé avec une rampe de chauffe 4 fois plus rapide que l’essai R7 
montre une perte en carbone inchangée mais le taux de densification passe de 87 à 95%. 

 

La Figure 32 montre l’évolution de la température, la tension, le courant, le retrait et le vide lors d’un frittage SPS 
d’une rhodochrosite. Typiquement une intensité maximale de 240 A et une tension maximale de 2 V sont 
atteintes. La remontée de pression maximale au sein de l’enceinte a lieu à 300°C lors de la perte de CO2, NO, 
OH et H2O. Bien que la température de frittage soit située dans la zone de décarbonatation, la rapidité du 
procédé (rampe de 200°C.min-1, palier de 2 min) permet d’obtenir une pastille dense à 95% avec une perte en 
carbone de 7%. 
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Figure 32. Evolution typique de la température, tension, courant, retrait et vide durant un frittage SPS d’une 

rhodochrosite (320°C) 

 

La Figure 33 montre que le produit de décomposition typique de la rhodochrosite est l’oxyde de manganèse 
Mn3O4 (Mn+II et Mn+III). Lors des essais de stabilité thermique sous air les oxydes MnO (Mn+II), Mn3O4 et MnO2 
Mn+IV) étaient obtenus. L’équilibre entre l’effet oxydant du CO2 et l’environnement réducteur en graphite du 
frittage SPS semble stabiliser l’oxyde Mn3O4. Comme pour la kutnahorite, l’oxyde MnO2 n’est pas formé en 
environnement SPS. En considérant un degré d’oxydation +II de Mn dans la rhodochrosite, il y a donc une légère 
oxydation du manganèse. C’est cohérent avec les données de la littérature (§2.5.1.3 p.38). 

 
Figure 33. DRX typique d’une pastille frittée par SPS comparée à la poudre non frittée, figure extraite de [5] 

 

Ces premiers essais de frittage SPS de rhodochrosite sont satisfaisants car le matériau a été fritté avec un taux 
de densification de 95% avec une perte en carbone de l’ordre de 7%. Il est confirmé que l’application d’une 
pression permet de réduire significativement la décarbonatation du matériau, ce qui avait déjà été vu avec la 
kutnahorite. L’utilisation d’une rampe rapide de chauffe à 200°C.min-1 semble avoir un effet bénéfique en 
minimisant la durée totale du traitement thermique à 3,5 min (essai R8, TD=95%) contre plus de 6 min (essai R7, 
TD=87%). Au niveau microstructural, il a pu être mis en évidence que le frittage débute en bord d’échantillon 
avec un front de frittage se propageant vers le centre de l’échantillon. L’image agrandie permet d’estimer les 
différences d’aspect entre la zone densifiée à gauche et la zone non densifiée à droite, même si la zone 
densifiée montre quelques porosités résiduelles visibles (Figure 34). 



Dossier VAE de Doctorat de l’Université Grenoble Alpes, ED I-MEP², 2018/2019 – Page 48 

 

 
Figure 34. Cliché MEB de la rhodochrosite frittée par SPS. On observe un front de frittage qui a démarré du bord 

de l’échantillon. 

 

 

 

2.5.3.4 Rôle de la pression lors du frittage 

La Figure 35 montre l’évolution de la perte en carbone pour la rhodochrosite et la kutnahorite en fonction de la 
pression exercée lors du frittage. 

 

 
Figure 35. Perte de carbone en fonction de la pression appliquée lors du frittage SPS 

 

Ces résultats indiquent une tendance claire montrant l’effet bénéfique de la pression exercée lors du frittage qui 
réduit la perte en carbone dans le cas de la rhodochrosite et la kutnahorite.  

Au niveau de du procédé de frittage, il est indiqué que la pression appliquée est inférieure à celle vue par les 
grains car la surface spécifique de la pastille est supérieure à la surface géométrique des faces supérieures et 
inférieures de la pastille [118]. Ce qui suppose que la pression locale serait supérieure aux valeurs indiquées sur 

Zone dense Zone non dense 
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la Figure 35. Ensuite, si l’on considère la réaction de décomposition d’un carbonate simple de type 
CaCO3→CaO+CO2, il est admis qu’une haute pression de CO2 diminue la décomposition du CaCO3 par 
déplacement de l’équilibre (Loi de Le Chatelier) [77,123]. Cet effet pourrait expliquer la moindre perte en carbone 
mais nécessite que le CO2 produit dans la pastille y reste bloqué. Un piégeage du CO2 par les produits de 
décomposition du carbonate est une hypothèse possible selon le type d’oxydes formés. En effet les oxydes de 
manganèse forment une coquille poreuse sauf Mn3O4 pour la rhodochrosite ou Mn5O8 pour la kutnahorite qui ont 
un volume molaire supérieur à celui des deux carbonates et auront tendance à limiter le flux de CO2 sortant (cf. 
§2.5.1.3 p.38). L’analyse par DRX des pastilles de rhodochrosite frittées montre que le seul oxyde formé est 
Mn3O4, qui est un oxyde de plus grand volume molaire, ce qui pourrait concourir à une plus faible 
décarbonatation. Pour la kutnahorite, il s’agit de CaCO3, Mn3O4, Mn2O3 ou MnO qui sont des oxydes de plus 
faible volume molaire et n’empêchent pas le CO2 de s’échapper. Le possible frittage de ces oxydes a été 
investigué mais il n’y a pas d’étude dans la littérature. Seul MnO2 est reporté comme étant un activateur du 
frittage de zircone yttriée à 1150°C expliquée par la formation d’une phase liquide transitoire à base de Mn, Zr, Y 
et O [124]. Compte tenu des températures atteintes lors du frittage SPS, une possible phase liquide semble peu 
plausible. Il est indiqué que la phase Mn3O4 se fritte avec un retrait très important à 1200°C, température trop 
élevée dans notre cas [125]. 

 

2.5.3.5 Influence de la rampe en température 

Dans le cas de la barytocalcite, il a été observé lors des essais des remontées de pression attribuées au 
dégazage des poudres. La Figure 36 montre les remontées de pression mesurées lors du frittage SPS d’une 
barytocalcite chauffée à 50 (B3) et 200°C.min-1 (B1) et le cliché MEB de l’échantillon B1. 

 
 

Figure 36. Remontées de pression et déplacement mesurés pour une barytocalcite chauffée à 50 (B3) et 
200°C.min-1 (B1). Cliché MEB-BSE de l’échantillon B1, figure extraite de [5] 

Pour l’échantillon B1, on constate que le retrait est concomitant avec la remontée de pression, indiquant peut 
être que l’évacuation des volatils permet d’amorcer le frittage du matériau ou du moins une réorganisation du 
compact granulaire. Une observation attentive des grains fissurés de la Figure 36 montre que le bord extérieur 
du grain s’est densifié. C’est cohérent avec la phénoménologie du frittage SPS, démarrant sur les bords et 
progressant vers le centre de de l’échantillon pour des matériaux isolants électriques. Ceci a été aussi observé 
pour la rhodochrosite (Figure 34). Ensuite, la formation d’une couche périphérique plus dense forme une barrière 
qui empêche l’évacuation des volatils, menant à une surpression interne qui aboutit à la fissuration du grain. 
Dans le cas de l’échantillon B1, une rampe plus douce permet de lisser l’évacuation des produits de 
décomposition. 

 

Dans le cas d’une rhodochrosite et d’une kutnahorite chauffées à 50 et 200°C.min-1, la Figure 37 montre les 
remontées de pression mesurées lors du frittage. L’intégrale du signal du vide lors de la rampe a été calculée et 
est proportionnelle à la quantité de volatils émis. 
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Aires Intégrale du vide lors de la rampe  Aires Intégrale du vide lors de la rampe 
R4 (50°C/min) 6473 (max 78 Pa)  K1 (50°C/min) 7810 (max 53 Pa) 
R6 (200°C/min) 6056 (max 137 Pa)  K2 (200°C/min) 6601 (max 138 Pa) 
Figure 37. Remontées de pression et déplacement mesurés pour une rhodochrosite et une kutnahorite chauffées 

à 50 et 200°C.min-1. Aires calculées des signaux de pression lors de la rampe (ligne de base à 20 Pa). 

 

Pour chaque matériau pris indépendamment, la même quantité de volatils est émise lors de la rampe en 
température.  

Ceci indique que l’utilisation d’une rampe de 50°C.min-1 permet avantageusement de lisser le pic d’émission des 
volatils. La remontée de vide maximale est atteinte lors de la rampe. Ainsi, l’utilisation d’une rampe de chauffe de 
200°C.min-1 produit une remontée de pression dans l’enceinte plus intense qu’avec une rampe de chauffe de 
50°C.min-1 pour les trois matériaux d’un facteur 2 à 3. Une rampe de chauffe douce sera privilégiée de manière à 
diminuer l’intensité de la remontée de pression pour éviter, entre autres, la rupture de l’outillage. 

 

2.5.4 Résultats additionnels obtenus pour la barytocalcite 

Compte tenu de l’atteinte d’un taux de densification supérieur à 92% sans décomposition du matériau, la carte de 
frittage de ce matériau a été réalisée par frittage SPS (§2.5.4.1). Ce diagramme taux de densification – taille de 
grain permet de repérer les conditions opératoires minimales pour supprimer la porosité ouverte tout en 
minimisant la croissance granulaire observée lors de la perte de la porosité fermée. Ensuite, un essai de 
faisabilité de scale-up de la taille des pastilles de barytocalcite a été réalisé (§2.5.4.2). Enfin, le frittage de la 
barytocalcite en présence d’une phase secondaire typique a été étudié (§2.5.4.3). 

 

2.5.4.1 Carte du frittage de la barytocalcite 

La taille des grains d’une céramique conditionne certaines propriétés du matériau densifié. Dans le cas d’un 
déchet nucléaire, il est demandé une excellente durabilité chimique afin que le radioélément ne soit relâché dans 
la géosphère qu’une fois désactivé, ce qui suppose d’être immobilisé durant typiquement 10 fois sa demi-vie soit 
54000 ans environ pour le carbone 14. En l’absence de porosité ouverte, une céramique se dissout 
préférentiellement par une diffusion de l’eau par les joints de grains. Ceci va dans le sens d’une minimisation de 
ceux-ci obtenu par un grossissement des grains. Toutefois, il est nécessaire aussi de pouvoir empiler des 
pastilles de céramiques pour optimiser l’espace dans le colis et donc des propriétés mécaniques sont 
demandées. Celles-ci sont généralement meilleures pour de petits grains, d’après le modèle de rupture 
probabiliste de Weibull applicable aux céramiques. Un compromis entre tenue mécanique et résistance à 
l’altération est réalisé avec une préférence sur la durabilité minimale à assurer qui permettra de définir une taille 
de grains optimisée. Le protocole de mesure de la taille de grains est expliqué dans le §.2.3. Cette analyse a été 
réalisée sur les échantillons B1 à B6  du Tableau 11, et sur les échantillons supplémentaires B7 à B14 reportés 
dans le Tableau 14.  
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Référence T (°C) t (min) P (MPa) Rampe (°C.min-1) Densité relative (%) 

B7 390 15 55 125 89% 

B8 390 15 55 125 84% 

B9 450 30 70 50 93% 

B10 450 2 40 50 83% 

B11 470 30 70 50 95% 

B12 490 30 70 50 95% 

B13 450 30 70 50 91% 

B14 450 30 40 50 91% 

Tableau 14. Essais de frittage SPS de barytocalcite 

 

La Figure 38 montre la carte de frittage de la barytocalcite frittée par SPS. 

 
Figure 38. Carte de frittage SPS de la barytocalcite, figure extraite de [5] 

La taille moyenne des grains de barytocalcite est située entre 0,55 et 0,60 µm, jusqu’à une densité relative de 
92%. Lors de la fermeture de la porosité ouverte, estimée autour des 92% avec le modèle de Coble, la poursuite 
du frittage élimine la porosité fermée et il peut y avoir un grossissement des grains. On observe clairement ce 
phénomène où la taille de grains augmente pour s’établir à 0,95 µm max pour une densité relative de 96%. La 
carte de frittage de la barytocalcite est typique d’une céramique où intervient le grossissement de grains lors de 
la dernière étape du frittage. Les échantillons B5, B11 et B12 (96%, 0,85 µm) pourraient être des points optimaux 
permettant de s’assurer d’être au-delà des 92% en tenant compte des incertitudes tout en ayant une taille de 
grains moyenne. 

 

2.5.4.2 Scale-up du diamètre des pastilles 

Une augmentation du diamètre de la pastille à épaisseur constante a été testée afin d’estimer la faisabilité d’un 
scale-up de fabrication. L’augmentation de la masse de poudre frittée d’un facteur 4 et 10 environ permet 
d’amplifier les signaux faibles non détectés pour une pastille de 10 mm. La Figure 39 de gauche montre les 
courbes de retrait et de vide d’une barytocalcite de diamètre 10, 20 et 30 mm pour les mêmes conditions 
opératoires : rampe de 50°C.min-1, température de 450°C, palier de 30 min et 70 MPa. Seule la pastille de 
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30 mm a été frittée à 40 MPa en raison de la limite de la presse de l’équipement. On observe une augmentation 
croissante de la quantité de volatils, qui est proportionnelle à la masse de poudre (Figure 39 droite). 

 

 

 

Figure 39. Courbes de retrait SPS d’une barytocalcite de diamètre 10, 20 et 30 mm et aire de dégazage calculée 
en fonction de la masse de poudre frittée 

 

Les propriétés des pastilles densifiées obtenues sont présentées dans le Tableau 15. 

 

T (°C) 

t (min) 

Rampe (°C/min) 

P 
(MPa) 

Ø 
(mm) 

Densité 
relative 

(%) 

Teneur 
en 

carbone 
(%masse) 

Taille 
de 

grain 
(µm) 

 

450 

30 

50 

70 10 95 7,9±0,2 

0,9±0,1 70 20 93 7,8±0,6 

40 30 93 7,8±0,3 

Tableau 15. Caractéristiques et cliché des pastilles Ø 10, 20 et 30 mm de barytocalcite frittées par SPS (les 
points noirs sont les résidus de papier conducteur) 

 

Les pastilles obtenues sont denses et présentent des taux de densification et des teneurs en carbone 
équivalents. Le dégazage, déjà observé lors des essais précédents, est cohérent avec les tests de stabilité 
thermique indiquant le départ de H2O et OH (§2.5.1.1). Les courbes de retrait des pastilles de 10 et 20 mm sont 
équivalentes mais celle de 30 mm présente une dilatation de 0,2 mm à 335°C, qui peut être éventuellement 
reliée au dégazage. Ces tests permettent de valider la faisabilité du frittage de pastilles de 30 mm tout en mettant 
en évidence que le dégazage pourra être un facteur limitant. 

 

 

2.5.4.3 Etude du frittage d’une barytocalcite en présence d’une phase secondaire 

Dans l’étude de la synthèse de la barytocalcite, il a été montré que la précipitation d’une phase secondaire de 
type BaCO3 peut être facilement obtenue en fonction des conditions opératoires. L’impact de cette phase sur le 
frittage de la barytocalcite a été caractérisé. Une comparaison du frittage d’une barytocalcite pure et une 
barytocalcite avec 17%masse de phase secondaire a été faite. La Figure 40 montre les caractéristiques des 
poudres de barytocalcite pure (p-BAR) et celle comportant 17%masse de phase secondaire, dénommée 
barytocalcite impure (i-BAR). 
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 p-BAR i-BAR 

BaCO3 (%masse) 0 17 

Taille des cristallites de BaCa(CO3)2 
(nm) 

28 22 

d50V (µm) 10 2 

S (m2.g-1) 7,1 9,5 

Taille des cristallites de BaCO3 (nm) - 29 

Taux de carbone théorique (%masse) 8,08 7,74 

Taux de carbone mesuré (%masse) 7,85±0,33 7,80±0,04 

Figure 40. Diffractogrammes et caractéristiques d’une barytocalcite pure (p-BAR) et d’une barytocalcite avec une 
phase secondaire BaCO3 (i-BAR), figure extraite de [7] 

 

Même si les cristallites de barytocalcite ont à peu près de même taille, les poudres ne sont pas équivalentes en 
termes de granulométrie et de surface spécifique. La stabilité thermique des deux poudres a été étudiée par DSC 
(Figure 41). 

 

 
Figure 41. Courbes DSC des poudres p-BAR et i-BAR obtenues avec une rampe de 10°C.min-1, figure extraite de 

[7] 

 

Il est détecté des pics endothermiques à 311°C (p-BAR) et 307°C (i-BAR), attribués à la fusion de nitrate de 
sodium résiduel, non détecté par DRX. Une teneur de 1,65%masse (p-BAR) et 0,41%masse (i-BAR) de nitrate de 
sodium a été estimée à partir de la surface de l’endotherme. La présence de nitrate de sodium en mélange avec 
une barytocalcite, même à une teneur de 1,65%masse, conduit à une diminution de la teneur en carbone total à 
7,95%masse au lieu de 8,08%masse pour une barytocalcite pure. On observe également la présence d’un pic 
exothermique à 430°C pour la barytocalcite pure seulement repérée par une étoile (*), non expliqué pour 
l’instant. Une hypothèse possible serait la présence d’un isomorphe de la barytocalcite, l’alstonite et la 
paralstonite, qui peuvent cristalliser en barytocalcite à des températures situées entre 420 et 450°C [126]. 

La décomposition des deux phases démarre globalement dans la même gamme de température, en cohérence 
avec les résultats précédents. Le mécanisme principal du frittage a été déterminé par dilatométrie ainsi que 
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l’énergie d’activation du frittage par l’emploi de la technique de Dorn [127]. Une pastille de poudre compactée est 
soumise à des paliers de température croissante où la vitesse de retrait 𝑣𝑣1 est mesurée à la température 𝑇𝑇1. La 
pastille est rapidement portée à la température 𝑇𝑇2 avec 𝑇𝑇2 − 𝑇𝑇1 = 50°𝐶𝐶 et la vitesse de retrait 𝑣𝑣2 est mesurée. La 
séquence est ainsi répétée et l’énergie d’activation 𝑄𝑄 est calculée par l’équation suivante : 

𝑄𝑄 =
𝑅𝑅𝑇𝑇1𝑇𝑇2
𝑇𝑇2 − 𝑇𝑇1

𝐿𝐿𝐿𝐿 �
𝑇𝑇2𝑣𝑣2
𝑇𝑇1𝑣𝑣1

� 

Avec 𝑅𝑅 la constante des gaz parfait. La technique, utilisée avec succès pour des céramiques, a été appliquée 
[128,129]. Lors des paliers en température, le logarithme du retrait a été représenté en fonction du logarithme du 
temps. On obtient une droite de pente 1/n avec n représentant le mécanisme de frittage prépondérant, pour le 
stade initial du frittage, la fermeture de la porosité ouverte. La valeur de n est de 2 ou 3 pour un mécanisme de 
frittage par diffusion volumique et diffusion par les joints de grains, respectivement [118]. Les courbes sont 
représentées sur la Figure 42. Les conditions expérimentales sont récapitulées dans le §2.3. 

 

 

 

Figure 42. Courbes de retraits obtenues selon le protocole de Dorn (à gauche) et transformées des courbes de 
retraits pour la p-BAR et i-BAR (à droite), figures extraites de [7] 

 

Il est confirmé que le frittage naturel ne permet pas de densifier rapidement la barytocalcite puisque des retraits 
de 1,6% et 2,3% sont obtenus pour la p-BAR et i-BAR, respectivement. Le comportement des deux poudres est 
équivalent jusqu’à 300°C. Un retrait est observé à 350°C pour la poudre p-BAR seulement, attribué à la fusion du 
nitrate de sodium précédemment détecté. Un réarrangement local des grains est supposé grâce à la phase 
liquide qui survient. Un début de frittage est détecté dès 400°C pour i-BAR et devient significatif à 500°C, tandis 
que pour la p-BAR, le début du frittage est détecté à 500°C et devient significatif à 550°C. L’énergie apparente 
d’activation du frittage calculée à 500°C pour la poudre p-BAR est de 230 kJ.mol-1, contre 160 kJ.mol-1 pour la 
poudre i-BAR. Ces valeurs sont cohérentes avec ce que l’on observe dans la littérature [128,129,130,131]. 
Lorsque les frittages ont été considérés comme significatifs, les courbes de retrait isothermes ont été 
transformées, à 550°C pour la poudre p-BAR et 500°C pour la poudre i-BAR : 

- La poudre p-BAR se fritte selon un mécanisme prépondérant de diffusion en volume (pente=0,57, 
soit n=1/0,57≈1,754≈2) 

- La poudre i-BAR se fritte selon un mécanisme prépondérant de diffusion limitée par les joints de 
grains (pente=0,29, soit n=1/0,29≈3,448≈3. 

Le mécanisme principal de frittage est donc différent entre les 2 poudres. Ceci peut être attribué à la différence 
de granulométrie ou la présence de la phase secondaire. Toutefois, il est considéré que la diminution de 
granulométrie augmente fortement les cinétiques de frittage par diffusion superficielle sur le grain et aux joints de 
grains, beaucoup plus que les cinétiques de frittage par diffusion volumique [132]. Afin de fritter de manière plus 
importante les poudres, des essais de frittage sous charge ont été faits et stoppés à différentes températures 
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pour figer la morphologie : à 360°C (après fusion NaNO3), à 450°C (maximum de la vitesse de retrait observée), 
480°C et 600°C (fin du frittage). Les pastilles ont été observées par MEB et les clichés sont reportés dans la 
Figure 43. 

 

 
Figure 43. Clichés MEB –BSE de la poudre i-BAR figée lors d’un frittage sous charge à 25 MPa à (a) 360°C, (b) 

450°C, (c) 480°C et (d) 600°C. La phase secondaire apparaît en blanc, figures extraites de [7] 

 

A 360°C (Figure 43a), la structure est proche de celle résultant du compactage. Les cous formés entre 
agglomérats sont indiqués par des flèches blanches. Les agglomérats, de taille comprise entre 2 et 6 µm sont 
encore en partie poreux, la phase de volatilisation de l’eau n’étant pas encore terminée. On devine la phase 
secondaire dans quelques agglomérats. Entre 360°C et 450°C (Figure 43b), il y a eu un changement significatif 
de la microstructure. Les agglomérats semblent désormais denses et certains, d’une taille typique de 5 µm, 
concentrent la phase secondaire, visible en blanc, en leur centre et leur périphérie. On observe une différence de 
taille entre les agglomérats pourvus de phase secondaire, plus gros que les agglomérats n’en ayant pas. Entre 
450°C et 480°C (Figure 43 c), l’avancement du frittage est encore plus rapide puisque l’on peut considérer qu’il 
n’y a plus de porosité ouverte. La localisation des agglomérats ainsi que leur taille est facilement visible grâce à 
la phase secondaire, toujours localisée au centre et les bords des agglomérats. A 600°C (Figure 43 d), la 
microstructure, vue avec un grandissement plus faible, indique que les observations locales semblent pouvoir 
être étendues à l’ensemble de l’échantillon. 

 

Un cliché MEB supplémentaire de la microstructure à 450°C met en exergue plusieurs choses (Figure 44). On 
distingue la localisation de la phase secondaire au centre des agglomérats denses et sur les joints inter-
agglomérats (repère 1). On peut aussi distinguer des agglomérats de poudre qui sont en phase de coalescence 
dont les centres sont encore disjoints (repérés 2a, 2b) et d’autre agglomérats qui ne font presque plus qu’un 
(repère 3a et 3b). On voit aussi un agglomérat qui semble vouloir absorber des grains plus petits (repère 4). 

a b 

c d 
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Figure 44. Cliché MEB –BSE de la poudre i-BAR figée lors d’un frittage sous charge à 25 MPa à 450°C, figure 

extraite de [7] 

 

Ces essais montrent qu’il y a une diffusion de la phase secondaire vers la périphérie d’un nombre significatif 
d’agglomérats dans le cru. L’hypothèse que l’on peut faire à ce stade est que ces agglomérats ont vu leur 
cinétique de frittage accélérée par rapport aux agglomérats dépourvus de cette phase secondaire. Ces 
observations concordent avec le mécanisme de frittage prépondérant détecté par la dilatométrie, et contrôlé par 
les joints de grains. L’impact macroscopique est une accélération de la densification globale de l’échantillon. La 
nature lacunaire probable mais non démontrée de la phase secondaire pourrait être à l’origine de sa diffusion 
rapide dans la barytocalcite et de l’effet bénéfique sur le frittage ; les lacunes permettant une diffusion plus aisée 
et rapide des espèces. La densité finale de l’échantillon i-BAR est supérieure à celle de la poudre p-BAR dans 
les mêmes conditions de frittage HUP. Un meilleur frittage en présence de la phase secondaire (TD=94% au lieu 
de 84% sans phase secondaire) a été observé par SPS pour des conditions de frittage identiques (Figure 45). 
Ceci confirme les observations faites par HUP. 

 
Figure 45. Courbes de retrait et taux de densification final d’une poudre p-BAR et i-BAR obtenus pas SPS, figure 

extraite de [7] 

 

 

1 

2a 

2b 

3b 

3a 

4 
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2.5.5 Bilan de l’étude de frittage 

 

Etant donné que les niveaux d’avancement de l’étude du frittage des trois phases étudiées sont différents, un 
état d’avancement de chaque matériau est réalisé. 

L’étude du frittage de la barytocalcite a pu être faite sans problème de décarbonatation puisque celle-ci démarre 
à 600°C alors que le frittage peut s’opérer entre 390 et 550°C suivant la technique employée. Un mécanisme de 
frittage prépondérant par diffusion volumique a été déterminé, par deux techniques différentes et une énergie 
d’activation de l’ordre de 230 kJ.mol-1. Le frittage naturel ne permet pas de densifier rapidement le matériau alors 
qu’en frittage HUP et SPS, les cinétiques sont grandement accélérées : typiquement, une barytocalcite dense à 
91% a été obtenue HUP en 90 min à 490°C contre 2 min à 450°C en SPS. Les courbes typiques de retrait sont 
montrées sur la Figure 46. Une carte de frittage de la barytocalcite, typique d’une céramique, a été établie pour le 
frittage SPS. 

 
Figure 46. Courbes de retraits typiques d’une barytocalcite frittée naturellement, en HUP et en SPS. 

 

Il a été démontré que la précipitation d’une phase secondaire typique dans la barytocalcite modifiait le 
mécanisme prépondérant de la densification, passant d’un frittage par diffusion volumique à un frittage limité par 
les joints de grains et diminuait l’énergie d’activation du frittage à 160 kJ.mol-1, menant in fine à une accélération 
de la densification du matériau, vérifié en conditions HUP et SPS. La faisabilité de densification d’une pastille de 
diamètre 20 et 30 mm a été démontrée par frittage SPS. Toutefois, ces essais ont permis de mettre en exergue 
un phénomène de dégazage de résidus provenant de la synthèse, concomitant avec la densification. Ce 
dégazage pourra s’opposer à la densification si la masse de poudre mise en jeu augmentait encore. 

 

Les études du frittage de la rhodochrosite et de la kutnahorite peuvent être récapitulées conjointement. Pour ces 
matériaux, le frittage et la décarbonatation sont des phénomènes non disjoints. Le frittage naturel et sous charge 
ne permettent pas de densifier assez rapidement ces matériaux qui se décomposent en même temps qu’ils se 
densifient. Ceci est cohérent avec la littérature qui reporte que la décomposition des carbonates est régie par la 
cinétique [77]. Le frittage SPS de ces phases a permis d’obtenir des pastilles de densité relative supérieure à 
92% avec une perte de carbone minimisée. L’influence bénéfique d’une pression élevée lors du frittage SPS a 
été clairement mise en évidence pour les deux matériaux. Pour la rhodochrosite, une pastille dense à 95% a été 
obtenue avec une pression de 90 MPa et une perte en carbone de 7%. Pour la kutnahorite, une pastille dense à 
95% a été obtenue avec une pression de 80 MPa et une perte en carbone de 12%.  
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Ces premiers résultats ont été récapitulés sous la forme d’un diagramme taux de densification relative – teneur 
finale en carbone (Figure 47). Les teneurs maximales en carbone de chaque matrice sont symbolisées par une 
ligne horizontale en pointillés. 

 

 
Figure 47. Vue d’ensemble des essais de frittage en fonction du taux de densification relative et de la teneur en 

carbone effectif. 

Cette représentation permet d’identifier les matériaux les plus denses et contenant le plus de carbone en fonction 
des essais entrepris. Ainsi le potentiel de la barytocalcite est pleinement exploité puisque ce matériau se densifie 
sans décomposition. Le taux maximal possible de carbone est presque atteint avec des pastilles sans porosité 
ouverte, denses à 96% (essais B4-B5-B6). Des possibilités d’amélioration existent pour la rhodochrosite et la 
kutnahorite. Pour la rhodochrosite, l’essai R8 produit une pastille dense à 95% avec une teneur finale de 
9,7%masse de carbone pour une teneur maximale de 10,4%masse. Pour la kutnahorite, l’essai K3 produit une 
pastille dense à 95% également avec une teneur finale de 9,9%masse de carbone pour une teneur maximale de 
11,2%masse 

 

Compte-tenu des objectifs de la densification énoncés en début de section, les conditions opératoires indicatives 
de frittage des trois matériaux pour obtenir des pastilles denses à plus de 92% sont reportées dans le Tableau 
16. 

Matériau Frittage 
naturel 

Frittage sous charge 
uniaxiale (HUP) 

Spark Plasma Sintering 
(SPS) Ø10 mm 

Teneur finale en 
carbone 

Barytocalcite 

Non 
applicable 

490°C, 90 min 450°C, 2 min, 70 MPa, 
50°C.min-1 7,8% masse 

Rhodochrosite 
Non applicable 

320°C, 2 min, 90 MPa, 
200°C.min-1 9,7% masse 

Kutnahorite 460°C, 2 min, 80 MPa, 
50°C.min-1 9,8%masse 

Tableau 16. Conditions opératoires indicatives pour obtenir une céramique de densité relative supérieure à 92% 

Dans la prochaine section, l’étude de l’altération par l’eau de pastilles denses de barytocalcite sera décrite. La 
lixiviation de kutnahorite et le rhodochrosite n’a pas été étudiée. 
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2.6 ETUDE DE LA RESISTANCE A LA LIXIVIATION PAR L’EAU DE LA BARYTOCALCITE 
 

En France, le devenir des déchets nucléaires de haute activité vitrifiés est envisagé en stockage géologique 
profond. La sureté de ce concept repose sur la présence de barrières successives retardant l’arrivée de l’eau au 
contact des colis et limitant la migration des radioéléments : le verre, un surconteneur métallique dans lequel le 
verre a été coulé et la barrière géologique, une couche d’argile de 130 m d’épaisseur située à 400 m de 
profondeur [133]. Ainsi la résistance à la lixiviation par l’eau des colis de déchets est un critère important. Une 
méthodologie d’étude pour mesurer les vitesses d’altération des colis de verre a été développée depuis plus de 
30 ans au CEA [134]. Cette méthodologie a été également appliquée à des céramiques de conditionnement pour 
déterminer leurs vitesses d’altérations dans l’eau et la vitesse de relâchement d’un radioélément [135]. En 
connaissant les caractéristiques de rétention du site de stockage, le terme source mesuré peut être utilisé pour 
prédire la dose à l’exutoire et l’impact radiologique du stockage géologique en fonction du temps. Dans notre 
étude, l’interaction de la barytocalcite avec l’eau pure a été caractérisée et une première mesure de sa vitesse 
d’altération a été faite. 

 

2.6.1 Description schématique de la lixiviation des colis de déchets 

2.6.1.1 Cas des verres de haute activité 

Dans le cas des verres de confinement des déchets de haute activité, la vitesse d’altération en fonction du temps 
présente deux régimes principaux. Le premier régime est relié à une vitesse initiale d’altération (V0) 
correspondant à l’hydrolyse du réseau vitreux et à un relâchement congruent des éléments. Ensuite une pellicule 
d’altération se forme par condensation et précipitation de phases secondaires provoquant la diminution de la 
vitesse d’altération jusqu’à une vitesse d’altération résiduelle (Vr), inférieure de plusieurs ordres de grandeurs à 
V0 [133]. Cet état correspond au deuxième régime d’altération. Pour le verre R7T7 conditionnant les déchets de 
haute activité, la vitesse d’altération initiale est de l’ordre de 2 g.m-2.j-1 à 90°C et la vitesse résiduelle de l’ordre de 
10-5

 g.m-2.j-1 à 50°C [136,137] (Figure 48). La possible reprise d’altération ne sera pas commentée. 

 

 
Figure 48. Schématisation des étapes cinétiques de l’altération d’un verre silicaté [138] 

 

Dans le cas de céramiques, il existe également deux régimes d’altération. La iodoapatite Pb10(PO4)x(VO4)6-xI2 
développée pour le conditionnement de l’iode montre une vitesse d’altération initiale V0 de 10-2

 g.m-2.j-1 à 90°C, 
avec un relâchement congruent des éléments (équivalent au régime d’hydrolyse du verre). Une vitesse résiduelle 
s’établit après 1 an à 10-4

 g.m-2.j-1 [135]. La diminution de la vitesse de relâchement de l’iode provient de la 
précipitation d’hydroxyvanadinite Pb10(VO4)6(OH)2 en surface des grains de l’apatite suite à un échange entre I- 
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et OH-. Le relâchement de l’iode devient contrôlé par la diffusion de l’ion hydroxyde. Lors de ces tests, l’évolution 
des concentrations permet d’identifier un voire plusieurs éléments traceurs de l’altération du matériau qui ne doit 
pas être affecté par les phases qui précipitent. 

 

2.6.1.2 Méthodologie d’étude 

La méthodologie d’étude est détaillée dans une norme AFNOR [139]. Elle consiste à mettre en contact des 
poudres de composition et de surface spécifique connue avec une surface S dans un volume d’eau déterminé V 
non renouvelé dans un réacteur étanche. Le contrôle du rapport S/V permet de réaliser des tests soit à faible 
avancement de l’altération (régime V0), soit à fort avancement de l’altération (régime Vr), afin de voir s’il est 
différent du régime V0. Un prélèvement de solution d’altération est fait à différentes échéances. La variation de la 
surface spécifique de la poudre au cours du temps est considérée selon un modèle de grains sphériques à cœur 
rétrécissant [140]. Les variations de volume dues aux prélèvements de solution sont prises en compte. Pour 
chaque échéance, le dosage des éléments passés en solution permet d’identifier le traceur de l’altération et de 
calculer une perte masse normalisée, exprimée en g.m-2. Si l’évolution de la perte de masse normalisée est 
linéaire sur un intervalle de temps, on peut l’exprimer sous forme d’une vitesse en g.m-2.j-1. 

 

2.6.1.3 Données bibliographiques sur la durabilité de la barytocalcite 

Dans la partie bibliographique, il a été montré que la solubilité des carbonates est minimale en milieu basique et 
augmente quand le pH diminue. On trouve dans la littérature une étude reportant une réaction de dissolution de 
la barytocalcite à 25°C (Équation 7) [141]. 

𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵(𝐶𝐶𝐶𝐶3)2 + 2𝐻𝐻2𝑂𝑂 → 𝐵𝐵𝐵𝐵2+ + 𝐶𝐶𝐶𝐶2+ + 2𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻3− + 2𝑂𝑂𝑂𝑂− Équation 7 

Une basification progressive du milieu altérant est observée, ce qui est plutôt bénéfique pour le matériau. L’étude 
de Grandjean reporte un produit de solubilité de la barytocalcite assez faible, de l’ordre de 10-10,6, mesuré à 90°C 
en eau pure [58]. Sur la base de ces informations, la barytocalcite semble assez durable. 

En situation de stockage géologique, l’eau interstitielle en équilibre avec la roche argileuse possède un pH de 
6,66 (à 50°C) et un potentiel d’oxydoréduction compris entre -150 mV et -220 mV [142]. Compte tenu du 
diagramme de Pourbaix du carbone, la forme HCO3

- du carbone prédomine. Une altération semblable à celle 
reportée dans la littérature peut être supposée en situation de stockage. De plus, l’eau du site de stockage 
présente une concentration importante en ions alcalino-terreux (Mg, Ca et Sr) pouvant former des phases 
secondaires avec les ions hydrogénocarbonates. Ces réactions possibles qui solubilisent le carbone peuvent 
ralentir sa migration hors du site de stockage et diminuer sa contribution à la dose à l’exutoire. 

 

2.6.2 Objectif et descriptif des essais 

 

L’objectif des tests entrepris est de déterminer la durabilité de la barytocalcite sur une échéance de temps courte 
afin de déterminer une vitesse de relâchement à faible et à fort progrès d’altération (régime de vitesse initiale et 
vitesse résiduelle). Une éventuelle différence de vitesse pourrait indiquer la présence d’un phénomène limitant 
l’altération du matériau. 

Une poudre de barytocalcite a été élaborée selon le protocole reporté dans la partie 2.4.1.1 et caractérisée par 
DRX. Le diffractogramme de la barytocalcite indique la présence d’une impureté de nitrite de sodium NaNO2 
(Figure 49). La surface spécifique mesurée de la poudre est de 4,76 m2.g-1 (ni tamisée ni lavée) et les conditions 
expérimentales sont récapitulées dans le §2.3. 
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Figure 49. Diffractogramme et cliché MEB de la poudre utilisée pour les tests, figures extraites de [6] 

 

Les poudres ont été lixiviées à la température de 30°C dans de l’eau déionisée (18,2 MΩ.cm). Compte-tenu du 
caractère peu thermogène du carbone 14, une température de 22°C de l’eau du site est normalement 
considérée. Pour des raisons techniques, les tests ont été faits à une température de 30°C. Trois expériences 
d’altération à faibles S/V de 20, 50 et 100 m-1, référencées E-20, E-50 et E-100 respectivement, ont été faites. 
Ces expériences sont conduites dans des réacteurs en polytétrafluoroéthylène (PTFE) ouverts aux échanges 
atmosphériques et sans agitation. Dans ces conditions, la saturation de la solution n’est jamais atteinte et la 
durée du test est de 2,5h. Un second test d’altération à fort S/V de 55000 m-1 a été fait dans un réacteur en acier 
inoxydable, étanche à l’atmosphère et sans agitation, de manière à atteindre la saturation. Ce test a duré 1 an. 
Un échantillonnage de la solution de lixiviation est réalisé avec un filtre pour éviter de prélever de la poudre. La 
fréquence de l’échantillonnage est rapide au début du test puis s’espace avec le temps. Le pH est mesuré à 
30°C et les solutions sont dosées par chromatographie ionique pour Ba et Ca et par un COT-mètre pour le 
carbone. A l’issue du test, les poudres sont récupérées, analysées par DRX et observées d’abord à l’état brut au 
MEB puis préparées en section polie pour une analyse en coupe par MEB/EDS. Les pertes de masses 
normalisées (NL en g.m-2) ont été calculées pour l’élément 𝑖𝑖 (𝑖𝑖 = 𝐵𝐵𝐵𝐵,𝐶𝐶𝐶𝐶,𝐶𝐶) et l’échéance 𝑛𝑛 avec l’Équation 8 et 
l’Équation 9. 

 

𝑁𝑁𝑁𝑁(𝑖𝑖)𝑛𝑛=1 = 1
𝑥𝑥𝑖𝑖∙𝑆𝑆

∙ 𝑉𝑉0 ∙ 𝐶𝐶𝑗𝑗=1    Équation 8 

 
𝑁𝑁𝑁𝑁(𝑖𝑖)𝑛𝑛 = 1

𝑥𝑥𝑖𝑖∙𝑆𝑆
∙ ��𝑉𝑉0 − ∑ 𝑉𝑉𝑗𝑗

𝑗𝑗=𝑛𝑛−1
𝑗𝑗=1 � ∙ 𝐶𝐶𝑗𝑗=𝑛𝑛 + ∑ 𝑉𝑉𝑗𝑗 ∙ 𝐶𝐶𝑗𝑗

𝑗𝑗=𝑛𝑛−1
𝑗𝑗=1 �   Équation 9 

 
Où 𝐶𝐶𝑗𝑗 est la concentration de l’élément 𝑖𝑖 en solution pour le 𝑗𝑗 − è𝑚𝑚𝑚𝑚 échantillonnage en g.m-3, 𝑥𝑥𝑖𝑖 est la fraction 
massique de l’élément 𝑖𝑖 dans la barytocalcite (𝑥𝑥𝐶𝐶𝐶𝐶 = 0,135, 𝑥𝑥𝐵𝐵𝐵𝐵 = 0,462, 𝑥𝑥𝐶𝐶 = 0,081), S la surface de la 
barytocalcite en contact avec l’eau en m2, 𝑉𝑉0 le volume initial de solution dans le réacteur en m3 et 𝑉𝑉𝑗𝑗 le volume 
du 𝑗𝑗 − è𝑚𝑚𝑚𝑚 échantillonnage en m3. La vitesse d’altération en g.m-2.j-1 correspond à la pente de la régression 
linéaire de NL=f(t). 
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2.6.3 Résultats obtenus 

 

2.6.3.1 Essais à faible avancement d’altération (faible S/V) 

La Figure 50 présente les pertes de masses calculées selon le formalisme présenté précédemment pour les trois 
expériences E-20, E-50 et E-100. 

 

 
Figure 50. Pertes de masses élémentaires Ba et Ca et pH en fonction du temps à faible S/V, durée du test 2h30, 

figures extraites de [6] 

 

Les concentrations de Ba et Ca sont équivalentes entre les expériences et augmentent linéairement avec le 
temps, indiquant une dissolution congruente de la barytocalcite, sur la base de ces deux éléments. Les 
concentrations du carbone sont inférieures à la limite de quantification du COT-mètre, ce qui indique une 
probable reprécipitation du carbone avec probablement du baryum et/du calcium. Ainsi la représentativité des 
vitesses calculées sur la base du relâchement en baryum et calcium sera commentée ultérieurement en 
conséquence. Les traceurs de l’altération de la barytocalcite sont le baryum et le calcium. L’écart à la saturation 
est donné par le terme (1 − 𝑄𝑄/𝐾𝐾) avec 𝑄𝑄 le produit des activités des ions en présence et 𝐾𝐾 le produit de 
solubilité de la barytocalcite. Ce terme vaut 0,987 et 0,954 pour les expériences E-20 et E-50 respectivement, 
indiquant un écart à la saturation du même ordre de grandeur. Ces éléments confirment que l’on est en régime 
d’altération V0. Les vitesses d’altérations rBa et rCa sont du même ordre de grandeur (Tableau 17).  
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 E-20 E-50 E-100 

rBa (g.m-2.j-1) 0,84±0,02 0,58±0,11 0,41±0,03 

rCa (g.m-2.j-1) 0,82±0,11 0,59±0,08 0,53±0,04 

pH final 7,8 8,4 9,2 

Tableau 17. Vitesses d’altération du Ca et du Ba calculées à faible S/V après 2h30 de test, tableau extrait de [6] 

 

Les vitesses d’altérations diminuent avec le rapport S/V indiquant que l’on approche de la saturation de la 
solution avec un pH final qui augmente. La gamme de pH atteinte pour les trois expériences, entre 7,8 et 9,2 
confirme la prédominance des ions hydrogénocarbonate sur les ions carbonate et CO3

2- dissous, d’autant plus 
que ces tests ont été faits en équilibre avec l’atmosphère, ce qui implique que le pH final est régi par le rapport 
entre ions hydrogénocarbonates et le carbone total. La basification observée confirme que la réaction 
mentionnée précédemment serait cohérente avec les observations (Équation 7). 

 

Toutefois les vitesses d’altération pour l’expérience E-50 sont 30% inférieures à celles de l’expérience E-20. Ceci 
est dû à l’augmentation du pH entre les deux tests. Lorsque le pH augmente encore, on observe une vitesse 
d’altération légèrement plus élevée pour le calcium que pour le baryum (Figure 53). 

 

 
Figure 51. Vitesses d’altération du Ca et du Ba en fonction du pH à faible S/V 

 

Ces premiers résultats indiquent que la barytocalcite se lixivie à une vitesse de l’ordre de 1 g.m-2.j-1 à 30°C mais 
que l’absence d’ions à base de carbone indique que ce dernier semble précipiter sous une forme à définir. 

 

2.6.3.2 Essais à fort avancement d’altération (fort S/V) 

 

La Figure 52 présente les pertes de masses en Ba, Ca et C et le pH de la solution à fort S/V en milieu fermé 
durant 1 an à 30°C. Le déroulement du test a été perturbé par l’ouverture du réacteur à 7j d’altération en raison 
du bouchage de la canne de prélèvement. 
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Figure 52. Pertes de masses élémentaires Ba, Ca, C et pH en fonction du temps à fort S/V, durée du test 1 an. 

 

Globalement, les pertes de masses basées sur les éléments baryum et calcium sont assez similaires et sont 
inférieures à 0,001 g.m-2. Toutefois, la pente calculée sur les points expérimentaux est négative, ce qui n’a pas 
de vraiment de sens. Pour le carbone, les pertes de masses suivent une tendance claire hormis deux points et 
une pente positive peut être calculée de l’ordre de 5.10-6 g.m-2.j-1. L’évolution du pH est plus erratique. Durant les 
20 premières minutes du test, la solution est devenue acide (pH<5) pour un pH initial de 7,2. Ensuite il se 
stabilise vers le pH initial autour de 7. Ensuite un bouchage du tuyau d’échantillonnage du réacteur a nécessité 
d’ouvrir le réacteur. A la suite de cette opération, le pH de la solution est brusquement monté au-dessus de 9,5 
pour y rester jusqu’à la fin de l’expérience. En théorie, l’introduction d’air dans le ciel gazeux n’aurait pas dû 
augmenter le pH.  

 

2.6.3.3 Caractérisations des poudres lixiviées par MEB et DRX 

 

L’évolution morphologique de la poudre lixiviée a été contrôlée par MEB (Figure 53). Au niveau microstructural, 
le grain de barytocalcite est un agglomérat de cristallites. Après 1 heure dans l’eau, l’agglomérat reste cohésif 
mais un effet de piqûration est observé. Ensuite une décohésion progressive de l’agglomérat est observée entre 
3 et 5 h d’altération.  
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Figure 53. Clichés MEB d’une poudre de barytocalcite lixiviée dans l’eau à 1, 3, et 5h. 

 

La poudre lixiviée à 1 jour et 1 an a été analysée par DRX (Figure 54). Après 24h, on constate l’absence de 
NaNO2, phase secondaire provenant de la synthèse de la barytocalcite, détectée initialement et présumée 
dissoute. On observe l’émergence d’un pic pouvant être attribué à du carbonate de baryum. Après 1 an, il n’y a 
plus de barytocalcite, seulement les carbonates simples de baryum et de calcium. Ceci est confirmé par 
MEB/EDS (Figure 55). 
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Figure 54. Diffractogrammes d’une barytocalcite lixiviée au bout de 24 h, et au bout d’un an. 

 

 
Figure 55. Clichés MEB de la poudre lixiviée au bout d’un an (a): poudre brute (b) après mise en résine et 

polissage (c) localisation du baryum et (d) du calcium. 
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L’observation par MEB de la poudre brute puis polie indique que les carbonates simples BaCO3 et CaCO3 ont 
précipité autour de l’agglomérat initial de barytocalcite. On voit que le carbonate de baryum a d’abord précipité 
autour de l’agglomérat. Ensuite le carbonate de calcium a précipité sur la couche de carbonate de baryum. 

 

2.6.3.4 Discussion 

Au niveau de la robustesse des résultats, ils sont normalisés par la surface spécifique de la poudre de 
barytocalcite, supposée être la surface réactive lors des tests de dissolution. Compte tenu que la barytocalcite 
est composé d’agglomérats micrométriques de grains plutôt sub-microniques, la question de la pénétration de 
l’eau dans un agglomérat poreux peut être discutée. Habituellement, l’équation de Washburn est utilisée pour 
décrire la dynamique de l’eau dans un capillaire [143]. Cette équation a été utilisée pour déterminer l’imbibition 
de lits particulaires dans des capillaires. Les particules étaient des agglomérats supposés sphériques avec une 
infiltration radiale de l’eau, piloté par la viscosité dynamique et l’angle de contact [144]. Il a été montré que pour 
des agglomérats de 100 µm formés de particules de silice de 10 nm de diamètre, une imbibition complète était 
obtenue après 30 min dans de l’eau [145]. Un rapport de surface spécifique entre particules et agglomérat de 104 
est calculé. Dans le cas de la barytocalcite, une mesure granulométrique a montré que le diamètre médian d50 
était de 12,3 µm soit 0,13 m2.g-1. Considérant une surface spécifique mesurée de 4,76 m2.g-1, le rapport de 
surface est de 40. Ainsi le lit de poudre de barytocalcite présente une morphologie plus favorable à une 
imbibition rapide et complète. De plus, la linéarité des pertes de masses pour les tests réalisés à faible S/V 
confirment que l’état d’imbibition de la poudre est resté constant. Dans une autre étude, il a même été montré 
que la pénétration de l’eau pouvant générer un réarrangement et/ou la fracturation des agglomérats, améliorant 
l’imbibition [146]. On peut donc considérer que la surface réactive est donc bien la surface spécifique de la 
poudre et que les vitesses reportées sont correctement normalisées. 

Au niveau de la dissolution de la barytocalcite, la réaction proposée dans la littérature est plausible au vu des 
résultats obtenus (Équation 7). On observe la présence des cations Ba2+ et Ca2+ dans un rapport équimolaire et 
les pH finaux des tests sont plutôt basiques. Au niveau du carbone dissous, les tests montrent des 
concentrations plus faibles qu’attendues. Ceci est attribué au fait que les ions hydrogénocarbonates précipitent 
quasi immédiatement sous la forme des carbonates simples BaCO3 et CaCO3, limitant de fait la présence du 
carbone à l’état ionique. Une simulation géochimique avec le code CHESS (Chemical Equilibrium of Species and 
Surfaces [147]) à pH=9,9 a confirmé une précipitation de BaCO3 avant celle de CaCO3 en raison d’un pKs plus 
faible. Ceci serait cohérent avec une reprécipitation favorisée de cette phase à partir des ions relâchés en 
solution, et une perte de masse en calcium plus élevée que celle du baryum à fort S/V. Cette reprécipitation peut 
s’apparenter au phénomène de sédimentation océanique avec une acidification du milieu (Équation 10). 

𝐵𝐵𝐵𝐵2+ + 𝐶𝐶𝐶𝐶2+ + 2𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻𝐻3− → 𝐵𝐵𝐵𝐵𝐶𝐶𝐶𝐶3 + 𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶𝐶3 + 2𝐻𝐻+   Équation 10 

Ainsi, les vitesses de dissolution reportées basées sur le baryum et le calcium n’ont pas de sens puisque tous les 
ions relâchés participent au mécanisme de précipitation. Il n’y a donc pas de traceur de l’altération, à strictement 
parler. En résumé, le relâchement apparent du carbone semble faible mais ne préjuge pas de la durabilité de la 
barytocalcite qui se dissout finalement rapidement. 

Ces éléments permettent de discuter des résultats obtenus sur le test de 1an. Après 30 min, le pH s’établit 
autour de la neutralité jusqu’à 7 jours, en raison de l’atteinte d’un équilibre de dissolution de BaCO3 et CaCO3 
dont les pH d’équilibre sont situés à 5,93 et 6,08 respectivement [4]. Le pH d’équilibre de dissolution de la 
barytocalcite est indiqué autour de 5,95 [141]. A 7 jours, les pertes de masse en Ba, Ca et carbone ont atteint un 
plateau indiquant qu’un équilibre est atteint à un pH proche de la neutralité. Lors de l’ouverture du réacteur, le pH 
bondit à une valeur proche de 10. Le mécanisme à l’origine de cette remontée du pH n’est pas identifié. Sur la 
base de la morphologie finale de l’échantillon lixivié 1an, une première proposition de scénario d’altération peut 
être faite. Tout d’abord la barytocalcite se dissout en relâchant des ions autorisant la reprécipitation première du 
carbonate de baryum autour de l’agglomérat sans passiver la surface de ce dernier. Les ions relâchés par 
l’agglomérat de barytocalcite participent soit à la croissance d’une gangue de carbonate de baryum soit migrent à 
travers celle-ci pour précipiter sous la forme d’un carbonate de calcium. La faisabilité de ce scénario nécessite 
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que la couche de carbonate de baryum soit poreuse, ce qui semble être le cas sur les clichés MEB. Afin de 
vérifier cela, un calcul a été réalisé sur la base d’un modèle géométrique constitué d’une sphère pleine de 
barytocalcite de rayon R, de densité relative volumique Dcoeur et de masse molaire Mbaryto. Si l’on considère que 
tout le baryum constituant la sphère de barytocalcite se retrouve dans une coquille d’épaisseur e, formée de 
carbonate de baryum de masse molaire MBaCO3 et de densité relative volumique Dcoq, entourant ladite sphère. 
L’épaisseur 𝑒𝑒 de coquille peut être calculée avec l’Équation 11 : 

 

𝑒𝑒 = �(𝐴𝐴 + 1)1/3 − 1� × 𝑅𝑅  avec  𝐴𝐴 = 𝜌𝜌𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏∙𝑀𝑀𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵3∙𝐷𝐷𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐
𝜌𝜌𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵𝐵3∙𝑀𝑀𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏𝑏∙𝐷𝐷𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐𝑐

  Équation 11 

 

Sur la Figure 55b, les diamètres des vides correspondant aux agglomérats de barytocalcite et les épaisseurs de 
carbonate de baryum ont été mesurés, en considérant une géométrie sphère/coquille. Considérant une 
incertitude de mesure de 0,2 µm, les épaisseurs de coquille calculées ont été comparées aux épaisseurs 
théoriques selon deux morphologies : (i) cœur dense (D=1) / coquille dense (D=1) et (ii) cœur dense (D=1) / 
coquille poreuse (D=0,5) (Tableau 18). 

Rayon d’agglomérat 
mesuré (µm) 

Epaisseur de 
coquille mesurée 

(µm) 

Epaisseur de coquille calculée (µm) 

Cœur dense / coquille dense Cœur dense / coquille poreuse 

2,8±0,2 0,88±0,20 0,45±0,09 0,81±0,16 

4,4±0,2 1,19±0,20 0,72±0,14 1,28±0,26 

4,7±0,2 1,32±0,20 0,77±0,15 1,37±0,27 

Tableau 18. Comparatif des valeurs mesurées et des valeurs calculées pour deux configurations  

Les mesures correspondent aux valeurs calculées seulement pour une configuration cœur dense/ coquille 
poreuse. Ce calcul permet de consolider le scénario en montrant que la coquille est vraisemblablement poreuse. 

 

2.6.4 Bilan de l’étude de lixiviation 

 

La durabilité de la barytocalcite BaCa(CO3)2 a été étudiée en eau pure à 30°C en milieu non renouvelé. Le 
matériau se dissout assez vite et les ions relâchés permettent la précipitation de BaCO3 et CaCO3, selon un 
mécanisme proche de celui de la sédimentation océanique. Ceci minore de manière apparente la concentration 
en carbone solubilisé et explique la constante de solubilité annoncée de 10-10,6. Puisque tous les ions présents 
participent à la précipitation des carbonates, il n’y a pas de traceur de l’altération du matériau. Le carbone n’est 
pas retenu par le matériau mais dans les conditions du test, la solubilisation apparente du carbone est régie par 
les propriétés des carbonates CaCO3 et BaCO3. 

 

2.7 SYNTHESE DES RESULTATS, CONCLUSIONS ET PERSPECTIVES ENVISAGEES 
 

Ce document apporte des éléments scientifiques et techniques au sujet de la faisabilité de la céramisation du 
carbone 14 issu du retraitement du combustible nucléaire usé. La méthodologie d’étude typique d’un matériau de 
conditionnement a été suivie, à savoir, l’étude de la synthèse, de la densification et de la résistance à la lixiviation 
par l’eau. Ces trois aspects ont été abordés pour la céramique barytocalcite BaCa(CO3)2, matériau de référence, 
pour laquelle une première analyse de faisabilité peut être faite, après avoir rappelé les principaux résultats 
acquis (§2.7.1). Pour les deux céramiques alternatives rhodochrosite MnCO3 et kutnahorite CaMn(CO3)2, des 
essais de synthèse et de frittage ont été faits. La résistance à la lixiviation n’a pas été déterminée, c’est pourquoi 



Dossier VAE de Doctorat de l’Université Grenoble Alpes, ED I-MEP², 2018/2019 – Page 69 

les résultats acquis seront comparés à ceux de la barytocalcite (§2.7.2). Enfin les perspectives possibles de ce 
travail seront proposées (§2.7.3). 

 

2.7.1 Matrice barytocalcite BaCa(CO3)2 

Au niveau de la synthèse du matériau, il est démontré que la voie de synthèse la plus simple, ayant un excellent 
rendement et offrant une compatibilité accrue avec l’usine actuelle est une réaction de précipitation à partir de 
carbonate de sodium et les nitrates de baryum et calcium, tous dissous et amenés à la stœchiométrie pour 
former BaCa(CO3)2. Néanmoins la barytocalcite n’est pure que dans un domaine étroit autour de la 
stœchiométrie des précurseurs et un écart, même faible peut mener à la précipitation de phases secondaires, 
notamment un carbonate de baryum, probablement non-stoechiométrique. La densification de la barytocalcite est 
obtenue par un frittage sous charge grâce un mécanisme prépondérant de diffusion volumique avec une énergie 
d’activation de 230 kJ.mol-1. Un frittage SPS permet d’atteindre des densités relatives de l’ordre de 95% avec un 
frittage de 30 min à 450°C sous 70 MPa typiquement, et ce, sans perte de carbone. La carte de frittage SPS de 
la barytocalcite a été établie pour limiter le grossissement des grains lors de fermeture de la porosité fermée. 
Dans le cas d’une barytocalcite avec la phase secondaire de type carbonate de baryum, il a été montré que le 
mécanisme prépondérant de la densification changeait pour un frittage limité par les joints de grains avec une 
énergie d’activation du frittage plus faible à 160 kJ.mol-1 avec une accélération de la cinétique de frittage 
constatée en HUP et en SPS. La durabilité aqueuse de la barytocalcite BaCa(CO3)2 a été étudiée en eau pure à 
30°C en milieu renouvelé ou non. Le matériau se dissout assez vite et les ions relâchés permettent la 
précipitation de BaCO3 et CaCO3, selon un mécanisme proche de celui de la sédimentation océanique. Celui-ci 
minore de manière apparente la concentration en carbone solubilisé et explique la faible constante de solubilité 
apparente de la barytocalcite reportée dans la littérature. Les premiers essais de changement d’échelle vers une 
pastille de diamètre 30 mm montrent qu’un palier de dégazage, préalable au frittage, semble nécessaire pour 
densifier le matériau. 

 

2.7.2 Matrices rhodochrosite MnCO3 et kutnahorite CaMn(CO3)2 

 

Ces matrices ont été étudiées en tant que céramiques alternatives à la barytocalcite. Elles présentent des 
volumes spécifiques de carbone plus faibles que la barytocalcite avec un gain théorique en volume de l’ordre de 
13% entre une barytocalcite et une kutnahorite. L’étude de leur synthèse a montré que ces phases étaient 
possiblement obtenues par précipitation en milieu nitrate. Ainsi le phasage avec le piégeage du carbone semble 
possible. La synthèse de la rhodochrosite est également sensible à une sous-stœchiométrie en précurseurs. En 
termes de consolidation, ces deux phases se frittent et se décarbonatent en même temps. Le frittage SPS a 
permis de consolider ces matériaux avant qu’ils ne se décomposent totalement. L’influence bénéfique d’une 
pression élevée lors du frittage SPS a été démontrée pour la première fois pour réduire la décarbonatation 
globale du matériau et pouvoir le fritter. Pour la rhodochrosite, une pastille dense à 95% a été obtenue avec une 
pression de 90 MPa et une perte en carbone de 7%. Pour la kutnahorite, une pastille dense à 95% a été obtenue 
avec une pression de 80 MPa et une perte en carbone de 12%. Toutefois, les pertes en carbone lors de la 
densification effacent le gain amené par ces deux phases puisqu’il faudrait près de 12000 pastilles (Ø30 cm, 
h=15 cm) pour conditionner 37800kg de carbone, soit presque autant qu’avec la barytocalcite. A ce stade, ces 
matériaux n’offrent pas une alternative intéressante à la barytocalcite. 

 

2.7.3 Perspectives envisagées 

En termes de faisabilité technique, la synthèse par précipitation d’une barytocalcite pure requiert d’amener les 
précurseurs à la stœchiométrie, ce qui peut être délicat à contrôler dans un procédé industriel avec une teneur 
en carbone pouvant fluctuer dans le temps. La faisabilité de la synthèse doit être validée dans les conditions 
représentatives de l‘usine, en termes d’hygrométrie, de température et présence d’iode par exemple. En 
supposant que celle-ci soit faisable, il est vraisemblable que la présence de phases secondaires précipitant avec 
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la barytocalcite est inévitable. Plutôt que d’essayer de contrôler la stœchiométrie des précurseurs, il semble plus 
avantageux de définir des conditions de frittage pouvant s’accommoder de ces phases secondaires diverses, 
dans des limites à définir. Le procédé SPS semble être le plus apte pour approcher des conditions de frittage 
qualifiées d’« enveloppe ». Les premiers essais de frittabilité de la barytocalcite par SPS semblent être positifs, y 
compris en présence d’une phase secondaire de type carbonate de baryum. Une fois ces éléments acquis, une 
possible augmentation des dimensions des pastilles serait à étudier pour diminuer le nombre de pastilles à 
densifier. A titre d’illustration, il faudrait 12000 pastilles de barytocalcite de diamètre 30 cm et hauteur 15 cm pour 
conditionner les 37800 kg de carbone annuellement produits par l’usine, soit un volume de 125 m3 environ (hors 
conteneur). Le premier facteur limitant le scale up des pastilles semble être la présence d’impuretés volatiles 
dans la poudre de barytocalcite qu’il faudrait par exemple décomposer lors d’un palier préalable au frittage. Ces 
premiers éléments additionnels sont nécessaires pour pouvoir statuer sur le potentiel de la barytocalcite. En 
termes d’intérêt scientifique, il serait intéressant de savoir par quel mécanisme la pression appliquée lors du 
frittage SPS permet de réduire la décarbonatation. Par ailleurs, la dilution du carbone 14 avec le carbone 12 du 
procédé augmente fortement la quantité de carbone à traiter. Il serait éventuellement intéressant d’investiguer 
par une étude papier la possibilité de séparation isotopique du carbone en phase liquide dans le but de réduire 
les flux à traiter au prix d’une augmentation de l’activité du colis. 

En termes d’alternative à la cimentation pratiquée industriellement à Sellafield, le principal avantage de la 
céramisation est la diminution d’un facteur 4 des volumes de colis produits ramenés à la masse de carbone. 
Dans le cadre d’un stockage profond, le gain en volume serait considérable. Des données complémentaires 
relatives au carbone 14 ont été rapportées par l’Andra en 2016. En l’état des connaissances relatives au projet 
Cigeo et sur la base des hypothèses de la situation de référence du scénario d’évolution normale (SEN), la dose 
à l’exutoire liée au carbone 14 est in fine négligeable [148]. Et ceci malgré des hypothèses très pénalisantes : 
100% de son inventaire est considéré sous forme organique, sans sorption et soluble dans les composants 
cimentaires et dans le Callovo-Oxfordien (COx), avec un coefficient de diffusion majorant. En conclusion, les 
calculs de l’Andra montrent qu’en l’absence d’une performance de rétention sur le conditionnant du carbone 14, 
la couche du COx confine le radioélément suffisamment longtemps pour permettre sa désactivation (Figure 56).  

 
Figure 56. Atténuation calculée des radionucléides dans la couche d’argile envisagée pour le stockage, issu de 

[148] 

 

Le carbone 14 est donc considéré comme totalement atténué dans les 10 premiers mètres environ autour du site 
de stockage dans la couche d’argile. Ainsi la forme céramique qui permet un gain d’un facteur 4 sur les volumes 
de colis par rapport à la cimentation est à considérer sérieusement. 

 

  



Dossier VAE de Doctorat de l’Université Grenoble Alpes, ED I-MEP², 2018/2019 – Page 71 

3. CARACTERISATION PAR DIFFUSION ET DIFFRACTION DE 
RAYONS X DE PHASES LIEES AU TRAITEMENT DE DECHETS 
NUCLEAIRES 
 

Cette partie du manuscrit montre l’acquisition et l’usage de compétences dans le cadre d’une activité de 
recherche. Il s’agit de la caractérisation de matériaux de conditionnement de déchets par diffusion et diffraction 
de rayons X. Dans la partie 3.1, la structure cristallographique d’un intermédiaire réactionnel, jamais répertorié, a 
été décrite à l’aide de la modélisation par Rietveld. Ce travail a été publié et la structure a été ajoutée à la base 
ICDD 2019 (PDF00-068-0198) [21]. Sur cette base, un travail de mesure de la solubilité d’hafnium dans un verre 
a pu être consolidé et publié avec des quantifications faites par modélisation Rietveld [17]. Avec la même 
technique, une ré-investigation de la structure d’une apatite au cérium, déjà publiée, a permis de proposer une 
nouvelle structure qui est bien plus en accord avec les apatites analogues comportant des terres rares que celle 
déjà publiée [22]. Enfin un exemple de l’utilisation de l’affinement de Rietveld à des fins de quantification de la 
teneur massique de cristaux et d’amorphe est reporté. Dans la partie 3.2, l’utilisation de la diffusion de rayons X 
et de la fonction de distribution de paires a permis de caractériser l’ordre local de matériaux, inaccessible par 
diffraction où les ordres locaux et à grande distance des matériaux sont considérés comme identiques. Enfin 
dans la partie 3.3, un exemple d’utilisation de l’affinement de profil des raies par des harmoniques sphériques est 
reporté. Sur la base de données de DRX-HT, il est montré comment on peut évaluer, in situ, la forme des 
cristaux qui germent, croissent et se dissolvent dans un verre. Ce travail est en cours de développement. 

 

 

3.1 SYNTHESE ET CARACTERISATION STRUCTURALE PAR AFFINEMENT RIETVELD 
 

3.1.1 Contexte 

L’analyse de Rietveld est une technique permettant d’affiner une structure cristallographique par comparaison 
entre le diffractogramme expérimental et celui calculé à partir de la structure supposée. La minimisation de la 
différence entre les deux diffractogrammes liée à des paramètres structuraux libérés tels que les positions 
atomiques, taux d’occupation d’un site, etc. permet d’affiner la structure réelle du matériau. Les deux exemples 
d’utilisation de l’analyse de Rietveld reportés ci-après portent sur : 

- un disilicate de sodium et hafnium de formule Na2HfSi2O7, intermédiaire réactionnel observé lors 
d’une thèse menée au laboratoire sur la réactivité chimique à haute température de verres. Il s’agit 
de la première observation reportée de cette phase dont la structure a été publiée à cette occasion et 
ajoutée aux bases de données existantes (§3.1.2). 
 

- une apatite au cérium de formule Ca2Ce8(SiO4)6O2, observée lors d’un stage que j’ai encadré sur la 
réactivité de métaux et de verres à haute température. La revue des apatites analogues avec 
d’autres terres rares a permis de voir que la structure affinée correspondait à celle attendue, 
contrairement à celle mentionnée dans la littérature. Ainsi une ré-investigation de la structure de la 
phase Ca2Ce8(SiO4)6O2 a été publiée et ajoutée aux bases de données existantes (§3.1.3). 

 

3.1.2 Synthèse et caractérisation structurale de l’intermédiaire réactionnel Na2HfSi2O7 

 

La structure de la phase Na2HfSi2O7 a pu être déterminée par DRX sur poudre car une phase iso-structurelle 
parakeldyshite de formule Na2ZrSi2O7 existe. Cette phase appartient à la famille des zirconosilicates où la 
structure est décrite par un réseau d’octaèdres ZrO6 et tétraèdres SiO4 et où les cations Na sont situés dans les 
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vides dans des polyèdres à 8 sommets. La synthèse d’une poudre a pu être faite avec les moyens 
expérimentaux disponibles au laboratoire, sur la base de la littérature reportée pour la synthèse de Na2ZrSi2O7. 
Ces résultats ont été publiés dans Acta Crystallographica [21]. 

 

3.1.2.1 Synthèse de la phase Na2HfSi2O7 

La phase Na2HfSi2O7 a été élaborée sur la base du protocole de synthèse de la parakeldyshite Na2ZrSi2O7 
[149,150]. Il s’agit d’une synthèse en deux étapes où une première phase pétarasite de formule 
Na5Zr2Si6O18(Cl.OH)2. H2O est obtenue par synthèse hydrothermale, avec du hafnium à la place du zirconium. 
Tout d’abord un mélange de silicate de sodium en solution, de chlorure de hafnium, de chlorure de potassium, de 
soude et d’eau est réalisé sous forte agitation dans un seau en polytétrafluoroéthylène. Après 30 min d’agitation, 
un gel est formé avec un pH de l’ordre de 13. Le gel est chauffé en conditions hydrothermales durant 10 jours à 
250°C. Le produit obtenu est rincé plusieurs fois, filtré et séché. La DRX confirme l’obtention d’une phase de type 
pétarasite. La seconde étape est une calcination à 1100°C sous air durant 15 h à l’issue de laquelle une poudre 
blanche est obtenue. L’imagerie par MEB-BSE montre la présence de larges grains facettés composés de Na, 
Hf, Si et O, intégrés dans une matrice moins lourde contenant du potassium en plus. La composition chimique 
semi-quantitative des grains faite par EDS conduit à une formule Na1,7±0,2Hf1,0Si2,3±0,1O7,3±0,9, proche de la 
stœchiométrie recherchée Na2HfSi2O7 (Figure 57). 

 

 
Figure 57. Image MEB-BSE des grains de Na1,7±0,2Hf1,0Si2,3±0,1O7,3±0,9 dans une matrice Na, Hf, Si, K, O. 

 

 

3.1.2.2 Caractérisation structurale de la phase Na2HfSi2O7 

Dans le cadre de la thèse de Pierrick Chevreux, la solubilité de l’uranium dans un verre fondu en présence de 
métal a été étudiée, à l’aide d’un simulant de l’uranium [17]. Les conditions réductrices imposées par la fraction 
métallique favorisent la forme +IV de l’uranium, simulé par de l’hafnie HfO2. Ainsi la solubilité de l’hafnie a été 
étudiée dans un verre SiO2-CaO-Al2O3-Na2O entre 1200 et 1450°C en conditions réductrices. Lorsque la limite 
de solubilité du HfO2 dans un verre est atteinte, le HfO2 amené en excès est habituellement retrouvé sous la 
forme de HfO2 ou de hafnon HfSiO4 en conditions réductrices. Dans un cas, une phase composée de Na, Hf, Si 
et O a été détectée et une stœchiométrie s’écrivant Na2HfSi2O7 a été proposée par analogie avec la 
parakeldyshite Na2ZrSi2O7. Grâce à la structure déterminée ci-dessous, les phases de la fraction cristalline de 
l’échantillon ont pu être quantifiées par modélisation Rietveld. 
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Un diffractogramme a été réalisé de 8 à 120°2θ avec un diffractomètre à rayons X en géométrie Bragg- Brentano 
(Panalytical MPD Pro, tube cuivre λ=1,5406Å) équipé d’un détecteur semi-conducteur X’Célérator. Le 
diffractogramme comporte un fond continu montrant la présence d’une légère bosse attribuée à la phase de 
contraste chimique plus sombre vue au MEB, qui serait donc amorphe. Les pics obtenus sont assez fins, signe 
de cristallites ayant pu croitre. Un affinement de Rietveld a été fait selon le protocole reporté dans le §2.3. On 
observe que toutes les réflexions observées sont décrites par la maille choisie et on affine les paramètres de 
maille pour en déduire le volume (297,25 Å3). Celui-ci est plus faible que celui de la parakeldyshite (299,61 Å3), 
malgré des rayons ioniques quasi égaux entre zirconium et hafnium pour une même coordinence 
(r (Zr4+)VI=72 pm et r(Hf4+)VI=71 pm) [151]. 

 

La deuxième étape de l’affinement permet d’affiner la stœchiométrie. Les positions des atomes sont affinées et 
ensuite les taux d’occupation. Ceux-ci sont fixés à l’unité car la stœchiométrie exacte de la phase n’a pas été 
déterminée. Les positions initiales des atomes sont celles de la phase parakeldyshite. Les positions des atomes 
sont affinées progressivement en commençant par le hafnium. Les atomes d’oxygène du polyèdre 
correspondants sont ensuite libérés. Le même protocole est fait pour les deux tétraèdres de silicium. La position 
du sodium est affinée en dernier. A chaque étape, la structure est visualisée pour vérifier sa cohérence. En 
dernier lieu, le paramètre de déplacement atomique est affiné. Dans notre cas, une agitation isotrope des atomes 
Si et Na a et anisotrope pour le Hf ont été considérées et affinées. Les facteurs d’agitations thermiques des 
oxygènes ont été affinés avec une contrainte d’égalité entre eux pour éviter un facteur d’agitation négatif pour 
l’atome O5, encore inexpliqué. 

 

 

 
Figure 58. Affinement et représentation de la structure Na2HfSi2O7, figure extraite de [21] 

 

 

Une comparaison numérique entre les structures de la parakeldyshite Na2ZrSi2O7 et la phase Na2HfSi2O7 a été 
réalisée avec le programme Compstru et a confirmé le caractère iso-structurel des deux phases [152]. Les 
paramètres de la structure sont reportés dans le Tableau 19. L’atome Na2 est celui qui bouge le plus entre les 
deux structures. 
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Type x y z Déplacement atomique (Å2) Taux d’occupation 

Na1 0.8823(15) 0.0970(12) 0.2630(18) 0.035(4) 1 

Na2 0.3456(14) 0.5024(10) 0.7608(18) 0.011(3) 1 

Hf1 0.2880(3) 0.2710(2) 0.2201(3) 0.0158(7) -anisotrope- 1 

Si1 0.6528(13) 0.1435(9) 0.7769(13) 0.010(3) 1 

Si2 0.9381(12) 0.3380(8) 0.6861(15) 0.006(2) 1 

O1 0.307(2) 0.0382(17) 0.172(3) 0.0030(15) 1 

O2 0.865(2) 0.1777(14) 0.727(2) 0.0030(15) 1 

O3 0.494(2) 0.2081(15) 0.530(3) 0.0030(15) 1 

O4 0.562(2) 0.2522(15) 0.020(3) 0.0030(15) 1 

O5 -0.003(2) 0.3116(14) 0.401(3) 0.0030(15) 1 

O6 0.120(2) 0.3300(14) 0.872(3) 0.0030(15) 1 

O7 0.284(2) 0.5148(14) 0.288(3) 0.0030(15) 1 

Tableau 19. Positions des atomes de la structure Na2HfSi2O7, données extraites de [21] 

 

Une copie de la fiche PDF00-068-0198 présente dans la base PDF4+ 2019 de l’ICDD est présentée en Figure 
59. La structure a été ajoutée dans la base de données ouverte COD sous le numéro 2311093 [153]. 

 
Figure 59. Vue de la fiche PDF00-068-0198 de la phase Na2ZrSi2O7 de la base PDF4+ 2019. 
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3.1.3 Ré-investigation de la structure d’une apatite de cérium silicatée Ca2Ce8(SiO4)6O2 

Dans le cadre d’une étude de la fusion de métaux avec un laitier de décontamination de composition SiO2, CaO 
et Al2O3, une apatite Ca2Ce8(SiO4)6O2 a été obtenue. Elle présentait un volume approximatif de 560Å3 contre 
530Å3 pour la même apatite reportée dans la littérature [154]. Une incohérence entre la composition de l’apatite, 
confirmée par EDS, et le volume de sa maille, visiblement trop élevée par rapport à la littérature, est apparue. 
L’analyse bibliographique des apatites Ca2Ln8(SiO4)6O2 avec Ln= La, Pr, Nd, Sm, Eu, et Gd, a montré que la 
structure de l’apatite au cérium de la littérature n’était pas cohérente avec ces dernières, contrairement à celle 
obtenue dans notre étude. Ainsi l’apatite Ca2Ce8(SiO4)6O2 a été synthétisée par un procédé original et 
caractérisée. Ces résultats ont été publiés dans Acta Crystallographica [22]. 

3.1.3.1 Synthèse de la phase Ca2Ce8(SiO4)6O2 

La synthèse des apatites Ca2Ln8(SiO4)6O2 se fait généralement par une calcination des oxydes CaO, Ln2O3 et 
SiO2 dans l’air à 1673K [155]. Un précurseur trivalent de la terre rare est utilisé, qui est au même degré 
d’oxydation que celui dans l’apatite. Toutefois, la phase Ce2O3 est connue pour être difficile à obtenir et non 
stable sous air [156,157,158]. Seul le précurseur tétravalent CeO2 était disponible. L’analyse du diagramme 
d’Ellingham a permis de constater que le silicium métallique pouvait réduire le cérium tétravalent en trivalent 
sans aller jusqu’au cérium métallique. De plus, le silicium métallique ne réduit ni l’oxyde de calcium ni l’oxyde 
d’aluminium composant le creuset et s’oxyde en silice qui peut s’incorporer dans l’apatite finale (Figure 60). 
[159]. Ainsi un seul traitement thermique permet à la fois de réduire le cérium à l’état d’oxydation désiré et de 
synthétiser l’apatite sans avoir de phases secondaires autres que l’apatite recherchée  

 

 
Figure 60. Diagramme d’Ellingham pour les éléments en présence 
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Un mélange de poudre de CaO, CeO2, Si et SiO2 a été broyé dans un mortier et tassé dans un creuset en 
alumine. Après un recuit de 1h à 1873K sous argon, une pastille frittée de couleur homogène brunâtre a été 
obtenue, broyée et caractérisée par DRX. La poudre a été préparée pour une analyse MEB/EDS et une 
composition Ca2.1Ce7.9(SiO4)6O2 a été déterminée. 

3.1.3.2 Caractérisation structurale de la phase Ca2Ce8(SiO4)6O2 

L’affinement de la structure a été fait sur la base de la structure des apatites de terres rares (groupe d’espace 
P63/m). Une stœchiométrie Ca2Ce8(SiO4)6O2 a été fixée en accord avec la mesure EDS et la littérature qui 
indique l’absence de lacunes pour le silicium et l’oxygène. Le site 4f de l’apatite est occupé à moitié par Ce et par 
Ca, tandis que le site 6h est occupé uniquement par le Ce. Cette configuration est identique à celle de l’apatite 
au Pr mais pas pour celles au La et au Nd qui ont 1,4 et 4% de Ca sur ce site, respectivement. Dans notre cas, 
l’affinement convergeait à 0,4% de Ca, valeur discutable compte tenu de la qualité des données. Les facteurs 
d’agitation thermique ont été fixés car ils convergeaient vers des valeurs trop faibles et dont l’incertitude était 
supérieure à la valeur nominale. La densité électronique résiduelle mesurée est de 5,8eV.Å-3 à une distance de 
0,97Å du cérium le plus proche. L’affinement est présenté sur la Figure 61. 

 
Figure 61. Affinement de la phase Ca2Ce8(SiO4)6O2, figure extraite de [22] 

 

 

Les paramètres de la structure sont reportés dans le Tableau 20. 

Type x y z Déplacement atomique (Å2) Taux d’occupation 

Ca1 0.333333 0.666667 -0.0009(7) 0.008 0.5 

Ce1 0.333333 0.666667 -0.0009(7) 0.008 0.5 

Ce2 0.23194(13) -0.01214(18) 0.25 0.006 1 

Si 0.4040(6) 0.3713(6) 0.25 0.005 1 

O1 0.3293(13) 0.4865(12) 0.25 0.003 1 

O2 0.5980(14) 0.4634(13) 0.25 0.003 1 

O3 0.3410(7) 0.2594(8) 0.0668(9) 0.003 1 

O4 0 0 0.25 0.003 1 

Tableau 20. Positions des atomes de la structure Na2HfSi2O7, données extraites de [22] 
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La cohérence de l’apatite synthétisée avec les autres apatites Ca2Ln8(SiO4)6O2 avec Ln= La, Pr, Nd, Sm, Eu, et 
Gd est présentée sur la Figure 62. Les terres rares se partagent sur un site 4f en coordinence 9 et sur un site 6h 
en coordinence 7. On constate que le volume de l’apatite Ca2Ln8(SiO4)6O2 est une fonction affine du rayon 
ionique de la terre rare au degré 3+ avec une coordinence moyenne de 7. On observe que l’apatite synthétisée 
est cohérente avec les autres apatites, contrairement aux données de Skakle et al. (volume de la maille de 530Å3 
[154]). 

 

 
Figure 62. Volume d’une apatite Ca2LnIII

8(SiO4)6O2 en fonction du rayon ionique moyen de la terre rare Ln3+ à une 
coordinence moyenne de VIII, figure extraite de [22] 

 

Le décalage des données de Skakle et al. avec les autres apatites peut s’expliquer par une stœchiométrie de 
l’apatite qui n’avait pas été vérifiée expérimentalement. Les auteurs indiquent une synthèse de l’apatite par voie 
hydrothermale alors que la diffusion à l’état solide par calcination semble être la technique de référence pour 
l’élaboration des apatites aux terres rares. 

 

3.1.4 Quantification de phases cristallisées en présence d’une phase amorphe 

 

3.1.4.1 Méthodologie suivie 

Dans un diffractogramme d’un mélange d’une phase 1 et d’une phase 2, la quantification de la proportion 
massique relative de chaque phase est fait par le rapport des facteurs d’échelle des deux phases ainsi que les 
paramètres Z (nombre d’unités formulaires dans la maille), M (masse de l’unité formulaire), et V (volume de 
maille) de chaque phase (formule ci-dessous). 
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En présence d’une phase amorphe additionnelle, il est possible de déterminer les teneurs relatives de 2 phases 
cristallines et de la phase amorphe. Il est nécessaire d’introduire un étalon sous forme de poudre à une teneur 
connue (𝑊𝑊𝑊𝑊)𝑟𝑟é𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒. L’affinement de Rietveld permet d’avoir les proportions relatives des phases (𝑊𝑊1)𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 é𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡, 
(𝑊𝑊2)𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 é𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡 et (𝑊𝑊𝑊𝑊)𝑋𝑋 pour l’étalon qui bouclent à 100%. Or puisque l’on connaît la teneur réelle de l’étalon 
(𝑊𝑊𝑊𝑊)𝑟𝑟é𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒, il faut recalculer les proportions de chaque phase sans étalon avec la formule suivante : 

 

(𝑊𝑊1)𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠𝑠 é𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡 = (𝑊𝑊1)𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 é𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡
1−(𝑊𝑊𝑊𝑊)𝑟𝑟é𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒

   avec  (𝑊𝑊1)𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎𝑎 é𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡 = (𝑊𝑊1)𝑋𝑋  ×  (𝑊𝑊𝑊𝑊)𝑟𝑟é𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒𝑒/(𝑊𝑊𝑊𝑊)𝑋𝑋 

 

Dans ce cas, la somme des proportions massiques de la phase 1 et 2 ne boucle pas à 100%, le complément est 
la phase amorphe. Cette technique a été utilisée dans le laboratoire pour plus d’une trentaine d’analyses 
d’échantillons comportant entre 1 et 4 phases cristallisées dans du verre. Un exemple d’application est reporté 
dans le § 3.1.4.2. 

 

3.1.4.2 Exemple d’application 

Il s’agit d’une quantification d’une apatite cristallisée dans un verre étudié dans le cadre d’une thèse [160]. 
L’étalon utilisé est une poudre de LaB6 de granulométrie connue. En raison de la différence d’absorption 
éventuelle entre l’étalon et l’apatite, il est nécessaire de corriger les fractions massiques par le facteur de 
contraste d’absorption de Brindley 𝜏𝜏𝜙𝜙. Dans notre cas, la différence d’absorption entre l’étalon et l’apatite est 
faible, ce qui permet d’utiliser l’approximation de Brindley (Équation 12). 

 

𝜏𝜏𝜙𝜙 = 1 − 1,450 × �𝜇𝜇𝜙𝜙 − 𝜇̅𝜇�𝑟𝑟 + 1,426[(𝜇𝜇𝜙𝜙 − 𝜇̅𝜇)𝑟𝑟]2 Équation 12 

 

Avec 𝜇𝜇𝜙𝜙 coefficient d’absorption linéaire de la phase, 𝜇̅𝜇 le coefficient d’absorption moyen obtenu avec les teneurs 
massiques déterminées par l’affinement et 𝑟𝑟 le rayon moyen des grains de la phase. Pour l’apatite, le diamètre 
de Férêt a été mesuré par analyse d’image à 2,5 µm. La stœchiométrie réelle de l’apatite déterminée par 
l’affinement a permis de calculer l’absorption linéaire de l’apatite à 1164 cm-1. Pour l’étalon, le rayon médian a été 
mesuré par granulométrie laser à 1,8 µm et l’absorption linéaire théorique du LaB6 a été considérée à 1156 cm-1. 
Le calcul est itératif puisque l’on calcule d’abord le facteur 𝜏𝜏𝜙𝜙 en considérant les proportions massiques 
déterminées initialement. Ensuite le facteur 𝜏𝜏𝜙𝜙 permet de corriger les fractions massiques et de calculer de 
nouvelles proportions massiques qui permettent de recalculer un nouveau coefficient 𝜇̅𝜇 qui est réinjecté dans 
l’Équation 12. Après 400 itérations typiquement, le calcul converge vers les valeurs finales des facteurs 𝜏𝜏𝜙𝜙. Les 
résultats sont consignés dans le Tableau 21. 

 

 𝜇𝜇𝜙𝜙 (cm-1) Rayon 𝑟𝑟 (cm) (𝜇𝜇𝜙𝜙 − 𝜇̅𝜇)𝑟𝑟 𝜏𝜏𝜙𝜙 finaux 

LaB6 1156 0,00018 -0,001 1,001 
Apatite 1164 0,00025 0,001 0,999 

Tableau 21. Paramètres du calcul du contraste d’absorption  
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On observe que les facteurs de Brindley finaux sont très proches de 1, rendant la correction faite sans effet 
notable sur la quantification. Ceci est dû au choix d’un étalon qui présente une absorption massique quasi 
équivalente à celle de l’apatite. Les étalons couramment choisis sont l’anatase TiO2 ou l’hexaborure de lanthane 
LaB6. Par exemple pour quantifier une phase amorphe en présence de cristaux de dioxyde de ruthénium RuO2, 
l’anatase était privilégiée. Les résultats de quantification pour l’échantillon avec l’apatite sont reportés dans le 
Tableau 22. 

 

 Avec étalon Sans étalon 

Etalon LaB6 7,5% - 

Apatite 92,5% 29±2% 

Amorphe - 71±2% 

Tableau 22. Résultat de la quantification d’amorphe 

 

Dans le cadre de la thèse, les résultats obtenus par affinement Rietveld sur des verres avec des apatites au Nd 
et au La ont été comparés aux résultats de quantification obtenus par deux techniques différentes : l’analyse 
d’image (apatites au Nd et au La) et la RMN du 29Si (apatite au La). Un très bon accord entre les trois techniques 
a été constaté (tableau 4.1 de [160]). 

 

 

3.2 ANALYSE STRUCTURALE DE MATERIAUX PAR DIFFUSION TOTALE 
Une description de la technique de caractérisation, le protocole de mesure et le traitement de données sont 
d’abord expliqués (§3.2.1). Puis, une validation de l’analyse sur un matériau connu a été faite (§3.2.2). Ensuite 
deux exemples d’application sont présentés : la caractérisation d’un matériau pouvant échanger des cations et 
fournir des informations sur la localisation d’un de ces cations (§3.2.3) et la détermination de la structure de 
verres à 3 oxydes par couplage avec la modélisation EPSR (Empirical Potential for Structure Refinement), dont 
j’ai acquis les bases lors d’un workshop d’un congrès de cristallographie (§3.2.4). 

 

3.2.1 Collecte et traitement des données 

Initié au potentiel de caractérisation de cette technique en 2009 lors d’une formation à l’Institut des Matériaux de 
Nantes, j’ai pu trouver toutes les informations théoriques et pratiques dans l’ouvrage de Billinge et Egami [161] 
(§3.2.1.1). En parallèle, je me suis rapproché d’un collègue développant également la mesure de la fonction de 
distribution de paires au laboratoire pour des matériaux amorphes pour disposer d’un protocole de mesure 
consolidé (§3.2.1.2).  

 

3.2.1.1 Description 

La fonction de distribution de paires atomiques, appelée aussi PDF pour Pair Distribution Function, décrit la 
probabilité de trouver une paire atomique quelconque séparée d’une distance 𝑟𝑟 dans un matériau, quel que soit 
son degré d’organisation structural. Il y a plusieurs fonctions possibles suivant le matériau étudié ou la 
caractéristique que l’on veut souligner : 

- La fonction de densité de paires atomiques 𝜌𝜌(𝑟𝑟). Elle présente des bosses à une distance où il y a 
un écart par rapport à la densité numérique moyenne 𝜌𝜌0 qui est le nombre moyen d’atome par unité 
de volume. Les bosses correspondent à une distance sur-représentée dans le matériau et donc à 
une paire atomique. La fonction tend vers 𝜌𝜌0 lorsque r→ ∞ [162]. On rencontre aussi la fonction de 
distribution de paires atomiques 𝑔𝑔(𝑟𝑟) = 𝜌𝜌(𝑟𝑟)/𝜌𝜌0 qui tend vers 1 lorsque 𝑟𝑟→ ∞. Ces deux premières 
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fonctions mettent en lumière l’ordre à courte distance. La PDF de l’alliage amorphe Pd40Ni40P20 est 
présentée sur la Figure 63. La fonction tend vers 0,07 Å-3, qui est la densité numérique moyenne 
calculée théoriquement. La PDF montre des pics correspondants à des écarts par rapport à cette 
densité moyenne pour différentes distances entre paires atomiques.  

- La fonction de distribution radiale 𝑅𝑅(𝑟𝑟) ou 𝑇𝑇(𝑟𝑟). Elle permet de calculer le nombre de voisins d’une 
paire définie, par intégration de la fonction entre deux distances. 

- La fonction de distribution réduite de paires atomiques 𝐺𝐺(𝑟𝑟). En pratique c’est cette fonction qui est 
couramment utilisée. Elle est définie par 𝐺𝐺(𝑟𝑟) = 4𝜋𝜋𝜋𝜋[𝜌𝜌(𝑟𝑟) − 𝜌𝜌0], oscille autour de zéro et tend vers 
−4𝜋𝜋𝜋𝜋𝜋𝜋0 quand 𝑟𝑟→ 0. La fonction 𝐺𝐺(𝑟𝑟) pour la silice amorphe est reportée sur la Figure 63. Elle 
présente des pics pour les distances Si-O (1,62Å), O-O (2,6Å), Si-Si (3,2Å). Ensuite, les distances 
entre seconds voisins apparaissent, etc. 

 

  
Figure 63. PDF de l’alliage métallique amorphe Pd40Ni40P20 [163] et de la silice amorphe SiO2 [164]. 

 

La relation entre 𝜌𝜌(𝑟𝑟), 𝑔𝑔(𝑟𝑟) et 𝜌𝜌0 est la suivante : 

𝜌𝜌(𝑟𝑟) = 𝜌𝜌0 × 𝑔𝑔(𝑟𝑟) =
1

4𝜋𝜋𝜋𝜋𝑟𝑟2
��𝛿𝛿(𝑟𝑟 − 𝑟𝑟𝜈𝜈𝜈𝜈)

𝜇𝜇𝜐𝜐

 

Avec N le nombre d’atomes, 𝛿𝛿 la fonction dirac et 𝜇𝜇 et 𝜈𝜈 des atomes quelconques. 

L’intérêt des PDF pour des matériaux amorphes est évident. Dans le cas de matériaux cristallins, la PDF apporte 
une information invisible pour la diffraction classique. La diffraction suppose que le matériau analysé satisfasse la 
loi de Bragg, c’est-à-dire qu’il puisse être décrit par la répétition d’un même motif inscrit dans un maille 
élémentaire. C’est une description idéale qui n’est généralement pas celle de la réalité mais permet de définir 
une structure moyenne avec un ordre à longue distance. Toutefois, l’ordre local peut être différent de l’ordre à 
longue distance sans être détecté par la diffraction. C’est le cas des nanoparticules par exemple. Puisque 
l’analyse PDF ne pré-suppose pas de périodicité dans l’organisation atomique, elle permet de révéler l’existence 
de l’ordre à courte distance, invisible avec la méthode Rietveld, et de le modéliser. Par exemple l’alliage GaxIn1-

xAs montre une loi de Végard parfaite avec un paramètre de maille variant linéairement avec x. La diffraction 
apporte une information moyennée des distances interatomiques et de la maille cristalline alors que la PDF va 
donner une information locale montrant que les distances ne sont pas les mêmes (Figure 64). La PDF permet 
aussi d’étudier les matériaux intercalaires type feuillets. 
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Figure 64. PDF d’alliages GaxIn1-xAs, l’encart montre les différences des distances Ga-As et In-As, issu de [165]. 

 

Il y a trois types d’informations qui sont contenues dans un pic d’une fonction PDF : la position donne la distance 
moyenne entre deux atomes, la largeur à mi-hauteur et la forme donne la distribution de la distance et l’intensité 
intégrée peut donner la coordinence de l’atome central à la distance considérée. 

 

3.2.1.2 Collecte des données 

Expérimentalement, la fonction PDF est obtenue par la transformée de Fourier de la fonction de diffusion totale 
𝐹𝐹(𝑄𝑄). 

 

𝐺𝐺(𝑟𝑟) = 4𝜋𝜋𝜋𝜋[𝜌𝜌(𝑟𝑟) − 𝜌𝜌0] =
2
𝜋𝜋
� 𝐹𝐹(𝑄𝑄) × sin(𝑄𝑄𝑄𝑄) 𝑑𝑑𝑑𝑑
∞

0
 

 

Avec 𝐹𝐹(𝑄𝑄) = 𝑄𝑄[𝑆𝑆(𝑄𝑄) − 1]  et 𝑆𝑆(𝑄𝑄) l’intensité diffusée cohérente corrigée et 𝑄𝑄 le vecteur de diffusion tel que 
𝑄𝑄 = 4𝜋𝜋 sin𝜃𝜃 /𝜆𝜆, avec 𝜆𝜆 la longueur d’onde et 𝜃𝜃 l’angle de diffraction. 

Sur un diffractomètre usuel de laboratoire, plusieurs aménagements expérimentaux permettent d’acquérir des 
PDF de bonne qualité. Tout d’abord, la sommation sur un domaine infini des 𝑄𝑄 est physiquement impossible. La 
troncation de la somme à 𝑄𝑄𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚 fait que la fonction 𝐺𝐺(𝑟𝑟) est convoluée avec une fonction sin(𝑄𝑄𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚 × 𝑟𝑟)/𝑟𝑟 qui 
génère des oscillations parasites dont l’amplitude doit être diminuée sous peine de ne pas pouvoir discerner les 
pics dus à la structure et ceux de la fonction parasite. Ceci est fait en maximisant la borne haute de la somme 
𝑄𝑄𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚 par l’emploi d’un tube de rayons X de petite longueur d’onde au molybdène (𝜆𝜆 = 0,71Å) et une plage 
angulaire de collecte la plus grande possible (2𝜃𝜃 = 155°). Une valeur de 𝑄𝑄𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚𝑚  de l’ordre de 17,2Å-1 est atteinte 
avec un tube au Mo contre 8 Å-1 avec un tube au cuivre (𝜆𝜆 = 1,54Å) et 22Å-1 avec un tube à l’argent (𝜆𝜆 = 0,56Å). 
Toutefois l’inconvénient est le faible flux des sources qui nécessitent de collecter longtemps du signal, 
typiquement 16 h pour le tube au Mo, malgré l’emploi de fentes de divergence automatiques assurant une 
surface irradiée constante. La détection des rayons X est également à considérer. Sur le diffractomètre utilisé, le 
détecteur de silicium utilisé habituellement avec une source de cuivre est épais de 300 µm. L’efficacité de 
détection de 70% avec le cuivre diminue à 30% avec une source au Mo, dont les photons, plus énergétiques, 
traversent le détecteur sans être comptés. Dans le cas de l’argent, l’efficacité de détection chute à 10% pour la 
même raison, le même détecteur devrait idéalement mesurer 500 µm d’épaisseur. Sur les grands instruments 
par exemple, les dispositifs dédiés aux PDF atteignent couramment 25 Å-1 voire 100 Å-1 avec des flux très 
intenses permettant de faire des acquisitions rapidement voire en temps dit « résolu » (qq ms). 
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Une fois le signal 𝐼𝐼(𝑄𝑄) acquis, plusieurs corrections successives, dépendantes de la géométrie Bragg-Brentano 
choisie, sont faites afin d’obtenir 𝑆𝑆(𝑄𝑄) :  

- un retrait de la diffusion de l’air et du signal du porte échantillon, 
- une correction de polarisation, 
- une correction de l’absorption de l’échantillon en fonction de la géométrie de l’expérience, 
- un retrait de la diffusion Compton et de fluorescence (correction empirique), 
- une correction de Laue pour retirer la diffusion incohérente.  

 

A ce stade, on obtient l’intensité diffusée cohérente 𝑆𝑆(𝑄𝑄). Une normalisation de la fonction est faite par rapport au 
facteur de structure total moyen et le signal subit la transformée de Fourier. Ces corrections sont faites avec 
PDFGetX2 [166]. D’autres logiciels permettant d’obtenir une PDF ont été testés tels que GudRunX, Tsigan X, et 
RAD mais n’ont pas été utilisés en routine. La Figure 65 montre le signal I(Q) du nickel jusqu’à 17,2 Å-1 et la PDF 
obtenue. Celle-ci est comparée à la PDF obtenue sur synchrotron avec un module du vecteur de diffusion plus 
élevé. 

 

  
Figure 65. Signal I(Q) et gaz résiduel du nickel (à gauche) et PDF G(r) obtenue, et comparée à un PDF du nickel 

avec rayonnement synchrotron (à droite). 

 

On voit les oscillations parasites de la PDF obtenue, notamment à 3,1 Å et 3,8 Å, qui sont quasi-absentes de la 
PDF synchrotron grâce au module du vecteur de diffusion plus élevé. A plus grande distance, il n’y a plus de 
différences entre les deux signaux. Ainsi, il faut être prudent sur l’interprétation des pics à basse distance, qui 
peuvent être soit des artefacts mathématiques, soit une information structurale réelle. 

 

3.2.2 Essai sur un matériau cristallin 

La PDF de la barytocalcite a été déterminée (Figure 66). 
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Figure 66. Phase BaCa(CO3)2 : S(Q) et PDF G(r). 

 

La technique PDF étant utile pour observer l’ordre local, il faut comparer la PDF expérimentale avec la PDF 
théorique. Sur la base des positions atomiques de la littérature, cette dernière est obtenue avec le logiciel 
PDFGui [167]. La comparaison est reportée sur la Figure 67. 

 
Figure 67. Phase BaCa(CO3)2, PDF G(r) expérimentale, théorique et résidu. 

 

On observe un bon accord entre la PDF théorique et la PDF expérimentale, ce qui suggère que la barytocalcite 
ne présentait pas un ordre à courte distance différent de celui à longue distance défini par les positions de Bragg. 
De plus, on peut constater l’absence d’une phase amorphe mélangée avec la barytocalcite dont les distances 
auraient été superposées avec celles de la barytocalcite.  

 

Un exemple d’application pour un matériau à substitution cationique est présenté dans le §3.2.3. Un deuxième 
exemple d’application est montré pour un verre dans le § 3.2.4. 
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3.2.3 Localisation du césium dans un ferrocyanure de cuivre (K,Cs)2CuFe(CN)6 

Cette étude permet d’améliorer la connaissance d’un matériau analogue au bleu de Prusse qui sert de sorbent 
du césium radioactif dans des effluents liquides. 

3.2.3.1 Contexte technique et méthodologie 

L’objectif de cette étude est de déterminer la localisation du césium dans ce matériau de formule K2CuFe(CN)6 
qui accepte Cs en substitution partielle de K. La littérature reporte plusieurs structures possibles mais le 
diffractogramme du matériau indique qu’il cristallise dans le système cubique avec un paramètre de maille situé 
vers 9,99Å. 

 
Figure 68. DRX avant/ après échange au césium d’une phase K2CuFe(CN)6 

 

En présence de césium , un échange partiel avec le potassium est réalisé avec une augmentation du paramètre 
de maille vers 10,23Å (PDF04-014-638). Ceci est confirmé par les diffractogrammes reportés sur la Figure 68. 
Par ailleurs, on constate l’absence de réflexions supplémentaires donc de sur-structure éventuelle.  

Pour une phase K2CuFe(CN)6, la littérature reporte deux structures dans la symétrie cubique : 

- La fiche 04-010-1963 de la base PDF4+ (a=9,99Å) avec le groupe d’espace 𝐹𝐹𝐹𝐹3�𝑚𝑚 (Figure 69). L’ion 
Cu est en position 4𝑏𝑏 (0,5;0;0), l’ion Fe est en position 4𝑎𝑎 (0;0;0), entouré de 6 atomes de carbone et 
azote et l’ion K est en position 8𝑐𝑐 (1/4;1/4;1/4). Cette structure est reportée par Rigamonti [168]. 
Dans la même référence, on trouve une structure avec le groupe d’espace 𝐹𝐹4�3𝑚𝑚, où le site K est 
scindé en 2 positions possibles, qui n’est pas référencée dans la base PDF4+ mais seulement dans 
la base COD (N°1010359) (Figure 70). 
 

- La fiche 00-068-0151 de la base PDF4+ (a=9,99Å) avec le groupe d’espace 𝐹𝐹4�3𝑚𝑚 (Figure 71). Cette 
structure dérive de la précédente mais comporterait des lacunes de groupements Fe(CN)6 et le 
ligand NC du cuivre serait remplacé par de l’eau, dite coordonnée. A cela se rajoute soit un possible 
léger décalage du potassium par rapport à la position 8𝑐𝑐, soit la possibilité d’avoir de l’eau substituant 
le potassium, dite eau libre. Cette structure est reportée par Ojwang et al. [169]. 
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Figure 69. Structure de la phase K2CuFe(CN)6 en Fm-3m (PDF 04-010-1963) 

 

 
Figure 70. Structure de la phase K2CuFe(CN)6 en F-43m (COD 1010359) 

 

 
Figure 71. Structure de la phase Structure de la phase K2CuFe(CN)6 (PDF 00-068-0151) 

 

K/Cs 

Cu 

Fe 

C 

N 
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L’affinement de Rietveld du matériau avant et après échange du Cs sur la base des deux structures n’ pas donné 
satisfaction en termes d’accord sur les intensités de réflexions. Un χ² situé entre 6 et 18 a été atteint en affinant 
les positions et les taux d’occupations. 

Sur la base du constat que les structures proposées dans la littérature ne permettaient pas de modéliser 
correctement nos diffractogrammes, il a été décidé d’évaluer l’apport des PDF utilisés en tant que technique 
mettant en avant les différences de l’ordre local du matériau avant et après l’échange au Cs. 

 

3.2.3.2 Résultats apportés par la technique PDF 

Les PDF de phase K2CuFe(CN)6 et (K,Cs)2CuFe(CN)6 ont été acquises et une première analyse a consisté à les 
comparer (Figure 72a). Ensuite un second traitement de ces mêmes données a été fait où l’on considère 
virtuellement que la phase K2CuFe(CN)6 constitue le porte échantillon contenant la poudre de la phase 
(K,Cs)2CuFe(CN)6. Cet artifice permet de ne voir que les corrélations Cs-X (Figure 72b). Dans la littérature, cette 
méthodologie a été appliquée avec succès au cas d’une zéolite accueillant du césium en interstitiel et où 
l’agencement des atomes de césium a été visualisé puis même modélisé [170]. 

 

  
(a) (b) 

Figure 72. (a) PDF des phases K2CuFe(CN)6 et (K,Cs)2CuFe(CN)6 (b) PDF-Différence indiquant les corrélations 
Cs-X 

L’analyse de la Figure 72a montre que les distances de la structure cubique du bleu de Prusse Fe-C ou Cu-N 
(≈1,95Å), Cu-Fe (≈5,10Å) et C-N (≈1,40Å) ont légèrement augmenté en raison de l’insertion du césium. Ceci est 
cohérent avec les mesures du paramètres de maille que l’on peut faire par diffraction de rayons X. De manière 
significative, on constate l’apparition de deux larges pics à 3,5Å et 4,4Å, reliés à la présence de césium dans la 
structure. 

 

Afin d’aider à déterminer la structure, une mesure par EXAFS au seuil du cuivre à 8979 eV sur la ligne ISS (Inner 
Shell Spectroscopy) au NSLS (National Synchrotron Light Source II) a été faite par les partenaires américains du 
projet dans lequel ce matériau est étudié. Les résultats sont encore en cours d’analyse mais il est confirmé que 
l’état d’oxydation du cuivre ne change pas. Sur la base du modèle structural d’Ojwang, on trouve des fortes 
similitudes entre EXAFS et PDF sur les distances à C-N, Fe-C ou Cu-N et Fe-Cu. Ce premier modèle indiquerait 
une contraction possible des liaisons Cu-O de 3,80Å à 2,56Å, en présence de Cs. Ces deux valeurs ont été 
identifiées à la disparition du pic à 3,71Å et l’apparition d’un épaulement à 2,78Å sur les PDF correspondantes. 

Sur cette première base, il a été proposé une première indexation de la plupart des pics des PDF avant et après 
échange avec le césium (Figure 73). 
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Figure 73. Première proposition d’indexation des PDF de la phase K2CuFe(CN)6 (bleu) et (K,Cs)2CuFe(CN)6 

(rouge), non publié étude en cours 

 

Le Tableau 23 montre les distances issues des données d’EXAFS et de PDF. 

 

Sans Cs EXAFS PDF  Avec Cs EXAFS PDF Cohérence PDF/EXAFS 

C-N 1,21 1,39  C-N 1,22 1,41 Bonne 

Fe-C ou 

Cu/N 
1,89 1,90  Fe-C 1,89 1,94 Bonne 

Cu-O 3,80 3,71  Cu-O 2,56 2,78 Incertaine 

Cu-O/K ? 4,15 (Litt=4,44)  Cu-O/Cs ? 4,37 Incertaine 

Fe-Cu 5,07 5,10  Fe-Cu 5,10 5,14 Bonne 

Tableau 23. Comparaison des distances déterminées par EXAFS (Å), issues de la littérature avec des pics des 
PDF. 

 

Ce travail est encore en cours de consolidation avec un prochain run de mesures EXAFS à Soleil prévu début 
février 2019, au seuil du césium. 

 

3.2.4 Analyse d’un matériau amorphe : verre SiO2-B2O3-X (avec X=Li2O, Na2O, K2O) 

L’objectif de l’analyse est de déterminer la distance alcalin-oxygène des verres SiO2-B2O3-X (avec X=Li2O, Na2O, 
K2O) dans le cadre d’une étude sur l’effet de l’alcalin sur la conduction ionique du verre. La PDF des verres a été 
réalisée (Figure 74). 
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Figure 74. PDF expérimentales des verres SiO2-B2O3-X (avec X=Li2O, Na2O, K2O) 

Afin de déterminer les distances alcalin-oxygène, la structure totale du verre a été modélisée par la technique 
EPSR Empirical Potential Structure Refinement qui est une modélisation de type Reverse Monte Carlo. A l’issue 
de la modélisation, une structure en 3D du verre est obtenue, ce qui permet d’extraire les paramètres structuraux 
d’intérêt : longueur de liaison, angles, coordinence des atomes, etc. A l’état initial, une boite de 4000 atomes 
aléatoirement positionnés est créée. Les atomes sont répartis dans les proportions atomiques du verre étudié. Il 
est ensuite considéré que le potentiel d’interaction 𝑈𝑈 entre deux atomes quelconques 𝛼𝛼 et β est la somme d’un : 

- Potentiel interatomique de type Lennard-Jones, paramétré par deux facteurs 𝜀𝜀𝛼𝛼𝛼𝛼, 𝜎𝜎𝛼𝛼𝛼𝛼, différents pour 
chaque type d’atome et un terme coulombien paramétré par une charge fictive 𝑞𝑞𝛼𝛼𝛼𝛼. Pour minimiser le 
temps de calcul, la portée de ce potentiel est coupée au-delà d’une certaine distance de l’atome. 

- Potentiel empirique 𝑈𝑈(𝐸𝐸𝐸𝐸) qui permet d’affiner l’accord entre la 𝐹𝐹(𝑄𝑄) calculée et expérimentale. 

 
 

Les paramètres 𝜀𝜀𝛼𝛼𝛼𝛼, 𝜎𝜎𝛼𝛼𝛼𝛼 et 𝑞𝑞 pour chaque atome sont issus de la littérature (Tableau 24). 

 Si B Na Li K O 

Epsilon (kJ/mol) 0.25 0.25 0.25 0.25 0.35 0.25 

Sigma (Å) 1.4 0.85 2.2 1.7 3.7 3.2 

Charge (e) +2 +1.5 +0.5 +0.5 +0.5 -1 

Tableau 24. Paramètres Lennard-Jones utilisés pour la modélisation EPSR 

 

L’énergie interne 𝑈𝑈 de l’ensemble est calculée avec les potentiels interatomiques choisis et la position initiale des 
atomes. Un déplacement atomique aléatoire est généré et accepté si l’énergie interne 𝑈𝑈 recalculée après le 
déplacement est minimisée. Au bout de 24h de calcul, un premier modèle structural est obtenu, 𝐹𝐹(𝑄𝑄) calculée 
est superposée à la 𝐹𝐹(𝑄𝑄) expérimentale. Idéalement, on vérifie que les extrema des deux fonctions sont alignés 
sans être nécessairement superposés, comme observé sur la Figure 75 à gauche. A ce stade, on vérifie que les 
distances partielles du modèle sont conformes à la littérature, pour la distance Si-O attendue à 1,6Å par 
exemple. On vérifie également le rapport entre les atomes de bore en coordinence 3 et 4. Dans ces verres 
simples, elle peut être estimée à priori par le rapport de Bray à 3,6 soit 60% du bore en coordinence 3 et 40% en 
coordinence 4 [171]. Dans le cas d’un mauvais ajustement des extrema, il est nécessaire de visualiser les 
distances partielles pour repérer si une distance connue du verre est sous ou sur-estimée. Il faut ensuite 
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recommencer la modélisation en ajustant les paramètres 𝜀𝜀,𝜎𝜎, d’un des deux atomes de la paire et voir si 
l’ajustement est meilleur. Si l’ensemble paraît cohérent, on introduit le potentiel empirique dont la valeur est 
incrémentée par paliers successifs avec un temps de calcul suffisamment long entre chaque augmentation. Dans 
le cas du verre SiO2-B2O3-Na2O, un potentiel empirique de 60 kJ.mol-1 a permis d’obtenir un ajustement 
satisfaisant entre les deux fonctions de diffusion totale, tel qu’observé sur la Figure 75 à droite. 

 

  
Figure 75. Affinement de la F(Q) du verre SiO2-B2O3-Na2O sans potentiel empirique (à gauche), avec un potentiel 

empirique de 60 kJ/mol (à droite) 

 

A ce stade, on dispose d’un modèle de la structure du verre en 3D grâce à un ensemble de 4000 coordonnées x, 
y, z. il est possible de refaire la modélisation avec plus d’atomes en laissant un temps de calcul suffisamment 
long. Ensuite on peut extraire toutes les informations structurales nécessaires, notamment les distances alcalin-
oxygène dans notre cas (Tableau 25). 

 

 
Coordinence 

moyenne du bore 
déterminée 

Coordinence moyenne 
du bore attendue 
(rapport de Bray) 

Distance alcalin-O 
déterminée 

Distance alcalin-O 
attendue 

SBNa 3,54±0.51 

3,6 

2,26 2,1-2,6 

SBLi 3,65±0.47 2,01 1,5-2,1 

SBK 3,67±0.45 2,79 2,2-3,4 

Tableau 25. Coordinences moyennes du bore et distances alcalin-oxygène obtenues par EPSR comparées aux 
valeurs attendues par la littérature. 

 

La conductivité de ces verres en fonction de la température a été mesurée. En raison de la teneur molaire 
identique en alcalin entre les verres, il a été considéré que les différences de conductivité observées sont 
imputées à la structure locale de l’alcalin, et notamment la force de champ qui dépend de la distance alcalin-
oxygène. Sur la base d’un modèle décrivant la conductivité théorique des verres, les distances alcalin-alcalin 
attendues ont été déterminées. Celles-ci ont été comparées aux mêmes distances issues du modèle structural 
affiné par EPSR et on observe un bon accord entre ces deux valeurs. Ce travail a permis d’utiliser les 
distributions de distances alcalin-oxygène affinées par modélisation plutôt que les valeurs de la littérature. 

 

3.3 DRX HT : ETUDE IN-SITU DE LA CROISSANCE DE CRISTAUX DANS DU VERRE 
Il s’agit d’un travail non finalisé sur l’utilisation de la DRX en température pour étudier la croissance et la 
dissolution de cristaux dans des verres. L’objectif premier est de pouvoir déterminer les gammes de température 
de croissance et dissolution par détection des réflexions des cristaux. Le second objectif est d’utiliser 

Cube de 36Å - 4000 atomes  
24h de calcul 
UEP=0. 

Cube de 36Å - 4000 atomes  
24h de calcul 
UEP=60kJ/mol. 
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l’élargissement des réflexions pour modéliser la forme des cristaux en fonction de la température afin d’analyser 
plus finement les éventuelles directions préférentielles de croissance et de dissolution. Cette étude a été réalisée 
sur un verre avec des apatites. 

3.3.1 Notions de base 

3.3.1.1 Formule de Scherrer 

La taille moyenne L des cristallites, domaines cohérents cristallographiquement, est habituellement calculée par 
la formule de Scherrer à partir de l’élargissement des réflexions βobs d’un diffractogramme après avoir retiré la 
contribution instrumentale βins (Équation 13). 

(𝛽𝛽𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜𝑜 − 𝛽𝛽𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖𝑖) =
𝜆𝜆

𝐿𝐿 × cos𝜃𝜃
 Équation 13 

 

Lorsque la cristallite est petite, un fort élargissement des réflexions est attendu mais la hauteur de la réflexion 
peut être trop faible pour émerger du fond continu. Lorsque la cristallite croît, la teneur de la phase en question 
augmente et une réflexion apparaît avec un élargissement exploitable. Enfin, lorsque la cristallite dépasse une 
certaine taille, l’élargissement observé ne diminue plus car il est écranté par l’élargissement instrumental. Par 
exemple, on trouve dans la littérature des publications reportant la distribution en taille de cristallites de ZnO par 
exploitation de l’élargissement des raies [172,173,174]. Il s’agit d’une taille moyenne de la cristallite supposée 
sphérique donc isotrope.  

3.3.1.2 Détermination expérimentale de la taille de cristallite 

L’analyse du profil des raies d’un diffractogramme a été faite par le logiciel Fullprof. Il est supposé que les profils 
des raies sont décrits par une fonction de Voigt, approximée par une fonction pseudo-Voigt pour minimiser les 
temps de calcul (Équation 14). 

Ω(2𝜃𝜃) = 𝜂𝜂 × 𝐺𝐺(2𝜃𝜃,𝐻𝐻𝐺𝐺) + (1 − 𝜂𝜂) × 𝐿𝐿(2𝜃𝜃,𝐻𝐻𝐿𝐿) Équation 14 

Laforme de la raie est déterminée par trois paramètres η, HG et HL. Habituellement HG et HL sont considérés 
égaux et suivent une fonction de Caglioti [175]. Pour cette étude, une fonction Thomson-Cox-Hastings où les 
contributions gaussiennes et lorentziennes ne sont pas égales a été utilisée [176]. Les trois paramètres sont 
décrits ci-dessous : 

𝜂𝜂 = 1.366 �𝐻𝐻𝐿𝐿
𝐻𝐻
� − 0.477 �𝐻𝐻𝐿𝐿

𝐻𝐻
�
2

+ 0.111 �𝐻𝐻𝐿𝐿
𝐻𝐻
�
3

   

avec 𝐻𝐻5 = 𝐻𝐻𝐺𝐺5 + 2.692𝐻𝐻𝐺𝐺4𝐻𝐻𝐿𝐿 + 2.428𝐻𝐻𝐺𝐺3𝐻𝐻𝐿𝐿2 + 4.471𝐻𝐻𝐺𝐺2𝐻𝐻𝐿𝐿3 + 0.078𝐻𝐻𝐺𝐺𝐻𝐻𝐿𝐿4 + 𝐻𝐻𝐿𝐿5 
Équation 15 

𝐻𝐻𝐺𝐺² = 𝑈𝑈 × 𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡𝑡2𝜃𝜃 + 𝑉𝑉 × tan𝜃𝜃 + 𝑊𝑊 + 𝑃𝑃/ cos² 𝜃𝜃 Équation 16 

𝐻𝐻𝐿𝐿 = 𝑋𝑋 × tan𝜃𝜃 + 𝑌𝑌/ cos𝜃𝜃 Équation 17 

Chaque composante a une contribution instrumentale et de l’échantillon. Pour la part instrumentale, U et V sont 
proches de zéro pour un diffractomètre de laboratoire, W et X dépendent des optiques, de la source de rayons X 
et P n’est pas utilisé [177]. Les paramètres W et X sont déterminés avec un échantillon ayant des cristallites de 
taille « infinie » pour permettre d’avoir Y=0 dans l’Équation 17. Ceci est réalisé avec une poudre de CeO2 recuite 
48h à 1300°C, sur la base de la littérature [178]. Un fichier de résolution instrumentale est généré et ajouté dans 
Fullprof. Ceci permet de retirer automatiquement la contribution instrumentale à l’élargissement expérimental. 

La contribution de l’échantillon à l’élargissement expérimental est obtenue par l’affinement du diffractogramme. Il 
est démontré que la contribution des microdéformations et de la taille des cristallites est contenue dans les 
paramètres X et Y de l’Équation 17 [177]. On peut ainsi déterminer la taille des cristallites supposées isotropes 
de la même manière qu’avec la formule de Scherrer, mais de manière plus précise car ceci est fait sur toutes les 
réflexions. 
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3.3.1.3 Anisotropie de taille d’une cristallite 

Si l’on mesurait l’élargissement propre de chaque réflexion, il serait possible de définir une longueur cohérence 
pour chaque plan diffractant hkl de la cristallite. Ainsi l’anisotropie de taille et la forme d’une cristallite pourraient 
être déterminées. Pour prendre en compte ce cas, la description du paramètre Y a été améliorée par l’ajout d’une 
combinaison d’harmoniques sphériques YSPH paramétrées par six paramètres spécifiques aSPH qui vont être 
affinés. Le choix des harmoniques sphériques est relié à la classe de Laue du cristal [179]. Ainsi l’Équation 17 
est modifiée (Équation 18). 

𝐻𝐻𝐿𝐿 = 𝑋𝑋 × tan𝜃𝜃 +
𝑌𝑌 + ∑(𝑎𝑎𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆 × 𝑌𝑌𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆𝑆)

cos 𝜃𝜃
 Équation 18 

Ces éléments sont implémentés dans le programme Fullprof et correspondent au Size-Model #19 du manuel 
dans le cas de l’apatite qui va être traitée ci-après [180]. Le programme calcule la longueur de cohérence de la 
cristallite dans chaque direction pour chaque réflexion et la visualisation de la cristallite en tenant compte des 
harmoniques sphériques se fait par le programme GFourier. 

 

3.3.2 Exemple d’application : cristallisation d’apatites dans un verre 

3.3.2.1 Introduction 

La Figure 76 reporte les diffractogrammes d’une apatite mesurée à la température ambiante, d’un verre avec les 
mêmes cristaux d’apatite et ce même verre mesuré à une température de 750°C où les cristaux d’apatite 
croissent. 

 
Figure 76. Diffractogrammes d’une apatite de référence avec la fiche PDF correspondante (haut), d’une apatite 

cristallisée dans un verre avec l’affinement de Rietveld (milieu) et d’une acquisition d’un verre à 750°C lorsqu’une 
apatite cristallise (bas). Les lignes en pointillés indiquent les surintensités observées sur le diffractogramme 

acquis en température. 

Pour les premier et deuxième échantillons, les intensités de la fiche étalon PDF00-078-1038 correspondent aux 
intensités expérimentales. Ceci indique que les structures cristallines de ces apatites sont conformes à celle de 
l’étalon, une composition moyenne Ca1.9±0.1Nd7.9±0.1(SiO4)6O2 avec une maille avec a=9.5275±0.0035Å et 
c=7.0215±0.0030Å sont déterminées. Pour le verre mesuré en température, on retrouve les réflexions de l’apatite 
mais avec des surintensités pour des plans particuliers notés sur la Figure 76. Ce sont les plans (h00), (h-h0), (-
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hh0), (0k0), (0-k0) du système hexagonal, représentés sur la Figure 77a avec un cliché MEB typique de 
l’échantillon de verre cristallisé sur la Figure 77b. 

 
 

 

(a) (b) 

Figure 77. (a) Localisation des plans cristallographiques à l’origine des surintensités sur le diffractogramme 
obtenu en température et (b) image typique d’une apatite dans un verre cristallisé 24h à 720°C. La flèche indique 

un cristal qui a la même orientation que la figure de gauche. 

Sur le cliché MEB, tous les cristaux ont une forme d’étoile à 6 branches avec des orientations aléatoires. 
Toutefois les branches sont d’une grande taille, ce qui indiquerait que ces cristaux croissent par celles-ci 
principalement. La surreprésentation des plans cristallographiques correspondants aux branches peut expliquer 
les surintensités observées. L’absence d’orientations préférentielles des apatites a été vérifiée par EBSD (Figure 
78). 

 
 

(a) (b) 

Figure 78. (a) Cristaux d’apatite colorés en fonction de l’orientation de l’axe c (b) figure de pôle de l’axe c par 
rapport à la direction 001. 

Les deux figures montrent que les particules sont monocristallines et dénuées d’orientation préférentielle qui 
aurait pu expliquer les surintensités observées.  

 

3.3.2.2 Mesures par DRX en température 

La poudre de verre est placée dans une coupelle en platine disposée sur un filament chauffant en platine d’un 
four commercial Anton Parr HTK16. Ce dispositif est monté sur un diffractomètre Panalytical X’Pert Pro MPD 

(h00) 

(0k0) 
(-hh0) 

(-h00) 

(-h00) 

(h-h0) 

(001) 
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travaillant en géométrie Bragg-Brentano avec un tube cuivre. Une acquisition de plusieurs diffractogrammes lors 
de paliers à différentes températures est reportée dans la Figure 79. 

  
(a) (b) 

Figure 79. (a) Diffractogrammes acquis lors de la croissance des cristaux dans le verre (b) Diffractogrammes 
acquis lors de la dissolution des cristaux dans le verre. 

 

3.3.2.3 Traitement des diffractogrammes lors de la croissance des apatites (T<870°C) 

La Figure 80 reporte les formes des cristallites modélisées à partir des diffractogrammes obtenus à 778°C et 
821°C. 

  
778°C 821°C 

Figure 80. Forme de la cristallite modélisée à partir des diffractogrammes obtenus à 778°C et 821°C dans un 
plan a,b 

Il a été montré que les apatites sont monocristallines et donc les constatations issues des modélisations, 
valables pour les cristallites, le sont également pour les cristaux. A 778°C, la modélisation indique des cristaux 
ayant une grande longueur de cohérence vers l’axe c sans débordement sur les distances du plan a,b. Ceci 
semble indiquer la croissance d’apatites sous la forme d’aiguilles, ce qui a déjà été montré auparavant dans une 
thèse faite au laboratoire [181] (Figure 81a). A 821°C, la modélisation montre l’apparition d’une forme d’étoile à 6 
branches contenues dans le plan a,b en raison d’un différentiel de longueurs de cohérences. L’observation MEB 
de l’échantillon confirme la présence de cristaux à base hexagonale (Figure 81b). La modélisation montre un 
plateau au niveau de l’axe c indiquant la limite de la résolution de la technique : la longueur de cohérence est si 
grande que l’élargissement s’est réduit à une valeur inférieure à l’élargissement instrumental. 
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(a) Aiguilles creuses d’apatite visualisées par 

tomographie X (b) Cliché MEB de l’échantillon analysé à 821°C 

Figure 81. Observations expérimentales 

 

3.3.2.4 Traitement des diffractogrammes lors de la dissolution des apatites (T>870°C) 

La Figure 82 reporte les formes des cristallites modélisées à partir des diffractogrammes obtenus à 976°C après 
20 min de palier puis après 20 min supplémentaires. 

  
976°C – 20 min 976°C – 40 min 

Figure 82. Forme de la cristallite modélisée à partir des diffractogrammes obtenus à 976°C (a) après 20 min et 
(b) après 20 min supplémentaire (couleurs arbitraires) 

Après 20 min à 976°C, on observe une nette différence par rapport à la modélisation faite à 821°C. Un évidement 
apparaît au centre du cristal modélisé tandis que les branches de l’étoile ne semblent pas impactées. Ceci 
indique une dissolution de l’apatite par son centre, ce qui est confirmé par les observations MEB (Figure 83). Une 
modélisation identique est faite après 20 min supplémentaires avec un évidement central plus conséquent. 

  
Figure 83. Observations expérimentales de cristaux par MEB 
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Les modélisations des diffractogrammes obtenus dans le domaine de cristallisation et dissolution des apatites 
permettent de proposer un premier scénario de l’évolution de la forme des cristaux.  

On peut raisonnablement supposer une nucléation de l’apatite sous la forme d’une aiguille orientée selon l’axe c 
suivi d’une croissance de la base hexagonale avec la formation d’une étoile à 6 branches par croissance 
préférentielle de plans particuliers pour une température inférieure à 870°C. Pour une température supérieure à 
870°C, les apatites formées se dissolvent dans le verre. On suppose une dissolution préférentielle de l’étoile par 
le centre tandis que les branches sont peu impactées. Lorsque le trou central rejoint les jonctions entre les 
branches de l’étoile, celle-ci se disloque complètement et on retrouve des reliquats de branches qui se 
dispersent librement dans la fonte. 

 

3.4 CONCLUSIONS DE LA PARTIE CARACTERISATION 
 

Les exemples abordés montrent que la diffraction et la diffusion de rayons X permettent d’accéder à de 
nombreuses informations qui montrent que les matériaux obtenus s’écartent assez souvent de l’idéalité. Par 
exemple, la modélisation Rietveld permet d’accéder à de nombreux paramètres d’une phase : composition, 
teneur massique, taille des cristallites, microdéformations, orientations préférentielles, etc. Toutefois, la justesse 
des résultats obtenus doit être évaluée avec discernement. Par exemple, il est utile de veiller à ce que le nombre 
de réflexions exploitables dans le diffractogramme soit bien supérieur aux nombres de paramètres affinés lors de 
la modélisation afin de ne pas sur-interpréter un diffractogramme.  

La diffusion totale est une méthode d’analyse puissante puisqu’elle est applicable à une variété de matériaux, 
cristallins ou amorphes, nanoparticules et même liquides. Cette technique est accessible avec un diffractomètre 
de laboratoire et permet d’obtenir des résultats pertinents. La diffusion totale amène une information locale, qui 
est invisible pour la diffraction. C’est un outil puissant de caractérisation à l’échelle quasi-atomique, accessible 
avec un diffractomètre de laboratoire. Toutefois, le faible flux d’une source de laboratoire nécessite un temps 
d’acquisition de 16h ne permet pas de faire du temps résolu. Il est alors nécessaire de passer sur les grands 
instruments où une PDF peut être acquise en quelques ms. La PDF de laboratoire peut permettre d’appuyer une 
demande sur des grands instruments, d’autant plus que les logiciels de traitement des données sont identiques. 

 

 

 

4. PERSPECTIVES PROFESSIONNELLES 
 

La rédaction de ce manuscrit a été réalisée à un moment particulier de ma carrière. Après 12 années passées au 
laboratoire de formulation de matériaux (LDMC) du service de vitrification (SEVT), j’ai réalisé une mutation 
interne en janvier 2019. Je travaille désormais dans le laboratoire de développement de procédés de vitrification 
(LDPV) au sein du même service SEVT. Cette mutation me permet d’élargir mes compétences matériaux à 
l’aspect procédé tout en restant dans le domaine de la vitrification, et plus largement sur la thématique du 
conditionnement des déchets nucléaires. 

La rédaction du manuscrit m’a permis d’analyser la méthodologie de travail que j’avais suivie, d’une manière 
consciente ou non. A l’avenir, je compte utiliser davantage de collaborations internes ou externes pour faire 
avancer plus efficacement les études actuelles ou à venir. 
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Résumé : 

En France, le cycle actuel de traitement du combustible usé génère un rejet de carbone 14 
(déchet à vie longue, période ≈ 5730 ans) dans la géosphère. Ce document apporte des 
premiers éléments scientifiques et techniques pour évaluer la faisabilité d’un conditionnement 
du carbone, en tant qu’alternative aux rejets. Un matériau de type céramique a été choisi en 
raison d’un volume spécifique de 2 à 4 L.kg-1 de carbone, contre 12 à 17 L.kg-1 de carbone 
pour la cimentation actuellement mise en œuvre industriellement à l’étranger, afin de limiter 
les volumes produits en prévision d’un stockage géologique potentiel. La phase barytocalcite 
BaCa(CO3)2 a été étudiée en termes de (i) mode de synthèse compatible avec la forme 
existante du carbone 14 dans le cycle (ii) solidification par traitement thermique et (iii) 
résistance à la lixiviation. La barytocalcite a pu être obtenue par précipitation et densifiée à 
plus de 95% avec un frittage SPS de 30 min à 450°C sous 70 MPa typiquement, et ce, sans 
perte de carbone. Toutefois, le matériau présente une durabilité chimique limitée en eau pure 
à 30°C mais le carbone relâché précipite sous la forme de BaCO3 et CaCO3. Malgré cela, la 
potentialité de la barytocalcite en tant que matériau de conditionnement du carbone 14 reste 
réelle en raison des propriétés de rétention du site de stockage potentiel. Dans une seconde 
partie, ce document présente des résultats de caractérisation par diffusion et diffraction de 
rayons X appliqués à des matériaux liés à la R&D sur le traitement de déchets nucléaires. 
 

Mots clé : carbone, déchets nucléaires, conditionnement. 
 

Abstract : 

In France, the current recycling process of the spent nuclear fuel produces a carbon-14 
release in the geosphere (long life radionuclide, half-life ≈ 5730 y). This document provides 
scientific and technical data to evaluate the feasibility of carbon conditioning as an alternative 
to its release. A ceramic type material was chosen because of a specific volume of 2-4 L/kg of 
carbon, against 12-17 L/kg of carbon for the cementation process currently implemented 
industrially abroad, to limit the volumes in the case of a potential geological storage. The 
barytocalcite phase BaCa(CO3)2 has been studied in terms of (i) synthesis process compatible 
with the existing form of carbon-14 in the cycle (ii) solidification by heat treatment and (iii) 
leach resistance. The barytocalcite has been obtained by precipitation and densified to more 
than 95% with SPS sintering for 30 min at 450°C under 70 MPa, without any loss of carbon. 
This phase has a limited chemical durability in pure water at 30°C but the released carbon 
ions precipitate as BaCO3 and CaCO3. However the potentiality of barytocalcite as a carbon 
14 conditioning matrix remains interesting because of the retention properties of the potential 
storage site. In a second part, this document provides the results of characterizations made by 
X-rays scattering and diffraction on different phases in relation with the nuclear waste 
conditioning R&D. 
 

Keywords : carbon, nuclear wastes, conditioning. 
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